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Diagramme ternaire Nb-Ti-Al

Nb (at%)
Diagramme ternaire Nb-Ti-Al & 800 °C [Witusiewicz2009)

Diagramme ternaire Nb-Ti-Si
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INTRODUCTION GENERALE

L'allegement des structures dans les turboréacteurs constitue un enjeu stratégique majeur
pour les motoristes. Un gain de masse, associé & un meilleur rendement des turbomachines, va
permettre un gain sur la consommation de carburant, la réduction des émissions polluantes telles que
NOx et CO, et accroitre la compétitivité des industriels qui pourront proposer des solutions
innovantes. C'est la raison pour laquelle le développement de systemes d'alliages innovants, a densité
réduite, permettant de remplacer les alliages actuellement utilisés dans les turboréacteurs constitue
un enjeu industriel majeur pour les années futures. Au niveau des aubes de turbine basse pression, un
gain substantiel de masse pourrait étre envisagé en étendant le domaine d'application des matériaux
intermétalliques vers les plus hautes températures.

La température et les contraintes mécaniques au sein d’'un turbomoteur varient beaucoup
selon les composants considérés. Les alliages utilisés sont donc choisis pour répondre aux contraintes
thermomécaniques du milieu. La Figure 1 présente le schéma d'un turboréacteur avec ses différents

composants ainsi que les températures de fonctionnement et les matériaux constitutifs de ces
composants.

Alliages base Ti  CoHP / Ni-superalliage Ni-superalliage

Alliages Al/ CMO Acersnickel N\ TAIsi<7S0°C

Compresseur BP
Compresseur HP

Fan
Chambre

Turbine HP
Turbine BP

Figure 1. : Matériaux utilisés dans les différentes parties d'un turboréacteur [RollRoyce2015]

Les propriétés mécaniques des alliages évoluent avec la température. La Figure 2 présente les
domaines d’utilisation possibles de différents alliages selon I’évolution de leur résistance spécifique en
température.
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Introduction générale

Actuellement, les alliages utilisés dans les turbines sont des superalliages base nickel
permettant ainsi de fonctionner a des températures allant de 700 °C pour les turbines basse pression
et jusqu’a 1200 °C pour les turbines haute pression. La base de ces matériaux est un mélange de
nickel, d’aluminium et de titane. Ces alliages sont depuis plus de cinquante ans en constante évolution
autant pour leur composition chimique que pour les procédés d’élaboration. Ces alliages sont optimisés
pour résister a ces températures ainsi qu’a l'atmosphere agressive dans laquelle ils évoluent.
Cependant, les superalliages base nickel possédent une densité élevée jusqu’a 8,8 g.cm ce qui entraine
une résistance spécifique relativement faible, inférieure & 50 MPa/g.cm™, pour des températures
d’utilisation comprises entre 750 et 1050 °C. Plus les températures de fonctionnement visées
augmentent, moins il y a de candidats possibles en terme de matériaux. Les superalliages
monocristallins base nickel sont utilisés pour des gammes de température de 700 a 1000 °C.
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Figure 2. : Résistance spécifique de différents alliages usuels de I'aéronautique selon la température [Guedou2014]

Afin de répondre aux besoins des motoristes, I'Onera a fortement investi ces vingt derniéres
années dans le développement de matériaux intermétalliques a densité réduite, tels que les alliages
d’aluminure de titane pour les applications jusqu'a typiquement 750 °C, ou bien des alliages a base
de siliciure de niobium, qui sont destinés a des applications tres hautes températures, typiquement
supérieure a 1000 °C. Aujourd'hui, il n'existe pas de catégorie d'alliages qui seraient susceptibles de
remplacer les superalliages base nickel pour une utilisation dans la gamme de température 750°C-
1000°C. Actuellement, les motoristes évaluent la possibilité d'augmenter la température maximale
d'utilisation des alliages base TiAl soit par modification de sa composition chimique, soit par ajout
d'un revétement protecteur. D'autres systemes d'alliages pourraient cependant répondre aux besoins
futurs des motoristes en termes de température et de densité, comme les matériaux intermétalliques
a base de niobium.

Cette voie a été explorée par I’Onera dans les années 90. Le but est de renforcer les alliages
de niobium en vue d’'une augmentation des températures d’utilisation tout en gardant une certaine
ductilité a basse température. Les alliages de niobium sont en effet considérés comme des candidats
potentiels pour les applications hautes températures [Nakal993|. Cela se distingue par le caractére
réfractaire du niobium, qui présente une température de fusion de 2468 °C, combinée avec une densité
raisonnable de 8,6 g.cim™. Jusqu’a présent le systéme Nb-Ti-Al a été étudié par deux voies possibles.
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La premiére s’appuie sur des alliages de titane auxquels sont alliés des quantités de plus en
plus importantes de niobium pour favoriser la phase B-cubique centré. Cette phase permet d’obtenir
une tres bonne ductilité a température ambiante, palliant ainsi aux difficultés de mise en forme a
froid connues des alliages base ax-TisAl et y-TiAl. L’ajout de niobium entraine également la
précipitation de phase intermétallique O-Ti;AINb qui permet de renforcer en température les alliages
de titane B. Cependant, les études actuels se basent sur des alliages a composant majoritaire de titane
ce qui limite les températures d’utilisation potentielles a 650 °C. L’autre voie d’exploration du systéme
Nb-Ti-Al s’appuie sur les alliages de niobium. Cependant la présence d’intermétallique extrémement
fragile, tel que 'aluminure de niobium 8-NbsAl, rend ces alliages trop compliqués a utiliser a basse et
moyenne températures.

L’idée de ce projet est alors de partir d’alliages avec une tres haute teneur en niobium pour
étendre la gamme de température d’utilisation des alliages base O-Ti;AINb. Le renforcement recherché
peut étre achevé par trois solutions possibles. Soit par précipitation d’une phase dure de type
intermétallique, soit par la présence d’une solution solide, soit par mise en ordre totale ou partielle de
la matrice base niobium. L’étude du systéme Ti-Al-Nb a montré que le domaine d’existence du
domaine ordonné B2 est assez étendu pour les compositions riches en niobium. Les travaux menés a
I’Onera sur le systéme Ti,AINb ont montré que 'addition de silicium, jusqu’a 1,5 %.:, permet une
amélioration de la tenue en fluage et réduit fortement la tendance a la fissuration en traction a chaud.
L’idée est alors de renforcer les matériaux par effet de solution solide en dopant avec
une petite quantité de silicium. Finalement, leffet de durcissement structural induit par
la précipitation de la phase O-Ti;AINb s’est avéré treés efficace dans les alliages base titane
Boehlert1999-2]. La troisieme voie de renforcement souhaitée est alors par effet de durcissement
structural dans les alliages étudiés.

Le but de cette thése est alors d’évaluer des alliages du systéme Nb-Ti-Al, de par
I’étude des transformations de phase et des différents renforcements possibles en
température, pour une utilisation visée comprise entre 800 et 1000 °C

Pour cela le Chapitre [. présentera un état de 'art sur une revue globale du systeme Nb-Ti-
Al c’est-a-dire sur les différentes études menées sur ce systéme, en particulier sur les différents alliages
de la littérature et leurs propriétés mécaniques en température. Ce chapitre sera complété par la
présentation des différents moyens de renforcement du systéme Nb-Ti-Al

Le Chapitre II. aborde le choix des nuances retenues dans notre étude. Pour cela, il présente
les résultats de simulation Calphad sur les différents alliages candidats, ainsi que lidentification
expérimentale des différentes phases pouvant précipiter dans ces alliages. Ce chapitre permet d’aboutir
a deux compositions d’alliages les plus prometteuses.

Le Chapitre III. est une étude approfondie des transformations de phase dans le pseudo-
binaire NbsoyTiso<Aly. 11 compare lUinfluence des teneurs en aluminium et en silicium sur les
transformations de phase du systeme. Il s’intéresse également aux relations microstructure-propriétés
mécaniques a température ambiante et aux températures d’utilisation visées.

