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Introduction

Plus de cing siécles séparent I'« Helix Ptéron @enard de Vinci et 'TEC135 d’Eurocopter. Si
le terme « hélicoptére » a été inventé par Gustiev@onton d’Amécourt en 1863, la naissance de
I'aviation a décollage vertical est associée aw@ane n°l des freres Bréguet en 1907. Ce dernier
était animé par un moteur a essence Antoinettesde Mien insuffisant pour permettre aux 578kg de
I'engin de s’élever dans les airs. Parmi les nontes innovations nécessaires au développement de
I'hélicoptere, celle de sa motorisation s’est réeéhbsolument cruciale. L’'amélioration conséquente
des turbomachines, répondant a des besoins crEssapuissance, s'est faite en I'espace d’'un demi-
siecle. Un monde sépare les premiers moteurs aassie 45cv et les deux moteurs Lotarev D-136,

développant 11240cv chacun, équipant le Mi-26 ©bhalun des plus grands hélicoptéres du monde.

Figure 0.1. : De I' « Helix Pteron » de Léonard de Vinci (a) BC135 d’Eurocopter (b).

Dans cette quéte d’optimisation des performancestai®omachines, les turbines HP (Hautes
Pressions) ont fait I'objet d'une attention pariete. Les disques de turbine qui y sont intégrés
comptent parmi les piéces les plus critiques dasuns. Elles sont en effet particulierement sabies
thermo-mécaniquement en raison de hautes tempésatier fonctionnement, de la force centrifuge,
des vibrations et des cycles de vol. Ces sollioitatvont engendrer des contraintes de type flaage
niveau de l'interpale, de fatigue au niveau du miQyeais également de la corrosion et de la fatigue
thermique. Les superalliages a base de nickel seas@rés indispensables, souvent seule classe de
matériaux pouvant répondre a ces multiples exigericéldimet 720, qui fait I'objet de cette étude,
est notamment un des superalliages a base de giekalrés par lingot-forgeage les plus performants
en température.

La rupture d’'un disque en service est totalememrtdiite, la destruction de I'appareil étant alors
inévitable. Il est donc absolument nécessaire degpoendre au mieux les processus de déformation et
d’endommagement engendrés par I'ensemble des ouagaue subissent ces piéces de structure en

service.
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Dans ce but, plusieurs axes d’études ont été eédglors de cette these :

- Les chargements mécaniques imposés aux disquesentda fatigue et le fluage mais
aussi des couplages complexes entre ces modedlidgasion. Leurs répercussions en
terme de processus de déformation et d’endommadesuahétudiées dans ce travail au
travers de la pratique d’essais de type fatiguagibu(introduction d’un temps de maintien
a charge maximale).

- Les disques de turbine positionnés en sortie denbleade combustion sont en contact
avec des gaz br0lés, milieu particulierement cretuafjressif. On peut s’attendre a ce que
les processus d'oxydation — corrosion a chaud aerte fait une influence significative
sur les processus d’endommagement et la duréeeddegi matériaux. Cet aspect est pris
en compte dans cette étude par I'analyse compaeésais mécaniques conduits sous air
et sous vide secondaire.

- En service, les superalliages pour disques sonhisoa des températures élevées. Dans
ces conditions, leur microstructure métallurgiquet susceptible d’évoluer, les effets
pouvant étre accélérés par l'action du chargemedtamque. Les répercussions des
évolutions microstructurales sur les modes de d#&tion et les processus d’amorgcage de

fissures sont analysées au travers du comportettéats métallurgiques preé-vieillis.

a Chambre de combustion Turbine HF (hauts pression)
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Turbine Libre {(TL)

Figure 0.2. : Coupe de turbomachine de type Arrius (a), disqueidene HP avec ses
aubes (b) [réf. Turbomécal.

Ces dernieres années, des enjeux écologiques aous$ ¥'ajouter aux besoins de puissance et
de fiabilité des turbines. La réduction de la coms@ation et des émissions polluantes a puissance
égale passe par une amélioration du rendement qut potamment étre obtenue grace a
'augmentation de la température en entrée derterbiP. L'objectif des motoristes est d’atteindre a
court terme des températures d'utilisation supéegua 700°C. Toutefois, aujourd’hui, les
perspectives de développement de nouveaux alliglgessgperformants sont trés réduites. Les progres

attendus pour l'augmentation de la tenue mécaniqude la capacité en température de cette classe
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d’alliages concernent plut6t I'optimisation des mogtructures des meilleurs alliages a base de Inicke
actuels. Si l'exploration de nouvelles compositiosiimiques offre peu de perspectives
d’amélioration, I'ingénierie des joints de grairentle plus prometteuse. Cette voie consiste en la
mise au point de traitements thermo-mécaniques téslapour contr6ler la morphologie, la
cristallographie et la composition chimique locdkes joints de grains. Les propriétés susceptibles
d’amélioration au travers de cette voie sont lauéed chaud, en particulier en fluage, ainsi que la
résistance aux sollicitations cycliques (fatigugdur lesquelles les joints de grains constituest le
« maillons faibles » des microstructures a hautespératures. C'est dans ce cadre que s'inscrit le
programme ANRORGANDI (Optimisation de ld&Résistance des joints d&rains dans leslliages de
Nickel pourDlsques) réunissant un grand nombre d’industriedsoeganismes de recherche (Snecma
et Turboméca du groupe Safran, Aubert & Duval, @n&EA, Mines-Paritech, Cemef et Institut P’-

ENSMA). Mon travail de these s’est développé an dei LMPM en paralléle de ce programme.

Ce manuscrit est composé de trois parties :

La partie A présente dans un premier temps desnmotie base sur les superalliages a base de
nickel polycristallins pour disque de turbine enfeealisant sur I'Udimet 720. Aprés une description
des moyens mis en ceuvre pour la caractérisationostiacturale a différentes échelles de notre
matériau, nous présenterons en détail les différétatts microstructuraux étudiés lors de cettecthes
Enfin, les protocoles expérimentaux mis au pointrges essais mécaniques spécifiques a cette étude
seront décrits.

La partie B constitue le coeur de ce travail. EHlecempose de quatre sous — chapitres dédiés
aux différents aspects des interactions a hautpéeture entre sollicitations de type fatigue et de
type fluage. Le chapitre B1 concerne I'analyse dingortement macroscopique en fatigue, fluage et
fatigue-fluage de deux microstructures d’'Udimet #28 différentes. Le lien entre les mécanismes de
déformation a I'échelle des dislocations et le cortggnent macroscopique est discuté dans le chapitre
B2, les processus d’endommagement étant analysgaralhele au chapitre B3. Enfin, le chapitre B4
porte sur I'influence de I'oxydation pour ce typessais et cette gamme de température.

C'est dans la partie C que les effets d’'un sutigegment métallurgique sont étudiés. Un
premier sous — chapitre (Cl) consiste en une éamjwofondie de I'évolution des différents
parametres microstructuraux (précipit¢s largeur de couloir inter-précipités...) due a un
survieillissement thermique. Les répercussions ateévolutions microstructurales sur les propriétés

mécaniques en fatigue-fluage sont présentées dasis — chapitre C2.

Enfin, nous conclurons en reprenant les princip@sxltats obtenus au cours de ce travail et en

émettant quelques perspectives notamment en ragpexte programme ORGANDI.
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Partie A :

Matériaux et Techniques Expérimentales

Dans cette premiére partie du manuscrit, nous pr&sens les superalliages a base de
nickel pour disques et plus particulierement cejuii fait I'objet de cette thése, 'Udimet 72p.
Les moyens mis en ceuvre pour la caractérisatiorostiticturale et les méthodes d’analyses
d'images seront détaillés. Les deux états micrasttinaux concernés par la campagne
d’essais seront ensuite caractérisés en détaieééhiélle des grains et de la microstructure |[de
précipitation y’. Enfin, nous détaillerons les moyens d’essais aniggies utilisés pendant

cette thése ainsi que leurs spécificités.
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A.l) Matériau étudié : 'Udimet 720

A.1.1) Un peu d’histoire...

L’histoire des superalliages commence dés E™1slécle avec les premiers aciers Ni-Cr-Mo
introduits par I'anglais Charles Parsons pour aonétiles performances de ses turbines a vapeur [1].
Par la suite, le développement de cette classeadériaux s’est effectué parallélement aux progres
technologiques, notamment dans le domaine de |aufsion aéronautique. Avec la mise au point des
premiers turboréacteurs & I'aube de f&°Zyuerre mondiale par Von Ohain (Allemagne, 1937) et
Whittle (GB, 1939), il est rapidement apparu qaenélioration des superalliages était essentielle po
répondre aux nouveaux besoins en terme de tenugnigée des composants les plus chauds de ces
turbines aéronautiques [2].

Les premiers superalliages ont été obtenus a metifalliage nickel-chrome « 80/20 » en
ajoutant une faible quantité d’aluminium et den#al'un des plus célébre est le Nimonic80, duati p
précipitationy’, et qui est un des « ancétres » de I'Udimet 720.fur et a mesure, de nouveaux
éléments comme le cobalt, le tungsténe et le meélybdont été ajoutés. Leur rbéle est précisé au
paragraphe A.1.3 dans le tableau A.1.

L’amélioration de la tenue en température des sligyes au cours des dernieres décennies
s’est faite par optimisation de la composition aqime, mais aussi par la mise au point de nouveaux

procédés d’élaboration et traitements thermomécasiqCes évolutions sont synthétisées sur la

figure A.1.
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Figure A.1. : Evolution de la tenue en température de superadagu cours des dernieres
décennies [3].
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A.1.2) Structure

Les superalliages & base de nickel a durcissemantppecipitation sont principalement
composés des deux phases suivantes :

- La matricey : solution solide de structure cubique a facedréem désordonnée. Son
durcissement se fait essentiellement par additiétéments tels que le cobalt, le
chrome, le molybdéne et le tungsténe.

- Les précipitég’: cette phase de type XA, Ti) présente un ordre a longue distance de
type LL. Sa maille élémentaire, également de type cub@uiaces centrées, est

représentée figure A.2.

Figure A.2. : Structure cristallographique de la phagd3] .

Cette structure biphasée possede une trés borimiétéstan température grace a une grande
cohérence entre la matrice et la phase durciss@@tte cohérence découle du faible écart de
paramétre de maille entre les deux phases qui dogplune faible énergie a l'interface (quelques
dizaines de mJ.f). Cet écart paramétrique va notamment influer daiére significative sur la tenue

en fluage (figure A.3.a) [4].
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Figure A.3. : a) Influence de I'écart paramétrique sur la duréewie en fluage (d’aprés
Mirkin et Kancheev, 1967)

b) Variation de la limite d’élasticité conventioniee( a 0,2% de déformation
plastique) pour différentes fractions volumiquegptase’ d’'un superalliage
Ni-Cr-Al.
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La taille, la forme, la fraction volumique ou eneda distribution spatiale de la phgésont au
coeur de l'effet de durcissement structural qui disectement a relier a l'effet d’obstacle au
mouvement des dislocations. Si les caractéristigeds phase sont légerement supérieures a celles
de la phase’ a la température ambiante, les travaux de Bearelret al. [5] ont montré que la
tendance s’inversait quand on augmentait la termyrérala variation de la limite d'élasticité
conventionnelle & 0,2% de déformation plastiquendauperalliage Ni-Cr-Al en fonction de la
température a été représentée sur la figure A@ubp gifférentes fractions volumiques de phase
Pour un matériau comme I'Udimet 720 ou la fractiolumique dey’ est comprise entre 40% et 45%,

on atteint un pic de la limite d’élasticité auxrateurs de 750-800°C.

A.1.3) Eléments chimiques rencontrés dans les superaliage

L'origine du terme superalliage provient de sa cosifion chimique relativement complexe
comprenant parfois prés d'une dizaine d'élémengslditions. Ces éléments ainsi que leur réle sont
listés dans le tableau A.1.

Elément Effets positifs recherchés Effets négatifs

Renforcement de la phageameliore la Formation de carbures NC¢*, favorise la

Cr ' résistance a la corrosion a chaud et*a formation de TCP
I'oxydation, formation de carbures,§Cq
Mo Renforcement de la phage formation de Formation de carburesd@ et MC*, augmente
carbures MC et MC* la densité
W Renforcement de la phage Favorise la formation de TCP, augmente |4

densité

Renforcement de la phage améliore la Formation de carbures MC*, augmente la

Ta résistance a | oxydatlor:, formation de carburps densité
MC
Ti Renforcement de la phage formation de Formation de carbures MC*

carbures MC*

Al Précipitation de la phagg améliore la
résistance a I'oxydation

Renforcement de la phage formation de : .
Nb, V carbures MC* Formation de carbures MC
Co Renforcement de la phageaugmente le soliduf /
et peut augmenter ou diminuer le solvus
Renforcement de la phageralentit la o
Re déstabilisation de la structuyf’ Augmente la densite
C Formation de carbures* Formation de carbures*
Ameéliore la résistance et la ductilité des join{s
B, Zr /

de grains, inhibe la croissance des carburds

Tableau A.1 : Réle des principaux éléments d’addition dans lggeralliages a base de
nickel (adapté de Durand-Charre, 1997) [6].
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(*) La formation de carbures au sein de ces matemést complexe tant en nature, forme, taille et

localisation (inter — intragranulaire). Leurs effgeuvent étre positifs comme négatifs selon les

propriétés considérées [3,7-9].

A.1.4) Procédés d'élaboration de 'Udimet 720

Un des principaux usages des superalliages pdigitiis concerne les disques de turbines. Leur

élaboration se fait essentiellement par I'une autfe des voies suivantes : par coulée d’'un lingot

suivie d’'un forgeage ou par métallurgie des poudrespremier procédé est largement employé. Le

second, plus codteux, est surtout utilisé pouraskides composants a vocation militaire.

A.1.4.1) Voie Lingot coulé — Forgeage

Le développement des superalliages n'aurait pagp@s€ible sans la maitrise des procédés

d’élaboration sous vide et de refusion. La gammmpiete de fabrication des superalliages pour

disques nécessite généralement la successionsleykiopérations (figure A.4):

10

La premiere étape consiste a mettre en ceuvre wiéecet a en régler sa composition
chimique. Les éléments d’addition sont incorporéalbage de base qui est fondu sous
vide par induction (VIM : Vacuum Induction MeltingTette étape permet en particulier
d’introduire de fortes teneurs en titane et en alium, éléments tres réactifs a I'air.

Les structures de solidification a l'issue du pdied/IM étant tres inhomogenes, des
opérations de refusion sont nécessaires. Le matésa refondu sous laitier (ESR :
Electro Slag Remelting) sous vide (VAR : Vacuum ARemelting) pour purifier la
coulée, affiner les microstructures de solidifioatiet homogénéiser la composition
chimique.

Le lingot subit ensuite différentes séquences dejefge a chaud sous presse
hydraulique. Cette étape permet d’homogénéiseiideostructure et de mettre en forme
la billette avant la derniere phase de forgeageceAniveau, la billette créée qui
correspond a un demi-produit, subit une série detréles (analyse chimique,
microstructurale et par ultrasons).

A partir d'un troncon de billette, on effectue uratnicage qui permet dobtenir un
disque au plus pres de ses cotes finales.

On procéde aux différents traitements thermique$ prrmettront d'obtenir la
microstructure et I'état de précipitation souhaités

La piece est enfin contr6lée avant de subir I'uginfinal.
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| |
i %

Vacuum induction melt Electro-slag refine Vacuum arc remelt

Anneal Upset and draw Forge

Figure A.4. . Procédé d'élaboration VIM / ESR / VAR suivi dufage [10].

Les principaux défauts rencontrés dans les dislagmrés par ce procédé sont essentiellement
les ségrégations chimiques. Des hétérogénéitéoshiacturales en terme de taille de grains peuvent
également apparaitre ainsi que des oxydes ou @dseplragilisantes. Pour réduire les risques, on se
restreint a I'élaboration de pieces de taille lgmit Cette voie lingot coulé — forgeage est toujoatie

principalement employée en raison de son faiblé. coQ

A.1.4.2) Elaboration par métallurgie des poudres

Pour améliorer les performances des superalliatgenpuvelles nuances ont été mises au point,
de plus en plus chargées en éléments d’additiaudrhentation des caractéristiques mécaniques des
nouveaux alliages et en particulier la diminuti@nla ductilité, rend le forgeage plus difficile.catte
limitation viennent s’ajouter des problémes de égations chimiques. L’élaboration par métallurgie
des poudres est apparue comme une des seules egthaor pallier ces problemes. Les alliages
obtenus par ce procédé bénéficient d’une plus grdmmmnogénéité chimique réduisant de ce fait la
dispersion de propriétés mécaniques. lls préserdgalement une meilleure ductilité et sont plus
faciles & mettre en ceuvre. Les différentes étamesed procédé d’élaboration sont décrites ci-

dessous (figure A.5) :

- La poudre est obtenue par atomisation sous gateirfgouvent de I'argon), ou par
pulvérisation centrifuge. Le métal liquide se d&syne en fines gouttelettes qui se
solidifient au cours de leur vol dans la tour dmisation. Comme la vitesse de

solidification est élevée, la ségrégation chimigselimitée.

11
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12

Un tamisage des poudres est ensuite effectué fiomunér la majorité des particules en
céramique provenant des creusets et de I'outiliegeétapes précédentes. Ces particules
agissent en effet comme des défauts au sein degosamts réduisant nettement leur

résistance en fatigue. La taille des poudres oktepar tamisage est souvent de I'ordre

de 75um.

Les poudres sont introduites dans des conteneuasieninoxydable scellés sous vide
pour éviter toute contamination. On parle ici dmige sous gaine ».

Sous l'action simultanée de la contrainte et detempérature, les poudres sont
compactées dans les conteneurs puis filées dangresse classique. On obtient un
matériau plus ductile ayant une microstructure hgégne. De plus, le filage permet de
disperser les inclusions céramiques et organigemduelles tout en limitant leur taille.
La mise en forme de la piece est réalisée par &ggésotherme. Dans ce procédé, le
domaine de température et de vitesse de déformetioespond le plus souvent & un
forgeage superplastique en raison de la faibleetd# grains. Cela permet I'utilisation
de presses de plus faible puissance (de 5000 at8008s contre 30000 & 50000 tonnes

pour du forgeage classique). Le galet obtenu aesecdtes voisines de celles du disque

final.

Vacuum induction melt Remelt and atomise

Argon Vacuum
To vacuum

Screen

Sieve Can Degas and seal

Hot isostatic press Extrude

Figure A.5. . Procédé d’éelaboration par métallurgie des poudr&8][
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A.2)  Technigues de caractérisation

Divers moyens d’observation et d’analyse microstnmade ont été mis en ceuvre dans le cadre
de cette thése. Les conditions de leur utilisasiomt présentées dans ce paragraphe en mettamtritacc

sur les spécificités qu'il a fallu régler pour kesade I'Udimet 720.

A.2.1) Attaques chimiques

Plusieurs attaques chimiques [11] ont été utiliseelon le type d’observations a réaliser.
Auparavant, chaque échantillon a subi plusieunsestae polissage au papier SiC (grade 320 jusqu’au

grade 4000) puis au spray diamanté jusqu’au grade 1

- Attaque Kalling n°2 : mélange de 100ml d’acide chjalrique, 100ml d’éthanol et de
5g de Cudl. Elle attaque la précipitation durcissagteen ne laissant que la phage
Elle permet d'obtenir une information sur la fractisurfacique de phaseainsi que sur

la largeur des couloirs de matrice inter-précipités

- Attaque électrolytique tri-acides : mélange de 48%cide sulfurique, 42% d'acide
nitrique et 13% d’acide phosphorique. L'attaqueréstisée sous 4-5V entre 5 et 10°C
par immersion de I'échantillon pendant 10 seconB#se.permet de mettre en valeur la
précipitationy’ en dissolvant la matrice.

A.2.2) Microscopie Electronique a Balayage (MEB)

Le principe général d'un MEB est basé sur la foromatde I'image d'un objet a partir des
signaux réémis par la zone « balayée » par uneaisd’électrons dont on maitrise la taille et les
déplacements. Les électrons générés au sein da gamain filament sont accélérés dans la colonne
pour atteindre I'échantillon placé dans la changwes vide. L'interaction électrons — échantillon va
produire des rayons X, des électrons secondaiessgkctrons rétrodiffusés...Ces rayonnements et
particules sont captés par un ou plusieurs détectnécifiquement utilisés pour former une image.
Pour les observations n’exigeant pas de résolutigortante a fort grossissement, un microscope
électronique a balayage conventionnel a filamertudgsténe JEOL 6400 a été utilisé. La plupart des
images ont été réalisées sous une tension de 2Bkwi eourant de sonde compris entre’ H
10 A.

13
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L’observation de I'état d’endommagement du faciesle fit des éprouvettes rompues apres
sollicitation en fatigue, fluage ou fatigue-fluage, été effectuée sur ce microscope. Le mode
« électrons rétrodiffusés » a souvent été utilizdr @mccéder au substrat U720 au travers de la eouch
d’oxydes formée au cours des essais a 700°C.

Pour la caractérisation de la microstructure deipitétion fine ainsi que pour I'étude portant
sur le survieillissement métallurgique, une tréar@résolution associée a un fort grossissement est
nécessaire. A ce niveau, le MEB conventionnel riit dlus. Un microscope équipé d’'un canon a
émission de champ (field emission gun, MEB-FEG) UEOOOF a été utilisé. La taille de sonde est
alors nettement plus petite, ce qui permet la satin d'images de bonne résolution a des

grandissements élevés de I'ordre de x100000.

A.2.3) Microscopie Electronique en Transmission (MET)

Cette technique de microscopie a été utilisée panalyse des mécanismes de déformation a
I'échelle des dislocations ainsi que pour la ca&mdsation de la microstructure de précipitatiorle El
nécessite la réalisation de «lames minces », élilbas transparents aux électrons. Pour cela, des
pastilles de 3mm de diametre et d’environ 1mm d¥smaur sont prélevées, par électroérosion, dans
des blocs apreés traitement thermique ou dans efigprouvettes aprés essais, perpendiculairément
'axe de sollicitation. Les lames subissent ensdé@ex polissages successifs : un polissage méaniqu
a l'aide de papiers abrasifs SiC jusqu’a une épaisgd’environ 70-80um, puis un amincissement par
polissage électrolytigue dans une solution corégtitde méthanol et d’acide perchloriqgue a I'aide
d’'une polisseuse a double jet. Les observationgt@ntéalisées sur un microscope Philips CM20 sous

une tension d’accélération de 200kV.

A.2.4) Diffraction des électrons rétrodiffusés (ElectroncBaScattered
Diffraction, EBSD)

La technique de diffraction des électrons rétradiéls (ou EBSD), couplée & un microscope
électronique a balayage, est une méthode d'anatyistallographique locale. Elle repose sur
I'exploitation des diagrammes de diffraction consts de pseudo-bandes de Kikuchi provenant des
électrons rétrodiffusés diffractés par les planstatographiques. Un exemple de diagramme est

présenté sur la figure A.6.a.

14
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Figure A.6.: (a) Diagramme de diffraction de Kikuchi et (b) waraphie EBSD

Chaque paire de lignes correspond a une famillplale du cristal et I'intersection entre deux
paires de lignes donne une direction cristallogguh Grace a ce diagramme, l'orientation
tridimensionnelle en un point d’analyse peut égedninée. L'indexation d’'un diagramme prenant
une fraction de seconde, il est possible de réatiss cartographies d’orientation en pilotant le
déplacement du faisceau sur la zone d’intérét.

Les analyses ont été menées sur un MEB JEOL 6108 MEB-FEG 7000F équipés chacun
d’'un module EBSD. Pour obtenir une diffraction amle, I'échantillon observé subit une étape de
polissage supplémentaire a la silice colloidale pliminuer au maximum I'écrouissage de surface qui
perturbe la diffraction des électrons rétrodiffusé®st ensuite placé dans I'enceinte du microscop
incliné a 70° par rapport au faisceau incident denigre a recueillir un maximum d’électrons
rétrodiffusés. La tension d’accélération choisieoesnprise entre 20kV et 25kV selon le microscope,
et le courant de sonde généralement inférieur diodire de 10 A. Les données sont acquises grace
au logiciel OIM (Orientation Imaging Microscopy) \oppé par TSL. A partir des cartographies
EBSD obtenues (figure A.6.b), on peut accéder aatebreuses informations telles que l'orientation
cristallographique des grains, I'histogramme de taille, la nature des joints de grains, les tegu
d’orientation et de désorientation...

A.2.5) Survieillissement Métallurgique

En service, les disques de turbine HP sont soumde dortes températures et de fortes
contraintes pendant de longues périodes. Dans araditions, la microstructure a I'échelle de la
précipitation peut évoluer (figure A.7) entrainamte modification progressive des caractéristiques
mécaniques du matériau. Pour bien comprendre larenade cette évolution, des traitements
thermiques ont été réalisés sur échantillons coutettes a des températures légérement supéreeures
celles rencontrées en service dans un moteur. Aiesiphénomenes de diffusion thermiquement

activés sont accélérés sans pour autant modifieratare des mécanismes. Nous parlerons ici de

15
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« survieillissement » pour ne pas faire 'amalgaawec les traitements thermiques de vieillissement
qui sont effectués aprés mise en solution lors 'é@blissement de la microstructure finale du

composant.

SEl 25.0kV  X20,000 SEI 25.0kv  X20,000 Tpm WD 7. 1mm

Figure A.7.: Udimet 720 : microstructure a réception (a) et@pun survieillissement de
500h a 785°C (b)

Dans un premier temps, des survieillissements @ntéalisés sur échantillons pour des temps
d’exposition allant de 20h a 500h a 785°C. Ces itimmd ont été choisies en partie pour faciliter la
comparaison des évolutions microstructurales ae#les connues sur l'alliage N18 [12]. Chaque état
a été observé au MEB-FEG afin d'étudier I'évolutiamec le temps de la précipitation et
notamment de la population la plus fine. L'évolatide la largeur des couloirs de matrice inter-
précipités a également été étudiée. Ce parametre ym rble non négligeable au niveau des
mécanismes de déformation a I'échelle des dislogstiLe méme traitement a été effectué sur
éprouvettes pour différents temps d’exposition afifidentifier I'impact du survieillissement

métallurgique sur les propriétés mécaniques etidradluage et fatigue-fluage.
A.2.6) Méthode de caractérisation du survieillissemenathé&gique

L’étude du survieillissement métallurgique de I'odit 720 est basée sur I'analyse quantitative
d’'images a I'aide du logiciel Visilog 6.6. Le poiogéntral concernant la précipitation la plus fing,
les images prises en compte sont réalisées au MEB-# un grandissement de x20000. Plusieurs
traitements ont été mis en ceuvre afin de déterninénaction surfacique de phase durcissante, la
distribution en taille des différentes populatiaiesprécipités’ et la largeur moyenne des couloirs de

matrice inter-précipités. Les analyses ont étéséed sur plusieurs images prises en différentgtpoi
de I'échantillon afin d’obtenir des résultats sttijuement acceptables (entre 500 et 3000 parsicule

16
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pour la distribution en taille des précipités et la@rgeurs de couloir). Les principales procédsmy
expliquées dans les paragraphes suivants.

A.2.7) Nettoyage et binarisation de I'image

L’'image d’entrée obtenue par MEB-FEG est une imageiiveau de gris (figure A.8.a). Les
modules Visilog d’'analyse utilisés dans cette étndeessitent une image binarisée. Pour ce faire,
I'image subit un premier traitement d’ajustementcduatraste et de la luminosité afin de distingesr |
parties que I'on souhaite séparer lors de la Batdn. L'image est ensuite binarisée avec une
fonction seuillage qui définit & partir de quel edw de gris on différencie matrice et précipités
(image A.8.b).

¥ el TS ’-g';:#‘:w;q. Al
TR

Figure A.8. : Exemple de traitement de binarisation sur la sinte homogéne : image
avant traitement (a) et aprés nettoyage et bindidasa(b).

Le contraste et la luminosité ne sont pas total¢nemogénes sur I'image prise au microscope
et des effets de bords apparaissent au voisinagead@és créés par I'attaque chimique notamment au
niveau desy’ secondaires. Dans ces conditions, le seuillageg patrainer une sous-évaluation (ou
surévaluation) locale des tailles des particulesstidonc important de garder un ceil critiqueasgds
d’'une automatisation de la procédure de binarisagb de vérifier la pertinence du traitement
appliqué. Certaines conditions peuvent mener aretoeiche ponctuelle et manuelle de 'image pour
garantir la qualité de I'analyse (image A.9). Lgufie A.9 présente un exemple illustrant les desx ca
« limites » & considérer. D’une part un seuillageomatique qui divise exagérément la phggeet
qui oublie quelqueg . D’autre part, le résultat d’'une action de coiigtqui ajuste le seuillage pour

obtenir une forme d¢, que I'on juge correcte tout en intégrant quelgqugsqui avaient été omis.

17
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Figure A.9. : Exemple de traitement de binarisation : (a) imagard traitement; (b) aprés
binarisation automatique (non satisfaisant); (cpres retouche.

A.2.7.1) Fraction surfacique et distribution en taille dedggitésy’

A partir d’'une image bicolore, Visilog est utilipéur calculer une série de données associée a
chaque particule bleue, telles que la fractionaslnfue et le diamétre moyen. La fraction surfacique
globale de la phage est obtenue par sommation des fractions de liebte des précipités.

L'obtention du diamétre des précipités va nousis@révaluer I'évolution de la taille moyenne
des précipités tertiaires au cours des différemtgiaillissements métallurgiques. Pour cela, ocdra
dans un premier temps les histogrammes de fréquenctiille des précipités (figure A.10), la
fréquence étant le nombre de précipités analysé®mjuune taille comprise dans lintervalle de
diamétres considérés. On isole enfin le pic coordpnt auxy’ tertiaires et on détermine leur
diamétre moyen en faisant une moyenne arithmétitpgediamétres pondérés par leurs fréquences

respectives.

35” Diameétre équivalent

Intervalles de diamétres correspondant
auxy’ tertiaires

A

250
4 3 ® homogeéne n2 vieilli 111h & 785T

N
Q
=]

fréquence
=
g

100 -

50

0 40 80 120 160 200 240 280 320 360 400 440 480 520
diametre équivalent (nm)

Figure A.10. : Histogramme de la fréquence en taille des prédpitéertiaires.
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A.2.7.2) Largeur des couloirs de matrice inter-précipités

L’évaluation de la largeur moyenne des couloirsrddrice prend toute son importance dans
'étude des processus de déformation a I'échellg dislocations. En effet, les définitions des
contraintes de cisaillement et de contournemenpge®es par Huther [13] et De Witt [14]
respectivement, dépendent directement de ce pamfoétChapitre B2 8B2.1)

La méthode utilisée dans ce travail conduit a wamgelur de couloir définie statistiguement a
partir de I'image binarisée obtenue précédemmeamsin premier temps, un traitement des données
permet I'obtention d’'une carte des distances elaseprécipités. A chaque pixel est associée une
couleur correspondant a sa distance au plus prpcéepité (figure A.1l.a). En paralléle, on
détermine le squelette de la matrice. Cette étapmei d’obtenir une image binaire composée des

pixels situés a égale distance des précipitédissppoches (figure A.11.b).

Squelette
de la matrice

Carte des
distances

Largeur des couloirs d

W homogeéne n?2 vieili 111h & 785T

fréquence (%)

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300 320 340 360 380 400
Largeur des couloirs (nm)

Figure A.11. : Méthode de mesure de la largeur des couloirs iptécipités
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On retire les points triples du squelette pour wibten unique segment entre chaque précipité.
Les deux informations sont ensuite couplées. Unkeao, fonction de la distance, est ainsi asso&iée
chaque pixel du squelette figure (A.11.c). Enfimup chaque segment du squelette, le pixel
correspondant a la distance minimale est récupéré&aleur associée est multipliée par deux (pour
obtenir la largeur du couloir) et intégrée a urldab. Il est alors possible de tracer I'histograntee
la fréequence en largeur de couloir (figure A.11.d).

Pour I'exemple présenté ici, la valeur moyenne aléatgeur des couloirs inter-précipités est

d’environ 75 nm. Cette valeur pourra étre utilip@ir interpréter les différences de comportement

mécanique du matériau en fluage ou fatigue-fludgas des états « standards » et / ou survieillis.

A.3) Présentation des divers états matiere de I'étude

Les deux états microstructuraux utilisés lors diéecétude ont été fabriqués chez Aubert &
Duval et nous ont été fournis par I'entreprise un@ca du groupe SAFRAN. Il s’agit de deux bruts
de disque prévus pour les applications décriteessous :

- Brut de disque de turbine haute pression (HP) papplications aéronautiques
(figure A.12.a). Diametre extérieur : 120 mm.

- Un tiers de brut de disque pour turbine haute esdédiée a des applications
terrestres (figure A.12.b). Diametre extérieur 0 4im.

[a]

Figure A.12. : a) Brut de disque de turbine HP pour applicatiaésonautiques
b) Brut de disque de turbine HRipapplications terrestres.
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Une fourchette de la composition chimique de Baé composant ces deux pieces est donnée

dans le tableau A.2.

Udimet 720Li Ni Cr Co w Mo Ti Al C
% massique mini | Base | 15,95 14,6/ 1,15 3 5,1 25 0,011
% massigue maxi | Base | 16,5 14,7 1,3 3 5,1 2,6 0,015

Tableau A.2 : Fourchette de composition chimique du superallidganet 720Li (en %
massique)

Les deux disques ont été élaborés par Aubert & Daelan la voie lingot coulé — forgé détaillée
précédemment (paragraphe A.1.4.1). Les conditioasfalgeage restent confidentielles. Apres
forgeage, les pieces subissent un traitement theentomposé d’une mise en solution supersolvus
suivie par deux traitements de vieillissement cousts (figure A.13). Les valeurs précises dg.ls,

et deAT sont confidentielles.

T(°C) Traitement de mise en solution supersolvus
'y T=T, . #AT/ 4h
/ Refroidissement a I'huile

!
tonif =t /

traitements de vieillissement

815°C / 16h

Y\

Figure A.13. : Traitement thermique supersolvus avec deux reyeppliqué aux deux
pieces apres forgeage

Pour chaque état microstructural, la microstructnétallurgique a été caractérisée a différentes
échelles. Celle des grains, dans un premier teypgs,microscopie optique, MEB et EBSD afin
d’obtenir une information tant sur leur taille geer leur orientation cristallographique. Dans un
second temps, la précipitation a été observée au MEB, MEB-FEG et MET pour déteemla
fraction surfaciqgue de précipités ainsi que laldaihoyenne de chaque population de Ces

observations sont détaillées pour chaque état stiactural dans les paragraphes suivants.
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A.3.1) Caractérisation a I'échelle des grains

Une tranche radiale a été prélevée dans chaqueedisg microstructure a I'échelle des grains a
été caractérisée par microscopie optique et miomecélectronique a balayage aprés une attaque
chimique (attaque électrochimique tri-acides ct3p.qui révele les joints de grains (figure A.18lJe
est cependant décrite de fagcon plus compléte ar gies cartographies EBSD qui distinguent
notamment les joints de grains « généraux » dassjdie macle. Ces macles doivent étre ou non prises
en compte séparément des grains selon les aspedgl€rés ; de ce fait, des cartographies EBSD
associant les macles aux grains « méres » oneét@istruites. Pour les deux types de cartographies,
les distributions en taille sont calculées et swatentées avec les squelettes granulaires podeulss
états métallurgiques étudiés (figure A.15 et fighre6).

i aBrm
Kwlea S mm

Figure A.14. : Comparaison des différentes microstructures ahiédle des grains
(a) structure homogene (microscopie optique) ; th)cture hétérogene (microscopie
électronique a balayage).

Pour le disque a applications aéronautiques, lméli®@ des grains est principalement compris
entre 100um et 800um pour une moyenne d’enviropui7én considérant les macles, 374um en les
excluant. La taille est relativement homogene dbessemble du disque. Pour simplifier les
appellations par la suite, nous qualifierons cat ’iicrostructural de Structure Homogene »

Pour le disque a applications terrestres, la minroture a I'échelle des grains se caractérise par
une double population : des gros grains (125um-B0)0gntourés par des chapelets de petits grains
(40um-60pum). La répartition « en bandes » grosngrdi petits grains est réguliere a I'échelle
centimétrique. La taille moyenne est de 116um ersidérant ces deux populations avec les macles,
et de 164um en excluant ces derniéres. Cet étabsthigctural sera appelé par la suit&tructure
Hétérogeéne »
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Cette structure bimodale est due a la taille ingug de la piéce. Lorsque cette derniére est trop
massive, le risque de macro-ségrégation chimiggenante, ces hétérogénéités ayant pour effet de
modifier la température de solvus dgéd.ors du forgeage, les précipit¢ss’alignent sur les lignes de
fibrage. Lors du traitement de grossissement dasgrles zones ou la température de dissolutibn es
plus élevée vont connaitre une croissance de gmaoisidre que celles ou la température de
dissolution est plus faible. Cet effet est a refiela présence des grgsprimaires non dissous au

niveau des joints de grains qui contribuent a bdoda croissance granulaire [15].

En plus de la taille de grains, les mesures EBSDégalement permis la caractérisation des
textures cristallines. Il fallait, en effet, desdébut de I'étude, évaluer le niveau de textureptertenu
de ces implications potentielles sur le plan depiétés mécaniques.

Les figures A.17 et A.18 présentent les cartogegphd’orientation cristallographique
correspondant aux zones utilisées pour la détetimimaes tailles de grains. Le codage couleur est
associé a la normale a la surface des échantillasiouveau, les cartographies sont proposées avec
ou sans la contribution des macles. Une évaluatintextures d’orientation a été réalisée a paetir
ces données (figures de pble {100}, {110} et {11figure A.17 et A.18). Globalement, les deux
structures sont trés peu texturées sur le platalims I'indice de texture n’atteignant que 2,1.,8
pour les états microstructuraux homogene / hétéemget 2,7 / 2,0 en ne considérant pas les macles.

Une trés forte texture de désorientation est ptéseour les deux structures. Cette texture est

due exclusivement a la présence d’'une grande datesitnacles de tyfxS.

Pour la structure hétérogéne, une analyse plusléterg concerné la double population en taille
de grains. Les figures A.19 et A.20 reportent sémpant les squelettes granulaires, les cartographies
d’orientation ainsi que les figures de pdles pas drains de taille inférieure ou supérieure a hOu
respectivement. Aucune texture marquée n'appanaiicé de texture : 1,7 / 2,9 pour les petits /sgro

grains).
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Grain Size (diameter) Grain Size (diameter)
0.14 0.14
0.12 0.12
0.10 0.10
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Figure A.15. : Structure Homogeéne : (a) Cartographie des joirdgdains : en noir les joints
généraux [5-180°], en rouge les macks (b) Cartographie ou les macles sont associées
aux grains « meres ». (c) histogramme des tailkegrdins avec macles et (d) sans les macles

(grains reconstruits).
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Area Fraction
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Figure A.16. : Structure Hétérogene : (a) Cartographie des jonfesgrains : en noir les
joints généraux [5-180°], en rouge les mact&s (b) Cartographie ou les macles sont
associées aux grains « meres ». (c) histogramméadks de grains avec macles et (d) sans

les macles (grains reconstruits).

25



Partie A - Matériaux et Techniques Expérimentales
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Texture Mame: Binned:Size=5.0, Hw=5.0
Calculation Method: Discrete Binning

Bin Size: 5.0°

Gaussian Smoothing: 5.0°

Texture Mame: Binned:Size=5.0, Hw=5.0
Calculation Method: Discrete Binning
Bin Size: 5.0°

Gaussian Smoothing: 5.0°
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Figure A.17. : Structure Homogeéne : cartographies d’orientati@nistallographiques (a)
avec contribution des macles et (b) sans contrilouties macles-igures de péles (c) avec
macles et (d) pour les grains reconstruits. (e)tliexde désorientation avec macles.
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Bin Size: 5.0°
- Gaussian Smoothing: 5.0°
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Figure A.18. : Structure Hétérogene : cartographies d’orientasamistallographiques (a)
avec contribution des macles et (b) sans contrilouties macleg-igures de péles (c) avec
macles et (d) pour les grains reconstruits. (e)tliexde désorientation avec macles.
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Taille de grains inférieure a 100um (grains recomsits)

r[
g i

7

Texture Mame: Harmonic: L=16, HwWw=5.0
Calculation Method: Harmonic Series Expansion
Series Rank {[): 16

Gaussian Smoothing: 5.0°

Sample Symmetry: Triclinic

max=1.702
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0915

Figure A.19. : Structure Hétérogéene : (a) squelette de la mictmstire granulaire. Les
grains de taille inférieure a 100um sont colorégauge. (b) cartographie des orientations
cristallographiques des petits grains uniqguemetjtfigures de poéles.
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Taille de grains supérieure a 100um (grains recomnsts)

’ .
B
A

Texture Mame: Harmonic: L=186, HWy=5.0
Calculation Method: Harmanic Series Expansion
Series Rank {): 16

Gaussian Smoothing: 5.0°

Sample Symmetry: Triclinic

max = 2.867
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2013
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Figure A.20. : Structure Hétérogene : (a) squelette de la mictastire granulaire. Les
grains de taille supérieure & 100um sont colorésaemge. (b) cartographie des orientations
cristallographiques des gros grains uniquementfigpres de péles.
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A.3.2) Caractérisation a I'échelle de la précipitatjon

Structure Homogeéne Structure Hétérogéne

MEB conventionnel

MEB — FEG

MET

Figure A.21. : Comparaison des microstructures de précipitatian gifférents moyens
d’observation microscopique.

La fraction surfacique de la précipitatigna été calculée avec Visilog a partir d'images
obtenues par MEB-FEG. Elle est d’environ 43% pauwstfucture Homogéne et de 46% pour la

structure Hétérogene.
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Dans les deux états microstructuraux, trois popariatdifférentes de précipitésont été
identifiées (figure A.21):

- Les précipitégy’ primaires présents a l'intérieur des grains ainsi que ssijdents de
grains et de taille moyenne comprise entre 2umpeh.5La structure Hétérogéne
présente un plus grand nombreytiprimaires, notamment au niveau des zones despetit
grains. Ces derniers n'ont pas été dissous lorgraitement de mise en solution en
raison des ségrégations chimiques qui modifienénapérature de solvus (cf § A.3.1).

lls ont contribué a bloquer la croissance granelair sein de ces zones.

- Les précipitéy’ secondairesintragranulaires avec une taille moyenne allan2@@nm
a 400nm. Leur forme est variée allant du cube asineture en « chou-fleur ». La

fraction dey’ secondaires est moindre dans la structure Honmgen

- Les précipités fing’ tertiaires de formes sphériques avec un diametre moyen cempri
entre 30nm et 50nm. Ils sont présents dans le®icouwde matrice entre les précipités
matrice dans la structure Homogéne. Au contraiceyr pa structure Hétérogene, la

densité de’ tertiaires présents dans les couloirs inter-giées est faible.

La largeur moyenne des couloirs de matrice intécipités a été évaluée par la méthode
explicitée précédemment. Il en résulte une largeoyenne de 30nm pour la structure Homogéne et
de 50nm pour la structure Hétérogéne. Le tableaB @i-dessous regroupe des intervalles
représentatifs des tailles des différents prédp@é des largeurs de couloirs pour les deux états

microstructuraux.

vy’ primaires| vy’ secondaireq vy’ tertiaires| Largeur couloirg
Matériau homogene 2 —5 um 300-350 nm  40-60 hm R0
Matériau hétérogene 2 -5 um 260-280 nm|  30-50 nm 40-60 nm

Tableau A.3 : Tableau récapitulatif des tailles moyennes ddemints précipités et des
largeurs de couloirs pour les deux structures.

Les deux types de microstructures se distinguetitechent notamment en ce qui concerne la
densité de’ tertiaires ou la largeur des couloirs inter-pp#téis. On peut donc s’attendre a ce que ces
caractéristiques microstructurales aient des répsions significatives sur le comportement

mécanique. Ces répercussions seront développégsedarhapitres suivants.
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A.3.3) Remarque

Au cours de I'étude, un deuxiéme lot matiere acttine homogéne a été fourni par Turboméca
pour compléter les essais dti bt Homogéne. Ce disque a été étudié de la ménméneaque les
deux autres. Il présente des caractéristiqguesatfait similaires a I'échelle des grains : taille grains
relativement homogéne d’environ 355um et absenctexere d’orientation marquée. Cependant,
certaines différences concernent I'échelle dedaipitationy’ (figure A.22).

O &
25.0kV  X20,000 Tpm WD 12.7mm

Figure A.22. : Comparaison des microstructures de précipitationrde lot Homogéne (a) et
le lot additionnel (b).

La fraction surfacique totale de précipitgs évaluée avec Visilog, est équivalente avec une
valeur comprise entre 42% et 43%. Il en va de méwee la répartition en taille des précipités. Le
diamétre moyen des tertiaires est de I'ordre dedbh la taille des secondaires est comprise entre
200nm et 400nm pour les deux lots. Les différedessplus significatives résident en une fraction
surfacique plus importante dé secondaires et un nombre bien plus faible deipités tertiaires
encombrant les couloirs de matrice dans le lottexfdfiel. La largeur moyenne des couloirs de matrice
est de I'ordre de 42nm, alors qu’elle n’était qee3®nm pour ’'homogéne lot n°1. Les répercussions
de ces différences microstructurales en terme ajgrigtés mécaniques sont détaillées dans la fartie

Ce lot matiére sera désigné par I'appellati@®tracture Homogene lot n°2 »
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A.4) Procédures expérimentales

A.4.1) Prélevement dans les disques

Afin d’assurer une comparaison pertinente entraliiéérents essais correspondant au méme lot
matiere, les éprouvettes ont été prélevées de dette que leur microstructure soit similaire tant
I'échelle des grains qu’a celle de la précipitationCette derniere dépendant principalement de la
vitesse de trempe apres mise en solution, les esusbthermes de refroidissement des disquesént ét
utilisées. La vitesse de refroidissement étant phportante en surface de piéce, la microstruatiere
précipitation est essentiellement composée despgtisecondaires avec tres peu de tertiaires,
contrairement au coeur de la piéce. Ce travail gérage des zones de prélévement est une étape
préliminaire indispensable. Le plan de prélévengenthaque disque est donné dans les paragraphes

suivants.

A.4.1.1) Structure Homogene Lot n°1 et Lot n°2

La prise en compte des isothermes de refroidissemera taille de grains et de la précipitation
v a permis de définir la zone de prélévement peardprouvettes présentées sur la figure A.23.a. Par
ailleurs, I'étude EBSD des textures d’orientatiomantré que le matériau était faiblement texturé
dans toutes les directions. La compréhension dadtaés d’essais correspondant aux éprouvettes
prélevées radialement et transversalement esthp@ssans craindre une trop grande dispersion de
propriétés mécaniques. On préferera toutefois coenpkes éprouvettes de méme direction de

prélévement dans la mesure du possible.

zone de L ]

i b
prélevement = | o
| Tbis 1) Lo mj 1]
5 N
\: ! /
\ .
\ A / P N
70 8% )9
N % ! # ey |
P 12 )

Figure A.23. : Zone de prélevement (a) et plan de préléevemendmplesivettes (b) pour le
disque de turbine HP application aéronautique (8twwe Homogene lot n°1 et n°2).

33



Partie A - Matériaux et Techniques Expérimentales

A.4.1.2) Structure Hétérogene

De la méme maniére que pour l'autre disque, une denprélévement a été définie a partir de
'observation des différentes échelles de micrastme (figure A.24). Pour ce lot matiere, il faut
garder en mémoire I'existence des chapelets déspgtiins orientés dans le sens du fibrage. Il est
malheureusement difficile de prendre en compte tmssparamétres sans exclure un grand nombre
d’éprouvettes. Toutefois, pour limiter les dispensi de propriétés mécaniques, les essais comparatif

sont issus de la méme zone de prélevement.

Zone B

Zone C

Zone C

‘ Zone B

: |

/ i
— /.\ ! Zone C
B o Zone A | Gt

Figure A.24. : Plan de prélevement des éprouvettes pour le didgquarbine HP application
terrestre (Structure Hétérogene).

A.4.1.3) Eprouvette utilisée

La méme géométrie d’éprouvette a été utilisée dlansemble de I'étude pour les essais de

traction, fatigue, fluage et fatigue-fluage. Leanéma d’usinage est présenté figure A.25.

5605

R10

MI12 _
— 13 +0,1

Figure A.25. : Schéma d’usinage des éprouvettes utilisées pengdmble de I'étude
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Avant essai, un polissage du fOt est réalisé aéwiteér tout amorcage de fissure a partir de trace
d’'usinage d’'une part et également permettre I'olz@n au MEB des modes de déformation et
d’endommagement aux échelles microscopiques d'qatre La procédure de polissage est la méme
pour toutes les éprouvettes de maniére a limigeettets dispersifs. Elle consiste a polir au pafi€
puis au spray diamanté jusqu’'au grade lum. Les rdimes de cette éprouvette permettent en
particulier 'usage d’'un extensometre a chaud &xéla partie utile (figure A.26). Pour éviter das
bras de I'extensometre ne glissent sur la surfatie de I'éprouvette, deux points de colle, compgosé
de poudre céramique et de solvant résistants & bemipérature, ont été déposés sur le fat auxgoint
de contact.

Figure A.26. : Extensomeétre céramique pour essais a haute terysér appuyé sur la
partie utile de I'éprouvette

A.4.2) Moyens d’essais mécaniques sous air

A.4.2.1) Essais de traction, fatigue et fatigue-fluage sous

Les essais de traction, fatigue et fatigue-fluagassair ont été réalisés sur une machine
électromécanique Instron 1362 équipée d'un foamdpks pouvant atteindre 1000°C et d’'une cellule
de charge avec une capacité dynamique de 50kNréfi§L27). La déformation a été suivie par un
extensometre a couteaux en céramique.

Les essais de fatigue et fatigue-fluage ont étiéssésaen contrdle de charge et la génération du
signal ainsi que l'acquisition de la déformatiort été assurées par le logiciel Instron LCF. Posr le
essais de traction, la vitesse de déformation idp@asété programmeée et I'acquisition a été réadisée
I'aide de tables tracantes.
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Figure A.27. : Machine de fatigue électromécanique sous airéms1362

Tous les tests ont été menés a une températur@0d€.7Les signaux d’asservissement utilisés
en fatigue et fatigue-fluage sont triangulairestrapézoidaux respectivement (figure A.28). Les
principales caractéristiques des essais réalisédistges ci-dessous :

- Essais de Traction : vitesse de déformatiori* <0

- Essais de Fatigue : Plage de contrainte : 750 6 M¥a.
Rapport de charge : R=0,05.
Fréquence 1 Hz.

- Essais de Fatigue-fluage : Plage de contraint® ~6500 MPa.
Rapport de charge : R=0,05.

Temps de maintiemt = 1 seconde a 1000 secondes.

La plupart des essais ont été menés jusqu’a ruptlieitres ont été interrompus a une méme
déformation plastigue cumulée de 0,15% (étude esimiécanismes de déformation a I'échelle des
dislocations).

o O At:temps de maintien

Figure A.28. : Signaux utilisés lors des essais de fatigue éatigue-fluage

» temps temps
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A.4.2.2) Essais de fluage sous air

Les essais de fluage ont été effectués sur uneineaclassique de type Adamel & double ligne
équipée d’'un four a résistance (figure A.29). Lpso@évettes sont sollicitées a charge constante par
I'intermédiaire de poids suspendus a un bras derleldes extensomeétres de type LVDT (Linear
Variable Displacement Transducer) ont été utilisésr le suivi de la déformation. L’acquisition du

signal délivré par les LVDT a été assurée pardeciel Measure Foundry.

Figure A.29. : Machine de fluage sous air Adamel double ligne

A.4.3) Essais sous vide

Les essais de fatigue-fluage sous vide ont été srauméune machine hydraulique Instron 8501
équipée d'un four a résistances électriques powattgindre une température de 1000°C (figure A.30).
Sur cet équipement, le four chauffe I'enceintedevie systéeme de pompage constitué d’'une pompe
primaire a palette et d'une pompe turbomoléculp@enet d’obtenir un vide secondaire de I'ordre de

10° mbar & 700°C. La génération du signal et I'actjoisisont assurées par le logiciel Wavemaker.
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contraintes comprises entre 700 MPa et 800 MPpoet des temps de maintien a charge maximale

o

-

g | il

® e
o A 4%
d T
g

/) WL

v

=: '

o

e 4

Figure A.30. : Machine de fatigue hydraulique sous vide Instro@185

Les différents essais de fatigue-fluage ont étéémem 700°C en contrble de charge a des

compris entre 1 seconde et 1000 secondes.

mise en place d’'une procédure spécifique. En d#fehise sous vide de I'enceinte crée une dépmessio
ressentie par la cellule de force. Cette derniétant en contréle de charge, va compenser cette
dépression ressentie en imposant de la compreadiéprouvette. La valeur de ce décalage en charge
a été évaluée en mettant sous vide I'éprouvetptrdle de position et en lisant la charge vuelpar
cellule de charge. Le décalage obtenu est d’envizh N, c'est-a-dire 30MPa pour la géométrie

d’éprouvette utilisée, ce qui est loin d’étre ngglible pour notre matériau dans ce domaine de

La réalisation d’essais mécaniques sous vide élgmitsad ceux réalisés sous air a nécessité la

température. Cet effet a été compense.

campagne d’essais. En effet il était nécessairar puiter toute dispersion, de bien étalonner la

température des fours et de mettre au point uneéduwe de mise en chauffe commune aux différents

A.4.4) Controle de la température

Un des points essentiels de I'étude a concernéait&rise de la température tout au long de la

essais présentés précédemment (air/vide, traétiigue, fatigue-fluage, fluage).

d’étalonnage présentées figure A.31. lls sont &séu fond de trous borgnes d’environ 2mm de
profondeur permettant d'accéder a des tempéraducesur d’éprouvette et non en surface. Les valeurs

de température obtenues pour les différents étatms sont présentées dans le tableau A.4. Les
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vitesses de montée en température sous air s@Qi€/heure depuis la température ambiante. C’est
la valeur limite imposée par les différents régelas pour éviter d’endommager le four sous I'ediet

la dilatation thermique. L’évolution de la déformmeit au cours de la mise en chauffe via

'extensometre a chaud a été suivie par table mtacgou PC d’acquisition) lors des premiers

étalonnages. Le but était d’évaluer le temps nétessy la stabilisation du montage afin de

s’affranchir des effets de la dilatation thermigue la déformation macroscopique de I'éprouvette.

Cette procédure a été appliquée a tous les baassai et la durée de mise en chauffe choisie
avec stabilisation est de 4 heures. Cette durda p8is courte convenant a I'ensemble des edszss.
résultats de I'étude sur le vieillissement de I'tddt 720 (cf. Partie C), permettent d’affirmer quiy
a pas d’'évolution significative de la microstruetate précipitation’ par rapport a I'état initial durant

cette mise en chauffe de 4h a 700°C.

!

=

: T, : Thermocouple 7mm au dessus du centre de lap4ite
(début de congé)
T, : Thermocouple au centre de la partie utile
T, : Thermocouple 7mm au dessous du centre de l paite

i (début de cong

Tae!

I H

Figure A.31. : Position des thermocouples lors de I'étalonndgemmique pour les différents
bancs d’essais

Tu (°C) T1(°C) T2 (°C)
Traction, Fatigue, Fatigue-fluage sous air : Instrg
700 701 698
1362 (Four a lampes)
Fatigue-fluage sous vide : Instron 8501 DRET (Four
_ 700 699 697
a résistances)
Fluage sous air : Adamel
_ 700 698 696
(Four a résistances)

Tableau A.4 : Températures obtenues lors des étalonnages sdiffésents bancs d’essais
(précision de I'ordre de £3°C)
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Un gradient de 4°C (x3°C) maximum a été observélayartie utile de I'éprouvette lors de
I'étalonnage des fours. Compte tenu de la températoposeée, 'effet de ce gradient thermique sera
négligé.

En raison de I'oxydation des miroirs du four a l&sypdes étalonnages réguliers du four ont été
effectués (environ toutes les 400 heures d’utiisdt D’autres ont été réalisés aprés chaque reg®oy
du four mais aussi aprés de longues périodes digatton ou aprés remplacement des lampes ou

résistances.
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Partie B :
Interactions fatigue — fluage a haute

température

Cette partie du manuscrit est dédiée aux interactiofatigue-fluage a haut

1%

température. Seront présentés dans un premier t¢@ipspitre B.1) les résultats des essgis
mécaniques de traction, fluage, fatigue et fatifjuage réalisés a 700°C pour les deux états
microstructuraux « homogene » et « hétérogene is 8 microstructures de déformatign

(Chapitre B.2) et les processus d’endommagemerafi@k B.3) pour les sollicitations d

D

fatigue-fluage sont successivement analysés. Lebéses qui sont proposées a la fin |de
chacune de ces parties sont centrées sur la corapsétn des différences de comportement
entre les deux états microstructuraux étudiés. Lbapire B.4 traite des effets
d’environnement par une analyse comparative du stement de ces structurgs

lorsqu’elles sont sollicittes sous air, intégranes!| interactions déformation

endommagement — oxydation, ou sous vide (enviramdnerte de référence) qui permet de

révéler les propriétés intrinséques des matériaux.
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Chapitre B1: Essais Mécaniques

Ce chapitre traite successivement du comportemestdux états microstructurayx
« homogene » et « hétérogene » dans le cas d’'edsaisaction, fluage, fatigue et fatigug-
fluage réalisés a haute température. Quelques @dités et éléments bibliographiques|a
I'attention des lecteurs néophytes sont proposésiéhut de chacun des paragraphes| Il
s’agit de préciser les pratiques expérimentales ceomées et de reprendre quelques
spécificités de comportement propre aux superalagbase de nickel polycristallins et / pu

au domaine des hautes températures.
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B1.1) Essais de traction

B1.1.1) Eléments bibliographiques

Le comportement en traction a été largement éfplid différents superalliages polycristallins
[1,2] et monacristallins [3,4]. Un des éléments enag concerne I'évolution de sa limite d’élasti@te
fonction de la température. Concernant I'Udimet ,720is stades peuvent étre dégagés selon la

température comme le montre la figure B.1 issudrd@gaux de Sczerzenie et Mancuso [1]:

- De l'ambiante jusqu'a environ 500-600°C, une dé&sance lente de la limite
d’élasticité est observée.

- De 500-600°C a 700°C, un léger pic de limite d'étite apparait.

- Au-dela de 700°C, la limite d’élasticité décroitbgressivement jusqu'a 800°C puis

rapidement pour des températures supérieures.

1000
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2 a00
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= 200
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Température (°C)

Figure B.1.:  Evolution de la limite d’élasticité conventionned€,2% de I'Udimet
720 en fonction de la température (adapté de Senegzt al. [1]).

Ces variations de limite d’élasticité trouvent lexplication dans les différents mécanismes de
déformation impliqués a I'échelle des dislocatidres transition d’'un mécanisme a l'autre en fonction
de la température a notamment été décrite par @eolo [4] pour plusieurs superalliages

monocristallins (figure B.2).
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Figure B.2.:  Mécanismes dislocationnels responsables de I'éeoldle la limite

d’élasticité en fonction de la température [4].

Jusqu’a 500-600°C, le comportement en tractioregseéntiellement contrélé par un mécanisme
de cisaillement. Ce mode de déformation, décrithdgiigan et al. [5], correspond a la création de
boucles de défauts d’empilement dans les précipitésuite a la dissociation d’'une dislocation
a<110>. Il est actif a température ambiante etigipet au durcissement du matériau. Quand la
température augmente, ce meécanisme va peu a pearalise, entrainant la diminution trés
progressive de la limite d’élasticité.

Au niveau du « pic », 'augmentation de la limit&ldsticité trouve son origine dans les
mécanismes de déformation de la phgset en particulier dans la propension des dislooat vis
dissociées a adopter une configuration de type keéafilsdorf [6] (ou verrous de Kear — Wilsdorf)
par glissement dévié dans le plan cubique, favatrisadurcissement [7].

Pour des températures supérieures a 700°C, lesnimées de contournement vont étre
favorisés. Au fur et a mesure de 'augmentatiorteshepérature, les plus petits précipitésont se
remettre en solution induisant une diminution dar lfraction volumique et un élargissement des
couloirs de matrice. La contrainte d’Orowan va dakécroitre jusqu’a devenir nulle pour la
température de mise en solution de la phase

Des études similaires ont été menées sur les sligigea polycristallins par Bettge et al. [8].
Ces derniéres ont permis de conclure que I'évaluties mécanismes de déformation avec la
température, et son impact sur les propriétésamtian, sont similaires & ce qui est observé sr le

superalliages monocristallins.

48



Partie B — Interactions fatigue — fluage a haute tepérature

B1.1.2) Résultats expérimentaux

Des essais de traction ont été réalisés sur les r@tiere en Udimet 720 homogene et
hétérogéne afin d'évaluer les grandeurs caradtgrest des deux différentes microstructures : limite
d’élasticité définie a 0,2% de déformation plastidsp o), contrainte maximalesfy,,), ductilité (A%).

La température d’essai a été fixée a 700°C etiémse de déformation 216", La déformation
de I'éprouvette est suivie par un extensométre audtcentré sur la partie utile ainsi que par le
déplacement du vérin. Ces deux modes d'acquisiimm complémentaires. En effet, le suivi de
déformation par extensométrie permet de s’affrancld la déformation élastique de la ligne
d’amarrage et donne ainsi une mesure fiable demigel conventionnelle d’'élasticité. Cependant, si
I'extensometre qui a été utilisé est trés précn, @verture maximale admissible est limitée a 2i5m
Ceci ne permet pas de suivre I'allongement de dépette jusqu’a la rupture finale. La mesure du
déplacement du vérin prend alors le relais. Leshmmide la figure B.3 sont donc obtenues en
associant les deux courbes au niveau de la pdastique lorsque le déplacement du vérin n'est da
qu’'a la déformation de I'éprouvette et n’est pdeaé€ par la déformation des lignes d'amarragewu d
reste du montage.