Finalement, le Chapitre IV. s’intéresse tout particulierement aux conditions de précipitation
de la phase orthorhombique. Il présente les recherches menées sur le mécanisme de précipitation de
cette phase, ainsi que I’établissement du diagramme T-T-T avec et sans silicium.

w
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I.
ETAT DE L’ART

Ce chapitre présente une vue d’ensemble de [’étude du systeme Nb-Ti-Al pour des applications
aéronautiques d haute température. Aprés une rapide explication du fonctionnement d’un moteur d’avion,
la problématique matériau au sein de ces moteurs sera présentée. En effet afin de réduire le rapport
poussée/masse, de nouveaur matériaur sont recherchés pour étre utilisés d haute température. L’une des
solutions proposées repose dans les alliages du systéme Nb-Ti-Al. Aujourd’hui beaucoup d’études portent
sur les alliages base titane, avec notamment l'introduction récente des alliages TiAl dans les nouveauz
moteurs avioniques. Cependant, ces alliages sont aujourd'hui limités a une utilisation ne dépassant les
750°C. Afin d’augmenter cetlte température d’utilisation, une voie proposée est d’augmenter la teneur en
niobium, élément réfractaire mais relativement léger. Une autre solution matériau pour haute température
passe par I'étude des alliages base niobium en y ajoutant du titane pour induire de la ductilité a température
ambiante. Ces malériaux ne sont pas encore industrialisables et la bibliographie montre qu’une haute
teneur en titane doit étre ajoutée pour entrainer une bonne ductilité a température ambiante et limiter la
fragilité du matériau d cette température. Parallelement aux deux solutions matériaur évoquées ci-dessus,
une solution complémentaire pour améliorer la tenue d haute température des alliages étudiée est de
renforcer le matériau par solution solide. Pour cela, le dopage par une petite quantité de silicium est

envisagé en vue d'améliorer les propriétés mécaniques a haute température.

1. Contexte de ’étude : les moteurs aéronautiques. ............cccoouuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiaas 6
2. Le systeme ternaire IND-Ti-Al ... 7
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15}
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Chapitre I : Etat de 'art

1. Contexte de I’étude : les moteurs aéronautiques

Les turboréacteurs sont des moteurs dits & combustion interne. Ces moteurs fournissent une
poussée, ce sont alors des moteurs a réaction, plus particulierement des moteurs aérobies car ils
utilisent 'oxygene de l'air comme comburant. Les turboréacteurs sont composés d’une virole d'entrée
ou carter d'admission, qui pour les moteurs aéronautiques civils a double-flux integre une soufflante,
ou fan, servant a la poussée ; d'un compresseur ; d’'une chambre de combustion ; de la turbine ;

et d'un canal d’éjection (Figure I. 1).

Admission Compression Combustion Echappement

W

Entrée d’air
RN
i l
COCC IS

hig
— P\ /)
LU SO R

il&"mlbf“-'
LU

O INN S

‘CHAMBRE '
:  DE CANAL
COMBUSTION: TURBINE D'EJECTION

FAN' COMPRESSEUR
Figure I. 1 : Principe de fonctionnement d’une turbomachine [TJ42016]

Le carter d’admission

Il s’agit du conduit qui permet de capter le comburant et de le mener vers le compresseur du

moteur.

Le compresseur

Le compresseur a pour fonction d'élever la pression, ainsi que la température, du fluide entre
l'entrée et la sortie. En effet, la combustion du carburant nécessite des conditions de température et
pression spécifiques.

La chambre de combustion
Le mélange de l'air comprimé et du carburant est effectué au sein de la chambre de

combustion. Le carburant est alors briilé et la température de l'air peut dépasser les 1500 °C.

Une fois initiée, la combustion est continue jusqu’a 'arrét du moteur.

La turbine

La turbine, ici illustrée en Figure I. 2, transforme 1'énergie de pression des gaz en sortie de la
chambre de combustion en énergie cinétique, puis en énergie mécanique afin d'entrainer la soufflante,
le compresseur et les différents équipements. L'énergie restante a la sortie de la turbine participe a la
poussée du réacteur. La turbine se décompose en deux parties : une partie dite haute pression, située
directement apres la chambre de combustion ainsi qu’une partie basse pression, située en aval.
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Le systeme ternaire Nb-Ti-Al

10 cm

Figure 1. 2 : Aube et disque de turbine

Le canal d’éjection

Le canal d’éjection a pour but de permettre la détente utile a la propulsion par transformation
en vitesse de 1'énergie restante, pression et température, des gaz aprés passage
dans la turbine.

Ce projet de these s’intéresse particulierement aux aubes turbines basse pression.
Le but est de développer de nouveaux matériaux plus légers et fonctionnant a plus haute température
que les alliages actuellement utilisés. Le cahier des charges est donc un alliage ayant une densité
inférieure & 8 g.cm3, densité des superalliages base nickel, et fonctionnant a des températures
comprises entre 800 et 1000 °C. C’est ainsi que le choix s’est porté sur le systéme Nb-Ti-Al.

2. Le systeme ternaire Nb-Ti-Al

2.1. Cristallographie des phases du systéme Nb-Ti-Al

Le theme d'étude sur le développement d'alliages de niobium a déja été amorcé dans les
années 90 a 1'Onera [Nakal992|[Nakal993|[Nakal995). L'objectif était de rechercher des alliages a
base de niobium comportant une phase intermétallique ordonnée, dont la microstructure serait
similaire a celle des superalliages a base de nickel, ceci afin de remédier a la médiocrité de la résistance
mécanique des alliages de niobium conventionnels & basse et moyenne température. Des travaux ont
été entrepris dans le but d'obtenir une microstructure bien spécifique, celle d'une matrice de niobium
dotée d'une seconde phase en forte proportion, i.e. avec une fraction volumique supérieure a 50 %y,
qui est une sur-structure de la phase B [Nakal990]. En effet, le niobium ayant la structure
cristallographique de type cubique centré (A2), une seconde phase intermétallique adéquate doit étre,
en principe, de structure cubique et si possible, de type B2. Ces deux structures sont parentes : la
structure B2 peut étre considérée comme dérivant de la structure A2 par une mise en ordre.
Malheureusement, parmi les 300 composés binaires de type B2 recensés dans la littérature, aucun
composé B2 ne comporte du niobium. C'est la raison pour laquelle, les expériences ont été étendues
a des systémes d'alliages ternaires (Nb-XY) et quaternaire (Nb-X2YZ) [Nakal992] [Nakal995]. Le
choix de la nature de la seconde phase a été conditionné par la différence de parametre de réseau
entre cette derniere et la matrice de niobium. En effet, une trop grande différence des deux parametres
n'est pas favorable & une bonne cohérence des deux phases et donc aux propriétés mécaniques des
alliages. Une évaluation des effets chimiques a été réalisée au travers d'un examen de la solubilité
mutuelle entre le niobium et les éléments X, Y, Z [Nakal995]. L'objectif était de rechercher des
éléments chimiques ayant une solubilité élevée dans le niobium. Ainsi, un certain nombre de systéme
d'alliage ont été définis et étudiés en fonction des considérations évoquées précédemment. Le choix
s’est donc porté sur le titane et ’aluminium qui présentent plusieurs avantages a étre alliés au niobium
comme le montre le Tableau [. 1

-3
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Tableau I. 1 : Avantage et inconvénients des éléments d’alliage dans le systéme Nb-Ti-Al

Tws (°C) | p (g.cm™)

Avantages

Inconvénients

Nb 2468 8,60

ka1992

- Réfractaire ™

1kal1992

- Bonne ductilité ™

- Oxydation rapide des 200 °C

[Naka1992|[Murayama2002|

Ti 1668 4,51

- 7 Solubilité d’Al et Cr dans
Nhbgg [Davisloo7

- Phase B2 stabilisée onede1997
-\ Densité [Hanadal997]

- 7 Ductilité de Nbss [Manedaior

- Renforce la matrice Nbss
jusquaa 830 oC [Murayama2002

- YVitesse de propagation des
fissures [Sekido2006

- 7 Résistance a l'oxydation a
haute tempél’a‘ﬂure [Murayama2002|
-7 Rm a Tamb |Zhao2004]

[Soboyejo2006

- 7 la vitesse de fluage

[Davis1997

Al 660 2,70

-\ Densité [Hanada1997
- Renforce la matrice & Tamp

[Hanada1997

- 7 Résistance a I'oxydation

[Hanadal997] [Soboyejo2006

. DuCtlhté [Dimiduk1995] [Hanadal997!

- Fragilise la Nbss

[Soboyejo2006

phase

La Figure . 3 représente le diagramme ternaire Nb-Ti-Al a 1200 °C, et a pour but de mettre

en évidence toutes les phases intermétalliques présentes dans le systeme Nb-Ti-Al

05
Nb (at%)

Figure 1. 3 : Diagramme ternaire Nb-Ti-Al & 800 °C [Witusiewicz2009]

Comume le montre le diagramme ternaire Nb-Ti-Al [Witusiewicz2009], vers les hautes teneurs

en titane et niobium, plusieurs phases cristallines et intermétalliques peuvent précipiter au sein du

systeme Nb-Ti-Al telles que les phases 6-NbsAl ou encore 6-NbsAl. Pour des fortes teneurs en Ti et

en Al, on retrouve les phases intermétalliques ap-TisAl et y-TiAl
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Le systeme ternaire Nb-Ti-Al

2.1.1. La matrice B/fo (Nb,Ti)

2.1.1.1. Structure cristallographique de la phase B/Bo (Nb,Ti)

Cubique centrée désordonnée B

Dans le systéme Nb-Ti-Al, la matrice est une solution solide de niobium notée p-(Nb/Ti) dans
laquelle le niobium et le titane sont parfaitement missiles. La phase B peut étre également étre notée
B-Ti si la teneur en titane est supérieure a celle en niobium. La maille élémentaire, illustrée en
Figure I. 5-a, est cubique centrée.