Les courbes de traction sont représentées en puatret déformation vraies. Dans ce cas,

I’évolution de la section utile de I'éprouvette psise en compte. Ces deux grandeurs sont défiies

dessous :
avraie = aconvemiomelle x (1 + Econventiomelle ) et Evraie = In(l + gconvemiomelle)
1400
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T 800
o
>3
2 600
g
) —lot homogeéne
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0
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Figure B.3.: Courbes de traction monotone : contraintes et ag&tions vraies.

Tessam /00°C € =10_4 S_l.
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Les différentes données extraites de l'analysecdesbes de traction sont reportées dans le
tableau B.1.

Limite d’élasticité
. ) Contrainte maximale Allongement a rupture
Structure du Matériau conventionnelle G 5y,
6max (MPa) A%
(MPa)
Homogene Lot 1 970 1132 9,2
Homogene Lot 2 935 1160 14,1
Hétérogéne 925 1180 20,3

Tableau B.1 :Caractéristiques en traction des différents lottigre.
Tessar 700°C € =10%st.

Concernant le module de Young, les courbes sordrpapées sur toute la zone élastique. Les
trois microstructures ne sont pas suffisammengrbfites pour induire une évolution significative de
cette caractéristique. Le module d’Young correspohést Ex 155GPa.

Le matériau hétérogene se caractérise par uneelidiitlasticité plus faible que le matériau
homogéne, mais par une contrainte maximale et ua#lite plus importantes. L'origine de ces écarts
tient essentiellement aux différences de précipitat’ intragranulaire. Il a été montré sur différents
superalliages (Udimet 720Li [9], NR3 [10] et Ren8Dd [11]) que de meilleures propriétés en
traction pouvaient étre directement reliées a ésg@nce de nombreux précipitégertiaires dans les
couloirs de matrice. La taille idéale des précgpidin d’optimiser la limite d’élasticité correspba
celle qui induit la transition entre le mécanisme dsaillement par des paires de dislocations
faiblement couplées et celui de cisaillement par mhires fortement couplées. Cette taille idéale, g
est de l'ordre de 40nm, est proche de celle mespwée les deux lots de structure homogéne. Le
deuxiéme lot homogéne se différencie du premiedparprécipités tertiaires Iégérement plus gros et
des couloirs de matrice plus larges. Ces différemeierostructurales expliquent sa limite d’élagdici
plus faible et sa ductilité plus prononcée. L'étd@térogene présente peu de précipités tertiaires
comparé a I'état homogene, ce qui explique la faie limite d’élasticité mais aussi la ductilipéus

importante du fait de couloirs de matrice interegpéés plus larges.
La taille de grains est aussi un parametre a céreicconcernant les variations de la limite

d’élasticité conventionnelle. Cette dépendanceckessiquement décrite par la loi de Hall-Petch qui

relie la limite d’élasticité a la taille de grain
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Ou o, est la limite d’élasticitég, est la composante de la limite d’élasticité entioa uniaxiale
due au frottement de réseau et a la présence tealions dans le cristal non déformeg, une
constante dépendant du matériau et d le diametyembes grains.

Des travaux réalisés préecédemment a haute tempmatul’Udimet 720 HS (High Stength) et
CR (Creep Resistant) [12] ont montré la faible uafice de la taille de grain moyenne sur les

propriétés en traction par rapport a I'état derécipitationy’.

B1.2) Essais de fluage

B1.2.1) Eléments bibliographiques

La déformation d’un matériau induite pendant lentiah constant de la température et de la
contrainte est appelée fluage. Il s’agit d'une d&ftion permanente évoluant avec le temps,
autrement dit de nature viscoplastique. Si ce gdardéformation est possible a toute température au
dessus du zéro absolu, elle n’intervient de marségeificative qu’'a des températures relativement
élevées. Typiguement, ce genre de phénomene sstrpgompte a partir de températures avoisinant
0,2.T;, ou T; est la température de fusion du matériau.

La température d’'usage des superalliages est sbdeelordre de 0,5Tet la tenue en fluage
est un des criteres essentiels lors du dimensioanede piéces aussi critiques que les disques de
turbines haute pression. Une courbe de fluage ugpiEst présentée dans un graphe déformation —

temps (figure B.4).

Rupture

Fluage
Primaire

Fluage

Fluage secondaire Tertiaire

P S

t

Figure B.4.: Courbe schématique représentant les différentiestae fluage.
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On distingue généralement trois stades d’'évoludia déformation :

Le stade primaire, ou transitoire, pendant lequel la vitesse derdddtion diminue avec le
temps, ce qui traduit une augmentation de la @¥sistdu matériau. Cette tendance provient
en général d'un accroissement de la densité decdisbns jusqu’a saturation.

Le stade secondairgou stationnaire, pendant lequel la vitesse derd&tion se stabilise.
Cette phase correspond a I'équilibre atteint desg@hénomeénes de durcissement et ceux de
restauration a I'échelle des dislocations.

Le stade tertiaire ou la vitesse de déformation augmente jusqu’aurepde I'éprouvette.

La densité et la mobilité des dislocations augn@nten paralléle, des phénoménes de
cavitation interne et d’endommagement en surface n@ner a la création de fissures. Ces
dernieres vont diminuer la surface portante derdépette entrainant la rupture par

augmentation de la contrainte macroscopique.

Les superalliages a base de nickel polycristapimsr disques de turbine étant particulierement

sujets a ce type de sollicitation en service, Immportement en fluage a haute température de cette

classe de matériaux a largement été étudié, et antres celui de I'Udimet 720. Ces études ontemis

évidence I'ensemble des parameétres influant seoteportement et la durée de vie en fluage : des

parameétres expérimentaux (température, contrantéronnement) ou microstructuraux (composition

chimique, taille des grains, état de la préciptati’, nature des joints de grains...). A partir de 13,

plusieurs approches ont été mises en ceuvre :
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L’approche macroscopique met en place des modeéles semi-empiriqgues perrhettan
d’extrapoler le temps a rupture en fluage sur ugelalomaine de températures et de
contraintes a partir des variables macroscopiguésstdes essais. Le modele de Larson-
Miller [13] en fait partie. D’autres modeles telgegla loi de Norton [14] se basent plutt
sur la vitesse de déformation pendant le fluagermtaire. Cette approche est notamment

souvent employée pour le dimensionnement des stasct

L'approche microscopique permet de relier les modeles macroscopigues semi-
empiriques a la réalité physique. Deux grandessetasle mécanismes, dépendant de la
température et de la contrainte appliquée, sotdri@ihe de la déformation plastique de
fluage : le fluage-dislocations (fortes contraintésmpératures intermédiaires) et le
fluage-diffusion (hautes températures, contraifaésdes). Les domaines couverts par ces
mécanismes sont délimités sur une castelj proposee par Frost et Ashby [15] pour un

matériau et une taille de grains donnés (figurg.B.5
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Figure B.5. : Carte d’Ashby de l'alliage IN738LC ( taille de grai: 300um) [16].

Cette carte n'a pas été établie pour I'Udimet 728ismcompte tenu des conditions de
température et de contrainte explorées, les méuoasisle déformation envisagés se situeraient dans
une région a la limite du fluage-diffusion intengudaire et du fluage-dislocations. Dans cette étude
nous nous sommes essentiellement intéressés aradtibns « précipités — dislocations » dans le
domaine fluage-dislocations. Les différents modes fdanchissement des précipités par les
dislocations sont présentés en détail dans le thap2. De nombreuses études ont mis en évidence
I'importance de la microstructure sur le comportetnen fluage et notamment a I'échelle de la
précipitationy’. La compréhension de ces phénoménes a permisida au point de traitements
thermiques et thermomécaniques spécifiques poutaime optimale au fluage des pieces de structure
[9,17,12,18].

D’autres travaux ont porté sur I'étude des processendommagement et de leurs interactions
avec I'environnement notamment au travers des nigoas d’oxydation des joints de grains en

surface [19].

B1.2.2) Résultats expérimentaux

Un essai de fluage a été réalisé pour chaque sypeictostructure, a une température de 700°C,

sous charge constante correspondant a une coatraiiitale de 800MPa. L’allongement des

éprouvettes a été suivi a I'aide d’'un capteur gadad@ment LVDT fixé sur la ligne d’amarrage.
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Les courbes obtenues pour les deux microstructaaisprésentées sur la figure B.6.a. Un seul
essai a été réalisé pour chaque état microstriictieaqui ne permet pas d’évaluer une éventuelle
dispersion. Cependant, si 'on compare ces résudtax courbes maitresses fournies par Turboméca

dans le plan (P, &), ou P est le paramétre de Larson-Miller, les temp fluage a rupture obtenus

sont tout a fait pertinents.

Les données extraites de ces courbes ont été oéesiglans le tableau B.2.

: -1
Structyr_e du Temps 4 rupture (h) A% V|te§39 de fluage (ﬁ_ /s)
Matériau (régime secondaire)
Homogéne 55,6 2,2 2,0.16/5,6.10°
Hétérogéne 69,4 18,9 1,2.18/ 3,3.10

Tableau B.2 :Caractéristiques en fluage des deux types de stitrcture.
119553?57()()<)C:(T =800MPa.

Les deux structures ne présentent pas de différagoiicative en terme de temps a rupture. En
revanche, leur comportement et les mécanismes aemigement associés sont relativement
différents. Concernant le comportement, le matégastructure granulaire hétérogene atteint une
déformation & rupture bien plus importante queiclstructure homogéne a gros grains et présente
une vitesse de fluage secondaire environ neuf $agerieure. Les mécanismes de déformation

responsables de ces différences de vitesse derd#fon seront décrits et analysés plus loin datis ce

partie.

Allongement (%)
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Figure B.6. :  Essais de fluage comparatifs entre les deux strast(a). Pour le
deuxieme graphe (b), le temps est normé par ledenmppture ¢ T =700°C,
o =800MPa.

Pour évaluer les contributions du fluage secondgtittertiaire, I'évolution de I'allongement en
fonction du temps normé par le temps a ruptuegtété tracée (figure B.6.b). Cette représentation
permet de faire apparaitre plus clairement la duetsive de chaque stade de fluage pour les deux
états microstructuraux.

Le fluage tertiaire y est mis en évidence a paltimnoment ou la courbe diverge de la droite
correspondant au stade secondaire. Cette trangigoh étre associée a I'apparition des premiers
stades d’endommagement au sens de la créationsderes. Clairement de ce point de vue,
I'apparition du fluage tertiaire est précoce poarntatériau hétérogéne (z / 2) alors qu’elle est

tardive pour 'homogéne (> 0,8)t
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B1.3) Essais de fatigue

B1.3.1) Eléments bibliographiques

On définit la fatigue comme étant une évolutioralecet irréversible des propriétés mécaniques
d’'un matériau soumis a une sollicitation cycliqgmecentrainte ou déformation [20].

Un des essais de fatigue le plus simple consiseuinettre une éprouvette a des cycles de
charges périodiques, d'amplitude maximale et dguig@ce constante, et a noter le nombre de cycles
N, au terme duquel la rupture se produit. On repogenombre Nr en fonction de la contrainte
maximale appliquée. La courbe obtenue est appeléde de Wohler ou courbe S-N (figure B.7). Sur

cette courbe, on peut distinguer trois domaines :

- Domaine |: zone de fatigue oligocyclique. Dans cette padtiediagramme, la contrainte
dépasse la limite d’élasticité conventionnelle agehe cycle. La rupture survient rapidement

au bout de quelques milliers de cycles apres ufoerdétion généralisée importante.

Domaine Il : zone d’endurance limitée. Dans ce domaine, oriqamp une contrainte
inférieure a la limite d’élasticité. La rupture esteinte pour un nombre limité de cycles, qui
augmente quand la contrainte diminue. L’ordre @adeur de la durée de vie dans ce cadre

varie typiquement de 1@ 16 cycles.

- Domaine 1l : zone d’endurance illimitée. Il s’agit du domaides faibles contraintes
jusqu’a une contrainte seuil appelée limite d’eadoe en dessous de laquelle la durée de

vie est théoriqguement illimitée.

Contrainte o
B I |
A, : i
| l ] ! m
| |
) | B
T (N} |
n!] e e e _...._.,..,.1... ]
er." l T T 1. =
05 " W 10 107 10°
N Nombre de cycle N
Figure B.7.: Courbe schématique de Wohler ou courbe d’endurf@e
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La tenue en fatigue des superalliages a base Hel icessentiellement été étudiée selon deux
approches différentes : le comportement en fat@gudeformation imposée et le comportement en
fissuration.

Dans le premier cas, la déformation totale est sépcet I'évolution de la contrainte est suivie.
Divers auteurs ont montré que les différences depcotement en fatigue, durcissement ou
adoucissement cyclique (figure B.8), dépendentctBraent des mécanismes de déformation a
I'échelle des dislocations [21-24]. Ces derniemtswmtamment liés a I'état de la microstructure de
précipitationy’ et a la température.

Ac /2

a

Durcissement cyclique

r—\mwmt cyclique

Log (llif)

Figure B.8. :  Différentes évolutions possibles de la contraendonction du nombre
de cycles [18].

Pour des précipités de petite taille, différentsears ont montré que les dislocations ont
tendance a les cisailler provoquant un adoucissef@d@r23]. En revanche, pour des précipités de
grande taille, le contournement est favorisé emarafi un durcissement cyclique [21,24]. La
température, quant a elle, provoque un changemmmt ks mécanismes de déformation pouvant

entrainer, ou non, le passage d’'un adoucissemantarcissement cyclique [25,26].

Dans le second cas, on suit la vitesse de propagdes fissures sous charge cyclique. La
vitesse de propagation est contr6lée par le modeugéure qui est fonction des parametres
intrinseques du matériau (microstructure) et dearpatres expérimentaux tels que la température, la
fréquence de cyclage, le rapport de charge R (R Pnay €t la nature de I'environnement.

Dans la gamme de températures d’utilisation deersilages base nickel, deux parametres
doivent étre considérés au premier ordre: la fégae de chargement (figure B.9.a) et
I'environnement (figure B.9.b). Ces parametres ane influence aussi bien sur le mode de
propagation de la fissure que sur sa vitesse. Jusqucertain niveau de température, la propagation
de la fissure évolue d'un mode transgranulaire ptas fréquences élevées vers un mode
intergranulaire pour les faibles fréquences. Pesrmhémes essais conduits sous vide, la propagation

transgranulaire de la fissure se généralise agdesefréequences [27-29]. Cependant, Tang et Phemtr
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[28] ont montré que, au-dela d’'une certaine tentpéeaE-700°C), I'augmentation de la vitesse de
fissuration et I'évolution du mode de propagati@nla fissure sont caractéristiques d’'une sengbilit

plus forte du matériau a un endommagement de thmgd en pointe de fissure. Le mode de

fissuration devient alors totalement intergranelague I'on soit sous air ou sous vide.
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Figure B.9.: Influence de (a) la fréquence[30] et de (b) I'eomnement [31] sur la

vitesse de fissuration.

Les essais de fatigue pratiqués lors de notre @ntété réalisés a contrainte imposée ce qui
difféere notablement de ce qui peut étre trouvé darigtérature. Ce choix a été motivé par le type
d’application (disque de turbine HP) et I'accesea Hases de données de l'industriel. En outreypee t
d'essais rend plus facile l'analyse des différeneatre fatigue et fatigue-fluage. La valeur de
contrainte maximale imposée est légerement inféxied la limite d'élasticité conventionnelle

déterminée précédemment pour chaque structurdiages essais de traction.

B1.3.2) Résultats expérimentaux

Le comportement des différentes microstructuresaitét 720 a été étudié dans le domaine de
la fatigue oligocyclique et de I'endurance limitées essais ont été réalisés a 700°C en contréle de
charge. Le chargement a été appliqué a une fréqueéed,5Hz pour un rapport de charge R=0,05
(traction alternée).

Pour la structure homogene, les essais ont étésr@edés contraintes maximales de 750MPa,
900MPa et 1000MPa. Pour= 750MPa, le cyclage a été interrompu aprés envi cycles sans

gu’aucun signe macroscopique d’endommagementét@itdétecté.

58



Partie B — Interactions fatigue — fluage a haute tepérature

Pour la structure hétérogéne, les essais ontégtiisés a 800MPa et 900MPa. Seules les
données de I'essai a 900MPa sont reportées, I'sitigni n’ayant pas correctement fonctionné pendant
I'essai conduit & 800MPa.

La figure B.10 présente les vingt premieres boudlbgstérésis obtenues pour chaque essai de
fatigue. La contrainte est tracée en fonction @dlohgement de I'éprouvette. On peut noter que
I'essentiel de I'allongement est obtenu lors dupee cycle de chargement et qu’il se stabiliseldss
cycles suivants. Plus la contrainte est élevées palongation initiale obtenue est importante. La

déformation plastique relevée a la fin du premiemidcycle est en accord avec celle obtenue en

traction.
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Figure B.10. : Boucles d’hystérésis des vingt premiers cycleshdgue essai.

La figure B.11 représente l'allongement de chaquieastillon jusqu’a rupture. Pour les plus
faibles contraintes, a partir de quelques dizaoegycles, I'allongement n’évolue quasiment plus
jusqu’a la rupture brutale de I'éprouvette. L'essainduit a 1000MPa, c'est-a-dire pour un niveau de

contrainte supérieur a la limite d’élasticité, gid®e un allongement progressif un peu plus maicpeé.
déformation atteinte juste avant rupture n’est ndpat que de, = 0,75%.

Sur la figure B.11, sous la méme contrainte (900Mf@ méme nombre de cycles, la structure
hétérogene présente un allongement légerementnmugué que la structure homogéne. Ceci est

cohérent avec les différences de comportementdgétge / homogene relevés en traction.
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Figure B.11. : Allongement en fonction du nombre de cycles.
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Figure B.12. : Nombre de cycles a rupture en fatigue.

Les durées de vie obtenues sont regroupées sigulae B.12. Les fleches indiguent des essais
qui ont été interrompus sans que la rupture nitadteinte. La structure hétérogene présente une
durée de vie légérement plus importante que latstirel homogene alors méme que les conditions de
chargementd = 900MPa) sont plus sévéres relativement a sa faibte limite d'élasticité. Cela

témoignerait ainsi d’'une meilleure tenue en fatigye la structure homogéne. Cependant, la

différence n'est pas significative et pourrait &tteibuée a de la dispersion.
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B1.4) Essais de fatigue — fluage

Jusqu’au milieu des années 60, les essais de talverdestinés a I'étude du comportement en
fatigue des matériaux soumis a de fortes chardesites températures étaient essentiellement pilotés
par des signaux d’asservissement triangulairesrasaidaux. Toutefois, la corrélation de durée de
vie entre ces expériences et les conditions réalesservice étaient loin d’étre satisfaisantes.
L'introduction d’'un temps de maintien de la chargaximale dans le cycle de fatigue permet une
approche plus représentative de ces conditions.

Dans un premier temps, des études sur l'effet dopsede maintien ont été réalisées a
température ambiante [32]. Celles-ci ont montré, giams ces conditions, le temps de palier influait
tres peu sur la durée de vie. Pour observer un effiable de ce palier, il est en fait nécessaire d
déclencher des mécanismes viscoplastiques sigifdicde type fluage ou relaxation, observables
essentiellement & haute température dans les figggga. Dans ces domaines de température, il a
alors été montré par Manson et al.[33] sur I'alliate cobalt L605 a 640°C, que l'introduction de ce
palier réduisait de facon significative le nombeeaycles a rupture, par comparaison a la fatigne sa
temps de maintien.

Deux approches expérimentales différentes ontréfgogées pour caractériser le comportement

des matériaux dans ce domaine des interactiomméati fluage (Krempl et Wundt [34]) :

- La premiere propose l'utilisation d'essais a défation totale imposée pour aider au
dimensionnement des piéces de structures. De nambrécles peuvent étre trouvés dans
la littérature a ce sujet [35-37] et notamment Hudimet 720 [38,18]. Dans ce cas de
figure, il y a relaxation des contraintes pendaat ttmps de maintien. De plus,
'augmentation du temps de maintien conduit & umeirdition du nombre de cycles a

rupture mais a une augmentation du temps a rupture.

- La seconde, moins largement étudiée, consisteligeutdes essais de fatigue-fluage en
contrble de charge. Une liste importante de putidina traite essentiellement de l'influence
d'un temps de maintien en fissuration [39,30]. Celaat, peu de travaux concernent
l'influence d’un palier a charge maximale sur ldotdnation cyclique. Ce cas a été exploré
par Tilly[40] et Zrnik sur 'EI698VD [41]. Certainauteurs s’accordent a dire que, dans
certaines conditions d'utilisation, celles rencéaet dans les turbines de turboréacteurs par
exemple, des simulations par essais en contrélehdege sont plus représentatives [42].

Cette voie est celle que nous avons donc choisie léacadre de cette thése.

L’effet de l'introduction d’'un temps de maintiekt variant de 1 a 50 secondes a contrainte

maximaleomax SUr le comportement macroscopique est présentelesiparagraphes suivants.
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B1.4.1) Introduction d’'un temps de maintiét = 10 secondes

Dans un premier temps, pour étudier les interastemtre la fatigue et le fluage, un temps de
maintien de 10 secondes a été introduit a la comgranaximale du cycle de fatigue. Les cycles de
fatigue-fluage appliqués sont de forme trapézoidaéx un rapport de charge R=0,05 comme cela a
été décrit dans la partie A (8A.4.2.1). Cette valaweté choisie en adéquation avec les temps de
maintien utilisés lors de la these de B. Flaggdigl portant sur le N18, afin de disposer d’élérsaid
comparaison. Ces essais ont été menés pour diféraontraintes comprises entre 650MPa et
800MPa a une température de 700°C.

La figure B.13 représente la contrainte maximalpdsg&e en fonction du nombre de cycles a
rupture. Cette représentation permet d'évaluefllieance de I'introduction du temps de maintien sur

la durabilité du matériau.
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Figure B.13. : Influence de I'introduction d’un temps de maintén10s sur la
durabilité des deux structures.

Pour les deux structures, I'introduction d’'un terdsmaintien, méme court, engendre une forte
diminution du nombre de cycles a rupture. Pour eordrainte de 650 MPa, il y a rupture en fatigue-
fluage alors qu’en fatigue, sous une contraint8@@ MPa, aucun endommagement n’est visible au
terme de 1Dcycles. De plus, il N’y a pas d’écart significatif terme de nombre de cycles a rupture
entre les deux états microstructuraux.

Les courbes de fatigue-fluage obtenues sont pesergur la figure B.14. Elles reportent
I'évolution de I'allongement (%) en fonction du tesncumulé lors des maintiens en charge. Les temps

de montée en charge et de déchargement n'y sonprigaen compte. Ces courbes présentent une
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forme classique de courbe de fluage. On peut yndis¢r les trois stades de fluage, notamment un
pseudo stade secondaire qui correspond a la vitkessiéformation la plus faible et un pseudo stade
tertiaire, témoin de I'apparition de 'endommagemejui entraine une accélération de I'allongement
jusqu’a la rupture finale. Les données extraiteseke essais ont été consignées dans le tableau B.3.
Dans tous les cas, l'introduction d'un temps demti@n provoque un allongement progressif de
I'éprouvette. Cette évolution résulte essentiellehtl cumul de la déformation plastique a chaque
cycle associé au fluage qui se produit lors destieais & contrainte maximale.
4 I I

= Hétérogene 800MPa

e Hétérogéne 750MPa | |

= Homogeéne 800MPa
= Homogéne 775MPa
3 Homogéne 750MPa =

Homogéne 650MPa
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o 50000 100000 150000 200000 250000 300000 350000 400000
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Figure B.14. : Courbes de fatigue-fluage a différentes contrameur les deux
structures. Tssa=700°C et4t =10 sec.

Structure du Contrainte max ) ) Vitesse mini de | Allongement a
- Durée de vie (h) _ L
Matériau (MPa) fatigue-fluage (h°) rupture (%)
650 108,2 7,2.10-6 0,3
750 85,5 1,1.10-5 0,33
Homogéne
775 68,6 3,6.10-5 0,48
800 32,6 9,7.10-5 0,6
750 82,6 1,6.10-4 2,5
Hétérogéne
800 39,9 5.10-4 3,5

Tableau B.3 :Caractéristiques en fatigue-fluage des deux étatsostructuraux pour
At =10 sec. Tssar 700°C.

Pour les deux microstructures, une hausse de laafute maximale appliquée entraine une

augmentation progressive de la vitesse de défasmatinimale et de la déformation atteinte a rupture
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(Tableau B.3). En comparant les deux états miarotraux, la tendance est la méme qu’en fluage :
pour des conditions d'essai équivalentes, la \éeads déformation minimale et la déformation a
rupture sont bien plus importantes pour la strectugtérogéne. Pour étudier I'évolution de la part

relative de chaque stade en fonction de la con&alfallongement est tracé en fonction du temps

normeé par le temps a rupture (figure B.15.a et b).
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Courbes de fatigue-fluage normalisées par le tempgpture. En
pointillés : apparition des premiers stades d’endasgement associés a une évolution
de l'allongement du type « fluage tertiaire ». $tare homogene (a) et hétérogene (b).

Tessam 700°C etdt =10 sec.
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L’endommagement apparait toujours de maniére pksope sur la structure hétérogene que sur
I’'homogéne. Par ailleurs, pour les deux états mstcooturaux, 'augmentation du niveau de contrainte

a pour conséquence le déclenchement plus rapid&ada tertiaire.

B1.4.2) Influence du temps de palier

Pour évaluer l'influence de la part relative duafie et de la fatigue, le méme type d’'essai a été
réalisé pour divers temps de maintien variant decbnde a 50 secondes pour une méme contrainte de
800 MPa. PourAt = 1sec, on privilégie la part fatigue de la sitiéition et pourAt = 50sec, on
privilégie la part fluage.

Pour comparer la durabilité en fatigue-fluage decebservée en fatigue, le nombre de cycles a
rupture est représenté en fonction du temps derpaks essais de fatigue correspondent au temps de
maintien nul, la fléche indiquant I'absence de unptde I'éprouvette au terme de®ifycles. Dés
l'introduction d’'un temps de maintien, méme tresirtql seconde), la durabilité des deux structures
diminue de maniére significative (figure B.16). h&dyse de ce graphe met en exergue un fort

couplage entre fatigue et fluage qui a un effeastéf sur la durabilité du matériau.

1000000

—8—- Hétérogéne

100000 | —#— Homogéne

10000

Nombre de cycles a rupture

1000

0 10 20 30 40 50
Temps de maintien (s)

Figure B.16. : Durabilité en fatigue et fatigue-fluage.

Pour comparer les courbes de fatigue-fluage a scalie fluage, l'allongement est tracé en
fonction du temps cumulé a contrainte maximale.l 3euemps effectif de fluage a contrainte
maximale est pris en compte. Il a été montré sili@ [43] que la déformation induite lors de la enis

en charge et de la décharge (partie fatigue dergsit négligeable devant celle se produisant menda
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le maintien. L’échelle de temps choisie est dommn veprésentative du temps de fluage. Les courbes
obtenues sont représentées sur la figure B.17.

Deux modes de comportement peuvent étre idenpfiés les deux états microstructuraux : un
pour les longs temps de maintieft & 10 secondes) et un autre pour les courts tempaaiigtien

(At < 3 secondes).

- Dans le cas des temps de maintien supérieurs aux éydl0 secondes, le matériau
présente un comportement proche de celui obserfléage. La vitesse de déformation
est quasiment identique. Cependant, le pseudo stetdere apparait plus tét a partir du
moment ou une phase de déchargement — chargenh@mre@duite. Son déclenchement
est d'autant plus précoce que la fréquence de gwclst importante. Cela peut
s'expliquer par un temps de maintien suffisammeongl pour initier un
endommagement en volume de type fluage favorisceéléré par les phases de

chargement — déchargement.

- Dans le cas des temps de palier coukts<(3s), le matériau présente un comportement
plus proche de celui observé en fatigue. Il seaté@rge par une vitesse de déformation
bien moindre qu’en fluage. Cependant, un allongérpesgressif peut néanmoins étre
observé. L’endommagement ne se déclenche qu'etlidsai provoquant une rupture
brutale de [I'éprouvette. On peut donc s'attendre cé& que les processus

d’endommagement soient gouvernés essentiellemenieggrocessus de type fatigue.

a| 28 I | l
= Fatigue-fluage 1-1-1
® Fatigue-fluage 1-10-1
2 E Fatigue-fluage 1-50-1 s
= Fluage J
[ ]

Allongement (%)

0 50000 100000 150000 200000 250000
temps cumulé a contrainte max (s)
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20 - . : =
- u Fatigue-fluage 1-1-1
b 18 = ® Fatigue-fluage 1-3-1 [
- s " Fatigue-fluage 1-10-1
’ ® Fatigue-fluage 1-30-1
s’fcf‘ 14 = Fatigue-fluage 1-50-1 |—
Pr ’ ® Fluage
=
-
£
@
=
=
2
<

0 100000 200000 300000 400000 500000 600000 700000
temps cumulé a contrainte max (s)

Figure B.17. : Influence du temps de maintien sur le comportemematigue-fluage
des structures homogeéne (a) et hétérogene {b)=¥00°C ete =800 MPa.

Afin d’identifier quelle est la part relative dugaslo stade tertiaire par rapport au pseudo stade
secondaire en fonction du temps de maintien, Pgianent a été tracé en fonction du temps cumulé a

contrainte maximale normeé par la durée de vie (6dg118).

2,5 I I
= Fatigue-fluage 1-1-1 l
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t It

Cumulé Cumulé R
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b 20 I
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Figure B.18. : Effet de la durée du palier sur I'apparition deidommagement pour
la structure homogene (a) et hétérogéne (bB)#700°C etc =800 MPa.

Bien que la limite entre le stade secondaire stdde tertiaire soit délicate a fixer, les tendance
suivantes se dégagent clairement. Pour les deuctstes, le déclenchement du pseudo stade tertiaire
se fait d’autant plus t6t que le temps de maindsehlong. Le temps minimum est atteint pour le
fluage. Pour les temps de maintien les plus colérgsseudo stade tertiaire se déclenche juste d&vant
rupture finale.

La structure hétérogene se différencie de 'homeg#ans le sens ou deux régimes se dégagent
correspondant aux longs et courts temps de p&@ns le cas des longs temps de maintien, il y a
apparition d’endommagement dés la mi-durée de Mies ajue pour les temps de palier courts, il
n'apparait que dans les derniers instants de I'e@sapeut en déduire que le déclenchement du stade
tertiaire sera largement gouverné par des procafsnsiommagement de type fluage pour Ms

longs, et par des processus de type fatigue psut keourts.

B1.4.3) Synthese

Les essais réalisés en fatigue-fluage sur les dgats microstructuraux, « homogeéne » et
« hétérogéne », ont permis de mettre en évideneefarte interaction entre les deux composantes,
fatigue et fluage, du cycle de chargement. Ce emgphgit autant sur le comportement mécanique en
fatigue-fluage que sur les processus d’endommagemieren jeu. A l'issue de I'analyse des courbes

précédentes, deux régimes principaux peuvent gtéeahciés :

68



Partie B — Interactions fatigue — fluage a haute tepérature

- Pour les faibles temps de maintiét € 10 secondes), un comportement proche de celui
observé en fatigue est constaté avec une faiblessat de déformation et une
déformation a rupture réduite. Concernant I'endogengent, il semble étre gouverné
par des processus de type fatigue se déclenchantigdgemps avant la rupture de
I'éprouvette. La rupture serait donc due a la pgagian rapide d’'une fissure amorcée

par fatigue en fin de vie.