Tableau 1. 2 : Données cristallographiques de la phase p (Nh,Ti)

. . o, Position de
Groupe Notation Parameétres de Atomes | Multiplicité
Phase K . . Wyckoff
d’espace | Strukturbericht maille site de Wyckoff
b'd y z
-Nb Im3m a=b=c=23303A
b ) A2 ’ Nb 2a 0 0 0
(Ti) (229) a=p=y=90°

Cubique centrée ordonnée Bo

Le diagramme Nb-Ti-Al présente une phase ordonnée B2. Il s’agit d’une maille cubique centrée
de type CsCl avec un arrangement ordonné des atomes de Nb/Ti et Al illustrée ci-dessous en

Figure I. 5-b. Les données cristallographiques de la phase sont présentes dans le Tableau I. 3.

Tableau I. 3 : Données cristallographiques de la phase Bo (Nb,Ti)

Position de
Groupe Notation Parameétres de Atomes | Multiplicité
Phase . . . Wyckoff

d’espace | Strukturbericht maille site de Wyckoff

b'd y z

o Pm3m - a=b=c=23303A | Ti(Nb) 2a 0 0 0

(221) a=B=7y=90° Al (Nb) 2b Yo | e | Y

2.1.1.2. Transition ordre-désordre de la matrice /o (A2/B2)

A basse température, certains alliages peuvent présenter une transition chimique d’ordre-
désordre. Par conséquent, dans ces alliages, 'ordre est détruit par élévation de la température. En
effet, une haute température induit une plus forte agitation thermique, ce qui facilite donc un échange
permanent des atomes entres les divers sites atomiques. Ainsi, la forme cristalline ordonnée disparait
au-dessus d’un seuil de température dite « température critique (Tc) ». Il existe également un autre
parametre qui caractérise 'ordre chimique. Il s’agit du parametre d’ordre n qui permet d’évaluer le
degré d’ordre par rapport a un état parfaitement ordonnée. En effet, le cristal peut ne présenter qu’un
ordre partiel au sein d’un grain. Ainsi, le comportement du parametre 1 durant la transition ordre-
désordre fixe le degré d’ordre de la transition. Si 1 est discontinu au point de transition Tc, alors la
transition est dite du premier ordre. Tandis que si 1 est continu, la transition ordre-désordre est dite
du second ordre (Figure [. 4). Dans le cas du systéme Nb-Ti-Al, comme il s’agit d’une transformation
du second ordre, il n’existe pas de domaine biphasé A2-B2.
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Figure I. 4 : Evolution du degré d’ordre en fonction de la température a) transition du premier ordre,

b) transition du second ordre [Nakal992]

La transition ordre-désordre B2 >A2 dans le systéme Nb-Ti-Al serait une transition du
second ordre. En effet, sur 1'ensemble des alliages étudiés a 1'époque, aucune microstructure constituée
a la fois d’A2 et de B2 n'a pu étre observée. Une telle transition se caractérise par une enthalpie de
transformation nulle a la température de transition Tc. Dans une transition du second d'ordre, le
passage de la maille ordonnée a désordonnée est continu, soit par élévation de la température a la
composition fixée, soit par modification de la composition.

Concernant le systéme ternaire Nb-Ti-Al, les études menées par Chaumat-Jacob
Chaumat1996] et complétées par celle de Sikora [Sikoral996/, ont montré qu'a haut taux de niobium,
les atomes de titane se positionnent sur les sites A alors que les atomes d’aluminium se situent sur
les sites B (Figure 1. 5-b). Le niobium peut se substituer sur le site A avec un taux de substitution
de % [Sikoral996], mais il se place préférentiellement sur le site B. la composition des sites s’écrit
alors A-(TisNby ) et B-(Ti12NbyAl). Comme les atomes d’aluminium sont situés uniquement sur
les sites B, la mise en ordre est alors dépendante de la teneur en aluminium des alliages, et le domaine
B2 est tres étendu vers la haute teneur en niobium et titane |Chaumat1996].

Dans la suite du manuscrit, la matrice ayant la structure cubique centrée désordonnée est
désignée par B et Po la matrice ordonnée. La Figure [. 5 représente les deux mailles cristallines
B (A2) et o (B2) avec les sites d’occupation des atomes.

v

4

Al
\ Nb/Ti

B (A2) Bo (B2)

Figure I. 5 : Mailles cristallines et positions atomiques de a) f (A2) désordonnée et b) Bo (B2) ordonnée

Le domaine d’existence de la phase Po dans les alliages Nb-Ti-Al a été largement étudié.
Cependant, les résultats ne sont pas tous en accord et les domaines d’existence du domaine B2 sont
mal définis. Par exemple, Bendersky [Bendersky1988] montre que pour un alliage Ti-25A1-12,5Nb
recuit & 1400 °C puis refroidi a 400 °C/min, la température de transition ordre/désordre est supérieure
a 1400 °C. Alors que pour Kestner-Weykamps [Kestner1989], pour un alliage de composition Ti-24Al-
11ND, recuit puis trempé, Tc est inférieure a 1200 °C.

10
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Ainsi, la méthode expérimentale pour déterminer la transition A2 - B2 peut étre discutée.
Si les alliages sont recuits dans le domaine B, alors, durant le refroidissement ils traversent la
température de mise en ordre. Si la trempe est rapide, la croissance des zones B2 est généralement
incomplete et conduit a la formation de domaines ordonnés de faible taille. Dans ce cas, des parois
d’antiphases sont possiblement observables pour attester que la transition a bien eu lieu (Figure I. 6).
En revanche, si le recuit est effectué dans le domaine ordonné, alors le domaine B2 observé est de
grande taille, les parois d’antiphases ne sont alors plus observées.

(O Tache de surstructure

Figure I. 6 : Simulation des clichés de diffraction selon <001> et <011> des phases a) p (A2) désordonnée,
b) Bo (B2) ordonnée, et ¢) exemple de paroi d’antiphases attestant la présence d'une transition ordre-désordre

La mise en ordre est observable en microscopie en transmission par 'indexation des clichés
de diffraction. Des taches de sur-structure sont observables selon les axes de zone <001> et <011>
de la matrice o (Figure 1. 6-b).

2.1.2. Les autres phases intermétalliques du systéeme Nb-Ti-Al

2.1.2.1. Aluminures

Aluminure de titane a,-TizAl

Cette phase est présente dans le systéeme Nb-Ti-Al pour des fortes teneurs en titane, les atomes
de niobium ne peuvent se substituer a ceux de titane en tres faible quantité, inférieure
a 2 %at [Hao1999].

Tableau I. 4 : Données cristallographiques de la phase ax-TizAl [Witusiewicz2009)]

. . o Position de
Groupe Notation Parameétres de | Atomes Multiplicité
Phase . . . Wyckoff
d’espace | Strukturbericht maille sites de Wyckoff
b4 y z
a=b=578A Ti 6 h Vo | s | M
P6;/mme ¢ =4,65A
»-Ti3Al DO
i (194) o a=B=90° Al 2 Ve | s | Y
y=120°
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Aluminure de niobium §-Nb3Al

La phase 8-NbsAl a un systeme ordonné cubique. La maille élémentaire de cette phase contient
huit atomes. Les atomes de titane peuvent se substituer partiellement & ceux de niobium.

Tableau I. 5 : Données cristallographiques de la phase 8-NbsAl [Witusiewicz2009)

Position
Ph Groupe Notation Parameétres de Atomes | Multiplicité de
ase

d’espace | Strukturbericht maille site de Wyckoff Wyckoff

X |y | =z

3 =b=c= Nb 6 Vil o |/
5-NbgAl Pm3n ALS a=b=c=5]18 A C /1 /2
(223) a=PB=7y=90"° Al 2a 0]1]01]0

2.1.2.2. La phase orthorhombique O-Ti,AINb

La phase orthorhombique O-Ti;AINb présente des similarités avec la phase hexagonale

compacte a ainsi que os-Ti3Al, mais differe de cette derniére par 'arrangement du réseau.

Tableau I. 6 : Données cristallographiques de la phase O-Ti2AIND [Banerjee1997]

Phase Groupe | Parameétres de | Atomes | Multiplicité de Position de Wyckoff

d’espace maille site Wyckoff X y 7

a=6,09 A Ti 8g 0,731 | 0,4041 1,

O - TLbAINb | Cmem b =957 A Al 4c 0 01633 | '/,
(63) c=4,67A

a=B=y=90° Nb 4c 0 0,1357 Y

L’étude plus approfondie de la phase orthorhombique en termes de domaines de précipitation
et cinétique sera présentée aux Chapitre [II et Chapitre V.