- Pour les longs temps de paliét & 10 secondes), un comportement proche de celui en
fluage est observé avec un allongement rapideggeduvette qui atteint des niveaux de
déformation importants. L'’endommagement semble gmé& par des mécanismes de
type fluage se déclenchant relativement t6t. Laungpprématurée par rapport au fluage
serait due a une accélération de 'endommagemeantepaphases de chargements—
déchargements.

Cette différenciation de régime en fonction de pditnde du temps de maintien concerne les

deux états microstructuraux du matériaux de I'étédeoter cependant les différences suivantes :

- D’un point de vue comportement, la structure hé&éne se caractérise par une vitesse
de déformation nettement plus importante et unanivée déformation a rupture plus
élevé que la structure homogéne. Ces variationgrderiétés sont relatives aux
différences de microstructures et a leurs consémsersur les mécanismes de

déformation entrant en jeu. Cet aspect sera épld#éen détail dans le chapitre B.2.

- A propos de I'apparition de 'endommagement, lacttire hétérogéne se caractérise par
deux stades bien distincts de déclenchement dulpsstade tertiaire entrst courts et
At longs. Pour les longs temps de maintien, 'endagement apparait plus rapidement
gue pour la structure homogéene. Ces aspects sdismités par la suite (chapitre B.3)

apres avoir détaillé les processus d’endommagement.

Pour mettre en évidence le fort couplage existamteefatigue et fluage, on trouve dans la
littérature des études réalisées sur différentersilifages : N18 [43], GH4133B [44] et Udimet 720
MdP [18]. Elles mettent en ceuvre des essais oicitatiions de fatigue et de fluage sont appliquées
séparément et / ou successivement.

Dans I'étude menée sur le N18, le matériau esiciéllen fluage dans un premier temps puis

cyclé en fatigue jusqu’a rupture. Le temps de pegfé est équivalent au temps cumulé a contrainte
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maximale pendant I'essai de fatigue-fluage équinalea durée de vie, obtenue pour I'essai découplé,
est bien plus importante qu’en fatigue-fluage (emviun facteur 10).

Pour le GH4133B, les deux types de sollicitatioésadiplées (« fatigue et fluage » ou « fluage
et fatigue ») ont été testés. Une transition dupmtement au changement de type de sollicitation
apparait, la vitesse de déformation changeant measi instantanément. Les mécanismes de
déformation ne semblent pas étre affectés paréitupge ou le précyclage. En terme de durée de vie,
il semble que le précyclage n'ait aucune influesge la durée de vie en fluage lors de la suite de
I'essai. En revanche, comme pour le N18, le prégiuea considérablement réduire la durée de vie en
fatigue qui reste malgré tout plus importante gesshi équivalent réalisé en fatigue-fluage.

Il apparait clairement gu’en terme d’endommagemkinteraction fatigue-fluage ne peut se
résumer en un cumul linéaire du dommage de faégue celui de fluage. Les effets du fort couplage
entre les deux types de sollicitations seront t&atans la suite de cette partie a la lumiere des

processus d’endommagement observés sur les figisies d’éprouvettes apres rupture.

Concernant le comportement macroscopique, l'intema@ntre fatigue et fluage va étre étudiée

dans le chapitre suivant par I'observation et llgs@ des mécanismes de déformation a I'échelle des
dislocations.
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Chapitre B2: Mécanismes de Deformation

Dans ce chapitre, le comportement macroscopiqueséiétaux modes de déformation| a
I'échelle des dislocations. La microscopie €élecinoie en transmission est utilisée a cet effet.
Des éléments bibliographiques sont tout d’abord pe#&s concernant les principaux
mécanismes relatifs aux mouvements des dislocatemontrés dans les superalliages| a
base de nickel. L'évolution des processus de défiiom pour les différents types de
sollicitation est d’abord présentée pour chaquet @&rostructural du matériau. Des pistgs
d’explication des différences de mécanismes de mié@tarn entre la structure homogeéne et(la

structure hétérogeéne sont ensuite proposées.
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B2.1) Rappels bibliographiques

La présence de la précipitatighest la cause principale du renforcement des sllfzges a
base de nickel. Les mécanismes de déformation déperdes interactions entre les dislocations
mobiles au sein de la matrice et les précipitées derniers peuvent étre soit contournés, soit
cisaillés par les dislocations. Le mécanisme dechissement de ces obstacles va dépendre, entre
autres, des conditions d’'essai (température, dotdta.), du type de sollicitation (fatigue, fluage),
et de la distribution spatiale de la précipitati@ans cette partie, chaque mécanisme sera présenté
dans ses principes. Un schéma sera proposé poériatiaer sur les images MET les différents
processus en présence. Les parametres influanaswansition d’'un mécanisme a l'autre seront

également décrits.

B2.1.1) Contournement d’Orowan

Dans le cadre du mécanisme de contournement, stexalion parfaite de matrice se courbe

pour franchir un précipit¢ et laisse autour de celui-ci une boucle dite @Wan (figure B.19).

Figure B.19.: Schémas de principe du contournement d’Orowan.[ll€]schéma (b)
sera utilisé sur les images MET de cette étude pmitgrialiser le processus de
contournement quand il sera actif.

La contrainte nécessaire au franchissement parogor@ment doit étre supérieure a la

contrainte d’'Orowan (1) :

Torowan = E (1)
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Ou T est la tension de ligne, b la norme du veotieuBurgers et L la distance inter-précipités
dans un plan {111}. Une autre formulation peut weposée faisant intervenir le rayon R des

précipités, leur fraction volumique b la norme du vecteur de Burgers et p le modeleishillement.

b
z-Orowan = % \/f—v (2)

Ces formulations montrent que le franchissementpdésipités par contournement est d’autant
plus difficile que la distance inter-précipités &t daible. Ce rétrécissement des couloirs est fegor
par une fraction volumique tle petits précipités (& R faible) élevée. Lorsipgalement la contrainte
d’Orowan n’est pas atteinte, le franchissementabesacles ne pourra se faire éventuellement qu’en

impliquant un ou plusieurs des mécanismes de leissht décrits dans les paragraphes a suivre.

B2.1.2) Mécanismes de cisaillement

B2.1.2.1) Cisaillement par paire de dislocationsaréation de paroi d’antiphase

Dans ce cas de figure, une dislocation de matr¢2)<110> rentre dans un précipite
ordonné. Suite au passage de la dislocation, Bodir précipité est modifié et il y a création d’'un
défaut d’énergie importante appelée paroi d’ansph@u « APB » : Anti Phase Boundary). Comme
montré sur la figure B.20, le passage d’une deugidislocation de matrice ayant le méme vecteur de
Burgers permet de rétablir l'ordre du précipité.sLeleux dislocations forment alors une

superdislocation.

a %<1w> b

APB

Figure B.20. : Schéma du mécanisme de cisaillement par une digdacde matrice
créant une paroi d’antiphase (a) puis par une sdocation (b) [17]
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Deux modéles sont proposés pour évaluer la cotgrairitique résolue (ou CRSS : Critical

Resolved Shear Stress) associée a ce type déecisaik en relation avec la taille des précipités.

Si les précipités sont de petite taille, le couplagtre les deux dislocations formant la paire est
faible [45,46]. Ces dernieres sont sépareées parbande de petits précipités contenant des fautes
d’empilement (figure B.21).

"Dislocations faiblement couplées”

1ére dislocation — o ——
@

@ @
]

2éme dislocaton —— & & @ -

Figure B.21.: Schéma de principe du mécanisme de cisaillementmapaire de
dislocations faiblement couplées [9]

L'énergie de paroi d’antiphase crée une forceaattites deux dislocations, qui va s’opposer a la
répulsion élastique. Un équilibre entre les dewtodiations est atteint pour une certaine distaese |

séparant. La contrainte nécessaire au cisaillesiécttit alors :

% %
S RGN
2(b T 2\ b

Ou y est I'énergie de paroi d'antiphase des précipitéss les plans {111}, b la norme du

vecteur de Burgers, D le diametre moyen des p#&stct la fraction volumique des précipités, T la
tension de ligne et A un facteur dépendant de laphwogie des particules (A=0,72 pour les

particules sphériques). Cette fonction est crotesavec le diametre D des précipités.

Si la taille des précipités dépasse un certain élisseuil , les deux dislocations sont fortement

couplées [47]. Les deux dislocations appariée®tsmnt ensemble la méme particule (figure B.22).
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"Dislocations fortemement couplées”

1ére dislocation

2éme dislocation

Figure B.22. : Schéma de principe du mécanisme de cisaillementmapaire de
dislocations faiblement couplées [9]

La contrainte critique de scission s’écrit alors :

%
r =1(G_bJ2_W( my —1) B
2\ L, ) m\ wGb

p

()

N
f

Avec Lp =2(—
2

\

Ou G est le module de cisaillemen}, dst la distance moyenne entre les centres det§mdes
deux particules et w est une constante prenanoeipte I'énergie élastique de répulsion entre les
dislocations fortement couplées (w~1 pour les dations parfaites). Cette fonction est croissante e
fonction du diamétre D des précipités et décrotesam fonction de leur écartement. A fraction
volumique constante, il existe donc une tailleiqué de particules pour laquelle la contrainte de
cisaillement est maximale.

Les paramétres b, D ef $ont mesurés expérimentalement, T est calculéegiéla relation
T=0,5ub? ety est déterminée par une méthode de simulationsdaait Reed [9] ont tracé la variation
det en fonction du diametre D des précipités pour dimiét 720Li forgé (figure B.23). Dans ce cas
de figure, la transition entre le mécanisme deilldsaent par des paires faiblement couplées et

fortement couplées se produit autour de 40nm.
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Figure B.23. : Variation de la CRSS en fonction de la taille dadicules dans le cas
d’'un Udimet 720Li & 700°C [9].

B2.1.2.2) Cisaillement avec création de fautesupeisréseau

La création d'une faute d’empilement est liée entadification de la séquence d’empilement des
plans {111} de la structure cristalline cfc. On lpade faute intrinseque lorsqu’il y a suppressiamd
plan et extrinseque pour I'ajout d’'un plan.

Les dislocations parfaites de matrice a/2<110> epuge dissocier dans les plans {111} en
deux dislocations appelées partielles de Shockéetyple a/6<112>. L’association de deux partielles
de Shockley de méme direction conduit a la fornmatiune superpartielle de Shockley (ou
SuperShockley) de type a/3<112>. Les différentsenallinteractions entre ces partielles de Shockley

et les précipitég’ ont été décrits dans la littérature et font l'ethjle différents modeles.

a) Modéle de Kear et al.

Un des premiers mécanismes pour la formation desade super-réseau a été proposé par Kear
et al.[48-51]. Pour ce mécanisme, lorsqu’un cert®nil de contrainte est dépassé, de nombreux
cisaillements de précipitég sont observés par combinaison de quatre parfaleesnatrice aux
interfaces y/y’ puis scission en SuperShockleys séparées par difauts d’empilements

intrinseques/extrinseques (SISF / SESF) (figureB.Ra réaction correspondante est la suivante [48]

%[oii]+%[oﬁ]+%[ﬁo]+%[1Io] . %[121] + %[121] + %[121]

\ J \ J
A 4 A 4

SISF SESF
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Le terme encadré comprend deux dislocations pasielans un plan de glissement adjacent

associé avec un dipdle AC/CA. Ce terme représamedislocation vis alors que les autres sont des

dislocations coins.

3B8 ‘ 3Bd 3B% A 3B%
(1) / SISF BS SESF (2)
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Figure B.24. . Représentation schématique du mécanisme de Kahf4s].

Bo= %[1?1] suivant le tétraédre de Thompson.

b) Modele de Condat et Décamps.

Ce modele se différencie de celui de Kear parpe ge dislocations initiant le cisaillement qui
est de type a/2<110> et non de type a/3<112>. Laanigéme proposé par Condat et Décamps [52-54]
considére des dislocations de matrice dissociée®ment dans le précipité en créant une paroi
d’antiphase (APB). Suivant le type de sollicitatidinse crée une faute intrinséque (ou SISF sur la
figure B.25.a) ou extrinséque (SESF sur la figurg5l). Les fautes intrinseques apparaissent a des
températures intermédiaires pour des sollicitatidagype fluage traction, les fautes extrinséques a

haute température en fluage compression.

Di
2 o Jfﬂe aD Ba
Ba
APB [
(a) (b)
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III&B‘J

(a)

Figure B.25. : Meécanisme de cisaillement avec création d’unesfalémpilement
intrinseque (a) ou extrinseque (b) dans le prééif3]. (c) Schéma de principe qui
sera utilisé pour matérialiser le mécanisme deittesaent de Condat — Décamps sur
les images MET dans la suite de ce chapitre.

A partir de ces modeles, S. Raujol a proposé uranigme supplémentaire observé sur le NR3
en fluage a 700°C [17,55]. Ce mécanisme est ipaiédes dislocations de matrice dissociées entrant
dans un précipité et laissant une faute d’empilé¢ragminséque dans le précipité et intrinseque tkans

matrice (figure B.26).

(2] [b]

a/6[112]

a/6[217] a/6[112] a6 [if]

a/6(112)  a/6[211]

ol arsma

(a) (b) (c)

Figure B.26. : (a) Mécanisme de cisaillement engendrant une fdet@pilement
extrinseque dans le précipité et intrinseque dansdatrice [55]. (b) Schéma de
principe qui sera utilisé pour matérialiser ce maisame de cisaillement sur les images
MET dans la suite de ce chapitre.
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B2.1.3) Transition entre cisaillement et contournement

La transition entre ces trois mécanismes de frasehient dépend fortement de I'état de la
microstructure de précipitation (fraction volumiguaeille des précipités et largeur des couloirs de
matrice). Elle est schématisée sur la figure B.@i7regroupe les différents modéles des paragraphes
précédents : cisaillement par paires de dislocsti@blement couplées (courbe 1) ou fortement
couplées (courbe 2), et contournement d’Orowanrfen8).

(al (b)

() fg=ie o
; -"jf?;—

L ansi, m
i

)
CRSS
%
pairwise cutting O—¢——- Orowan process

" : l | o=

= Dyys D, D particle
diameter

Figure B.27.: Transition entre les différents mécanismes dectiemsement des
précipités.

Sur ce graphe, la transition cisaillement / comeuarent se produit pour un diameétrg @@ur

une contrainte s'écrivant :
y 2T
T =|=-|—-———— (6)
(b) bDw/2/3

Théoriquement, la courbe relative au cisaillemertise celle du contournement pour un
diamétre de particule D*, le mécanisme d’Orowanrase déclencher pour D>D*. Cependant, pour
des particules de taille.Pa dislocation de téte de la paire fortement &&eipst incapable de cisailler
le précipité et la paire se découple. Il faudracdangmenter la CRSS a. [pour permettre le

déclenchement du contournement d’Orowan.
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L’étude des différents mécanismes de déformatidéraontré que le durcissement structural du
matériau pouvait étre optimisé par la présence séabes dans les couloirs de matrice. Dans le
domaine des superalliages pour disques de turbatts considération a mené a la mise au point de
nouveaux traitements thermiques pour obtenir ume irécipitatiory’ dans les couloirs entrainant un
durcissement non négligeable du matériau [10,12NM8Jamment, les études menées par Jackson et
Reed sur I'Udimet 720 Li [9] et par Reppich suPEL6 et le Nimonic 105 [56], ont mis en évidence
que le durcissement maximal est obtenu pour ute tgitimale des précipités tertiaires correspohdan
a la transition entre cisaillement par paires dodations faiblement couplées et fortement cogplée
D’autres études ont permis d’étudier la stabiligécds précipités tertiaires a température d’'utibea

et sous contrainte [43,17,19].

B2.2) Etude expérimentale des mécanismes de déformation

Les premiéres observations au MET ont été réaliagestir de lames prélevées dans le fat des
éprouvettes apres rupture. Le caractére polyditstdes matériaux de I'étude conduisant a des
structures de dislocations parfois différentes djuain a l'autre, il a fallu étendre les observasia
plusieurs grains pour chaque condition d’'essai. @@enons que la variabilité des structures de
dislocations observées ne résulte pas de mécangmesraient différents en fonction de I'orientati
cristalline mais plutét d’'un état local de conttaipar rapport a la déformation qui dépend direetém

des interactions entre grains au sein de I'agrégat.

La forte densité de dislocations a rupture renbiaitalyse des structures en présence parfois
difficile. C’est la raison pour laguelle la plupates essais, qui ont été utilisés pour observer les
mécanismes de déformation plastique, ont été ésitgans les mémes conditions de sollicitation mais
en les interrompant rapidement pour un niveau deraé@tion comparable. Une amplitude de
déformation plastique cumulée gg= 0,15% a été choisie pour ces arréts. A conditittnshargement
identiques, les paysages de déformation obtenes appture et apres interruptiorzge= 0,15% ont
été comparés. Le type de mécanisme de déformatiivé ane change pas méme si le niveau de
déformation cumulée est différent, seule une vianade la densité de dislocations est observée.

L’évolution des processus de déformation pour iEgrénts types de sollicitation est d’abord
présentée pour chaque état microstructural du raatébes pistes d’explication des différences de
mécanismes de déformation entre la structure hongogg la structure hétérogéne sont ensuite

proposées.
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B2.2.1) Structure Homogéene

Le lot n°2 du matériau homogene a été utilisé pesiressais interrompus en complément des
essais menés a rupture sur le lot n°1. Malgré ledgges différences d’ordre microstructural qu'il
présente avec le lot n°1, aucun écart significasifété relevé en terme de mécanismes de défommatio
pour les conditions étudiées. L’ensemble des m@sutibtenus sur les deux lots est donc utilisé pour
expliquer le comportement macroscopique de la streahbomogene.

B2.2.1.1) Paysages de dislocations en fluage

La figure B.28 est une micrographie obtenue poessai de fluage interrompu a une
déformation plastique de 0,15% sous une contrai@t®00MPa a 700°C. Sur cette image, on observe
principalement de nombreuses dislocations entoulestprécipitésy’ secondaires. De plus, de
nombreuses petites boucles, ne dépassant pas lem 5@ diamétre, sont visibles dans les espaces
entre les précipitég secondaires. Ces observations vont dans le semsédanismes de déformation
par contournement d’Orowan, les petites bouclesespondant au contournement des fins précipités
Y’ tertiaires.

Contournement
d’'un ’Y’ m

Figure B.28. : Microstructure de déformation par contournemer@®@wan de la
structure homogeéne en fluage a 800MPa, 700°6 ©0,15%.
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B2.2.1.2) Paysages de dislocations en fatigue

Les lames ont été prélevées sur I'éprouvette gékicen fatigue & 800MPa. Cet essai a été
interrompu apreés plus de®l€ycles pour une déformation plastique cumulée, H8%0.

Figure B.29.: Paysage de dislocations dans la structure homogerfatigue a
800MPa, 700°C et cumuise 0,15%. Mécanisme de Décamps — Raujol (a) et m&cen
de Condat — Décamps (b).

La micrographie met essentiellement en évidenceskllement des précipités secondaires et
tertiaires par des configurations complexes dediglons partielles de Shockley (figure B.29.a)s Ce
configurations, du type de celles observées pamalgs et Raujol [17,55], sont initiées par des
dislocations de type a/6<112> laissant des fautmpllement dans les précipités et la matrice. Le
mécanisme de Condat et Décamps a également édbszalement (figure B.29.b). Dans ce cas, la
dislocation de matrice de type a/2<110> se disseciaisse une faute d’empilement intrinseque ou
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extrinseque en cisaillant les précipités. On notgue, sur cette micrographie, deux plans de

glissement sont activés.

B2.2.1.3) Paysages de dislocations en fatigueagéu

Pour étudier I'effet du temps de maintien sur l&camismes de déformation activés, des essais
ont été menés avec trois temps de palier différgnts 1, 10 et 50 secondes) a 800MPa. Ces derniers
ont été interrompus aprés avoir atteint une défbomalastique d’environ 0,15 %.

Les figures B.30.a et B.30.b représentent les megsde dislocations correspondant a I'essai de

fatigue —fluage pour un temps de maintien catirt 1 seconde.

Figure B.30.: Paysage de dislocations en fatigue — fluage a §@@Mt=1sec¢
700°C et ¢,=0,15%. Mécanisme de Condat — Décamps (a) et nEoade
Décamps — Rauijol (b).
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Comme pour I'essai de fatigue, les mécanismes wdsarorrespondent essentiellement a du
cisaillement initié par des dislocations partieliiesShockley laissant des fautes d’empilement tians
matrice et/ou dans les précipités. Comparativeraefessai de fatigue, le mécanisme de Condat —
Décamps a été observé un peu plus frequemmentq@setares traces de dislocations parfaites mises
en jeu lors du contournement de précipités sorgrobss.

La figure B.31 illustre la structure de déformatpmour I'échantillon sollicité en fatigue — fluage
avec un temps de maintien a charge maximale 10 secondes. Dans ces conditions, le paysage de
dislocations se distingue par la présence de n&vasi de contournement des précipités
secondaires et des tertiaires, visibles plus pefietaent. Localement, on note la présence de fautes
d’empilement dans les précipités secondaires qui témoignent de leur cisailleméms fautes
d’empilement étant assez peu nombreuses, il d&tildifde savoir si ces mécanismes se limitent aux
précipités (mécanisme de Condat — Décamps) ousss’'dtendent a la matrice (mécanisme de

Décamps — Rauijol).

A ces mécanismes de cisaillement vient s’ajouter nuifcanisme de contournement des

précipités secondaires ou tertiaires.

o ; v E Contournement
d'un v’y

Figure B.31.: Paysage de dislocations en fatigue — fluage a 8Mt=10se¢
700°C etgp = 0,15%.

Enfin, les mécanismes de déformation ont été &ustiéfatigue — fluage pour un long temps de
maintienAt = 50 secondes. Pour ces conditions, seules fessléssues de I'essai mené a rupture ont
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pu étre observées. De ce fait, la déformation iglastatteinte est de I'ordre ag =11% . L'une des

micrographies obtenues est présentée sur la fRj32

Le paysage de dislocations est similaire a celdemb pour le fluage. On observe une
généralisation du mécanisme de contournement gadidéocations parfaites de matrice. Quelques
fautes d’empilement sont visibles ponctuellememisddes zones ou la microstructure de précipitation
n'est pas propice au contournement. Pour ces céésjsle mécanisme prépondérant est celui de

Condat — Décamps.

Quelques traces
de cisaillement

Figure B.32.: Structure de dislocations en fatigue — fluagdd@NdPa,4t=50se¢
700°C etp = 1,1%.

B2.2.2) Structure Hétérogéne

La structure hétérogene se caractérise par unephilgtion de grains. Dans le cadre de cet état
microstructural, les observations ont été effecugestématiquement dans les deux populations de
grains afin de détecter un éventuel changement émmsme de déformation. Les observations a
cceur de grains n'ont révélé aucune différence feigtive de paysage de dislocations entre gros
grains et petits grains. Les micrographies préssnié sont donc représentatives des mécanismes

observés sur I'ensemble des grains.
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B2.2.2.1) Paysages de dislocations en fluage

La figure B.33 est une micrographie obtenue poesdai de fluage interrompu jusqu’a une
déformation plastique de 0,15% sous une contraiete800MPa a 700°C. Le contournement des
précipités par des dislocations parfaites y et peesent. On peut également noter la trace de

cisaillement des précipités secondaires et tezgiar le mécanisme de Condat et Décamps.

Figure B.33.: Paysage de dislocations dans la structure hétéregs fluage a
800MPa, 700°C et, = 0,2%.

B2.2.2.2) Paysages de dislocations en fatigue

La micrographie en figure B.34, représente le pggrsde dislocations pour I'essai de fatigue
réalisé a une contrainte de 800MPa et interrompteiamne de 10cycles. A ce stade, la déformation

plastique cumulée atteigt, ., .. = 0,18% . De la méme maniere que pour la structure homogeéne

'essentiel des microstructures de déformation olEss correspond a des mécanismes de
cisaillement. Il y a ccexistence du mécanisme dexd@s — Raujol ou précipités et matrice présentent
des fautes d’empilement, et de celui de Condatea®@s ou seuls les précipités sont fautés. Dans le
cas présenté, on observe l'activation de troisptieglissement. Le contournement de précipités par
des dislocations parfaites est trés rare.
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Activation de
trois plans de
glissement

Figure B.34.: Paysage de dislocations du matériau hétérogénatayué a 800MPa,
700°C etgp = 0,18%.

B2.2.2.3) Paysages de dislocations en fatigueagéu

Comme pour la structure homogéne, les observatioh€té réalisées a partir de lames issues
d’éprouvettes sollicitées en fatigue — fluage pdes temps de maintien variant de 1 seconde a 50
secondes. Les essais ont été interrompus a une déforenation plastique de 0,15% a I'exception de
celui conduit aAt = 1sec pour lequel la déformation plastique ameides 1% correspondant a la
rupture.

L’ensemble des micrographies réalisées pour chaquéition présente des mécanismes de
déformation par cisaillement. Cependant, les pasalg dislocations varient Iégérement d’un temps
de palier a l'autre. Pour unt = 1 seconde (figure B.35), on observe du cisailet complexe
(mécanisme de Décamps — Raujol) ou les dislocatimissent des fautes d’empilement dans les
précipités et la matrice. En augmentant le temppatier jusqu’a 10 secondes (figure B.36), on voit
apparaitre, en plus des fautes complexes, dessfaigenpilement uniguement dans les précipités,
caractéristiques du mécanisme de Condat — Décdbepdernier mécanisme se généralise lorsque le
temps de maintien est de 50 secondes (figure BB@Wur ces trois conditions, la présence de
dislocations parfaites témoignant de processusd®arnement de précipités est tres rare.
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Figure B.35.: Paysage de dislocations en fatigue — fluage a §2@Mt=1sec¢
700°C et ¢p= 1%.

Figure B.36. : Paysage de dislocations en fatigue — fluage a @9Mt=10se¢
700°C et ¢,=0,15%.
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o <

e

Figure B.37.: Paysage de dislocations en fatigue — fluage a 29Mt=50se¢
700°C et ¢,=0,15%.

B2.2.3) Synthese

Dans le cadre de cette étude sur les mécanismdéfdenation en fatigue - fluage, un large
panel de paysages de dislocations a été observeatuae de ces mécanismes peut étre reliée a la
durée du temps de palier a contrainte maximale :

Pour la fatigue et les faibles temps de maintied@<secondes), les structures de dislocations
observées consistent essentiellement en du cigaitle par des partielles de Shockley laissant des
fautes d’empilement dans la matrice et/ou dansptésipités, selon que I'on soit dans le cas du
mécanisme de Condat — Décamps ou celui de DécarmRpsijel. Comme le temps de palier est court
(ou nul pour la fatigue), le libre parcours moyess dlislocations reste faible. Les dislocations ne
peuvent pas glisser au coeur des grains. En rdisagclage, la contrainte n’agit que par intermite
sur les dislocations. Cela va provoquer soit I'aitaiion de dislocations ayant le méme vecteur de
Burgers mais de sens opposé, soit, plus fréquemiffemthevétrement des dislocations qui vont créer
des obstacles au déplacement des nouvelles dislasgtroduites lors des cycles suivants. Ces phases
de chargement — déchargement vont aussi provoguéivation de plusieurs systémes de glissement

ou les dislocations vont se propager et favoriger épartition plus homogéene de la déformation.
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Tous ces éléments vont dans le sens d'une moindi®litd des dislocations et donc d’une faible

vitesse de déformation.

Pour les longs temps de maintien 10 secondes), la contrainte agissant plus longoe@e
chaque cycle, I'énergie fournie aux dislocations ggs importante. De ce fait, leur libre parcours
moyen augmente, ce qui contribue a une déformagtios importante. Dans ces conditions, le
contournement devient possible selon les configamatlocales de précipitation, ety’y,. Il devient
méme majoritaire dans le cas de la structure homogeur les conditions de fatigue-fluatye= 50
secondes et en fluage. Ces deux effets, mainti@omyé de la charge et participation importante de

processus de contournement, conduisent a uneeiesgéformation macroscopique plus €élevée.

Si les mécanismes décrits ci-dessus sont présents Ips deux structures homogene et
hétérogene, la contribution du contournement rgest tres faible pour I'hétérogene. La figure B.38
propose un schéma des mécanismes prépondérantshamure microstructure en fonction du temps

de maintien de la charge.

Le « décalage » de comportement entre la stru¢tareogéne et hétérogene vis-a-vis de la
transition progressive de mécanismes de cisaillenaers le contournement lorsque le temps de
maintien augmente, tire a priori son origine deffédknces de microstructures métallurgiques, en
particulier de la structure de précipitatign

Or de ce point de vue, la microstructure plus desrsepetits précipités’, de la structure
homogéne apparait comme la plus favorable poubénhies processus de contournement. C’est
pourtant essentiellement au sein de cette strugturde contournement est relevé pour les fortpsem
de maintien. Par ailleurs, partant du principe tpeléformation induite par le mouvement des
dislocations parfaites est plus importante quegloisrésulte de processus de cisaillement, il est
surprenant de constater que la structure hétérogengéforme nettement plus que 'homogéne a
conditions de chargement identiques alors que Hecepsus de contournement n’'y sont que trés peu
actifs.

La faible participation du contournement a la défation de la structure hétérogene ainsi que la
plus grande aptitude de cette structure a se défoem comparaison de I'homogéne sont discutées
dans le paragraphe suivant.
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Structure Homogeéne Structure Hétérogene
Fluage (At ~ )
Contournement d'Orowan At
A Quelques contournements d'Orowan
_,I_
Cisaillement de type Condat - Décamps
50 sec I
Contournement d'Orowan =4 - e~
: o
o : e,
Cisaillement de type Condat - Décamps - -
s o\ o £ N Cisaillement de type Condat - Décamps
o P 10 sec +
_6 _____ . Cisaillement de type Décamps - Raujol
Cisaillement de type Condat - Décamps
+
Cisaillement de type Décamps - Raujol
1 sec
Cisaillement de type Décamps - Raujol

Fatigue (At = 0 sec)

Figure B.38. : Récapitulatif des mécanismes de déformation rané®sur les deux
structures en fonction du type de sollicitation.rh&rostructure de précipitation type
de chaque état microstructural est donnée en mbiagey) et bleu (précipitation’).
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B2.3) Discussion

Dans cette discussion, nous proposons de revengualgues questions restées en suspens a la
fin de ce chapitre concernant les mécanismes derrdéfion a I'échelle des dislocations. Nous

tacherons de proposer des pistes concernant lets goivants :

- Pourquoi pour la structure hétérogéne le mécandamneontournement est-il si peu présent
alors que l'état de sa précipitatioh semble étre plus favorable que dans la structure

homogéne (moindre densité geertiaires, couloirs de matrice plus larges)?

- Comment expliguer que la structure hétérogene feerdeé plus rapidement que la structure
homogéne, effet contradictoire avec [l'analyse degcanismes de déformation

intragranulaire a I'échelle des dislocations ?

B2.3.1) Contournement peu présent pour la structure hétéeg

Les mécanismes de déformation a I'échelle desddilins ont été analysés pour I'ensemble
des conditions d’essais (fatigue, fluage et fatifjuage) et pour les deux structures homogéene et
hétérogéne. Dans les deux cas, 'augmentationrdpgele maintiert en fatigue-fluage entraine une
transition progressive des mécanismes de cisaillewsgs le contournement.

Si la structure homogéne semble moins favorableamiournement avec une microstructure
initiale constituée d’une forte densité de préépit tertiaires (figure B.39.a), c’est au sein de eett
structure que ce mécanisme de déformation estguwgssentiellement observé pour les longs temps
de maintien. A l'inverse, la structure hétérogéeamisle plus favorable au cisaillement malgré des
couloirs inter-précipités larges et une faible dénde précipitég’ tertiaires (figure B.39.b). En
premiére lecture, on s’attendrait plutot aux termgarinverses.

La contrainte d’Orowan a été recalculée pour lesxdgructures a réception a partir de la

relation suivante (1) :
T orowan =E 1)
Ou T est la tension de ligne, b la norme du veotieuBurgers et L la distance inter-précipités
dans un plan {111}. Les valeurs de tension de ligmesidérées pour des dislocations coin et vis sont

celles publiées par Locq et al. [57] sur le NR3n®#e cas d'une parfaite de matrice a/2<110>, la

valeur de tension de ligne est de 1,08.70m" pour la dislocation coin et 5,13:10.m* pour la
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dislocation vis. La norme du vecteur de Burgerséafi@ée a b = 0,254 nm. L a été assimilée a la
distance inter-précipités moyenne obtenue paetrant (Visilog) des images MEB. Les résultats sont
reportés dans le tableau B.4.

Figure B.39. : Etat de la microstructure de précipitatipha réception pour (a) la
structure homogene et pour (b) la structure hétéruy

Largeur des couloirs Contrainte d’Orowangowan (MPa)
inter-précipités L (nm) Dislocation coin Dislocation vis
Structure Homogéne 30 275 1346
Structure Hétérogeng 49 169 824

Tableau B.4 :Contrainte d’Orowan pour une dislocation de typ2<d.10>.

Pour contourner les précipités, une dislocatiorfajtar de matrice doit étre soumise a une
contrainte de scission résolue dans le plan dsagtient supérieure a la contrainte d’Orowan locale.
En prenant un facteur de Schmid de 0,5 pour leteses de glissement les plus favorables, la
contrainte de scission maximale agissant sur uslddition de matrice vaut 400 MPa pour une
contrainte macroscopique imposée de 800 MPa (valeucontrainte typique des essais que nous
avons realisés).

Pour les deux structures, la valeur maximale déraimte de scission résolue dépasse largement
la contrainte d’Orowan associée a la partie coitad#islocation parfaite de matrice. Cela confifiane
possibilité d’observer du contournement pour lesxdstructures, malgré la forte densité ge
tertiaires en particulier pour ’homogéne. Les obagons réalisées en MET au paragraphe B2.2
corroborent cette conclusion pour des sollicitatiole fluage ou de fatigue-fluage a long temps de
maintien. Toutefois, si I'état de contrainte logaérmet théoriguement le contournement, du
cisaillement a essentiellement été observé suldag structures en fatigue et en fatigue-fluager pou
des temps de maintien courts, soulignant ici I'immace de la notion de vitesse, ou de temps

d’application de la contrainte maximale sur le dachement du contournement. L'implication plus
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importante des processus de contournement pouruetilge homogéne par rapport a I’hétérogene a

méme niveau de contrainte &t, ne peut donc pas étre expliquée par la distdbudes précipités

tertiaires et la largeur des couloirs. Il est alorgressant d'étudier l'influence des précipités

secondaires sur les mécanismes de déformationffén la structure hétérogene se différencie de

I’'hnomogéne par une forte proportion gesecondaires relativement proches les uns dessatrec

trés peu de’ tertiaires dans les couloirs.

Pour tenter de comprendre les différences de m&wmasi engendrées par la précipitation

secondaire, le passage d’'une dislocation parfaitmalrice au travers d’'un élément de microstructure

représentatif de I'état microstructural a été repnéé schématiquement figure B.40.

(a) Structure Homogéne

@ a/2<110>
[~}
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l °’YIIIZ l
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@ a/2<110>
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® g2
© ©

(b) Structure Hétérogéne

@ a/2<110>
l ac

! S °Y|;| l

@ a/2<110>
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Figure B.40. : Description étape par étape du passage de deslaagitions
successives 1 et 2 au travers d’'un élément de sifciciure typique pour une
sollicitation de type fluage ou fatigue-fluage atfar (a) structure homogéne (b)
structure hétérogéne.

95



Partie B — Interactions fatigue — fluage a haute tapérature

Dans le cas de la structure homogéne, nous avonstghlir précédemment que la largeur
moyenne des couloirs inter-précipités était sufiisgpour permettre le mécanisme de contournement.
De ce fait, la dislocation parfaite de matrice geeta/2<110> va pouvoir suffisamment se courber
pour franchir autant les précipitgStertiaires que secondaires par contournementeQkslocation
laisse une boucle d’Orowan autour des précipitégsapon passage. Cependant, ces boucles ne sont
pas systématiquement observées sur les paysageéssideations étudiés, ce qui signifie qu’'un
mécanisme permet de les annihiler. Un tel mécan&s#i® proposé par Viswanathan et al. [58] sur le
René 88DT aux fortes contraintes. Une premiér@ckglon parfaite de matrice contourne le précipité
en laissant une boucle d’Orowan. Une deuxiéme chislon parfaite peut cisailler ce précipité en se
couplant & la boucle via une mince paroi d’antighégure B.41). A lissue du passage de cette
deuxieme dislocation, la boucle a été annihiléepfoeessus ne peut cependant pas étre observé sur
les images réalisées en transmission post-mortems ldvons néanmoins fait le choix d'intégrer ce

mécanisme dans notre description des processusfalendition pour la structure homogéne.

Figure B.41. : Représentation schématique du contournement d’@mnat du
mécanisme d’annihilation des boucles [58].

Pour la structure hétérogéne la dislocation de g/ge110> peut, dans un premier temps, se
courber dans les couloirs inter-précipités et comter quelques précipitég tertiaires. Pour les
couloirs les plus larges, la dislocation continegpdogresser comme au sein de la structure homogene
En revanche, entre lgs secondaires proches, méme si le couloir est itpgement assez large pour
permettre le contournement, la dislocation se @b plus en plus et ne peut plus progresser. La
dislocation se dissocie selon le mécanisme propaséCondat et Décamps pour du fluage traction
[53,54] décrit précédemment au paragraphe B2.b)2.Pa premiére partielle de Shockley cisaille le
précipité en créant une faute d’empilement intiguse L'ordre est rétabli dans le précipité au pgesa
de la deuxiéme partielle, repoussée par l'arrivéeeldeuxieme dislocation parfaite. Cette derniére
annihile les boucles d’Orowan créées autourytesrtiaires par la premiére dislocation selon @&mne

mécanisme que celui décrit précédemment pour I'lygme.
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Cette analyse des mécanismes de déformation raglssiianchissement des précipités par les
dislocations met en avant la complexité de la cditipe entre contournement et cisaillement dans le
cas de structures métallurgigues multimodales. Datre cas, la densité et I'organisation spatiake d
vy secondaires dans la structure hétérogéne comstitdes éléments clés de la résistance a la
déformation plastique locale. Cette analyse schigo&tpermet de retranscrire la tendance générale
des paysages de dislocations observés. Localenentnicrostructure parfois trés complexe,
notamment si I'on considére les aspects tridimemsts, peut provoquer des disparités dans le type

de franchissement de précipités. C’est a I'échllpolycristal que les effets se moyennent.

B2.3.2) Vitesse de déformation plus élevée pour la streduétérogene

Pour I'ensemble des essais réalisés dans le cadrettd these, la vitesse de déformation ainsi
que le niveau de déformation atteint & rupture switement plus importants pour la structure
hétérogene que pour la structure homogene. L'aaalgs mécanismes de déformation a montré que,
pour les longs temps de maintien, le contourneneshtobservé essentiellement sur la structure
homogeéne, alors que I'hétérogéne présente majerant du cisaillement dans les mémes conditions
d’essai (figure B.42).
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Figure B.42. . Différence de comportement macroscopique en fleatre les deux
lots matiére et mise en évidence des paysageskbeations obtenus dans chaque cas.
Conditions d’essai : 800MPa, 700°C.
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La déformation élémentaire engendrée par le passage dislocation en contournement ou en
cisaillement a été comparée. Le contournementrfegtvenir des dislocations parfaites de matrice de
type a/2<110> dont le module du vecteur de Burgst®gal a b 0,254 nm [57]. Le cisaillement fait
intervenir des partielles de Shockley de type al@=ldont le module est égal &19,146 nm [57]. La
déformation élémentaire étant directement liée adute du vecteur de Burgers, on peut en déduire
que la déformation induite par le passage d’unecision en contournement est plus importante que
celle induite en cisaillement. Cependant, nous kgvprendre en compte les mécanismes de
déformation dans leur globalité pour pouvoir intétpr le comportement macroscopique de nos
structures. Pour cela, I'expression de la vitessel@formation en cisaillement définie a partir de |
relation d’Orowan (2) peut étre utilisée.

y=p.Vb (2

On peut alors comparer les vitesses de déformatitre les deux structures par I'expression (3).
\Y

Es hétérogene __ yhétérogéne - pm hétérogene” hétérogéne bcisaillement

& v b,

shomogeéne yhomogéne pm homogéene" homogéne ~contournenent

=6 3)

Hypotheses :
Vhétérogéne= Vhomogéne

b

cisaillement

b =0,254nm

contournement

= 0,146nm

Pourc = 800 MPa en fluageg; =3,3.10's et & =5,6.10° s*

hétérogene shomogene

pm hétérogene

pm homogéne

Ou £, est la vitesse de déformation pendant le pseude stecondairey est la vitesse de

déformation en cisaillemenjp,, la densité de dislocations mobileda vitesse des dislocations liée au

franchissement des obstacles et dépendant fortedeetd contrainte et de la température, et b le

module du vecteur de Burgers.
Si on fait I'hypothése forte d’assimilep a la vitesse de déformation pendant le pseude stad
secondairé&,, on peut tenter d’interpréter la différence de portement des deux structures en terme

de densité de dislocations mobiles pour un essai@dPour les mémes conditions d’essajs\f), v
n’évolue pas de maniere significative entre lesxdsuuctures. De plus, le contournement étant

prépondérant pour ’homogeéne et le cisaillemenp@néérant pour I'hétérogéne, on considére lque
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vaut 0,254 nm et 0,146 nm, respectivement. A pdgices hypotheses et de I'évaluation du rapport

&

Shétérogjéne,/é‘smmogéneextrait des courbes de fluage macroscopiques, wvead la conclusion qu’il

a

faudrait une densité de dislocations mobiles an dei I'hétérogene 10 fois supérieure a celle de
I’lhomogéne. Ce résultat n’est pas déraisonnablpe@#ant, nos observations ne nous permettent pas
d’évaluer quantitativement cette densité. En efft,images ont été réalisées sur des lames issues
d’éprouvettes apres rupture. Tous les effets dygaes ayant lieu sous sollicitation ne sont pas
observables et les paysages de dislocations pel@égarement évoluer entre la fin de I'essai et le
retour a température ambiante par exemple. Sealgshais in-situ a haute température permettraient
de mettre en évidence ces phénomeénes et de gelaitiensité de dislocations mobiles. Il n’estalon
pas a exclure gu’une plus forte densité de dislmeatmobiles dans I'hétérogéne puisse expliquer, au
moins partiellement, la déformation plus importastbservée sur cette structure.

Nous nous sommes cependant intéressés a I'éventaikribution des joints de grains a la
déformation totale. En effet, 'étude menée paSAula sur le NR3 [59] montre, dans des conditions
de température et de contrainte voisines de celiggorées dans nos travaux, une contribution
significative, voire importante, du glissement myr@nulaire. Une technique de dépét de microgrilles
par microlithographie couplée a un logiciel de étation d'images a été mise au point a 'Onera pour
évaluer quantitativement cette participation dediformation intergranulaire. Cette technique,
relativement longue et complexe a mettre en plaleepas pu étre utilisée dans le cadre de ma thése.
Toutefois, hous avons entrepris de mettre en égaléaxistence ou non de ce glissement aux joints
en réalisant un essai sur éprouvette rayée pouguehstructure. Apres polissage « fin », un réseau d
rayures superficielles longitudinales et transuessa été réalisé sur les éprouvettes avec durpapie
SiC 2400. Cette approche a déja été utilisée (ffg@reits auteurs pour caractériser qualitativeneent
glissement intergranulaire [60-63]. Elle consister@er des repéres artificiels en surface donteut p

suivre le déplacement au cours de la déformatigar¢ B.43).

Figure B.43. : Décalage du réseau de rayures a un joint de grdinau glissement
intergranulaire dans un alliage Fe-3Si a 600°C BMPa [64].
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Joint de
grain

»

Figure B.44.: (a) Réseau de rayures avant sollicitation (b) neiseévidence du
glissement intergranulaire apres un essai de fatifjlu@ge jusqu'd, = 0,5% o =
800MPa, T = 700°C. Structure Hétérogene.

Ces éprouvettes rayées ont été sollicitées enutafigage avec un temps de maintien de
At = 10s a une contrainte de 800MPa et une tempérdi 700°C. Il a été décidé d'effectuer ces
essais sous vide secondaire afin d’éviter que takipn n’interagisse avec les rayures et n’entraine
'amorce prématurée d’'une fissure. Les essais titnégenés jusqu’'a une déformation plastique
cumulée de, = 0,5% équivalente pour les deux structures. Oesdnt été ensuite observés au MEB
afin de détecter un éventuel décalage du réseamaydees au niveau d’'un joint de grain. Pour la
structure homogéne, aucun glissement intergraeutéa pu étre mis en évidence sur I'ensemble du
fat. En revanche, pour la structure hétérogénenemndécalage des rayures est constaté pour de
nombreux joints (figure B.44.b) matérialisant aifiexistence d’une participation importante des
joints de grains a la déformation totale. Le dégalpeut étre tres différent d’'un joint & l'autre et
I'aspect tridimensionnel des déchaussements neteugvalué a partir de simples observations au
MEB. Ces analyses ne permettent donc pas de geagifpart de déformation intergranulaire, mais
seulement de la mettre en évidence.

Nous avons étendu I'analyse de ce phénoméne &hadtson des mécanismes de déformation a
I'échelle des dislocations & proximité des joinés gtains. Ces observations ont été menées sur les
deux structures pour I'essai interrompu de fluageg,fus— 0,15%,0 = 800MPa et T = 700°C).
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] Jointde grain A=
2 A e o
v R o
:.‘.,.’ .'/-

o
»

v , ‘ :
£ T Contournement s
Figure B.45. : Structure Homogene (a) Paysage de dislocationsoawr@u grain (b)

Paysage de dislocations a proximité d’un joint deig Essais de fluage interrompu
&p aumuiee= 0,15% o = 800MPa, T = 700°C.

La structure homogéne se caractérise par I'absdacdifférence entre les mécanismes de
déformation a cceur de grain (figure B.45.a) etigaau des joints (figure B.45.b). Dans les deux cas
les paysages de dislocations présentent princiaiedes traces de contournement d’Orowan par des
dislocations parfaites de matrice.

&
——
! N -

Mécanisme de Contournement
cisaillement de dey’ tertiaires

Condat-Décamps
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Figure B.46. : Structure Hétérogéne (a) Paysage de dislocatianscaur du grain (b
et c) Paysage de dislocations a proximité d’untjdi@ grain. Essais de fluage
interrompu aep cumuee= 0,15% o = 800MPa, T = 700°C.

Les mécanismes de déformation dans la structudggdgéine a coeur de grain conjuguent a la
fois du cisaillement de type Condat-Décamps etahtaurnement (figure B.46.a). En revanche, les
paysages de dislocations sont radicalement diff@r@mproximité des joints de grains dans une zone
s’étendant sur plusieurs micrometres d’épaisseurséin de ces zones, seul du contournement est
observé (figure B.46.b et c). Cette constatatidraaelier directement avec I'existence du glissgme
intergranulaire décrite précédemment. Comme pauralyse en surface a partir d'images MEB, |l
reste difficile d’évaluer quantitativement cettentrdoution.

Pour comprendre les différences de mécanismesfdendgion a proximité des joints de grains
entre structures homogénes et hétérogénes, nous smwumes intéressé a I'état initial de la
précipitationy’ dans ces zones. Des images ont été réaliséeEB+PEG au voisinage des joints de
grains sur les deux états microstructuraux. Lactire homogene ne présente pas de différence
significative en terme de densité et de taille pigsipitésy’ entre le cceur des grains et le voisinage
des joints (Figure B.47.a). En revanche, dans ractsire hétérogéne, on peut noter une zone de
déplétion de quelques centaines de nanomeétresissépa autour des joints de grains (Figure B.47.b).
Cette zone est essentiellement peuplég thatiaires épars que les dislocations vont pous@ément
contourner. L'origine de cette zone de déplétidriés au moins en partie a de nombreugrimaires
décorant les joints de grains dans la structurérbgéne. Ces derniers, au cours du traitement
thermique, limitent la formation dé secondaires en absorbant les élémegngenes dans leur proche

voisinage et inhibent du méme coup la croissanseicipités secondaires et tertiaires.
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Zone de
déplétion

NONE

Figure B.47.: Etat de la précipitation’ & proximité des joints de grains : structure
Homogeéne (a), structure Hétérogene (b).

Toutes ces observations tendent a montrer que n&ilwation a la déformation totale du
glissement intergranulaire est non négligeablesgude la structure hétérogene.

L’influence des différents types de mécanismes é&erchation a été schématisée sur la figure
B.48 a partir de la microstructure de la structbédérogene. Les zones ou le contournement est
prédominant a proximité des joints de grains septésentées en rouge et celles ou le cisaillensént e
majoritaire, en bleu.

l88FHm

JEOL ZOK W KEZ38 43mm.

Figure B.48.: (a) Structure Hétérogéne : mise en évidence desszou le
cisaillement prédomine (zones bleues) et de cellds contournement est généralisé
(zones rouges). (b) endommagement dans les chagelgietits grains provoqué par les
fortes incompatibilités de déformation.
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Pour les grains les plus petits, le contournementrra se généraliser a tout le grain. La
déformation va, de ce fait, étre plus importantesdas zones de chapelets de petits grains ebutee f
incompatibilité de déformation peut apparaitre leceent entre ces chapelets et les gros grains. Ces
incompatibilités peuvent notamment provoquer prénéament I'amorce de fissures aux interfaces

entre gros et petits grains ainsi qu’au cceur dapatbts.

Au final, il nous semble que la participation de déformation intergranulaire constitue
'élément majeur permettant d’expliquer la fortdfé@lience de vitesse de déformation entre les
structures hétérogene et homogéne. La plus fortsitdede dislocations mobiles due aux processus de
cisaillement dans I'hétérogéne pourrait venir dooir a augmenter cette différence. La réalisadion
grilles résistantes a 700°C permettrait de suireolution de la déformation au voisinage des mint
de grains et d’évaluer quantitativement la partdééormation intergranulaire. La mise en place
d'essais de déformation in situ a chaud sous MEMmetrait également de mieux comprendre les

processus de déformation plastique au voisinaggddgs de grains.
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Chapitre B3: Processus d’endommagement

Parallelement a [I'évolution des mécanismes de ddédition, les processu
d’endommagement qui régissent la durée de vie dériaa se développent. Les différen
parametres influencant la phase d’amorcage desurfessainsi que leur croissance, serg
étudiés au travers d’observations réalisées au MEBles facies de rupture, sur le flt et g
des coupes longitudinales des éprouvettes menédsreupLa fatigue, le fluage, puis |
fatigue-fluage seront successivement considérégatiant a chaque fois des différenc

entre structures homogene et hétérogene.
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B3.1) Processus d’endommagement en fatigue

Les facies de rupture présentés ci-dessous comdspbaux essais de fatigue menés a 900MPa,
les essais & 800MPa ayant été interrompus’ &yles sans atteindre la rupture. Les images @nt é
réalisées par microscopie électronique a balayage.

Structure Homogene Structure Hétérogéne

| 1BBHmM
. X208 48mm

Figure B.49. : Facies de rupture en fatigue de la structure hoemag(a et b) et
hétérogéne (c et d) a 900MPa, Air, 700°C, R=0,05.

Pour la structure homogeéne, la rupture résultexgedpagation d’une fissure & partir d’'un joint
de grain endommagé a la surface. La zone d’amorgagegranulaire est délimitée par la ligne
pointillée sur la figure B.49.b. On observe ensuite transition vers un faciés « a rivieres » 1@ u
zone elliptigue de quasiment 1mm de rayon (délenipar les pointillés figure B.49.a). Ces

« rivieres » donnent la direction d’avancementaléissure et sont caractéristiques d’une propagatio
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transgranulaire par fatigue. Le reste du faciégdrést« accidenté » et correspond a la rupturealerut
de I'éprouvette en fin d’essai.

La structure hétérogéne se différencie par un aagerinterne (figure B.49.d). Il est cependant
difficile de déterminer la nature du point faibégii correspond soit & un joint de grains, soit goimt
de macle. La morphologie de la plupart de ces tegeplus « lisse » que dans le cas de la structure
homogeéne avec amorcage intergranulaire, plaide yoerimplication des joints de macles. Une zone
de propagation plus ou moins circulaire ou seniptidjue transgranulaire rayonne a partir de cetpoin
d’amorcage témoignant également de mécanismesatt@ndgement par fatigue (figure B.49.c). Les
zones d’amorcage et de propagation étant situ@esuit sans contact avec la surface, la fissuration
n'est pas assistée par I'oxydation. On retrouvenégne type de faciés « accidenté » pour la rupture

finale que sur le matériau a structure homogene.

Les images obtenues aprés observation des fltgod\égites dans ces conditions sont

présentées figure B.50.

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

Figure B.50. : Endommagement en surface de flt aprés rupturatgué des
structures homogéne (a) et hétérogene (b) a 90QMe@‘C, R=0,05.

En dehors de la fissure principale qui a condldt aipture des éprouvettes, 'endommagement
en surface est quasiment inexistant en fatigueleSequelques fissures secondaires isolées peuvent
étre observées. L'image B.50.b a été réalisée ilisant les électrons rétro-diffusés permettant de
discerner la microstructure du substrat au trasterka couche d’oxydes et ainsi de mettre en évielenc
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'amorcage des fissures aux joints de grains. Desemwations ont également été conduites sur des
coupes longitudinales dans le fat sans révélerddemmagement interne.

Pour les deux états microstructuraux, les densigefissures, gqu’elles soient en surface ou a
coeur des éprouvettes, sont trés faibles. La rugstre@btenue par la propagation en fatigue d’'une
fissure principale dont 'amorgage intervient tashent relativement a la durée de vie. Ce type
d’endommagement se traduit sur les courbes deutatmésentées au § B1.3 par une accélération
brutale de I'allongement dans les derniers cydlescaractere tardif de cet endommagement n’a pas
pu étre vérifié sur des observations réaliséesta pgassais interrompus mais se fonde sur ledfaé
si 'amorcage était plus précoce, des répercussimasroscopiques sur le comportement de
I'éprouvette seraient constatées.

Pour la structure hétérogene, I'oxydation ne joae ge rble prépondérant sur les processus
d’endommagement. La fissure, initiée a cceur, n'gse trés tardivement en contact avec
I'environnement extérieur, ce qui exclut une pgsaton trés importante de ce dernier en terme de
durée de vie. Pour I'homogéne, I'oxydation peutipgrer d’un certain endommagement des joints de
grains en surface. Cependant, vu la tres faiblesittene fissures secondaires observées, on peut
penser que son influence reste faible. La durébdit fatigue des deux structures est similaire. Ces
aspects seront complétés dans le chapitre B4 qu& ppécifiquement sur les comparaisons air / vide.

B3.2) Processus d’endommagement en fluage

Ces deux faciés de rupture, proposés sur la figubd, correspondent aux essais de fluage

réalisés a 700°C pour une contrainte de 800MPa.

Structure Homogene Structure Hétérogéne
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Figure B.51. : Faciés de rupture en fluage & 800MPa de la stmechomogéne (a et
b) et hétérogene (c et d).

Pour la structure homogéne, la zone de propagdéda fissure, délimitée par des pointillés, est
de type intergranulaire dans son ensemble (figubd.B). Cette zone témoigne d’'une évolution de
'endommagement a partir de la surface assistéd@adation, le point exact de démarrage de cet
endommagement restant néanmoins difficile a détemn@vec exactitude.

Pour la structure hétérogene, plusieurs points dfgage ont pu étre relevés, tant en surface
gu'a cceur d'éprouvette (figure B.51.c). Ces zon&ndrcage se caractérisent par un aspect
« granuleux » correspondant a de la décohésiorrgmitrulaire. Cette décohésion résulte du
développement d’endommagement de type fluage atetfaces (joints de grains, précipit¢s
primaires...) dans tout le volume de I'éprouvette dles, la présence de nombreuses cupules dans ces
zones témoigne du caractéere ductile de I'endommagemenant a la rupture (figure B.51.d). Il est
relativement compliqué de déterminer quelle zongescipalement responsable de la rupture finale,
cette derniére étant certainement provoquée piéetl'eonjugué de I'ensemble des fissures qui sé son
développées.

Figure B.52. : Structure hétérogene : Zone d’amorcage en surfaceine grande
facette.
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Dans ces conditions, de grandes facettes lisse®observées en différents points du faciés de
rupture, au sein des zones de gros grains (figus2)BElles résultent a priori d'une rupture bratat
relativement fragile de gros grains accommodafficdément les conditions locales de déformation et
de contrainte.

Les fOts d’éprouvettes apres rupture ont été oBsepar microscopie électronique a balayage.
L’endommagement de fluage se caractérise par ute densité de fissures secondaires réparties sur
'ensemble du flt. Ces fissures sont globalemenpepaiculaires a la direction de sollicitation et

s’amorcent systématiquement sur les joints de gidigure B.53).

Structure Homogene Structure Hétérogéne

Figure B.53.: Endommagement en surface de flt apres rupturkiage de la
structure homogeéne (a, b) et hétérogene (c, dpMVBPa, 700°C.

La structure hétérogéne présente une densité sladis bien plus importante que la structure
homogeéne. Cela s’explique a la fois par le plug nateau de déformation atteint a rupture et par le

plus grand nombre de joints, correspondant auxszdeechapelets de petits grains. Dans tous les cas,
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les fissures amorcées en surface présentent sare ki'oxydes » (encart figure B.53.d) témoin d’une
forte activité locale de I'oxydation. Cette dereiégst également mise en évidence sur des coupes
longitudinales (figure B.54), les lévres de ladigsprésentant de nombreuses cavités qui résdkéent

I'action de I'environnement.

COMPO 250KkY X500 10pum WD 24.3mm

Figure B.54. : Coupe longitudinale du fat au niveau d’'une fisssgeondaire.
Structure hétérogéne, essai de fluage, 800MPa,J00°

Pour vérifier si ces processus d’endommagemenbnems seulement liés a I'oxydation des
joints en surface, des coupes longitudinales ssirélghantillons sollicités jusqu’a rupture ont été
réalisées.

Structure Homogene Structure Hétérogéne

Cavités aux
joints de grains

>

COMPO 250kY 250KV 1,000 10um WD 29.3mr

Figure B.55.: Mise en évidence de 'endommagement a cceur spesou
longitudinales des éprouvettes. Essai de fluageMda, 700°C. Structure homogéne
(@) et hétérogene (b).
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Sur la structure homogene, quelques fissures &, localement, des cavités internes sont
visibles aux joints de grains (figure B.55.a). Pdarstructure hétérogéne, les mémes processus
peuvent étre observés mais en densité nettemest ipiportante. De plus, quelques cavités
apparaissent ponctuellement aux interfacgzimaires — joints de grains et primaires — matrice,
respectivement indiquées par des fleches rouddswes sur la figure B.55.b.

Ces observations révelent en volume un endommadetypigue du fluage. Ce type de
processus a été largement étudié pour différentdriaax [65-67] et en particulier les superalliages
se décompose en trois étapes [68]:

- L'amorcage, qui correspond a I'apparition de microcavitéslseuvent au niveau des
joints de grains, des joints triples ou encoreidtdiface de deux phases de nature
différente (matrice et précipitég’ dans notre cas).

- La croissance due a la diffusion de lacunes et a la présense champ de contraintes
autour des cavités.

- La coalescencecorrespondant & la jonction entre cavités erdrdita création des
fissures, ce stade précédant la propagation desesll

En présence de ce type d’endommagement volumigueyudture en fluage se produit par
augmentation de la contrainte effective macrosaapigésultant de la diminution de la section
portante de I'éprouvette par création de cavités.

B3.3) Processus d’endommagement en fatigue — fluage

Afin d’étudier l'influence de I'introduction d’uneimps de maintien plus ou moins long sur les
processus d’endommagement, les fits et les faee®prouvettes sollicitées en fatigue — fluage ont
également été observés. Les temps de maintiennvagigre 1 seconde et 50 secondes. Lors de
I'analyse des mécanismes d’endommagement, dewartead, correspondant a deux gammes de
temps de palier, ont pu étre dégagées. On diff@eaaicles processus mis en jeu pour les temps de

maintien courts{ 10 secondes) et ceux pour les temps de paligslén30 secondes).
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B3.3.1) Temps de maintien courtg\t < 10 secondes

Sur la figure B.56, est illustré I'essai de fatigfllieage ouAt = 1 seconde, condition relativement
proche d’une sollicitation de type fatigue.

Pour la structure homogéne, I'amorcage se prodaibeur sur une zone de joints de grains
présentée figure B.56.b. De la méme facon qu'enguef il apparait une transition d’'un
endommagement initial a I'échelle du grain versfariés « a rivieres ». Ce mode de propagation,
caractéristique d’'une propagation par fatigue d’fisgure transgranulaire, s’étend sur une zone de
prés de 1mm de rayon (délimitée par les pointflifisre B.56.a).

Il en va de méme pour la structure hétérogene ldsreones d’amorcage et de propagation sont

mises en évidence sur la figure B.56.d et ¢ resmeuent.

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

Figure B.56. : Faciés de rupture en fatigue — fluage a 800MParpoutemps de
maintiendt=1 seconde. Structure homogene (a et b) et stradtatérogene (c et d).
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Méme si les processus d’amorcage et de propagstiohsimilaires pour les deux structures,
leurs modes de rupture sont différents. On asaistee rupture relativement fragile sur 'homogene
avec un faciés trés « accidenté ». En revanchstrlature hétérogéne présente une rupture ductile
avec une propagation transgranulaire plane. Cetaupe les résultats des essais de traction ragporté
au chapitre B1 ou I'on avait mis en évidence queuetilité de la structure hétérogene était biars pl

importante que celle de ’'homogéne.