2.2. Etude des alliages a base niobium

2.2.1. Historique et applications actuelles des alliages base niobium

L’étude systématique des alliages de niobium en vue d’application a haute température a
réellement débuté vers les années 60. Cet essor est partiellement dii a 'apparition de nouveaux
procédés d’extraction et a la découverte de grands gisements au Brésil [Syrel976]. Les quantités
devenues disponibles sur le marché permettant alors d’envisager des lors des applications industrielles.
Parmi les métaux réfractaires (niobium, tantale, tungsténe, molybdéne, rhénium),
le niobium est celui qui présente de loin la plus faible densité, de 8,57 g.cin™, comparable a celle du
nickel de 8,9 g.cm™, mais pour un point de fusion de 2468 °C [Polak2009]. C’est donc le coté réfractaire,
combiné a sa faible densité, qui fait des alliages de niobium de bons candidats potentiels pour les
applications aéronautiques. Cependant, au-dela de 500 °C, la vitesse d’oxydation du niobium pur est
extrémement rapide. De plus, les oxydes formés ne sont pas cohérents avec le niobium métallique et
se décrochent [Nakal992|[Muyarama2002|. Ils ne sont pas utilisables en tant que tels dans
I’aéronautique et nécessitent donc un revétement protecteur.
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Les premiéeres applications visées ont été sur des pieces fonctionnant a haute température sur
de courtes périodes : les pieces chaudes des missiles, puis vers 1970, les revétements protecteurs
spatiaux de rentrée. Ces domaines de température s’étendaient de 1000 a 1400 °C et les applications
visées n'exigeaient pas une prise en compte des évolutions microstructurales temporelles en
température, ni de loxydation du matériau. Les recherches sur les alliages base niobium sont
également présentes dans d’autres domaines industriels tels que les supraconducteurs ou encore les

matériaux pour coeur de réacteur de fusion nucléaire a plasma confiné.

2.2.2. Ajout d’aluminium dans les alliages base niobium :

De 8-NbsAl a 8-NbsAl + B-Nb

Le ternaire Nb-Ti-Al présente plusieurs phases intermétalliques qui peuvent précipiter
en fonction de la température et de la composition chimique. Au début des années 90, 'intermétallique
6-NbsAl était une voie d’exploration pour le développement d’alliages pour turbines haute pression
des turbomachines, en prévision d'un remplacement des superalliages base nickel.

L’intermétallique 3-NbsAl est présent sur
le diagramme binaire Nb-Al entre 17 et 21 %, Al
a 800 °C ; et entre 18,5 et 23 %. Al & 1500 °C
(Figure I. 7).

Gnanamoorthy et al [Gnanamoorthy1996]
le présentent comme un bon candidat pour les
applications hautes températures, supérieures a

Température (°C)

1000 °C, grace a une température de fusion élevée,
une relative faible densité parmi les éléments
réfractaires et surtout de bonnes propriétés
mécaniques a ces températures. Cette bonne

T T
o s o Aumiben *® structure complexe qui présente un nombre de

résistance a haute température vient de sa

plans de glissement limité [Hanadal994], illustrés
Figure 1. 7 : Diagramme binaire Nb-Al [Hanada1994] . )
en Figure [. 8-a.
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Figure . 8 : a) Maille cristalline et plans de glissement de la phase 8-NhsAl,
b) Courbes de traction en température de Palliage 100 %ol 3-NbsAl - Nb-23A1
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Hanada et Gnanamoorthy [Gunanamoorthy1996][Hanadal994] montrent également les limites
de cet intermétallique qui présente de grandes difficultés d’élaboration et de mise en forme & froid da
a la grande fragilité du composé a basse température. En effet, comme le montre la Figure [. 8-b,
lalliage Nb-23Al, qui présente une microstructure entierement 8-NbsAl, présente un domaine de
plasticité a partir de 1127 °C (1400 K). En dega, a 1027 °C (1300 K), le matériau ne présente pas de
domaine plastique ce qui dénote d’'une absence totale de ductilité. Gnanamoorthy et al concluent leur
étude par la mise en avant de la tres grande limite d’élasticité de l'alliage monophasé 3-NbsAl au-dela
de 1217 °C, mais de 'extréme fragilité en deca de cette température. L’idée est alors de faire un alliage
présentant une microstructure biphasé 6-NbsAl + B-Nb.

Hanada, Shah et Gnanamoorthy [Gnanamoorthy1996][Shah1992][Hanadal994], étudient alors
les alliages Nb-Al avec moins de 25 %, Al pour obtenir une microstructure biphasée
B + 06-NbsAl, avec les alliages Nb-23Al, Nb-18Al, Nb-15Al1, Nb-13Al. Les fractions de phases
5-NbsAl et B sont controlées par traitements thermiques. Ainsi, la fraction de phase 8-NbsAl varie de
20 %vq dans lalliage Nb-13Al [Gnanamoorthy1996], a 100 %ya pour Nb-23Al [Hanadal994].
La Figure I. 9 représente I’évolution des limites d’élasticité en fonction de la température des différents
alliages contenant des taux de phase 8 variant de 20 a 100 %o

1200 4

| — Allongement = 0%
1000 —— Allongement > 0%

800 A

600 -

Rpy (Mpa)

400

W 20%vol - &
| #80%vol -5
| A86%vol - &
| @100%vol - &

200

0 400 800 1200 1600
Température (°C)

Figure I. 9 : Evolution de la limite d’élasticité en fonction de la température des alliages
20 Yovor 8-Nb-13A1 [Gnanamoorthy1996], 80 % 8-Nb-18A1 [Shad1992],
86 Yovol 6-Nb-17Al [Gnanamoorthy1996] et 100 %va 8-Nb-23A1 [Hanadal1994]

En comparant a 800 °C, les deux alliages qui présentent le moins de phase 8-Nb3Al, a savoir
ceux contenant 20 et 80 %.q 8-NbsAl, la limite d’élasticité de l'alliage & 80 %o 8-NbsAl est
a peine supérieure de 50 MPa par rapport a l'alliage avec 20 %o 8-NbsAl. L'effet de renforcement
par le 6-NbsAl est faible. A plus haute température, supérieure a 1000 °C, une précipitation plus
importante de la phase 8-NbsAl, de 86 a 100 %y, permet d’obtenir des propriétés mécaniques plus
intéressantes pour cette gamme de température. Cependant, pour les deux alliages a 86 et
100 %o 8-NbsAl, Papparition de ductilité ne se fait qu'a trés haute température, supérieures a
1100 °C. La haute teneur en phase 8-NbsAl rend le matériau extrémement fragile a basses
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températures. Enfin & température ambiante, 'alliage 20 %, 6-Nb3Al présente une plus haute limite
d’élasticité que lalliage & 80 %yo 8-NbsAl. Les auteurs n’ont pas testé les alliages a 86 et 100 %yq 6-
NbsAl suite a une trop grande fragilité a température ambiante. Ainsi, il semblerait alors intéressant
de garder ce renforcement des propriétés mécaniques & haute température grace a l'ajout de
I'aluminium tout en apportant de la ductilité aux alliages a basse température avec la formation de
la phase B. Il est ainsi envisageable d'ajouter des éléments B-gene et dont la densité n'est pas trop
élevée. Le titane semble étre un candidat prometteur comme élément B-géne pour donner de la
ductilité au systeme 6-NbsAl + f3.

2.2.3. Ajout de titane dans les alliages base 6-NbsAl + B :

De 6-NbsAl + B a p + O-Ti.AINDb

Shyue [Shuyel993] et Ye [Yel998] dans les années 90, puis Guan [Guan2002| début 2000 ont
proposé comie parade a la grande fragilité de la phase 5-NbsAl, d’allier leur systeme avec un élément
B-gene pour favoriser la stabilité de la phase cubique centrée. Ils choisissent alors le titane qui forme
une solution solide avec le niobium [Jamiesonl963] grdce & un rayon atomique proche.
Ils se fixent & 15 %. Al pour garder au maximum l'effet de renfort par solution solide et la faible

densité de 'aluminium

1200 -

@%ﬁy.’ 1000 -

-- -+ Nb-10Ti-15A1

! "L A
: H;%{F‘" A . ... 1100°C/50h
RS2 2 | i 50%,q-0+B
Nb-10TH-15A1 —g— g0
CoubForgs —8— Nb-15AI

1900°C/3h

T .. 65%,-0+B
= T
< 600 -
=3 —&— Nb-40Ti-15A|
o Coulé :
400 -
-
200 - Nb-40Ti-15AI
] A 750°C/25h
p+O
0+ - : ‘ . : —
0 200 400 600 800
Température (°C) + Nb-25Ti-15Al
600°C/100h
5+B+0

Figure . 10 : Evolution des limites d’élasticité en températures des alliages
B-Nb-40Ti-15Al, B 4+ O - Nb-40Ti-15A1, § + B-Nb-10Ti-15A1, 50 Yvel & + B-Nb-10Ti-15A1,
65 Yol & + P-Nb-15A1, & + B-Nb-25Ti-15Al et & + B + O - Nb-25Ti-15A1