Les fissures secondaires a la surface des fatégadement été observées. Celles-ci s'amorcent
systématiquement sur les joints de grains (figufe7B Au méme titre qu’en fatigue, la densité de
fissures reste tres faible et localisée a proxird@da zone de la fissure ayant provoqué la rupture
Cependant, on a pu évaluer qualitativement que dettsité augmente progressivement avec le temps

de maintien. Cette tendance a été observée sdelestypes de structure.

Structure Homogene Structure Hétérogéne

Figure B.57.: Endommagement en surface de flt aprés rupturatgué — fluage
At = 1s de la structure homogene (a) et hétérogéhea(800MPa, 700°C.

Nous nous sommes également intéressés aux cosdiiguwantes : fatigue-fluagat = 10s,
o = 800MPa pour la structure homogéne et fatiguagiAt = 3s,6 = 800MPa pour la structure

hétérogene. Les faciés sont présentés figure B.58.

Pour la structure homogéne, I'amorcage se produiswgface sur un joint de grains présenté
figure B.58.b. Quelques «rivieres » sont visibéegour des grains, la propagation transgranulaire
reste cependant moins évidente et étendue quelgconditionAt = 1s (figure B.58.a). On retrouve
toutefois un faciés relativement accidenté témaigdaune rupture fragile.
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Pour la structure hétérogéne, les processus d’emdgement sont identiques a ceux
correspondant At = 1s. On notera toutefois la présence de plusirones d’amorcage a partir de la
surface (figure B.58.c). La figure B.58.d illusjparfaitement la transition, mise en évidence par le
pointillés, entre un amorgage sur des joints dmgren surface et une propagation transgranulaire.

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

23 KL

Figure B.58. : Facies de rupture en fatigue — fluage a 800MParpoutemps de maintien
At=10s pour la structure homogéne (a et b)Yt3s pour la structure hétérogene (c et d).

La densité de fissures secondaires observées fatewde fat ne présente pas de différence
significative avec celle obtenue pairr= 1s.

A partir de l'analyse des faciés de rupture et deslirface des fOts sur les deux états

microstructuraux en fatigue — fluage pour des terdpsmaintien compris entre 1 seconde et

10secondes, on observe des processus d’endommdgaiméaires a ceux observés en fatigue. Le
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temps de maintien imposé a chaque cycle n'est gascsuffisant pour que les processus de fluage
interviennent de maniére significative en termend@mmagement. On notera que les deux structures
présentent des processus d’endommagement simitaaisse distinguent par leur mode de rupture,

relativement fragile pour I’homogene et ductile pblétérogene.

Des observations complémentaires ont été réal@@edes coupes longitudinales des flts aprés
rupture. Aucune fissure ou cavité interne n'a éigenen évidence pour ces conditions d’essais. Cela
renforce la conclusion d’'une propagation de fisquaefatigue a partir d'un amorcage favorisé par le
fluage durant le court temps de maintien, ce demi@duisant pas d'endommagement volumique

significatif.

B3.3.2) Temps de maintien longs\t > 30 secondes

Pour ces essais de fatigue-fluage, des temps deiemde 30 et 50 secondes ont été étudiés.
Seules les observations réalisées pdur 50 secondes seront présentées ici.

L’amorcage de la fissure entrainant la ruptureléiséeffectue a partir de joints de grains a cceur
d’éprouvette sur 'homogéne et en surface au nidlEmuchapelets de petits grains souvent associés a
une grande facette sur I'hétérogéne (figure B.59.d) cas d’amorcage a cceur pour I’homogene,
présenté sur la figure B.59.b, reste isolé. Autderrce point de départ de la fissure, le faciés est
« granuleux », typique de processus d’endommagemesrgranulaire. La structure hétérogéne se
distingue a nouveau par la présence de multipleggpd’amorcage. Le méme type de décohésions
intergranulaires qu’en fluage a pu étre observeueface et a coeur, souvent associé a des facettes.

Structure Homogéne Structure Hétérogéne
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Figure B.59. : Facies de rupture en fatigue — fluage & 800MParpoutemps de
maintiendt=50 secondes. Structure homogene (a et b) ettsirribétérogene (c et d).

L’observation en surface des fOts apres rupture@leéwune tres forte densité de fissures
secondaires. L'endommagement observé est locajiénsatiquement aux joints de grains (figure
B.60).

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

3

Figure B.60. : Endommagement en surface de fat apres rupturatgué — fluage
At = 50s de la structure homogeéne (a) et hétérodbhea 800MPa, 700°C.

Les processus observés sur les facies comme stiittesont donc similaires & ceux deécrits

précédemment pour le fluage. Des observations & cotété réalisées sur des coupes longitudinales
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(figure B.61). L’existence d’'un endommagement a rcagportant a pu étre mis en évidence et se
caractérise par de longues fissures le long detsjaie grains pour les deux structures. Une
observation plus fine a permis de montrer la ntidgade petites cavités aux différentes interfaces
(joints de grains, joints triples gtprimaires).

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

COMPO 250kV X500  10gm WD 29.2mm

Figure B.61.: Mise en évidence de 'endommagement a cceur spesou
longitudinales des éprouvettes. Essai de fatiguegi,1t=50s, 800MPa, 700°C.
Structure homogene (a) et hétérogene (b). Obsemnatiealisées en électrons
rétro-diffusés.

Ces processus d’endommagement sont présents éassrible du volume de I'éprouvette et
pas seulement au voisinage du facies de rupture.ofgervations montrent que I'introduction d’'un
temps de maintien de 30 secondes et plus dans de de fatigue conduit a des processus
d’endommagement typiques de ceux engendrés pdudgef Les chargements — déchargements
successifs participent alors a I'accélération dgype d’endommagement.

B3.3.3) Synthese

L’étude des processus d’endommagement a 700°Clyeagef, fatigue et fatigue-fluage a été
conduite a partir d'observations menées sur lagdates flts des éprouvettes ainsi que sur legesou
longitudinales. Les joints de grains apparaisskiteznent comme le point faible, que I'on considére
la structure homogene ou hétérogéne. La nocivié§alets est cependant exacerbée dans le cas de la
structure hétérogene, en particulier dans les zdeeshapelets de petits grains qui présentent une

densité de joints naturellement tres élevée. Dégires d’endommagement se dégagent.
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Le premier concerne le fluage ou la fatigue-flupger les longs temps de maintien. Dans ce
cas, 'endommagement est essentiellement volumeégiee production aux joints de microcavités et
croissance de ces dernieres vers la création slerds intergranulaires. L’endommagement est alors
toujours de nature intergranulaire, les cycles kdargement — déchargement venant accélérer son
développement.

Le second concerne la fatigue ou la fatigue-flupger des temps de maintien limités a 10s.
Dans ce cas, l'amorcage intergranulaire intervieasentiellement a partir de la surface. La
propagation de quelques fissures se fait de fagamsdranulaire, la transition inter / trans étant
d’autant plus rapide quat est faible. Ce régime est dominé par la fatigaepart fluage de la
sollicitation ayant une action accélératrice. Us d&€ments marquants de cette étude est le fait que
l'introduction d'un temps de maintien méme tredblaiest suffisante pour contribuer a 'amorcage de
fissures au niveau des joints de grains, fissubepeguvent alors aisément se propager sous l'action
des cycles de fatigue. Dans le cas de la fatigogre », il est nécessaire d’appliquer des containt

particulierement élevées pour atteindre ces canmditd’amorcage.
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Figure B.62. : Equivalencer — 4t entre la fatigue a 900 MPa et la fatigue-fluage
At = 3s a 800 MPanenant a des conditions similaires d’amorcage st&ufie.
oo est la limite d’élasticité du matériau, E le moglal'Y oungg. la déformation
élastiqueg, la déformation plastique efiyage la déformation par fluage.
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Dans ce cadre général, il est possible d’envisdgeréquivalences— At comme, par exemple,
la fatigue-fluageAt = 3s & 800 MPa « équivalent » a la fatigue aMe@ (équivalence des aires sous

la courbe, représentée en rose figure B.62, cayrelgmt & I'énergie dissipée par plasticité).

Le rbéle extrémement important d’'un endommagemeitialina partir des joints lié a
I'introduction d’un temps de maintien est a metégalement en paralléle de 'endommagement
intergranulaire qui pourrait étre associé aux sftébxydation. Cet aspect fait I'objet du chapié

suivant.
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Chapitre B4: Effets d’environnement

Dans le chapitre précédent, il a été suggeré qeavironnement oxydant pouvg
accélérer les processus d’endommagement en sugacaliffusion d’éléments tels qy
'oxygéne dans les joints de grains, favorisant elagiégradation de ce type d’interfaces.
en résulterait une diminution de la durée de vie auorcage et propagation prématurée
la fissure principale. Afin d’évaluer I'importancdes effets d’environnement, des esg

similaires a ceux réalisés dans l'air présentésdé@but de cette partie, ont été effectués g

vide secondaire ( & une pression inférieure & 2.frtbar). Ce milieu nous sert de référence

pour établir le comportement intrinséque des matéxi
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e
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Chapitre B4 : Effets d’environnement

B4.1)

B4.2)
B4.2.1)
B4.2.2)
B4.2.3)
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B4.1) Essais Mécaniques

AP

Des essais de fatigue — fluage sous vide ont étiséé a 700°C pour un temps de maintien de
10 secondes. Les essais ont été menés pour dezeurivde contrainte maximale dans le cas de la
structure hétérogene (750 MPa et 800 MPa) et urpseu I’homogene (800 MPa).

L’allongement de I'éprouvette a été représenté amctfon du temps cumulé a contrainte
maximale (figure B.63.a). Un zoom a été effectuéles courbes en début d’essai pour comparer le
comportement des structures sollicitées sous @iow vide avant toute manifestation macroscopique

de 'endommagement (figure B.63.b).

9
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Figure B.63. . Mise en évidence de l'effet de I'environnemerfatigue — fluage a
700°C pour A4t=10s, 800MPa.
Courbes a rupture (a) et détail du début des coside déformation (b).
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A partir des courbes a rupture, on observe unsitian pseudo stade secondaire — pseudo stade
tertiaire prématurée sous air due a l'accélératden 'endommagement associée aux effets
d’environnement. En terme de durée de vie, le rapeste relativement faible avec un facteur deux
au maximum entre vide et air. Dans les conditidusliées, I'effet d’environnement est assez limité
sur 'Udimet 720 comparativement & des matérialsxdae les aciers haute résistance ou la durée de
vie, méme a 20°C, peut étre multipliée par 1000eeair et vide [69]. Par ailleurs, I'allongement &
rupture atteint sous air est plus faible que sode.vToutes ces observations indiquent que les
processus d’oxydation diminuent fortement la duléeie et donc la capacité intrinseque du matériau
a cumuler la déformation en fatigue-fluage. Dangrimiere phase du cyclage, les courbes des essais
équivalents menés sous air et sous vide se superppsarfaitement (figure B.63.b). L'effet de
'environnement ne se répercute pas sur le comperte global macroscopique tant que

I'endommagement n’entre pas en compte.

L'effet d’environnement sur la durabilité n'est passsi marqué d’'une structure a 'autre (20%
de réduction pour I'homogéne contre 50% pour I'tegéne). Dans l'air, 'endommagement se
manifeste a I'échelle macroscopique plus rapiderdans le matériau a structure hétérogéne que dans
celui a structure homogéne, mais sa ductilité plesée lui confére une résistance a la rupture plus
importante. Inversement, sous vide, 'endommagenagmarait plus tardivement sur la structure
hétérogéne. Cela montre que I'endommagement imtentaire est fortement accéléré par
I'environnement dans cette derniere. De fait, ipaait donc que I'écart de résistance en fatigue-
fluage entre les deux états microstructuraux ast plevé sous vide que sous air (figure B.64). La
structure hétérogéne est donc intrinsequement rpkistante, en terme de durée de vie en fatigue-

fluage, que la structure homogeéne.

30000

B Homogeéne

25000

B Hétérogéne

20000 -

15000

10000

5000 -

Nombre de cycles a rupture

air vide

Figure B.64.: Comparaison selon I'environnement de la durabiies deux états
microstructuraux en fatigue — fluage a 700°C patir10s, 800MPa.
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Des travaux réalisés en fissuration sur I'lncon&B par Pedron et Pineau [70,71] et sur
I'Udimet 720Li par Hide [72], ont montré que I'effde I'environnement varie selon la taille de gsain
Plus les grains sont gros, plus le nombre de jaletgrains émergeant en surface est faible, ce qui
limite les interactions avec le milieu oxydant. Aontraire, les chapelets de petits grains de la
structure hétérogéne constituent autant de zomessbées a I'oxydation. La plus faible sensibilitéxa

effets d’oxydation de la structure homogéne n’estccbas surprenante.

L'effet d’environnement étant plus marqué sur ladure hétérogéne, nous avons choisi cette
structure pour évaluer l'influence du temps de tiin Sur la figure B.65, I'allongement plastique a
été représenté en fonction du temps cumulé a déotgrmaximale pour des palietd = 1, 10 et 30
secondes. La méme tendance que sous air est éendtaugmentation progressive de la durée du
palier engendre une diminution du nombre cyclesugture et du temps a rupture ainsi qu'un

accroissement de la déformation plastique cumuigte javant rupture.
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Figure B.65. : Mise en évidence de l'effet de I'environnemerfatigue — fluage a
700°C pour difféerents temps de maintien, 800MPawcBire hétérogene.

Pour approcher au maximum une sollicitation de tifpage sous vide avec la machine de
fatigue, un essai supplémentaire a été effectué pouemps de maintieat = 3600 secondes. Les
essais sous vide étant effectués sur une machirfatidae hydraulique, I'asservissement ne nous

permettait pas, pour des raisons techniques, detenéi une charge trés stable indéfiniment. C'est
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pour cela que nous avons introduit des phases a@eel décharge toutes les 3600 secondes. La
courbe obtenue est comparée a celle de fluageaso(igure B.66). Les deux courbes se superposent.
Une durée de vie plus longue et un pseudo statairtemretardé pouvaient étre attendus sous vide.
Cependant, ce résultat peut provenir de la compiensde deux effets : augmentation de la durée de

vie en fluage sous vide et accélération de la repdue au cyclage pendant I'essai.

25
|

H Fluage sous air

20 — ® Quasi-fluage sous vide

(At = 36005) J

15
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Figure B.66. : Comparaison air / vide en (quasi) fluage a 7008G0MPa.
Structure hétérogene

Ces deux graphes permettent de dégager trois regllimfluence de I'environnement. Pour les
faibles temps de maintiex (3 secondes), I'effet de I'oxydation est relativemimité sur la durée
avec une diminution de temps a rupture de l'ordrel@%b entre air et vide. En revanche, il est bien
plus important pount = 10 secondes &t = 30 secondes avec des diminutions de résisde&a %
et 40% respectivement. Enfin, pour des temps dentieai supérieurs a 30 secondes ou pour des
conditions de quasi-fluage, I'effet de I'environnemh diminue. La durée du temps de maintien semble

donc jouer sur 'amplitude des interactions avegytation.

Rappelons ici que ces conclusions portent surrgpesaison globale des courbes d'allongement
qui prennent en compte la déformation volumiquéest processus d’endommagement pendant le
pseudo stade tertiaire. Il convient donc d'essajerséparer l'influence de I'oxydation dans la

premiére phase de I'essai puis dans la secondgi®ndommagement se développe.
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Interactions environnement / déformation :

Lors des essais sous air, des couplages entre taxydst mécanismes de déformation se
produisent. Différents auteurs ont montré que lestochations émergeant localement en surface
peuvent constituer des chemins de diffusion piivdé pour les atomes d’oxygéne [68,73]. D'autres
font état d'interactions entre les dislocationdest éléments absorbés comme I'hydrogene [74], ou
encore des interactions entre les dislocations ebliche d’'oxyde formée [75,76]. Pour étudier ces
aspects, des observations en MET sur des lamessminterceptant la surface de I'éprouvette sont
nécessaires, travail qui n'a pas pu étre mis enre@edans le cadre de cette these. On pourrait
s'attendre a ce que le comportement soit diffésenis vide lorsque ces interactions n'interviennent
plus. Or, quel que soit le temps de maintien, tesgtes de fatigue-fluage (air / vide) se superposen
jusqu’au moment ou 'endommagement entre en jemr@® ces interactions oxydation / dislocations
ne sont actives que dans un faible volume en syrfiacirs effets semblent négligeables devant le
comportement macroscopique global de I'éprouvette.

Par conséquent, les écarts air / vide de tempe @gtbrmation cumulée a rupture tirent leur

origine des interactions environnement / endommageém

B4.2) Processus d’endommagement sous vide

Les paragraphes qui suivent présentent les obgargatu faciés et du fat d’éprouvettes testées
sous vide jusqu’a rupture. Ces images sont a cangacelles déja présentées au chapitre B.3 pour

des essais réalisés dans les mémes conditiondlidéadimns mécaniques mais conduits sous air.

B4.2.1) Répercussion de l'environnement sur les  processus
d’endommagement

Dans cette partie, les processus d’endommagemestvite ont été analysés sur les deux états
microstructuraux, en fatigue-fluage a 700°C, poortemps de maintien de 10 secondes et une
contrainte de 800MPa. La figure B.67 présentedege$ de rupture de la structure homogéne et de la

structure hétérogene.
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Structure Homogene Structure Hétérogene
N

1

~JEOL 2ok L

Figure B.67.: Faciés de rupture en fatigue — fluaggus videa 800MPa pour un
temps de maintient=10 secondes. Structure homogene (a et b) ettstribétérogene
(cetd).

Pour la structure homogéne, I'amorcage se produitedur sur des joints de grains (figure
B.67.b). Dans le cas de la structure hétérogéargihe des fissures est multiple (figure B.67.@) :
partir de joints de grains en surface et a cceyrdiévette. Pour chaque point d’amorgage, on regouv
une zone de décohésion intergranulaire dans ureldtage petits grains autour d’'une grande facette
correspondant a un gros grain (figure B.67.d). R@awwtructure homogéne, on retrouve le méme type
de faciés « a riviéres » que sous air, témoignam chode de propagation transgranulaire. Pour
I’hétérogéne, on assiste a une propagation mixtendance intergranulaire dans la zone de petits

grains et a tendance transgranulaire pour lesgyeiss.
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L’observation des fissures secondaires a la sudasdts (figure B.68) montre que les fissures
s’amorcent comme sous air a partir des joints @ngrpour les deux états microstructuraux. On
retrouve en particulier tout un réseau de petitssifes intergranulaires au sein des chapeletstite p
grains dans la structure hétérogene. L'évaluaticemtjtative du nombre de ces fissures secondaires
n'a pas été faite. Cependant, trés clairement, deasité est bien plus faible sous vide alors que |
niveau de déformation atteint est nettement plymntant (figure B.68.b et c).

R LT T Y Y
JEOL 25KYU . ®E58 43ms

Figure B.68.: Endommagement en surface de flt apres rupturatigué — fluagelt
= 10s a 800MPa, 700°C. Structure homogene (a) &rbgéne (b) sous vide. Structure
hétérogene sous air (c)

L’endommagement des joints de grains est globalerferorisé par I'oxydation. Cela est

particulierement visible sur des coupes longitudsaéalisées a partir des flts d’éprouvettes respu
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(figure B.69). Ces images correspondent a desrésssecondaires qui se sont amorcées et propagées
a partir de la surface.

COMPO 250kY X2,000 10um WD24.4mm COMPO 250kVY X2,000 10um WD 24.4mm

Figure B.69. : Fissures secondaires observées sur des coupesudimgles pour un
essai de fatigue — fluage sur la structure héténeg& 800MPa pour un temps de
maintiendt=10secondes. Sous air (a) et sous vide (b).

Dans le premier cas (figure B.69.a), pour des ¢mmdi de fatigue — fluage sous air, la fissure
présente un aspect rugueux et tres accidenté toltrg du chemin de propagation, résultant de
I'oxydation des joints de grains. Cet aspect pourésulter de l'injection de lacunes provoquées pa
I'oxydation, ces défauts coalesgant sous l'actiorcidargement mécanique et favorisant ainsi une plus
rapide propagation comme cela est proposé par éndri al. [77]. En revanche sous vide (figure
B.69.b), la fissure présente un aspect trés IBaas I'exemple proposé, aprés qu’elle s’est amoacée
partir d’'un joint, la fissure bifurque pour se pager transgranulairement. Ces observations vorg dan
le sens d’'une absence de fragilisation des intesfdiée a I'oxydation, ce qui est favorable a une
meilleure résistance a la propagation de fissures.

B4.2.2) Influence du temps de maintien

De la méme maniére, les processus d’endommagemeétéanalysés pour différents temps de
maintien (1, 10 et 3600 secondes) en fatigue -géusur la structure hétérogene (figure B.70). Il
s’agissait en particulier de voir si la transitides mécanismes de propagation (intergranulaire /

transgranulaire) mise en évidence sous air opaiem@gnt sous vide.
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Fatigue — FluageAt = 10 secondes Fatigue — FluageAt = 1 seconde

Fatigue — FluageAt = 3600 secondes

Figure B.70. : Faciés de rupture en fatigue — fluagus videa 800MPa pour des
temps de maintiendt = (a et b) 1, (c et d) 10 et (e et f) 3600 se@mdbtructure
hétérogéne.

Dans un premier temps, les faciés de rupture @nbBservés. Les zones d’amorcage (figures
B.70.b, d et f) et de propagation (figures B.7@.a&t €) des fissures principales ont été mises en
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évidence (pointillés sur les figures). Paur= 1 seconde, I'amorgage de la fissure principaéectue

a partir d’'un joint en surface, la propagation éalisant par la suite de fagon transgranulairer Pou
At = 10 secondes, I'amorgage est multiple a pagizanes de chapelets de petits grains associées a
une grande facette. La propagation est mixte amecpart intergranulaire dans les zones de petits
grains et principalement transgranulaire pour tes grains (figure B.70.c). Pour le temps de mainti

le plus long (3600 secondes), amorcage et promegatint clairement intergranulaires. Le faciés au
niveau de I'amorcage présente de nombreuses cupuigsésentatives d'une propagation

intergranulaire relativement ductile.

Les fissures secondaires sur le fit ont égaleméihtadalysées (figure B.71). Celles-ci
s’amorcent systématiquement a partir des jointgrdins. Comme sous air, 'augmentation du temps
de maintien a contrainte maximale entraine uneideds fissures plus importante. Cependant, cette
densité reste nettement plus faible sous vide qus air, et ceci malgré une déformation cumulée a

rupture plus élevée.

; 18Hm
JEOL 2aku #1l.888 48mm

Figure B.71. : Fissures secondaires en surface de f(t. Fatigleagésous videa
800MPa pour des temps de maintiire (a)1, (b) 10 et (c) 3600 secondes. Structure
hétérogene.
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Nous nous sommes intéresseé par la suite a 'endgemment en interne a partir de I'observation
de coupes longitudinales des fOts d’éprouvettear Rotemps de maintien le plus court (1 seconde),
aucun endommagement interne n'a pu étre détecid. Wo temps de maintien de 10 secondes,
quelques fissures s’amorcent ponctuellement a mitkide la fissure principale (figure B.72.a). Dans
ces deux cas, les processus d’endommagement samttielement régis par des processus de type
fatigue. Pour les temps de maintien les plus lgrg80 secondes), il y apparition de nombreuses
cavités et fissures aux joints de grains (figuré2Bl) et interfaceg / y’ (figure B.72.c) dans tout le
volume de I|'éprouvette, caractéristiques de praestendommagement de type fluage (figure
B.72.b).

COMPO 250KV X700  10um QCOMPO 250KV X500 10um

Figure B.72.: Endommagement a coeur sur coupes longitudinalegpmteavettes.
Essai de fatigue-fluaget=10s (a) et 3600 secondes (b) a 800MPa, 700°Qic8ire
hétérogene.

Mise en évidence des microcavités aux interfa¢eqc) et aux joints de grains (d).
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B4.2.3) Discussion — Synthése

Les processus d’endommagement sous vide décritcegeenment présentent de nombreuses
similitudes avec ceux étudiés sous air. L'amorgegefissures s’effectue systématiquement a paatir d
joints de grains et les mécanismes de propagatda fissure principale évoluent avec le temps de
maintien : propagation transgranulaire pour leblési temps de maintien, intergranulaire pour les
longs temps de maintien.

Toutefois, méme si on amorce toujours a partir @érsts de grains sous vide, I'absence
d'oxydation fait que les joints qui s’endommagerguygent étre en surface comme a cceur,
contrairement aux essais sous air ou I'amorcagevikint préférentiellement a partir de la surfdze.
plus, pour des essais équivalents, la densitésderéis en surface d’éprouvette est plus faible d@des
que sous air alors que l'allongement atteint est @llevé. Ces observations témoignent de I'effet
« accélérateur d'endommagement » de I'oxydation

Les deux états microstructuraux ont été compatéa. ét¢ montré que I'endommagement
intergranulaire était fortement accéléré par I'emwnement pour I'hétérogéne. Le moindre effet de
I'oxydation sur I'hnomogéne par rapport a I’hétérogepourrait avoir simplement comme origine une

moindre densité surfacique de joints de grains.

Par ailleurs, nous nous sommes intéressés a imflel du temps de maintiém sur I'action de
ces effets de I'environnement. Rappelons que lesbes relatives a I'allongement en fonction de
I'environnement air / vide et du temps de maint&aient permis de dégager trois tendances (8B4.1).

Au final, 'analyse des processus d’endommagemeinignt d'étre faite renforce ces tendances :

- Pour les faibles temps de maintieat (< 3s), le comportement et les processus
d’endommagement sont similaires sous vide et sougémoignant d'un faible effet de
I'oxydation. Le temps de maintien permet I'apparitide quelques fissures aux joints de
grains qui vont pouvoir se propager par fatigue.ties faible endommagement cumulé a
rupture en surface et a coeur est essentiellemealidé prés de la fissure principale. La
propagation de la fissure étant trés rapide, lteffie I'oxydation est donc peu « visible »
macroscopiguement pendant cette phase. Cet effebgue donc essentiellement un retard
sur I'amorcage. Le temps de maintien n'est paszaese pour que I'oxygéne diffuse de
maniere significative dans les joints au cours diyde. La fissuration se fait alors par des

processus de fatigue relativement peu assistéoggdation.
- Pour des temps de palier intermédiaires @ < 30s), I'oxydation induit des réductions

importantes de la durée de vie. Les temps de reairgbnt suffisamment longs pour

permettre une diffusion significative d’éléments/dants dans les joints. Ces derniers sont
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fragilisés et deviennent des points favorablesamdrcage et a la propagation de fissures.
Par ailleurs, il a été montré précédemment dapsutée B (8 B3.3) que pour cette gamme
de temps de maintien, les couplages fatigue-fluemmient des répercussions
particulierement néfastes sur la durée de vie.ihesactions fatigue — fluage — oxydation

atteignent donc ici un maximum.

- Pour les longs temps de maintiext & 50s), I'effet de I'environnement est relativement
faible. Que I'on soit sous air ou sous vide, 'emiieagement de type fluage se généralise
dans tout le volume de I'éprouvette, avec créalimcavités et fissures aux interfaces (joints
de grainsyy / y'), et domine I'ensemble des processus. Certess aoy la création et les
premiers stades de propagation des fissures sanedés par l'interaction avec le milieu
oxydant. Cependant, 'endommagement d0 au fluagetelement important dans son
ensemble, y compris dans des zones ou l'oxydatioriervient pas, que les effets de

I'oxydation ne sont plus que du second ordre darcas.

Lors de cette étude, nous avons pu mettre en éadeue les fissures apparaissaient
essentiellement & partir des joints de grains. 8foig, de grandes facettes ont été observées dans |
zone d’amorcage de la fissure principale (figuré3B.Cela a été principalement noté pour la strectu
hétérogéne dans le cas de sollicitations de tyjigutafluage a long temps de maintiext & 30s) et
de type fluage, sous air et sous vide. Dans ceditoams, les facettes sont multiples, souvent @éssc
a des zones de décohésion intergranulaire corrdapbraux chapelets de petits grains et ne
concernent pas que la fissure fatale.

Figure B.73.: Exemple d’amorcage de la fissure principale sug grande facette
lisse en surface d’éprouvette (a) et de facetteaggipsant sur le facies (b). Structure
hétérogeéne, fatigue-fluagtt = 50s, 800MPa, 700°C.
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La surface de ces facettes se différenciant deolpmologie usuelle des points d’amorcage des
fissures, nous nous sommes intéressés a leur n@eseacettes sont observées a la surface comme a
coeur sur les facies de rupture. Ceci nous a coadadliser des coupes longitudinales pour analgser
nature des sites ou elles apparaissent, en p&ti@ar EBSD. La figure B.74.a présente une de ces
facettes en interne ainsi que la cartographie EBS§dciée (b). Toutes les facettes observées sur les

coupes ont une allure semblable a celle-ci.

50 pm
I

NONE

Figure B.74. : Image réalisée au FEG de 'endommagement a pdine grande
facette lisse a cceur d’éprouvette (a). CartograftBBSD de cette facette (b). Structure
hétérogeéne, fatigue-fluagtt = 50s, 800MPa, 700°C.

La morphologie et les dimensions de ces amorcédsglaes nous orientent directement vers la
notion de macle. Des cartographies EBSD ont étiisééa confirmant ce point. La trace des plans
correspondant aux macles dans cette structureragréée sur la cartographie EBSD (figure B.74.b).
L'orientation géométrique de la fissure analyséacoode avec celle d'un de ces plans; le léger
décalage étant di a la distorsion du réseau diristal voisinage de la fissure. L'analyse d’autres

fissures du méme type a mené a la méme conclusion

L’amorcage en interne de fissures a partir dedgaie macles a été analysé sur les deux états
microstructuraux a partir de coupes longitudinaties fOts d’éprouvettes pour chaque type de
sollicitation. Clairement, ce mode d’endommagemeapparait qu'au sein des gros grains de la
structure hétérogéne pour des essais de type flaadatigue-fluage a longs temps de maintien

(At > 30s), que I'on soit sous air ou sous vide. Laesexiception concerne I'essai de fatigue-fluage
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sur I'hétérogéne avec un temps de maintien del18ssai réalisé sous air ne présente pas de fissure
sur des macles alors que son équivalent sous migeésente. L'environnement n’intervient pas car il
est question ici de fissures en interne. La seifférence réside dans la plus grande déformation a
rupture atteinte pour I'essai sous vide (figure3Bpéragraphe § B4.1).

L’ensemble de ces indications nous conduit & papaesm seuil de déformation plastique
cumulée qu'il faut atteindre pour déclencher cecessus d’endommagement & partir des macles. En
se référant aux courbes des essais réalisés étérigene, on peut établir ce seuil aux environd&tle
de déformation plastique cumulée. En effet, I'épaite testée sous air a 800 MPa rompue pour
g, = 3,8% ne présente pas ces facettes, celle testésevide a 750 MPa rompue paeyr= 4,2% en
présente quelques unes (figure B.63.a paragraphd BR 'existence de ce seuil explique pourquoi ce
type d’endommagement n’est jamais observé surdatare homogéne qui n’atteint jamais ce niveau
de déformation quelles que soient les conditiorsshi.