Quatre alliages avec différentes teneurs en titane ont alors été étudiés : celui sans titane
Nb-15Al de |Guanamoorthy1996], un faible ajout de 10 %, Ti: Nb-10Ti-15A1 ; I'alliage Nb-25Ti-15A1
et enfin un ajout important de titane Nb-40Ti-15Al. La Figure I. 10 présente 1’évolution des limites
d’élasticité en fonction de la température des alliages par type de microstructure. Et le Tableau . 7
présente les résultats des tests de ténacité effectués par Ye et al [Yel998| sur les alliages contenant
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différentes teneurs en titane et évoqués précédemment. L’alliage sans titane Nb-15Al présente
les meilleures propriétés mécaniques quelle que soit la température grace a la précipitation de
65 %vo 0-NbsAl dans la matrice B. Cependant, comme vu précédemment, un tel taux de phase
5-NbsAl induit également une absence de ductilité pour des températures inférieures a 1200 °C. L’ajout
de 10 %, Ti dans Dalliage Nb-10Ti-15A1, présente, a 1'état coulé forgé, une microstructure B avec
précipitation de phase 6-NbsAl aux joints de grains. Cette faible précipitation entraine une
fragilisation des joints de grain qui se caractérise par des ruptures par clivage intergranulaire, illustrée
dans le Tableau I. 7. Cette fragilité conduit ainsi a une faible ténacité de l'ordre de 17 MPa.m'/? De
plus, la phase 8-NbsAl ne permet pas de renforcer réellement les matériaux. En effet, en comparant
les propriétés mécaniques des alliages Nb-10Ti-15A1 (B/Bo + 6-NbsAl) et Nb-40Ti-15A1 (B/Po)
coulés-forgés, la limite d’élasticité de I'alliage B/Bo + 8-NbsAl est a peine supérieure a celle entiérement
B/Po jusqu’a 700 °C. En revanche, l'alliage Nb-10Ti-15A1 traité a 750 °C/25 h, avec une microstructure
B/Bo + 50 %va 6-NbsAl, présente une limite d’élasticité comparable a celle de I'alliage Nb-15A1 jusqu’a
800 °C. Il présente cependant toujours une absence de ductilité a basses et moyennes températures
avec une rupture par clivage (Tableau I. 7). Concernant les alliages Nb-40Ti-15Al, un traitement a
750 °C/25 h a conduit & une précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AINb sous forme de fines
plaquettes. Ce changement microstructural a induit a une augmentation de la limite d’élasticité du
matériau de plus 200 MPa a 700 °C par rapport au méme matériau totalement p/Bo. De plus, le mode
de rupture a température ambiante de ces deux alliages est ductile avec une ténacité comparable,

de ordre de 100 MPa.m!/2.

Tableau I. 7 : Evolution de la ténacité des alliages Nb-15A1 + Ti et mode de rupture
en fonction de la microstructure apres traitement thermique
. Traitement Ténacité Mode de | Faciés de rupture —
Alliage . Phase(s) . N 3
thermique (MPa.m'/?) | rupture alliage coulé-forgé
+
Coulé-forgé 5/(2:101 5-NbyAl 17+ 3 Clivage
Nb-10Ti-
15Al1
Forgé + B/Bo +
27+ 5 Cli
750 °C/25 b | 7 Yo -NbsAl tvage
+
Coulé-forgé g/(gim 5-NbyAl 18+4 Clivage
Nb-25Ti-
15A1
Forgé + B/Bo +
750 00/25 h 9 %\’o] S—Nb;gAl + 29 + 5 Clivage
18 %V()] O—TlgAle
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Traitement Ténacité Mode de | Facieés de rupture —
Alliage raemen Phase(s) P

thermique (MPa.m'/?) | rupture alliage coulé-forgé

Coulé-forgé B/Bo 110 4 10 Ductile

Nb-40Ti-
15Al1
Forgé + B/Bo +

102413 | Ducti
750 °C/25 b | 85 Y% O-TiAIND Hewe

L’étude de ces alliages a donc montré que la précipitation de la phase orthorhombique
O-Ti,AINb dans une matrice B/Bo peut étre trés bénéfique pour la tenue a chaud du matériau, et de
plus, elle ne dégrade pas la ductilité de ce dernier a température ambiante.

2.2.4. Conclusion sur les alliages a bases niobium

Les alliages a base d’aluminure de niobium ont été considérés dans les années 90 comme bons
candidats pour l'application hautes températures. Les travaux ont porté successivement sur des
alliages entierement 8-NbsAl puis 8-NbsAl + B (Figure I. 11). Malgré des performances mécaniques
importantes pour des températures supérieures a 1200 °C, ces alliages se sont révélés extrémement
fragiles a basse et moyenne température ce qui est un frein a la mise en forme de ces matériaux. Pour
ajouter de la ductilité a température ambiante, certains auteurs |Guan2002|Yel998|Shuyel993] ont
substitué du niobium par du titane, élément B-gene. Ils montrent alors qu’au-dela de 25 %, Ti, il y a
précipitation d'une phase orthorhombique Ti,AINb, cette derniére permet un renforcement des
propriétés mécaniques du systeme a haute température tout en gardant de la ductilité a température

ambiante.

O Nb-40Ti-15Al
O Nb-25Ti-15Al
""" © Nb-10Ti-15Al
@ Nb-13Al
% o - |®@ Nb-15AI
By *, |® Nb-18AI
83 | @ Nb-23AI
& @ Nb-25Al

oTi

Figure 1. 11 : Diagrammes ternaires partiels Nb-Ti-Al & 800 et 1800 °C [Rowe1990]
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Les études des alliages base niobium montrent alors qu'un fort taux de titane est nécessaire
pour avoir un compromis entre renforcement mécanique & haute température et ductilité a
température ambiante. Une autre voie d’étude de matériaux pour haute température est le systéme
d'alliages base titane, en particulier via I'intermétallique oo-TizAl

2.3. Etude des alliages a base titane

2.3.1. Historique et utilisation actuelle des alliages a base titane

Le titane est un métal attractif pour I'industrie aéronautique par sa légereté, sa densité étant
prés de la moitié de celles du fer ou du nickel (Tableau I. 8). Les bonnes propriétés mécaniques des
alliages de titane entrainent alors une résistance mécanique spécifique élevée, supérieure aux
superalliages base nickel a moyennes températures. De plus, le titane présente un point de fusion
élevée, de 1670 °C, ce qui en fait un bon candidat pour les utilisations a hautes températures.
Cependant, ’emploi du titane a tres haute température est limité par 'existence d’une transformation
allotropique a 882 °C. Passant alors de sa forme cristallographique a-hexagonale a B-cubique centrée,
non appropriée aux hautes températures DeGelas1976].

Le nickel ne présente pas ce type de changement structural, ce qui permet une utilisation a

plus haute température.

Tableau I. 8 : Propriétés des alliages usuels de 'aéronautique [Thomas2011]

Alliages Densité (g.cm™) Trus (°C) | Tusit max (°C) | Rpo2 (MPa)
Aluminium 2,7 660 250 90 - 440
TiAl 4 1460 600 - 800 400 — 650
Titane 4.5 1670 530 480 — 1200
Aciers 8 1540 500 300 - 1450
Superalliages base Ni 89 1450 900 - 1200 800 - 1200

L’utilisation des alliages de titane industriels est donc limitée en température. Les
intermétalliques d’aluminures de titane permettent une utilisation a plus haute température. En effet,
ils présentent une seule forme cristallographique qui possede des propriétés mécaniques convenables
jusqu’a 700 °C, et une densité tres faible. L’association de ces propriétés fait que ces alliages ont des
propriétés mécaniques spécifiques remarquables. Ainsi, les alliages TiAl ont fait leur apparition dans
le moteur GEnx® o, pour la premiere fois, des aubes de turbine basse pression sont constituées d’un
alliage TiAl General Electric, lalliage 48 %.c Al - 2 %a: Cr - 2 % Nb. Leur utilisation est cependant
toujours limitée en température jusqu’a 750 °C aujourd’hui.

Ainsi, 'ajout d’éléments réfractaires tels que le niobium est une piste envisagée depuis
quelques années.
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2.3.2. Ajout de niobium dans les bases a>-TizAl

2.3.2.1. Base Ti-25Al1

Le systéme binaire Ti-Al présente la précipitation d’'une phase intermétallique oo-TizAl
Il s’agit d’une phase hexagonale de structure DO19. Sastry et al [Sastry1977] des 1977, se sont
intéressés a cette phase réputée comme un intermétallique extrémement fragile a température
ambiante, et aux moyens d'améliorer la ductilité de ces alliages base ao-TisAl. Leur idée étant
d'introduire des éléments p-gene tels que le niobium pour favoriser la formation de phase B/po, ductile
a température ambiante. Deux alliages ont alors été comparés, un alliage sans niobium : Ti-25Al, et
un alliage avec un faible ajout de niobium : Ti-25A1-5Nb. L’étude MEB-BSE montre que I’alliage sans
niobium présente une microstructure entiérement oas-TisAl, tandis que I'ajout de 5 %, Nb entraine
une microstructure biphasé ax-TisAl + B. Les tests de traction a 700 °C ont montré que l'ajout de
niobium, élément réfractaire permet d’augmenter la limite d’élasticité de 130 MPa par rapport a
lalliage a.-Ti25Al. L’analyse des faciés de rupture au MEB-SE (Figure 1. 12-a), a montré que 'alliage
sans niobium présente une rupture type fragile avec un facies de rupture par clivage sur la totalité de
la section. Tandis que lalliage Ti-25A1-5Nb présente des petites zones de cupules visibles en
Figure 1. 12-b, et signes d'une certaine ductilité. Ainsi, 'ajout du niobium a permis d’augmenter les
propriétés mécaniques a haute température.
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Figure 1. 12 : Faciés de rupture MEB-SE a 700 °C des alliages a) a»-Ti-25Al et b) a2 + B-Ti-25A1-5Nb [Sastry1977]

A cause de sa grande fragilité & basse et moyenne températures, le systéme d'alliages a base
d'intermétallique hexagonal ax-TisAl n'a pas été retenu comme candidat potentiel pour des
applications industrielles dans lindustrie aéronautique. En revanche, l'addition d’éléments
B-genes comme le niobium, a permis une d’améliorer la ductilité du matériau en augmentant la
fraction volumique de la phase B. De la, des efforts considérables ont été réalisés pour améliorer les
propriétés mécaniques des alliages biphasés ax-TizAl 4+ B/Bo pour des applications hautes températures.

Dans les années 90, Gogia et al [Gogial993] étudient deux alliages base Ti-24Al-zNb, en
ajoutant respectivement z = 11 et 15 %, Nb. Ils montrent que l'alliage Ti-24Al-15Nb présente une
plus grande ductilité que Ti-24Al-11Nb, quel que soit la température de traitement thermique
appliquée (Figure I. 13). Cela est attribué a la précipitation des phases 0s-TisAl et O-Ti,AINb dans
lalliage Ti-24Al-15Nb, de matrice B/fo, en faisant un alliage triphasé. Tandis que lalliage
Ti-24Al-11Nb reste un alliage biphasé a>-TizAl + B/By avec, certes, une limite d'élasticité supérieure
a celle de l'alliage & 15 %at Nb mais une ductilité réduite a la température ambiante. Ils montrent
également que la phase oo-Ti3Al renforce le matériau jusqu'a une fraction de 40 %.q, au-deld, le
matériau devient trop fragile.
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Figure 1. 13 : Evolution de Rpoz, Rm et A % & Tamn, en fonction de la température
de traitement thermique des alliages Ti-24A1-11Nb et Ti-24A1-15Nb [Gogial1993]

De plus, I'étude de Gogia montre qu'a taux de phase o02-TisAl constant, Dalliage
Ti-24Al-15Nb présente, quel que soit le traitement thermique appliqué, une limite d’élasticité moins
élevée que celle de l'alliage a 11 %, Nb, mais une ductilité plus élevée que celle d'alliage
Ti-24Al-11Nb (Figure 1. 13). Ainsi, l’ajout de niobium permet donc non seulement de favoriser la
formation de la phase B, mais également celle de la phase O-Ti:AINb a partir d'une certaine teneur
en niobium. De plus, une microstructure f + O-Ti;AINb + 0»-TisAl conduit a une limite d’élasticité

et une ductilité beaucoup plus intéressantes a température ambiante.

Tableau I. 9 : Evolution de la fraction de phase O-Ti2AIND dans l'alliage Ti-25A1-25Nb

en fonction du traitement thermique et micrographies MEB-BSE correspondantes [Boehlert1996]

Traitement thermique Dovor O-Ti2AIND Micrographie MEB-BSE

Brut d’élaboration 37

Laurence SIKORAV



Le systeme ternaire Nb-Ti-Al

Traitement thermique

Yovo1 O-Ti,AINDb

Micrographie MEB-BSE

975 °C/100 h + TE 79
930 °C//100 h + TE 95,4
875 °C/100 h + TE 100
1040 °C/0,5 h + TE 0 -

En 1996, Boehlert et al [Boehlert1996] se sont également intéressés au systeme Ti-Al-Nb, en

particulier a la composition Ti-25A1-25Nb, qui est trés proche de la composition steechiométrique de

la phase O-Ti,AINDb. Les auteurs ont réussi a contréler la fraction de la phase O-Ti;AINb via les

traitements thermiques (Tableau 1. 9).

Ils montrent qu’a partir d’environ 80 %y O-Ti>AIND, cette derniére précipite sous forme de

grains équiaxes (Tableau 1. 9), alors qu’a taux plus faible elle se présente sous forme de plaquettes.

Les auteurs observent également I'absence de phase oo-TisAl. A cette composition chimique, Ti-25A1-

25Nb, seule la phase O-Ti;AINb précipite. La Figure [. 14 présente 1’évolution des propriétés de

traction a l'ambiante en fonction du taux de phase orthorhombique dans I'alliage Ti-25A1-25Nb.
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Figure I. 14 : Evolution des Rpoz, Rm et allongement a température ambiante

en fonction de la fraction volumique de la phase O-Ti2AIND dans l'alliage Ti-25A1-25Nb.

D'apres la Figure [. 14, & température ambiante, les alliages dépourvus de phase
orthorhombique, présentent une méme valeur de limite d’élasticité et de résistance mécanique avec
un allongement s’approchant de 0 %. L’effet nuisible du traitement super-transus sur la ductilité a
température ambiante est ainsi mis en évidence. La précipitation de 37 %y, O-Ti;AINb entraine une
augmentation des propriétés de traction tout en améliorant la ductilité de 'alliage Ti-25A1-25Nb
puisqu'il présente 5 % d’allongement. Tandis qu'une précipitation supplémentaire de phase
orthorhombique & hauteur de 79 %y, fait chuter la résistance mécanique et la limite d'élasticité avec
néanmoins un allongement de 4,3 %. Le faciés de rupture de lalliage & 79 %, O-Ti:AINb présente
une rupture mixte ductile/fragile (Figure I. 15). Les zones de clivages sont observables au niveau de
la phase orthorhombique, et les cupules sont visibles au niveau de la phase B/Bo. Au-dela, les
échantillons contenant 94 %.q et 100 %.q O-TiAINb présentent des propriétés de traction a
l'ambiante similaires a celles de ’échantillon sans phase orthorhombique.

La Figure I. 14 montre clairement qu'il
existe une fraction volumique de phase
d'orthorhombique optimale pour maximiser
les propriétés mécaniques a chaud et
a froid. Dans le cas de la composition
Ti-25A1-25Nb, cette fraction idéale est
de 37%.

Figure 1. 15 : Facies de rupture MEB-SE ductile/fragile de
lalliage Ti-25A1-25Nb a température ambiante
B/Bo + 79 Yovor O-TiaAIND
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Ainsi, les travaux de Boehlert et al ont alors mis en évidence les propriétés prometteuses des
alliages biphasés B/po + O-Ti2AINb qui présentent a la fois un renforcement des propriétés mécaniques
par la précipitation de la phase orthorhombique tout induisant de la ductilité a température ambiante
par la présence de la phase B/Po. Par ailleurs, leurs travaux ont également montré que la fraction
volumique de la phase orthorhombique est aussi un facteur important a savoir maitriser. L’ajout du
niobium dans des alliages base as-TisAl implique donc plusieurs modifications microstructurales. Le
niobium étant un élément B-gene, son ajout favorise la formation de phase P/Po et la stabilise a
partir de 11 %, Nb, la formation de la phase O-Ti,AINb. La microstructure est alors triphasée :
B/Bo + a2 + O-TiAINb. A 25 %, Nb, la phase 02-TizAl ne précipite plus, laissant uniquement alliage
biphasé B + O-Ti;AINb qui induit a la fois un renforcement mécanique et une ductilité du matériau
a basse température.