Par allleurs, les fissures que nous avons obsers@edes macles présentent toutes une
orientation particuliere (figure B.75) par rappartaxe de sollicitationX 45-50°). Ces configurations
favorisent un facteur de Schmid élevé et donc weani de contrainte de cisaillement élevé dans le
plan du joint de macle.

Figure B.75.: Fissures amorcées sur des joints de macles.

Les conditions d'apparition de ce type d’endommag@nconjuguent donc un niveau de
déformation cumulée nécessaire de l'ordre de 4%net configuration géométrique favorisant une
forte contrainte de cisaillement (facteur de Schnti¢b).
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Partie C :
Répercussion d’'un survieillissement sur les

propriétés en fatigue — fluage

En service, les disques de turbines sont soumis dodes sollicitations a hau'i
température pendant de longues durées. Or, dansupsralliages, la microstructure
précipitation peut évoluer sous l'effet combiné ldetempérature et de la contrainte. Ge
phénomene de vieillissement pourrait alors se réyer sur les propriétés mécaniques du
matériau et notamment modifier son comportemerd dusee de vie en fatigue-fluage.
Dans cette partie, on s’attachera donc a carac#ria microstructure et ses évolutions
(taille de précipités, largeur des couloirs de nizr...) pour différentes conditions de
survieillissement (Chapitre C1). Dans un second pgemil s’agira d'étudier leurs
répercussions sur les mécanismes régissant le avempent et la durée de vie du matériau
pour les mémes conditions de sollicitation queeselhppliquées auparavant pour I'état
« standard » (Chapitre C2).
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Chapitre C1: Caractérisation microstructurale des états
survieillis

Dans ce chapitre, les techniques d’analyse d'imageasentées dans la partie A, dnt
été mises en ceuvre pour suivre I'évolution de kcipitation y’ au cours de différents
maintiens en température a 785°C. Cette conditiomo@mment été choisie pour faciliter Ja
comparaison des évolutions microstructurales aadles établies sur d’autres superalliaggs
comme le N18 [1]. Les résultats obtenus seront dooofrontés avec les donnégs
bibliographiques afin de décrire au mieux les mésaes entrant en jeu lors d'un
survieillissement.

Nous rappelons que le terme « survieillissemergt>employe afin de ne pas confondre
ces traitements avec les « traitements thermigeegaillissement » appliqués apres misefen

solution pour les microstructures standards (cfrtleaA 81.3).
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Cl1.1) Evolution de la taille des précipiteg’

C1.1.1) Analyse expérimentale

Le traitement de survieilissement a été effectué chaque état microstructural par des
maintiens a 785°C pour des durées de survieilliss¢ra’échelonnant de 20h a 500h. Des images
obtenues pour les trois cas étudiés (structure génwlot 1 et 2, et structure hétérogéne) daret I'ét

non survieilli (ou « standard ») et survieilli pamd environ 500h sont présentées sur la figure C.1.

Une premiéere analyse qualitative de ces imagesmnaidgirement une forte évolution de I'état

de précipitatiory’.

« Etat de réception standard » Survieilli

Homogeénelot n°1

%2

WD 9.0mm i 25.0kV  X20,000 1um WD 8.2mm

Homogeénelot n°2

X BaR

1um WD 12.7mm . 0kY  X20,000 Tum WD 7. 1mm
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erogent

Hét

fréquence

i : — ¥
- . i 4 é 5
- g r '. B ; =

25.0kY X%20.,000 1um WD 6.2mm

Figure C.1.: Evolution microstructurale des différentes strueside I'étude entre
état a réception et état survieilli ; 785°C, 500h.

Pour les deux lots de l'état « homogene », I'évofutla plus significative concerne les
précipités tertiaires dont la taille croit de facomportante et dont la quantité diminue. Ces
changements microstructuraux s'accompagnent d'igelégere augmentation de la taille moyenne
desy’ secondaires. Cette évolution est plus marquéésstructure homogéne lot n°2.

Pour la microstructure hétérogéne, la croissansepdécipités tertiaires est nettement visible
pour les temps de vieillissement courts. En revengiour les temps longs de traitement, cette
croissance ralentit et leur présence dans les iceule matrice devient rare. Une Iégeére croissdese
secondaires peut étre notée.

Les trées nombreuses images enregistrées pour chagature et état de vieillissement ont été
analysées a l'aide des outils numériques de trai¢maiimages décrits partie A (8A.2.5). Les courbes
de fréquence en diamétre des précipités, ont @éds (figure C.2). L'évolution de la précipitation

portant majoritairement sur lgstertiaires, les analyses concernent pour I'essecgtte population de

particules.
1600 I I I I I
600
——homogéne n'1 survieilli 416h 4 785°C
1400 "\ — homogéne n*1 survieilli 205h 2 785°C || ——homogéne n°2 survieilli 500h a 785°C
/ — homogene n°1 survieilli 80h 4 T85°C 500 —homogéne n°2 survieilll 402h a 785°C
1200 % 5 i 5 s 5
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—homogene n°1 a réception
——homogéne n°2 survieilli 47h a 785°C
1000 2 H
\ —homogéne n°2 a réception

800 I
= I
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300
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-
|
|
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. S |
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300
c ] T ]
250 I\ hétérogéne survieilli 500h 4 785°C | |
hétérogéne survieilli 240h a4 785°C
= hétérogéne survieilli 150h a 785°C
= hétérogéne survieilli50h a 785°C
° 200 — hétérogene a réception [
i [
[
z 150 \
-2
£
L=
100 \
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o £
(] 50 100 150 200 250 300 350 400

diametre équivalent (nm)

Figure C.2.: Courbes de fréquence des diamétres de précipitdsgifférentes
durées de vieillissement. (a)Structure homogene°lbt (b) Structure homogene lot n°2,
(c) Structure hétérogéne.

Les pics observables entre 40nm et 100nm sur Iebke des graphes correspondent a la
populationy’ tertiaire. Au fur et & mesure du vieillissemenuel que soit I'état microstructural

standard considéré, le pic s'affaisse et se déeatedes diameétres de précipités plus importants.

Cette évolution est liée au phénoméne de marissed®stwald [2,3] : a la suite des multiples
étapes de traitements thermo-mécaniques nécesadaenise en forme des pieces et a I'obtention de
la microstructure métallurgique initiale ou « stardd» recherchée, la phage se retrouve sous
diverses formes a différentes échelles. En paiticude trés nombreuses interfagés ont été créées.
La croissance des précipités se fait par diffusianagrégation des élémentsgénes. Elle résulte
également de processus de coalescence entrainardiftusion des éléments constituant les plus
petites particules vers les plus grosses. Lesspaticipités vont se dissoudre alors au profitples
gros. Le systeme va progressivement atteindreatrd&nergie plus faible en diminuant le nombre de
particules et, donc, le nombre d’interfaces.

Les travaux de Greenwood [4] ont montré I'existedae rayon de particule critique.Rn
dessous duquel le précipité va se dissoudre eelauddiquel il va croitre. Il se place ici dans delre

de particules sphériques évoluant comme si elierétisolées dans la matrice.

En 1961, une loi a été proposée parallélement fahitz et Slyozov [5] et Wagner [6] pour
décrire la cinétique d’évolution de la précipitati€Cette loi, connue sous le nom de « modéle LSW »,
repose sur des hypothéses fortes mais reste néamiargement utilisée et vérifiée

expérimentalement dans de nombreuses études [G&8hypothéses sont listées ci-dessous :
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- La fraction volumique de phase précipitante es taéble (milieu trés faiblement
sursaturé).

- Les deux phases sont des composés parfaits.

- Les particules sont considérées sphériques.

- La diffusion en volume dans la matrice est le phéére limitant.

La loi LSW prédit une évolution de la croissance geécipités en'f (t = temps) ; elle est
définie de la maniere suivante :

64DoN,, . 1)
ORT

avec D =D, x Exp(%) @)

<d >3 -<d, >3=Ct=

Ou <d> et<dy> sont les diamétres moyens des précipités tegigioair un survieillissement de
durée t et t = 0, respectivemebtest le coefficient de diffusion efficace de I'éiémh précipitant dans
la matrice,s est I'énergie d’interface entre les deux phabBesest la concentration a I'équilibre de la
phase précipitant dans la matrid®,la constante des gaz parfaits,la températureQ I'énergie
d’activation de la diffusion eD, le coefficient standard de diffusion des élémentgenes dans la
matricey.

Cette théorie a peu a peu été modifiée pour reflatetalité des alliages complexes notamment
en prenant en compte des microstructures non wléalel'effet de la fraction volumique [14].
L'équation ci-dessous a été proposée par Caldetbhdans le cadre d'une étude sur le Ni-12.8
at.%Al.

64DoV )

3
oy x(cr —crf ?

<d>°-<d, >’=

Avec Ce’ la concentration a I'équilibre du soluté dans kagey’, CY la concentration a
I'équilibre du soluté dans la matriqzeGn’:' la dérivée seconde de I'énergie de Gibbs de laiceaet

Vn{' le volume molaire de la phage

Dans ses travaux sur le N18, Flageolet [1] considée, en raison de leur petite taille, au moins
dans les premiers stades, les précipités tertigweduent indépendamment de la population de
précipités secondaires. On retrouve cette hypotdéss les travaux de Sequeira [16]. Les deux

populations de précipités se caractérisent pacliasps locaux de contrainte différents aux integac
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précipité — matrice, ce qui expliquerait le changetrde cinétique de croissance d’'une population a

I'autre (figure C.3).

107 T T T T T

large precipitates

Alloy II L
R small precipitates b

Alloy I
-1 1 ) L 1 1
1 10° 10' w0 e 10
Aging Time (h)
Figure C.3.: Différence de cinétique de croissance entre gtopedits précipités
[16].

C1.1.2) Verification expérimentale de la loi LSW

Dans un premier temps, on s’est intéresse a déeslde survieillissement relativement courtes
(< 200h) afin de vérifier si la cinétique de croigsardes précipités vérifie bien la théorie LSW.
Conformément a I'hnypothése de Sequeira, seule llfen de la taille des précipités tertiaires a été
prise en compte.

A partir des données obtenues a 'aide du logiisilog pour chaque état de survieillissement,
on détermine le diamétre moyen <d> des précipidiires. Il est possible de vérifier la concoman
entre données expérimentales et la théorie LSWeprésentant le logarithme de Zd><d>* en

fonction du logarithme du temps de survieillissetnen

Logl< d>*-<d, >3] = A+3mLogt 4)

Dans ce régime de croissance, la théorie LSW préwei valeur den =1/3.
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Figure C.4.: Vérification de la loi LSW dans les premiers stade survieillissement
a 785°C.

La figure C.4 présente les résultats obtenus a@gxur les trois structures considérées.
Clairement, la prise de volume dgstertiaires dépend linéairement du temps, au miosr ces
premiers traitements de survieillissement limité20ah. L'exposant de la loi LSW est trés proche de

la valeur théorique@9< 3m<11).

Le coefficient de corrélation’Rle ces régimes linéaires est tout a fait satefaid a croissance
des précipités tertiaires répond donc bien a lAEW. Cependant, son domaine de validité est limité
En effet, pour la structure hétérogene, la cinétide croissance dévie de la loi LSW pour des temps
de survieillissement supérieurs a 80h a 785°C (iguire C.5).

Afin de voir si cet écart a la loi LSW est vérifiéur tous les états microstructuraux, I'évolution
de la taille des précipités a été évaluée poutataps de survieillissement allant jusqu’a 500 heure

La figure C.5 représente <t><d,>* en fonction du temps.

1,0E+06
“E  8,0E+05 T
- /’
m,}? /
a 6,0E+05 — —
v V
m;\ /
a 4,0E+05 T
v ___—_-—"-_-—-—--f
||
E/__.——EI-"’" @ Lot homogéne n°1
2,0E+05 .
H Lot homogéne n°2
H Lot hétérogene
0,0E+00 | [
0 100 200 300 400 500 600
durée du vieillissement (heures)
Figure C.5.: Mise en évidence de la déviation de la cinétiqeerdissance des

précipités tertiaires par rapport a celle prévue pardoi LSW.
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Les courbes de croissance des précipités présetmetets un ralentissement significatif du
survieillissement. Ce dernier se déclenche pludiament pour les deux lots homogénes. Des
ralentissements de ce type ont déja été mis ereds@dpar différents auteurs sur d’autres alliages
(figure C.6) [12,17,18], un arrét de la croissaét@nt méme constaté pour le N18 [1].

(a/2)® (nm3x10%)

0 5000 10000 15000 20000
t(h)

Figure C.6.: Déviation de la cinétique de croissance des pit&spar rapport a la
loi LSW sur I'IN-713C, d’apres Ges et al.[17].

C1.1.3) Discussion sur le ralentissement de croissance miésipités
tertiaires

Il s’agit dans ce paragraphe, de discuter de lioeiglu ralentissement de la croissanceydes
tertiaires. Ce ralentissement intervient au terriumel durée de maintien en température différente
selon I'état microstructural. Dans les trois cag;roissance se poursuit mais a un rythme plus répdé
tout au moins jusqu’a des vieillissements de 500852 C.

Partant des différentes études réalisées précédensue cette problématique appliquée aux
superalliages, plusieurs hypothéses ont été exgdoré

C1.1.3.1) Formation de phases topologiguement cotepa

Les phases topologiquement compactes, souventégsp@ICP, sont des phases fragilisantes
pouvant précipiter dans les aciers et les supagali lors de traitements thermiques ou d’exposition
prolongée a haute température. Elles sont appailésiscar elles ne sont compactes que dans cestaine
directions. Les principales TCP rencontrées dassslgeralliages sont les phases p se formant
intragranulairement et les phasesapparaissant aux joints de grains [19]. Elles ipitent a des

températures comprises entre 700°C et 1150°C duavaomposition de I'alliage et sont riches en Cr,
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Co et Mo. Leur formation est souvent associée prémence de carbures de typg:G4 et MsC.
Différentes études ont permis d’identifier les dtinds de germination de ces phases, leur cinétique

de croissance et leurs répercussions sur les ptéprinécaniques [20-25].

850
G Zone d'étude du survieillissemer
%.3800-/ - ,,—-——-"*"—::___‘
S Wpppzs N\ oo
% vt b I \\ { 1.0 wt%
2 e ==
E 700 | e
a

650 . e

100 1000 10000

Time (hours)

Figure C.7.: Diagramme TTT de la formation de la phasgans I'Udimet 720Li
d’apres R.C. Reed et M.P. Jackson [21]. La zonédnheie représente le cadre de la
présent étude : survieillissement a 785°C jusdifah.

Dans le cadre de I'Udimet 720, un diagramme TTTadehases (figure C.7) a pu étre réalisé a
partir des observations faites au MEB par Reed.€2@] apres divers traitements thermiques de
survieillissement. La zone hachurée ajoutée auraage correspond aux traitements thermiques
réalisés durant la these, soit des survieillisséfusqgu’a 500h a 785°C.

On voit clairement que les durées d'exposition autdatempérature pour [|'étude du
survieillissement ne sont pas suffisamment impoesapour entrainer une germination significative de
la phases. Expérimentalement, aucune précipitation de phigeEdogiguement compactes n’a pu étre
mise en évidence, ce qui confirme I'hypothése ééenprécédemment. Le ralentissement de la
cinétique de croissance ne peut donc pas étreqedpipar la germination de telles phases. Si les
conditions de survieillissement explorées avaiemdait a leur germination, elles auraient alors
consommé une partie des éléments nécessaires alomgement deg’ tertiaires (Cr, Mo, W...).
Cette hypothése est appuyée par les travaux deel/ledal. [26] qui a montré que la dissolution des

vy’ tertiaires pouvait favoriser la précipitation d€P.
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C1.1.3.2) Instabilité thermodynamique de la phase

Cette piste a été envisagée suite aux observdtidas sur le N18 par B. Flageolet [1]. En effet,
dans cette étude, le changement de cinétique aetédse par I'apparition d'un plateau pendant équ
la taille des précipités tertiaires n'évolue quasiinplus. Le ralentissement de la croissance de ces
précipités est attribué a I'utilisation d'une partles élémentg — génes soit pour la croissance des
précipitésy’ secondaires, soit pour le retour a I'équilibrel@ghasey. Cette instabilité se traduit par
des flux de matiere entrant et sortant de la phasenduisant a la formation et au grossissement de
particules de phasg a l'intérieur des précipitég. Cela a notamment été mis en évidence sur des
clichés effectués par MEB-FEG dans les gros pri&sipi primaires (figure C.8).

Figure C.8.: Particulesy ayant germiné dans les précipitéprimaires apres un
survieillissement pendant 300h & 785°C [27].

L'intégration de ces flux d’éléments dans le cadlten modele de cinétique de croissance des
précipités a permis de reproduire qualitativemestrésultats obtenus expérimentalement.

Les divers moyens de microscopie mis en oeuvrediessobservations menées sur nos différents
états microstructuraux d’'U720 ne nous ont jamarsnpgede mettre en évidence de tels phénomeénes.
Aucune instabilité thermodynamique de la phasene permet donc d'expliquer a priori le

ralentissement de croissance des précipités tediai

C1.1.3.3) Interactions élastiques

Plusieurs facteurs affectant la croissance despgié&x ne sont pas pris en compte par la loi
LSW. Parmi eux, l'un des plus cruciaux concerne dffets élastiques induits par le désaccord
paramétrique (misfity entre les phasesety’.
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d= 2x(ay _ay) (5)
‘a, +ay)

L'énergie totale du systéme peut étre expriméadhedniere suivante :

E,=E,+E, (6)

Ou E, Es et & sont I'énergie totale, I'énergie de surface ehdgie élastique du systeme,
respectivement. Quand les précipitésont cohérents avec la matrice, I'écart paramégientre les
deux phases va provoquer un champ de contrairggqgtla autour des précipités. Si les précipités son
suffisamment rapprochés, ces champs vont se chesaet interagir. On peut ainsi décomposer le

terme d’énergie élastique en deux composantes :

Ee = Em + Eint (7)

Ou E, et By sont I'énergie due a I'écart paramétrique et anteractions entre les champs

élastiques autour des précipités, respectivement.

Sur un plan énergétique, pendant la croissancepdaspités lors du survieillissement, le
systeme tend a diminuer son énergie totale. D&t linitial, le nombre de petits précipités etaon
d’interfaces est important. L'’énergie de surfaceé aers prédominante. La force motrice de la
croissance des précipités est liée a la réductocette énergie. Dans ces conditions, le mlrissemen
d’Ostwald entre en jeu en faisant croitre les i&s diminuant ainsi leur nombre et le nombre
d’interfaces. Alors que les précipités grossisské@nergie élastique (E~ f) prend le pas devant
I'énergie de surface (& d?) et contrble progressivement la cinétiquerdéssance des particules.

Cette réduction de I'énergie totale passe par upkigon de la morphologie des précipités qui
prennent des formes cuboidales et peuvent se difsectocubes [28-30]. La taille de précipités a
partir de laquelle interviennent ses changementpaotogiques dépendrait, selon Ricks [31], de la

valeur de désaccord paramétrique entre les phatgs

Selon les matériaux, les répercussions de ces t&nmuénergétiques sont différentes. Les
simulations des interactions des champs élastignts précipités, réalisées par Enomoto et al, [32]
prévoient que la cinétiqgue de croissance de ceaspiés dépend du caractere de leurs interactions
(figure C.9). Dans le cas d'interactions attradijveorrespondant a un écart paramétrigue 0, un
ralentissement de la cinétique est alors obteniingerse, pour des interactions répulsivés>(0), la

cinétique de croissance augmente pour suivre ties 2

158



Partie C — Répercussion d’un survieillissement sues propriétés en fatigue — fluage

R(t)/R(O) Rt/ RO

B Q=001 : 2] Q=0.0t W2
8=1.0 i  B=-10
i3
~

(b)

Figure C.9.: Simulation de I'évolution du rayon moyen des pi#€s en fonction du
temps dans le cas (a) d’interactions attractives>(B— ¢ < 0) et dans le cas (b)
d’interactions répulsives (B < 8> ¢ > 0) [32].

Dans l'alliage Udimet 720, le désaccord paramégrigst positif, sa valeur est inclue dans
I'intervalle 0< 6 < 0,02% [33]. D’apres les simulations d’Enomotno,pourrait s’attendre a ce que la
croissance des précipités se poursuive lors duiedilissement, or c’est un ralentissement de
croissance qui est observé. Les travaux de Maef@aghét de Miyazaki [35], sur des matériaux dont
le désaccord paramétrigdeest également positif, font cependant état detiqungs de croissance qui
ne sont pas en accord avec les simulations d’Ermnfloést toutefois important de noter que pour
'Udimet 720 et les alliages étudiés par MaebatshMeyazaki, le désaccord paramétriqdeest
relativement faibleq < 0,02%). La validité du modéle proposé par Enenest donc mise en défaut
pour les faibles valeurs de

Par ailleurs, les travaux concernant le role desractions élastiques dans le processus de
vieillissement montrent que celles-ci ne se matefégsqu’apres plusieurs milliers d’heures et a des
températures relativement plus élevées que cekengus avons choisie. Enfin, aucun changement
morphologique deg tertiaires n’a été mis en évidence, méme poutde®ps de survieillissement les
plus longs. Les précipités tertiaires qui ont ébSepvés gardent toujours une forme relativement
sphérique.

Tous ces points tendent a montrer que les interaglastiques ne peuvent étre suffisantes dans
les conditions de survieillissement étudiées pinar & I'origine du ralentissement de la croissaes

précipités tertiaires.
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C1.1.3.4) Evolution de la fraction surfacique

Les divers facteurs précédemment évoqués ne pemheftas d’expliquer l'origine du
ralentissement constaté de la croissance des féédcjp tertiaires. Nous avons alors complété les
analyses de I'état de précipitation en prenant anpte I'évolution de leur fraction surfacique au
cours des différents survieillissements (figureQ}.JA partir des mémes séries d’'images que celles
exploitées pour établir les courbes de croissamsepdecipités (figure C.5) la fraction surfaciques d
Y’ tertiaires a été déterminée par traitement sagsog.

Pour les deux états microstructuraux étudiés, @emie tout d’abord une augmentation de la
fraction surfacique de précipités tertiaires, puige décroissance progressive de celle-ci (figui®)C.
La transition se produit aux alentours de 200 reedeesurvieillissement pour la structure homogéne e
de 80 heures pour la structure hétérogene. A de silasemble naturel de faire le lien avec la beur
d’évolution en taille deg' tertiaires (figure C.5) qui présente le ralergisent de leur croissance pour
ces mémes temps de survieillissement : 200h et 80h.

12

10 / ——
8
/ ® homogéne n°2

L ® hétérogéne

fraction surfacique (%)
-]

] “\-

] 100 200 300 400 500 600

durée du vieillissement (heures)

Figure C.10. : Evolution de la fraction surfacique de précipitédiaires en fonction
de la durée de survieillissement pour la structooenogene lot n°2 et la structure
hétérogene.

Or selon la loi énoncée par Lifshitz et Slyozov §g]Wagner [6], 'augmentation du diamétre
des précipités’ s'accompagne d’'une diminution de leur fractiomfacique. Partant de ce constat, la

croissance effective des précipités pour chaquetstie est incompatible avec une loi LSW tout au
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moins jusqu’au stade ou la fraction surfacique séadiminuer. La question est alors de savoir pour

guelle(s) raison(s) la fraction getertiaires augmente dans les premiers stadeargeglissement.

La premiére piste explorée a été de vérifier siemptocédure d’analyse d’'images ne passait pas
a coté d’'une partie de la précipitation fine tértiaEn effet, pour le grandissement qui a étésatiiout
au long de l'étude des effets de survieillissem@20000), la résolution spatiale nous permettait
difficilement de détecter au traitement d’images garticules dont la taille était inférieure a 20nm
Cependant, des images faites a plus fort grossege@100000) n'ont pas permis de mettre en
évidence l'existence d'une telle population de jmiées trés fins. Par ailleurs, une étude menée sur
I'Udimet 720 concernant l'influence du traitemémermique sur sa microstructure et ses propriétés e
traction [36] a montré que, pour un traitementrtigue similaire a celui subi par nos lots matiéres
avant réception, la taille minimale des précipieiaires se situait vers 30nm. Or cette étudsts’e
appuyée sur une large campagne d’observationsééalau MEB-FEG a fort grandissement puisqu’il
s'agissait en particulier d'identifier les condit® de traitements thermiques susceptibles de faire
apparaitre une précipitation ultrafipe Tous les efforts spécifiques pour optimiser léglages coté
MEB-FEG et c6té attaque chimique des surfaces npast permis de faire apparaitre une telle
précipitation. De plus, des analyses complémemstairepartir d'images réalisées en microscopie
électronique en transmission sont venues conficeée absence de précipités de taille inférieure a
20nm. Les procédures d’acquisition d’images et der |traitement ne peuvent expliquer

l'augmentation de fraction surfacique désertiaires dans la premiere phase de surviedissnt.

Dans la littérature, les travaux de Sequeira ef3dl sur l'alliage Ni-Al-Mo font état d’'une
augmentation similaire de fraction volumigque de cijp#és dans les premiers temps de
survieillissement. L’explication avancée fait I''pthése d'une décomposition incompléte de la
matrice : de nombreux éléments — génes seraient encore présents dans la madpoes les
traitements thermiques établissant la microstrectle départ. Cela permettrait alors une germination
progressive de petits précipités a partir de céméhts pendant le survieillissement. Cette classe d
précipités ultrafins n’ayant pas été détectée manfert grossissement, il est possible d’envisager
gu'ils se dissolvent directement pour alimentemigrissement des précipités tertiaires déja présents
Ceci expliquerait alors la croissance plus rapideyttertiaires visibles dans les premiers temps de
survieillissement. Aprés un certain temps de silliggement, une forme d’équilibre serait atteiate
cette germination ne se produirait plus. La cinétigle croissance des précipités ralentirait alars c
non alimentée par l'apparition de particules sumgtaires. Une analyse quantitative fine de
I'évolution de la composition chimique des phagest y’ avec le survieillissement serait nécessaire
pour confirmer définitivement cette hypothése. Qataurrait éventuellement étre envisagé avec un

MEB-FEG équipé en EDX voire avec une microsonde.
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Sequeira et al. ont étudié la cinétique de cromsales précipités dans leur alliage a partir du
point ou la fraction volumique de précipités dimaitulls ont montré que cette cinétique répondait a
un régime de type LSW. Pour vérifier cette hypothéans le cas des différents états microstructuraux
de notre étude, la croissance des précipités anélgsée en prenant comme nouvelle origine le point

ou le ralentissement de cinétique débute (figule)XC.

1,0E+06 - LSW + Evolution de type LSW
| participation de
| la germination /l«
8,0E+05 |  de phasey /
6,0E+05 |

voun | /
4

2,0E+05 I / E Lot homogénen°2 | |

3 ¥
<D>°-<p> (m’)

0,0E+00

0 100 200 300 400 500 600
durée du vieillissement (heures)

Figure C.11.: Mise en évidence d’une cinétique de croissandgmelLSW des
précipités tertiaires a partir du moment ou I'édbiike est atteint (la fraction surfacique
cesse de croitre). Exemple de la structure homolpemg2.
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Figure C.12.: Vérification de la loi LSW a partir du nouveau piod’origine.

On réitere la méthode présentée § C1.1.1 pourieeri&d concordance entre les valeurs

expérimentales et une loi de type LSW en représeralog de <d* - <d>* en fonction du

logarithme du temps de survieillissement (figurd2a}. On rappelle que le facteur 3m issu de la
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relation Logl< d>®-<d, >3] = A+3mLogt doit étre proche de 1 si on veut vérifier que les

valeurs expérimentales décrivent bien la loi LSW.

Avec une courbe de tendance linéaire, I'exposargmbest : 0,96 < 3m < 1,07

A partir du temps de survieillissement ou I'équidibdes phaseg ety’ est atteinte et ou la
fraction surfacique cesse d’augmenter, la croissaes précipités tertiaires atteint donc un régjoie

peut étre représenté par une loi de type LSW.

Deux régimes de croissance des précipitésrtiaires ont été mis en évidence dans cettiepar
La croissance rapide des précipités dans les preneenps du survieilissement serait due a la
germination de phasge supplémentaire venant alimenter leur mirissem@uogand cette germination

n’intervient plus, la croissance ralentit pour iatiee un régime relativement classique de type LSW.

C1.2) Evolution de la largeur des couloirs inter-précipites

Parallelement a la croissance des précipités itegjd’évolution de la largeur des couloirs de
matrice inter-précipités a également été étudiéeoaus du survieillissement (figure C.13). Au méme
titre que la taille des précipités, ce paramétfeuénen effet de facon significative sur le type de

mécanismes de déformation entrant en jeu commeag&ka montré dans la partie B (§ B2.1).

. A ;

e

30 ol O Hétérogéne

O- Homogéne n’1

Largeur moyenne des couloirs (nm)

20
== Homogéne n'2
10
0
0 100 200 300 400 500 600

Durée du survieillissement (heures)

Figure C.13.: Evolution de la largeur moyenne des couloirs dériceiinter-
précipités en fonction de la durée de survieilliesat pour les différentes structures.
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La figure C.13 présente les résultats obtenus lesudifférents états microstructuraux. Pour les
deux structures homogeénes, la largeur des cod@icsroit progressivement pour se stabiliser drpart
d’un survieillissement d’environ 200h. La méme t@mck est observée pour la structure hétérogéne, la
stabilisation s’effectuant vers 80h.

Pour les trois structures, on peut observer qutakilisation de I'élargissement des couloirs et
le ralentissement de la cinétique de croissanc@eipitésy’ tertiaires se produit aux mémes durées
de survieillissement (figure C.14). Ces résultaiat cohérents avec le fait que I'évolution de la

largeur des couloirs est directement liée a léetdibs précipités (cf. partie B B2.1.1)

Homogeéne n°2
Homogeéne n°1

<D> - <Du>3

3

- Hétérogene

Durée de survieillissement

\

Hétérogéne

Homogéne n°2

Homogéne n°1

Largeur moyenne des couloirs

Durée de survieillissement

Figure C.14.: Evolution comparative de la taille des précipitétertiaires et de la
largeur moyenne des couloirs de matrice inter-gé€s en fonction de la durée de
survieillissement.