2.3.2.2. Base O-Ti,AINb

Les bénéfices de la phase orthorhombique ont été démontrés en partant des alliages
02-Ti3Al. La suite des études présentées a été réalisée en partant des alliages base O-TiAINb
stoechiométrique en gardant le taux de titane constant & 50 %.: et en ajoutant du niobium au
détriment de 'aluminium pour favoriser une microstructure biphasée type p/Bo + O-Ti:AINb. Ces
alliages ont commencé a étre étudiés a la fin du 20eme siecle, début 2000. Les applications visées
n’étaient pas celles de 'aéronautique en premier lieu. En effet, Boehlert et Cowen, ont déposé
un brevet en 2010 [Boehlert2010] pour des applications biomédicales. Les six alliages étudiés
et présentés sur la Figure [ 16, sont des études conjointes de Boehlert [Boehlert1996]
[Boehlert1999-3][Boehlert1999-4] [Boehlert2005] et Cowen [Cowen2007|[Cowen2006]. La Figure 1. 16
présente donc les alliages étudiés et les domaines d'existence des phases en fonction du taux de
niobium. On peut également voir que l'ajout de niobium entraine une diminution du domaine
d’existence ax-TisAl et de la température d’existence de la phase orthorhombique. Peu de données
sont disponibles pour des teneurs en niobium au-dela de 40 %..

Ti-21A1:29Nb Ti-15A1-33Nb Boehlert  [Boehlert1999-1]
Ti-12A1-38Nb [Boehlert2001] s’est en premier lieu

Pl intéressé aux alliages avec une légere

sous-steechiométrie en niobium, en
étudiant  lalliage  Ti-23Al-27Nb
B/Bo Boehlert1999-3]. Ces travaux ont

montré que les divers traitements

o
8

thermiques  appliqués  peuvent

entrainer la précipitation de 0 a 84
%vo O-TioAINb dans la matrice B,
mais également une microstructure
triphasée a-TisAl + O-TiAINDb + B,
pour l'alliage Ti-23A1-27Nb, comme
le montre la Figure 1. 17.

800 —

600 — z
Ti,AINb TiNb

Figure 1. 16 : Pseudo-binaire 50Ti-Al-Nb, adapté de [Boehlert1999-1]
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Figure [. 17 : Micrographie MEB-BSE de Plalliage Ti-23A1-27Nb, traité a 1150 °C/0,5 h + refroidissement a
15 °C/min et montrant une microstructure triphasée o-TisAl + B/Bo + O-Ti2AINb

Le Tableau I. 10 présente les caractéristiques microstructurales des différents alliages obtenues
apres traitement thermique, en particulier la morphologie et la fraction de phase O-Ti.AINb dans la
matrice B/Po.

Tableau 1. 10 : Précipitation de la phase O-Ti2AINb dans les alliages base O-Ti2AIND
[Boehlert1999-1][Cowen2006][Cowen2007|[Boellhert2007]

Alliages T.T h. %vol O-Ti2AINb | Morphologie
Ti-25A1-24Nb 875 °C/100 h - TE 100 Equiaxe
Ti-23A1-27Nb égzoo C(/J{ (1)’25hh_'T£E i 80 Equiaxe + lattes

1005 °C — 10 °C/min
Ti-21A1-29Nb | -855 °C/8 h-1 °C/min 78 Equiaxe + lattes
= 650 °C - RF
1005 °C — 10 °C/min
Ti-15A1-33Nb | =855 °C/8 h-1 °C/min 44 Plaquettes
= 650 °C - RF
Ti-12A1-38Nb | 650 °C/55 h - TE 28 Plaquettes
Ti-5A1-45Nb 650 °C/88 h 0 -

Les résultats mettent en avant la corrélation entre la morphologie des précipités et la fraction
de phase O-Ti>AINb. En effet, & 100 %o d’O-Ti,AIND, il n’existe que des grains équiaxes. A teneur
plus faible, autour de 80 %.., deux types de précipités sont observés : des précipités équiaxes et des
lattes. Enfin en dega de 44 %y, les précipités O-Ti>AINb sont uniquement sous forme de plaquettes.
La fraction de phase orthorhombique décroit avec ’ajout de niobium. Ces observations sont cohérentes
avec la Figure I. 16 qui montre que I'ajout de niobium réduit le domaine de précipitation de la phase
orthorhombique. L’ajout de niobium dans les alliages étudiés au détriment de 'aluminium diminue
donc la quantité de précipités O-TiAINb.

Les courbes de traction a température ambiante des alliages B-Ti-12A-38Nb,
B/Bo + O-TiAINb, Ti-12A1-38Nb [Boehlert1999-2] et B-Ti-5Al-45Nb  [Cowen2007], sont
présentées en Figure [. 18. Elles montrent le caractére durcissant de la phase O-Ti;AINb.
L’alliage B/Bo + O-Ti:AINb présente 28 %y q O-Ti:AIND, alors que les deux autres alliages sont
monophasés B/Bo.
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Figure I. 18 : Courbes de traction a température ambiance des alliages Ti-12A1-38Nb monophasé f3

et biphasé p + O-TiAINDb et Ti-5A1-45Nb monophasé

L’échantillon B + 28 %o O-Ti2AINDb présente en traction a température ambiante, a la fois
une haute limite d'élasticité de 809 MPa, et également une résistance mécanique de 869 MPa avec un
allongement de 12,3 %. Les échantillons monophasés B quant a eux ont une limite d’élasticité
d'environ 555 MPa en moyenne. Ils présentent également un allongement tres important, supérieur a
25 %. La comparaison de ces deux microstructures, biphasée p + O-Ti;AINb et monophasée p montre
ainsi un renforcement des propriétés mécaniques induit par la précipitation de la phase
orthorhombique, par rapport aux échantillons entiérement B (Figure 1. 18), tout en préservant la
ductilité a température ambiante. Finalement en 2007, Cowen et al [Cowen2007] s’'intéressent a
I'influence de la forte teneur en niobium sur les alliages monophasés B. En effet, la Figure . 18
représente également la courbe de traction de lalliage Ti-5A1-45Nb, monophasé, a température
ambiante. Cet alliage présente une limite d’élasticité de 559 MPa et un allongement également
important de 25 %. La courbe de traction de cet alliage & cette température est alors semblable &
celle de I'alliage Ti-12A1-38Nb monophasé B. Ces alliages ne sont donc pas renforcés par durcissement
structural car il n’y a pas de précipitation de la phase orthorhombique.

De plus, la différence d’aluminium entre 5 et 12 %, ne semble pas étre influente sur les
propriétés mécaniques a température ambiante.

2.3.3. Résumé sur les bases titane

L’étude sur l'exploration du diagramme de phase Nb-Ti-Al a donc été vue en partant de
deux intermétalliques de bases : 02-TizAl puis O-Ti:AINb. Les diagrammes sont présentés a 650 °C
(Figure I. 19-a), et 900 °C (Figure 1. 19-b), ces diagrammes ont été adaptés de l'article de Rowe et al
[Rowel992]. Il a été montré sur les alliages étudiés base 02-TisAl que la précipitation de la phase
orthorhombique nécessite un minimum de 15 %. Nb a 900 °C. Les domaines triphasés
ox-TisAl + B + O-Ti;AINb et monophasés O-Ti,AINb sont restreints a 650 °C comme a 900 °C alors
que le domaine p + O-TiAIND est trés étendu et existe dés 15 % Nb. A partir des diagrammes
ternaires partiels, il est clairement identifié que ’ajout de niobium supplémentaire diminue la fraction
de phase orthorhombique au bénéfice de la phase P, pour une teneur fixe en titane de
50 %.r, confirmant ainsi les observations de Boehlert [Bolhert1999-1].
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4 , 85, (4252

Figure I. 19 : Diagrammes ternaires partiels du systéme Ti-Al-Nb a a) 650 et b) 900 °C [Rowel992]

La Figure 1. 20 représente ’évolution de la limite d'élasticité a 650 °C ainsi que 'allongement
a température ambiante des alliages précédemment vus en fonction de la teneur en niobium. On peut
constater que 'ajout de niobium dans les bases a>-TisAl permet a 650 °C un renforcement du matériau
avec la formation de la phase O-Ti;AINb. La précipitation en petite quantité de la phase B/fo a
également introduit de la ductilité dans les matériaux qui se manifeste par un allongement de
243 % a650 °C.
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Figure 1. 20 : Evolution de Rpuz a 650 °C et A % & Tamb en fonction du taux de niobium dans Palliage

Les limites d'élasticité de ces alliages renforcés par durcissement structural en température
via précipitation de la phase orthorhombique sont également présentées sur la Figure [. 20. En effet,
a 38 % Nb la phase orthorhombique est en trop faible quantité (28 %vq1), pour jouer pleinement son
role de durcissant, la limite d’élasticité décroit alors fortement. Il est cependant trés intéressant de
voir que lallongement & température ambiante de cet alliage est élevé, au-dela de 25 %.
Il semblerait que l'ensemble matrice B/Bo avec la phase orthorhombique agiraient comme un
composite : un renforcement par une phase durcissante dans une matrice ductile. L’enjeu est alors de
choisir la composition chimique et les traitements thermiques adéquats qui favoriseraient au maximum
ce caractere composite avec une précipitation fine et bien répartie de la phase orthorhombique tout
en gardant la ductilité de la matrice B/Po. Pour cela, I'ajout de niobium favorisera le domaine B/po,
apportant la ductilité. Cependant, la teneur en aluminium ne doit pas étre trop faible pour pouvoir

entrainer la précipitation de phase orthorhombique et en quantité suffisante.
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2.4. Compromis et conclusion sur le ternaire Nb-Ti-Al

Le systéme ternaire Nb-Ti-Al a majoritairement été étudié a la fin du siécle dernier.
Deux voies ont été les axes de recherches d’exploration : les alliages a base titane, avec ajout
progressif de niobium et plus ponctuellement les alliages base niobium avec ajout progressif de titane.
La Figure [. 21 présente les diagrammes ternaires du systéme Nb-Ti-Al a 800 et a 1200 °C, ou la zone
rouge désigne la zone de composition du systéme ternaire encore peu étudiée. Seul Boehlert
[Boehlert1999-4], Shyue [Schuyel993] et Guan [Guan2002]| ont fait une premiere étude sur les alliages

avec une teneur en niobium et titane proche.