L'évolution des grandeurs microstructurales (tailke précipités, fraction volumique et largeur
de couloirs en fonction du temps de survieillissetha été évaluée. L'analyse des résultats prétgden
montre que ces évolutions sont cohérentes ents. élles changements microstructuraux vont avoir
des répercussions significatives sur le comportématcanique a 700°C, en particulier dans un
contexte de fatigue-fluage. La suite de ce chapitrée sur I'analyse de ces effets de survieillisset
sur les propriétés mécaniques tant au niveau desnmsénes de déformation (dislocations) qu'au
niveau des processus d’endommagement. On s’appoeracela sur les évolutions microstructurales

étudiées dans la partie précédente.
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Chapitre C2: Répercussion du survieillissement sur
propriétés mécaniques

Il a été montré dans la partie B, Chapitre B2, daedistribution spatiale de Ig

précipitation y* est une des caractéristiques microstructuraleseesielle a l'origine des

les

différences de comportement mécanique des strgckif@omogenes » et « hétérogenes »,

notamment en fatigue, fluage et fatigue-fluage. éwadutions de cette précipitation induitges

par les survieillissements présentées au précégamagraphe sont donc susceptibles

d’entrainer des modifications du comportement migan de ces structures. Nous ng

BN

emploierons dans cette partie a montrer les répesions d'un survieillissement sur lgs

propriétés en traction, dans un premier temps, pmdatigue — fluage. Les mécanismes

de

déformation a I'échelle des dislocations et les gessus d’endommagement serpnt

successivement considérés.
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Chapitre C2: Répercussion du survieillissement sur les propriés

MECANIGUES .......oouieviietecieeeetee ettt ettt 516

C2.1) ESSAIS MECANIQUES.......ceeeeeiiiiiiiiiiiee e e e e e e e e e eeeeeee e e renreeeeseannnana e e e e e eaaaaeeees 167
C2.1.1) ESSaAIS e traCtiON ..........cevvviiieeeeeeieeeeeitiiiiiiess s s e e e e e e e e e e eeeeeeseeeenneeeeennnnes 167
C2.1.2) Essais de fatigue — fluage .........ccoeeemmniiiii i 169
C2.2) Mécanismes de déformation a I'échelle des ftisations...............cceeueee.. 171
C2.3) Processus d’endommagement............oovvvvviviiiiiiiiiiiie e eeeeeeeeee e e e eeeeeee 172

C2.4) DISCUSSION — SYNNESE......ccoi i e e e e e e e e e e 176

166



Partie C — Répercussion d’un survieillissement sues propriétés en fatigue — fluage

C2.1) Essais mécaniques

Dans cette partie, une seule condition de sungeiiment a été utilisée pour étudier les
éventuelles évolutions de propriétés mécanique® tlirée intermédiaire de 240h de maintien a
785°C a été choisie. Dans ces conditions, la microsire de précipitation a déja évolué de maniére
significative. Ces conditions de survieillissemeant relativement proches de celles étudiées par B.
Flageolet sur le N18 (300h & 800°C) [1].

Le survieillissement métallurgique a été réaliseles éprouvettes de fatigue décrites dans la
partie A. Le traitement s’effectuant dans un foouss air, le matériau s’oxyde sur une épaisseur de
guelques microns. Cette dégradation peut entraieeiamorcages prématurés de fissures a la surface
des éprouvettes dans la couche d’oxydes commeacél@ mis en évidence par Gabb et al. sur
I'Udimet 720 et le ME3 [38]. C’est pourquoi chagérouvette a été repolie jusqu’a disparition totale

de la couche d’oxydes afin d’éviter tout effet négie cette couche en fatigue et fatigue — fluage.

C2.1.1) Essais de traction

Les essais de traction des deux états microstawctisurvieillis ont été menés dans les mémes
conditions que pour les états « standards ». Lapéemture d’'essai est de 700°C et la vitesse de
déformation de 1Hs™. Les courbes de traction sont représentées eraguetet déformations vraies
(figure C.15) en les superposant a celles corrafpuraux structures non survieillies. Le tableal C.

regroupe I'ensemble des caractéristiques extrdésourbes.

Limite d’élasticité ) _
) ) Contrainte maximale | Allongement a rupture
Etat microstructural conventionnellec
Omax (MPa) A%
0.2% (MPa)
Homogeéne « standard » 970 1132 9,2
Homogene survieilli 240h
905 1096 16,5
a785°C
Hétérogene « standard » 925 1180 20,3
Hétérogene survieilli
885 1070 20,6
240h a 785°C

Tableau C.1 :Caractéristiques en traction des différentes dtites a I'état standard et
survieilli. Tessa7700°C £=10" ™.
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Figure C.15. : Courbes de traction des deux états microstructu@oxogene lot n°1
et hétérogéne) a réception et survieillis 240h &°T85ss:=700°C £=10" s™.

Pour les deux structures, le survieillissement huitague appliqué entraine une diminution
significative de la limite d'élasticité conventicglle (65MPa pour 'homogéne et 40MPa pour
I'hétérogene) et surtout induit une augmentatiopdrtante de la ductilité du matériau a structure
homogéne.

Cet effet peut directement étre mis en relation cavévolution structurale due au
survieillissement. En effet, celui-ci favorise lmissance deg tertiaires ainsi que leur diminution en
nombre ce qui provoque I'élargissement des coulober-précipités. Comme cela a été discuté au
chapitre B2, une telle évolution favorise une dimion de la contrainte de cisaillement mais surtout
permet un contournement facile des précipités par dislocations parfaites. Ceci va dans le sens
d’'une diminution de la limite d’'élasticité. Cettaadyse de I'effet du survieillissement est égalemen
valable pour expliquer la diminution de la conttaimaximale et I'augmentation de la ductilité.

Dans le paragraphe précédent (8C1.2) il a été engpie I'élargissement des couloirs de matrice
était un peu plus important pour les structuresdgames que dans le cas de I'hétérogene. Il semble
donc logique que la diminution des caractéristiquésaniques, notammesy .y, Soit plus marquée

dans le cas de I'homogene.
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C2.1.2) Essais de fatigue — fluage

Les répercussions de ce survieillissement surrigsrigtés en fatigue — fluage dans I'air ont été
étudiées pour un temps de maintien de 10 secoralgsupe contrainte de 800MPa a 700°C. De la
méme maniere qu’en traction, les courbes obternm@scomparées aux courbes correspondantes pour
les états non survieillis. Ces derniéres représefisdlongement jusqu’a rupture en fonction du psm
cumulé a contrainte maximale (figure C.16.a).

L’évolution de la microstructure entraine une augtaton de la vitesse de déformation dans la
phase de pseudo fluage secondaire d'un facteur eewixon pour I'état homogéne et d'un facteur
quatre pour I'hétérogéne. On peut également natere pseudo stade primaire est plus marqué dans

le cas de la microstructure survieillie pour lesxdétats microstructuraux (figure C.16.b).

Concernant I'impact du survieillissement sur laédude vie en fatigue — fluage, deux tendances
se dégagent : pour la structure hétérogene, laterdest la méme que celle observée précédemment
sur le NR3 [39] et le N18 [1], avec une déformatjdas élevée et une durée de vie moindre pour
I'état survieilli. En revanche, l'inverse est obseisur 'hnomogéne ou le survieillissement provoque

une augmentation significative de la durée de \aéggné une déformation plus rapide.
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Figure C.16.: (a) Courbes de fatigue — fluage des deux strustareeception et
survieillis 240h & 785°C (b) gros plan sur le dédat courbes pour mettre en évidence
I'influence du survieillissement sur l'allure dugaglo stade primaire.
Tessam 700°C, 0 = 800MPa et4t = 10 secondes.

Pour vérifier que cette tendance n’'est pas spéefidiun mode de sollicitation, un essai de
fluage a été réalisé pour chaque état microstraichwéalablement vieilli 240h a 785°C. Ces derniers

sont comparés aux essais de fluage effectuésssatdes « standards » (figure C17).
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Figure C.17.: Courbes de fluage des deux structures a réceptisargieillis 240h a
785°C. Tssar 700°C, 0 = 800MPa.
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Pour la structure hétérogene, on retrouve les mé&épercussions du survieillissement qu’en
fatigue-fluage avec une déformation plus élevéeetdurabilité moindre du matériau survieilli.

Pour la structure homogéne, les essais de fluageatériau non survieilli et survieilli ont été
menés simultanément sur le banc bi-lignes de fluhgéest avéré que la rupture de I'éprouvette non
survieillie a provoqué la rupture brutale et pramée de I'éprouvette survieillie. En effet, on peut
noter sur la figure C.17, une rupture simultanés deux éprouvettes a structure homogéne et
notamment une absence de stade tertiaire pourai’gssur I'éprouvette survieillie (*). On peut
néanmoins extrapoler que, de la méme maniére datigue-fluage, la durée de vie augmente avec le
survieillissement.

Nous proposerons une explication de ces difféerestéte a I'analyse des mécanismes de

déformation et des processus d’endommagement fui su

C2.2) Mécanismes de déformation a I'échelle des dislocatis

Les paysages de dislocations présentés dans eetie gnt été obtenus a partir de I'observation
par microscopie en transmission de lames mincesssgu fit des éprouvettes menées a rupture pour
les essais de fatigue — fluage présentés précéden{@@0°C, 800MPa eAt = 10 secondes). Les
images sont comparées a celles obtenues a rumneeles mémes conditions sur les structures non
survieillies (figure C.18).

Rappelons que dans ces conditions d’'essais, le numdedéformation des deux états
microstructuraux « a réception » se caractérisamiellement par des mécanismes de cisaillenbent e
guelques contournements d’Orowan pour la structooenogene. Apres survieillissement, les
observations montrent systématiquement la présdec@ombreuses dislocations contournant les
précipités et laissant des boucles autour de cesedg caractéristigues de mécanismes d’Orowan.

Aucune trace de cisaillement n’est constatée.

Il est donc clair que [I'élargissement des coulods matrice inter-précipités di au
survieillissement se traduit par la transition décemismes de cisaillement (état initial) aux
mécanismes de contournement (état survieilli). Daigre générale la déformation induite par le
passage d'une dislocation en contournement estipipsrtante que celle induite en cisaillement.
Cette transition cisaillement / contournement gearétats standards / survieillis contribue a uoe p

grande capacité de déformation aprés survieillissgm
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Etat de réception Survieilli 240h & 785°C

Figure C.18.: Paysage de déformation en fatigue — fluage a 8GiME-10se¢
700°C. Structurénomogene(a) non survieilli et (b) survieilli 240h & 785°C.
Structurehétérogengc) non survieilli et (d) survieilli 240h a 785°C.

Cette analyse des mécanismes de déformation nouogepd’expliquer 'augmentation de la
vitesse de déformation pour les deux structureérbgéne et homogéne. A ce stade, cela ne permet
pas de comprendre I'effet réducteur / bénéfiqusiduieillissement sur la durée de vie des strusture
hétérogéne / homogeéne.

C2.3) Processus d’endommagement

Dans ce paragraphe, les processus d’endommagenier@nnjeu lors des essais de fatigue-
fluage réalisés sur les structures survieillies ém analysés en regard de ceux étudiés sur les
structures a I'état standard. Pour rappel, lesiessd été menés a 700°C pour une contrainte de
800MPa et un temps de maintien de 10 secondes.
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La figure C.19 présente les facies de rupture @Bsesur les structures homogene et hétérogene
survieillies. Pour la structure homogéne, 'amoecag produit en surface sur un joint de grains
délimité par les pointillés figure C.19.b. A padie cet amorcage intergranulaire, la propagatiola de
fissure se fait de fagon transgranulaire. Le fagi@srivieres » correspondant s’étend sur une dene
plus de 1mm de rayon (délimitée par les pointifigare C.19.a). Il en va de méme pour la structure
hétérogéne dont les zones d’amorcage et de propagaint mises en évidence sur les figures C.19.d

et c respectivement. Les deux structures sunasifirésentent plusieurs points d’amorcage en surfac

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

Figure C.19.: Faciés de rupture en fatigue — fluage a 800MParpoutemps de
maintien4t=10 secondes de la structure homogéne (a, b)térdgene (c, d) survieillis
240h & 785°C.
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Structure Homogéne Structure Hétérogéne

Standard

Survieilli 240h a 785°C

(i JEQL ¥ amku T/ "X 1N % ) E—

Figure C.20. : Faciés de rupture en fatigue — fluage a 800MPairpm temps de

maintien4t=10 secondes, de la structure homogéne standgrdt(survieillie (b), et de
la structure hétérogéne standard(c) et survieili@

Pour la structure hétérogene (figure C.20.c etley, processus d’endommagement sur état
standard et survieilli sont identiques avec un @ege en surface et une propagation transgranulaire
menant a une rupture ductile de I'éprouvette.

Pour la structure homogeéne (figure C.20.a et b)lesiprocessus d’endommagement sont
relativement similaires (amorgage sur un joint @ippgation transgranulaire), I'aspect de la zone de
propagation est tres différent. En effet, dans tmd@tion « standard », cette zone est trés
« accidentée » témoignant d'une rupture relativénfesgile (stade | cristallographique). Aprés
survieillissement, la zone de propagation présentaspect beaucoup plus ductile (propagation plane

en stade Il de fatigue), trés proche de celui deriecture hétérogene.
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Les fissures secondaires en surface de flt onergalt été observées. Celles-ci s'Tamorcent
systématiquement sur les joints de grains (figurZl)C Pour la structure homogene, la densité de
fissures est tout a fait comparable entre I'étegception et I'état survieilli. Il en va de mémeupda
structure hétérogéne ou la densité reste simifa@is ou les fissures amorcées sont plus ouverees qu
sur I'état non survieilli du fait de la déformatiptus élevée atteinte a rupture.

Structure Homogéne Structure Hétérogéne

Tension d'accélération|Distance de travail Grossissement | Détecteur
25kV SEI

Figure C.21.: Endommagement en surface de fat apres rupturatgué — fluage
At = 10s de la structure homogene (a) et hétérodbheAir, 800MPa, 700°C.

Cette analyse montre clairement que les procesamla@mmagement des deux structures
homogeéne et hétérogeéne ne sont pas significativieafilectés par les effets du survieillissement. 9an
tous les cas, les fissures s'amorcent a partijalets de grains et se propagent transgranulairemen
Cependant, le mode de rupture se trouve affectéepaurvieillissement notamment pour la structure
homogéne ou I'on passe d’'une rupture fragile p@at standard a une rupture relativement ductile
apreés survieillissement. Cette modification conduilne augmentation significative de la durée de vi
du matériau a structure homogeéne.

En revanche, la ductilité n’évolue quasiment paseeliétat standard et I'état survieilli du
matériau a structure hétérogene. Aucune différerest donc observée en terme de mécanismes de

rupture.
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C2.4) Discussion — Synthése

Les mécanismes de déformation en traction et fatfiuage et les processus d’endommagement
des états survieillis ont été comparés a ceux gi§jsentés concernant les états microstructuraux « a
réception ». Il a clairement été constaté que ri#aement des couloirs de matrice dd au
survieillissement agit essentiellement sur le cogmoent, a I'échelle macroscopique, en induisant
des changements, a I'échelle microscopique, damsolde de franchissement des précipités par les
dislocations : transition cisaillement contournement. Il en résulte une vitesse de déftbom accrue
pour les deux états microstructuraux survieillis.iveau des processus d’endommagement, une nette
évolution du type de rupture a pu étre observéer paustructure homogéne : d'une rupture
relativement fragile pour I'état « standard » vewrse rupture ductile apres survieillissement. En
revanche, aucun changement significatif n’a ét@gspour la structure hétérogene.

Par ailleurs, I'étude des répercussions d’'un siliigeement sur le comportement en fatigue-
fluage a montré des effets inverses en terme dabiité des structures homogene et hétérogéne. La
durée de vie se trouve en effet réduite pour lacgire hétérogéne alors qu’elle est rallongée tans
cas de la structure homogéne (figure C.16). Cettdance ne se limite pas a la fatigue-fluage. &lle

été aussi observée en fluage (figure C.17).

Dans le cas de la structure hétérogene, la défmmmagst assurée par des processus de
cisaillement et de contournement dans I'état «dstath», mais uniquement par du contournement
dans [l'état survieilli. Pour la structure homogénai se déforme déja essentiellement par
contournement dans I'état standard, aucun changemajeur de mécanisme de déformation n’est
observé. Ce n’est donc pas cette modification gftfitsa expliquer 'augmentation de durée de vie

induite par le survieillissement.

Que la durée de vie de la structure hétérogéneéaiite apres survieillissement ne surprend
pas. Dans la littérature, on trouve essentiellerdestétudes qui rapportent une diminution générale
des propriétés mécaniques provoquée par le suisseinent [11,1,40,41,38]. En effet, cette
microstructure sang’ tertiaires se déformant plus vite que dans I'&@ndard, les conditions de
création de fissures sont atteintes plus rapidemi@ns ce cas. La question est plutét de comprendre
pourquoi le survieillissement contribue a augmeldedurée de vie en fatigue-fluage de la structure
homogene. Il est clair que cette augmentation dkeitabilité est reliée a une capacité plus impaoetan
de fissuration par fatigue de mode ductile en Stade

Une piste pour expliquer ce résultat concerneliedés dislocations qui sont émises a partir des
joints de grains en supplément de celles crééesaur des grains. Les joints de grains constitugent e

BN

effet généralement des sources importantes decdigdns et correspondent a des zones de
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concentration locale de contraintes favorisant Gbifité des dislocations. Dans I'état standard, ces
dislocations resteront en partie confinées au wage des joints de grains. La structure de
précipitation bimodaley’ tertiaire ety secondaire limitant leur mobilité, cela peut comd a
'augmentation du niveau de contrainte locale aisimage des joints favorisant ainsi I'apparition de
microfissures. Au contraire, dans I'état survigilla structure de précipitation n’est plus que
monomodaley’ secondaire et constitue moins une barriere auveient des dislocations. Les
dislocations émises par les joints pourraient agdésouler plus facilement au cceur des grains et
contribuer a un état de contrainte / déformatiars flomogéne a I'échelle du grain. Il est clair que
'état de précipitation obtenu dans la structuranbgéne aprés le survieillissement considéré
constitue un meilleur compromis vis-a-vis de sdstéace mécanique en termes de ductilité et de
durée de vie en fatigue-fluage a 700°C que celuil'd@mt standard. Il est probable qu'un
survieillissement plus sévere conduirait comme danstructure hétérogene a diminuer ensuite la

résistance de la structure homogene.
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L’optimisation de la résistance des disques deinagbsoumis a des sollicitations sévéres de
nature mécanique, thermique et environnementaksepantre autres par une bonne compréhension
préalable des mécanismes de déformation et d’endgement des superalliages base-nickel qui les
constituent.

Ce travail de these concernait plus particulierénies domaines de la fatigue et du fluage a
700°C ainsi que les couplages entre ces sollioitatiqui ont été analysés au travers d'essais de
fatigue-fluage plus proches de l'usage réel de rmatériaux. Il s’est appuyé sur une démarche
expérimentale visant systématiquement a comparet skeuctures métallurgiques tres différentes du
superalliage base-nickel Udimet 720 : « homogeadres gros grains et « hétérogene » a gros grains
plus chapelets de petits grains. L'analyse desltedsuest centrée a la fois sur la relation engre |
comportement mécanique macroscopique et les mécesmisde déformation a I'échelle des
dislocations, et sur les processus d’endommagemersens de la création et de la propagation de
fissures.

La campagne d'essais mécaniques réalisée portait pessentiel sur des conditions de
chargement de fatigue et fluage « pures », et tdgutafluage par l'introduction d'un temps de
maintien & charge maximale variant de 1 a 50 sexorich plupart des tests ont été effectués a 700°C
sous air pour la plage de contraintes 650 — 900. MPa

Dans ce domaine, plusieurs faits marquants orreéeés.

Le premier concerne les fortes interactions emtriatigue et le fluage. En effet, I'introduction
d'un temps de maintien, méme court, engendre unendtion significative de la durabilité par
rapport a la fatigue « pure ». De méme, en intigahti des cycles de chargement — déchargement, le
temps a rupture diminue par rapport au fluage «p@e couplage, qui a été mis en évidence pour les
deux états microstructuraux, a été analysé aursage l'influence du temps de maintien sur le
comportement, permettant ainsi de distinguer lesaiioes pour lesquels le fluage ou la fatigue
prédomine.

Le second point se rapporte aux différences de odmpent trés marquées entre les deux
microstructures étudiées que I'on considére lagtaj le fluage ou la fatigue-fluage. La structure
hétérogene se déforme en effet nettement plus amgeidt que I'homogene tout en atteignant une
déformation a rupture plus importante. Ces difféesnont été analysées a partir des microstructures
de déformation (dislocations) en relation avecaténétallurgigue du matériau (échelle du grain,
précipitationy’ multimodale). En particulier, il a été montré gqdes mécanismes élémentaires de
déformation de type cisaillement des précipitésraqeen fatigue et fatigue-fluage pour les faibles
temps de maintien alors que le contournement de ®mpwan prédomine lorsque le fluage intervient
majoritairement. La transition progressive entre peocessus est décalée d’'une microstructure a
l'autre ce qui s'explique par la distribution spé#gi et en taille des obstacles au mouvement des

dislocations que constituent les précipités.
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Dans ce registre, la forte implication du cisailleth au sein de la structure hétérogene par
rapport a 'homogéne pouvait paraitre surprenaoepte tenu de la moindre densitéydeertiaires. |l
a été montré qu'il fallait dans ce cas égalemenir tsompte des obstacles que représentent’les
secondaires, plus nombreux et plus rapprochés gqune thomogene. Cependant, cette transition
cisaillement / contournement ne permet pas d’expliges vitesses et amplitudes de déformation
importantes associées a la structure hétérogénee [Peint de vue, il a été montré que I'implication
de la déformation intergranulaire était tres imante pour cette structure alors qu’elle est néghge

pour la structure homogeéne.

Une des difficultés de I'analyse du comportemenfiadigue-fluage de ce matériau réside dans la
distinction entre les effets de déformation assod@éla plasticité et donc aux mouvements des
dislocations d’'une part, et le développement d’'ndoenmagement qui progressivement contribue a
I'allongement macroscopique des éprouvettes d'quare Il convenait donc également d’'étudier les

processus de création et de propagation des fispore les deux microstructures.

Cette analyse a été réalisée a partir de I'exetes faciés et fats des éprouvettes rompues ainsi
que sur des coupes longitudinales. Les joints dmgisont a I'origine de I'amorcage des fissures, g
I'on considére la structure hétérogéne ou homogéngue I'on considére la fatigue, le fluage ou la
fatigue-fluage.

Deux régimes d’endommagement ont pu étre dégagés.

Si, pour le fluage et les longs temps de paliercraissance de ces fissures est toujours
intergranulaire, elle devient par contre transglaneien fatigue et pour les temps de maintientsaur
partir d’'un endommagement initial aux joints deimgga On assiste alors a une phase classique de
propagation de fissure par fatigue. Il a de plus rdbntré que les chargements de fatigue-fluage
accélére la propagation de fissures par rappagsaidargements simples de fatigue ou de fluage.

Les processus d’endommagement se distinguent égalepar un autre aspect. Lorsque la
fatigue est favorisée, 'amorcage des fissuregadyit principalement a partir de la surface abpie
lorsque le fluage domine, un endommagement volueifjaints de grains, interfaces/ v,...)
apparait.

L'ensemble des processus d’endommagement (amorfgagmagation) est similaire pour les
deux structures. On peut cependant noter le ti@sdgnombre de fissures dans le cas de la structure

hétérogene que I'on associe a la forte densitéidesjde grains.
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Un des points sensibles de l'analyse des procetsmsiommagement dans ce domaine de
température est de faire la part des choses eéatt®oh des sollicitations mécaniques et celle due
I'oxydation. Cet aspect a été étudié grace a lbsedmn d’essais mécaniques comparatifs menés sous
air et sous vide secondaire. Tant que les premigaess d’endommagement surfacique n’apparaissent
pas, aucune différence n’est relevée entre le caempent sous air et sous vide, que I'on considgre |
structure homogene ou hétérogéne. Par contre,wekes premiéres fissures se créent, deux régimes
peuvent étre distingués.

Le premier concerne les conditions de chargement [esquelles 'amorcage de fissures se
produit a partir de la surface (fatigue et fatijluege a temps de maintien courts). Dans ces
conditions, I'oxydation accélere autant I'amorcamee la propagation des fissures et l'effet est
d'autant plus marqué que le temps de maintien kest€En revanche, a partir du moment ou
'endommagement devient préférentiellement volureifatigue-fluage a longs temps de maintien et
fluage), les effets d’'oxydation ne sont plus queselcond ordre.

De facon générale, I'oxydation joue un réle acadkur des processus d’endommagement sans
en changer fondamentalement la nature. On retroameme sous air, les transitions inter / trans en
fonction du temps de maintien. A noter, néanmaijuog, pour certaines conditions de sollicitations les
grandes déformations cumulées atteintes sous \ideluésent au déclenchement d’'un processus
particulier d’endommagement mettant en jeu ledgaile macles.

Enfin, I'action de I'oxydation est plus marquée pdau structure hétérogéne compte tenu de la
densité importante de joints de grains. Cependesitessais conduits sous vide ont montré que cette

structure avait une résistance intrinseque supéréecgelle de 'homogene.

La derniere partie de ce travail, concernait leperéussions d'un survieillissement
métallurgique sur la durabilité en fatigue-fluage IlUdimet 720. Une premiere phase du travail a
consisté a caractériser quantitativement (MEB-FE@Galyse d'images Visilog) I'évolution des
parametres microstructurauX éecondairesy’ tertiaires, largeur de couloirs) en fonction émps de
survieillissement (20 a 500 heures a 785°C) etdranter les résultats a des approches de type LSW.

Une condition de survieillissement particuliere lara été choisie (240h a 785°C). Les
répercussions de ce traitement ont été étudiées lpsudeux structures a la fois en terme de
mécanismes de déformation et de processus d’endgemasnt.

Dans les deux cas, le survieillissement s’accompatyme diminution de la limite d’élasticité
et d’'une plus grande ductilité, effets qui se tisglot en fatigue-fluage par une vitesse de défoomat
accrue par rapport aux états « standards ». Cét® associé a la généralisation des mécanismes de
contournement de type Orowan pour les deux strestur

Les effets du survieilissement sur les processesddmmagement sont plus difficiles a
interpréter. En particulier, la durée de vie eigfat-fluage de la structure homogéne n’est pasiteédu

contrairement a I'hétérogéne.
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Synthése & Perspectives

Les différents points abordés pendant cette thé&sdent évidemment approfondissement. De

mon point de vue, il conviendrait de se focalisepart terme sur les aspects suivants.

Nous avons interprété le comportement mécaniguateyue, fluage et fatigue-fluage des deux
structures homogene et hétérogene au traversragyi&e des structures de dislocations en émettant u
certain nombre d’hypothéses sur les mécanismesadehissement des obstacles de type précipités
par les dislocations. Or, certains des mécanismgsopés ne peuvent pas étre mis en évidence par
MET sur éprouvettes post-mortem. Un approfondiss¢rde I'analyse de ces mécanismes semble
donc nécessaire en réalisant, par exemple, deis elesaéformation in-situ a chaud sous MET qui

nous donneraient acces aux aspects dynamiquesultement des dislocations.

Un des résultats concernant les différences de ocdement entre les deux structures est la
contribution importante de la déformation intergraire dans le cas hétérogene. D'une part, il
conviendrait de quantifier les parts de déformaiittna et intergranulaire par la mise en place de
méthodes de mesures adaptées aux hautes tempratturd’échelle des grains. D’autre part, une
description plus fine de la structure métallurgigles joints (morphologie, cristallographie) et eerl
voisinage (densité de la précipitatigh) permettrait une analyse approfondie des mécassde
déformation qui opérent dans ces zones. La pluedgraptitude & se déformer de la structure

hétérogéne pourrait de ce fait étre mieux comprise.

Une des voies d’optimisation des propriétés mépses de ces matériaux explorée actuellement
(programme ANR ORGANDI) est l'ingénierie de jointee grains avec notamment la volonté
d’introduire un maximum de joints spéciaux tels tgeemacles. En effet, ces joints sont réputésentr
autres pour leur résistance a la propagation dssirBs. Nous avons cependant montré que dans
certaines conditions de sollicitations ils pouvai@&mne a I'origine de fissures de grande tailleéttes
lisses) notamment en interne. Une analyse plus &benpu réle spécifique des macles serait donc
utile. Il conviendrait en particulier de considéferientation des grains de part et d’autre dunfjeiis-
a-vis de la direction de sollicitation ou bien emcborientation méme du plan de joint de macleass

vis de cette direction.
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Comportement et endommagement en fatigue et fatiguefluage a haute température de différents états
microstructuraux du superalliage base-nickel Udimef720

Les industriels de l'aéronautique et de I'énerdierahent continuellement a accroitre les tempéasatude
fonctionnement de leurs turbomachines dans un sdecirendement et de diminution des émissions puksa
L'amélioration de la durabilité des composants titugs également une de leurs priorités. Dans céezta la résistance
mécanique des superalliages a base de nickel psibljtiris utilisés pour les disques de turbinesipgtoint clef.

Cette these porte sur les modes de déformatioemdanmagement qui se développent a 700°C lors tetstibns
mécaniques de type fatigue, fluage et fatigue-fuaig sein de deux structures métallurgiques diffésede l'alliage Udimet
720.

Les différences de comportement mécanique sonys@es au travers des structures de dislocatioms kvolution
des mécanismes qui opérent a cette échelle. Led@deconditions de chargememt, (At) et de la microstructure de
précipitationy multimodale est précisé notamment concernantaiasition entre le cisaillement des précipife®t leur
contournement.

En parallele, les processus d'amorgage de fisgiirde leur propagation sont caractérisés. Si waresition inter —
transgranulaire de la croissance des fissuresoestatée pour certaines conditions de chargenmengdmmagement des
joints de grains et de macles domine. Des intemastcomplexes fatigue-fluage-oxydation sont de plises en évidence par
la réalisation d'essais mécaniques équivalentsuitsrgbus air et sous vide.

Dans le domaine de haute température exploré,deostiucture de précipitation de cet alliage npest stable. Les
effets d'un traitement de vieillissement ont étargifiés ainsi que leurs répercussions sur le cotap@nt mécanique et la
durée de vie. Systématiquement les deux structnétallurgigues homogéne et hétérogene ont été aéempa

Mots clés: Superalliage Base-nickel, Fatigue-Fluage, Strastde Dislocations, Processus d’Endommagement]ddion,
Vieillissement Métallurgique.

Fatigue and creep-fatigue behaviour and damage presses at high temperature of two different metallugical
structures of the nickel-based superalloy Udimet 2

Industrialists of the aeronautic and energy fiedde persistently trying to increase their turbonmaetin-service
temperatures in order to improve the engine efficyeand to decrease polluting emissions.

This thesis deals with deformation mechanisms amdadje processes that appears at 700°C under fatigep, and
creep-fatigue conditions in two different metallieag structures of the Udimet 720 alloy.

Mechanical behaviour differences have been analffzedigh their dislocation microstructures and ¢kelution of
the mechanisms operating at this scale. The infleierf test conditionso{ At) and of the different scalgsprecipitation has
been detailed especially concerning the transhietwveen shearing and by-passing processes gf phecipitates.

Besides, cracks initiation and propagation procebs®gs been characterized. If an inter-transgrantuensition in
cracks growth has been observed under particutrctenditions, the damage of grain boundaries anid boundaries
dominates. Moreover, complex creep-fatigue-oxidatigteractions have been highlighted by equivaleethanical tests
conducted under air and vacuum.

At high temperature, the microstructure of thi®wlat the precipitation scale is not stable. Ageiegtment effects
have been quantified as well as their repercussionthe mechanical behaviour and the durabilitye Tbmogeneous and
heterogeneous metallurgical structures have bestaragtically compared.

Keywords: Nickel-based Superalloys, Creep-fatigue, Dislioces structures, Damage processes, Oxidation, Megaal
Ageing.
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