1200 °C

Nb (at%)

“%at Nb

Figure 1. 21 : Diagrammes ternaires simulés du systeme Nb-Ti-Al a 800 et 1200 °C, et zone d’intérét de ’étude
(=) (= '«

Boehlert [Boehlert1999-4] a montré que pour leur alliage Ti-38Nb-12Al, les propriétés
mécaniques a température ambiante et moyennes températures étaient prometteuses suite a la
précipitation de la phase orthorhombique au sein de la matrice B. Cependant, la faible teneur en
niobium, élément réfractaire, et en aluminium qui renforce la phase B en font un alliage non utilisable
a des températures plus élevées. La phase orthorhombique renforce moins la matrice que la phase
02-TisAl, mais procure une certaine ductilité a température ambiante. L’ajout de niobium
supplémentaire au détriment de 'aluminium dans l'alliage Ti-5A1-45Nb est encore plus néfaste pour
les propriétés hautes températures car la composition chimique ne permet pas de renforcement par
durcissement structural de la phase O-Ti;AINb. Tandis que Guan et Shyue |Guan2002|Shuyel993],
montrent que leur alliage Nb-40Ti-15Al présente a la fois de bonnes propriétés mécaniques jusqu'a
des températures de 700 °C, et une bonne ductilité a basse température. En recoupant les données
extraites de ces différents articles de la littérature, il semblerait que les alliages Nb-Ti-Al avec une
teneur proche en niobium et titane puissent présenter, moyennant une précipitation contrélée de la
phase orthorhombique, de bonnes propriétés jusqu'a environ 700 °C. Cependant, pour étendre encore
la plage de température d’utilisation de 800 °C a 1000 °C, une solution possible est le renforcement
par solution solide, en particulier en ajoutant du silicium. En effet, le silicium est un élément bien
connu pour avoir une bonne influence sur les propriétés a chaud des matériaux, notamment lorsqu'il
est en solution solide.

Dans la suite du manuscrit, nous allons donc passer en revue différentes stratégies possibles
de renforcement du systéme Nb-Ti-Al en vue d'étendre la plage de température d'utilisation jusqu’a
800 voire 1000 °C.
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3. Renforcement du systeme d'alliages Nb-Ti-Al

3.1. Durcissement par mise en ordre de la matrice

La matrice B peut présenter des ductilités tres différentes selon que cette derniere est ordonnée
ou non. En effet, un alliage de microstructure monophasé B désordonnée peut présenter un
allongement de plus de 12 % [Cowen2007][Boehlert1999-4], & température ambiante, tandis qu'un
alliage monophasé B ordonné a une ductilité inférieure a 1 % a la méme température [Boehlert2005].
Ce point a donc été abordé par Boehlert et al, qui ont montré la dépendance de la mise en ordre du
systéme Ti-Al-Nb a la teneur en aluminium (§ 2.1.1.2.). La Figure I. 22 montre clairement que quand
la teneur en aluminium est suffisamment élevée pour entrainer la mise en ordre de la matrice B, un
renforcement des limites d’élasticité et mécaniques, en particulier la limite d’élasticité. Les différentes
compositions d'alliages étudiées mettant en avant 'effet d’ordre sur les propriétés mécaniques, illustré
par la Figure I. 22 qui présente les courbes de traction des alliages Ti-5Al-45Nb (B/A2),
Ti-12A1-38Nb (B/A2), Ti-15A1-33Nb (Bo/B2) et Ti-25A1-24Nb (Bo/B2) & température ambiante.
La Figure [. 22 montre que les propriétés de traction a l'ambiante des alliages Ti-5Al-45Nb et
Ti-12A1-33Nb présentent la méme tendance. En particulier, les limites d'élasticité sont de
559 et 553 MPa pour Ti-5Al-45Nb et Ti-12A-38Nb respectivement |Cowen2007| Boehlert1999-4]. Cela
est dii a la phase B qui, dans ces deux alliages, est une solution solide désordonnée des atomes de
niobium, de titane et d’aluminium. En revanche, Dalliage Ti-15A1-33Nb présente quant a lui une
matrice B ordonnée et une limite d'élasticité de 799 MPa. Ainsi, dans les systeémes d'alliages étudiés
par Boehlert et al [Boehlert1999-2], il semblerait que la mise en ordre débute a partir d'une teneur en
aluminium de 15 %,.. Bien que la mise en ordre de la matrice renforce les propriétés mécaniques,
néanmoins l'ajout supplémentaire d’aluminium devrait étre limité. En effet, pour Ialliage
Ti-25A1-24Nb, la haute teneur en aluminium a induit une grande fragilité du matériau. D'apres le
Tableau I. 11, une augmentation d’aluminium au détriment du niobium ne présente pas une forte
influence sur la limite d’élasticité sur un domaine de 5 & 12 %, Al & 50 %, Ti. Il n’y a pas d’effet de
la composition sur les courbes de traction a faible teneur d’aluminium sur les alliages désordonnés f.

1000 -

900 -+

-7-Ti-25Al-24Nb (B2), HT-1040°C/0,5h

300
-&-Ti-15Al-33Nb (B2), HT-1005°C/3h

200
—+—Ti-12AI-38Nb (A2), HT-900°C/5h
100

-®-Ti-5A1-45Nb (A2), HT-650°C/88h

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Strain (%)

Figure 1. 22 : Effet de la mise en ordre A2 = B2 sur les courbes de traction a Tamy
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Tableau I. 11 : Evolution des propriétés mécaniques en fonction de la mise en ordre A2 = B2
Alliage T.T h. Ordre (BR/IPPO;) (;I;na) (G];]Da) A (%)
Ti-25A1-24Nb 1040 °C/0,5 h B2 672 672 106 0,6
Ti-15A1-33Nb 1005 °C/3 h B2 799 852 111 2,1
Ti-12A1-38Nb 900 °C/5 h A2 553 566 34 > 27
Ti-5A1-45Nb 650 °C/88 h A2 559 545 66 25

3.2. Durcissement structural par précipitation de la phase O-Ti,AINDb

Effet de durcissement structural, aspect théorique

Le durcissement structural découle de l'interaction entre les dislocations et les précipités de
phase orthorhombique. Lorsque la dislocation en mouvement rencontre un précipité, deux mécanismes
sont possibles. Soit le cisaillement du précipité, illustré en Figure [. 23-a, si la force appliquée est
suffisamment élevée, la dislocation péneétre les particules et les cisailles. Lors d’un cisaillement d’une
particule par le mouvement d’une dislocation, la particule se scinde en deux parties, décalées 'une
par rapport a 'autre d’une distance égale au module de Burgers. A faible contrainte, le mécanisme
de contournement, illustré en Figure [. 23-b, est privilégié. La contrainte de contournement est
dépendante uniquement de la répartition des particules et des propriétés élastiques de la matrice.
La nature cristalline des particules n’intervient pas. Le franchissement des obstacles, par
contournement ou par cisaillement des particules, dépend de la cohérence entre les réseaux cristallins,
de la taille des particules et de la distance entre elles. A fraction volumique constante, avec
laugmentation de la taille des particules, la contrainte de cisaillement augmente alors que la
contrainte de contournement diminue (Figure I. 23-¢). Il existe ainsi une traille de particule limite,
frontiere entre le mécanisme de cisaillement et le mécanisme de contournement. Le durcissement

maximal est alors atteint a cette taille frontiere dite taille critique de précipité.

:
Cisaillement |
!

Contournement

Durcissement

2 %vol

Dpamcu\es

Figure I. 23 : Courbes de traction a température ambiante de 'alliage Ti-12A1-38Nh

en fonction du taux de phase O-Ti2AINDb précipitante apres traitement thermique
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Aussi, le but de notre recherche d’alliage est de déterminer un jeu de parametres thermiques
pour avoir les meilleures microstructures, i.e une grande fraction de précipité de phase O-Ti,AIND et
petite taille pour obtenir un renforcement maximal des propriétés mécaniques.

Effet de durcissement structural par précipitation de la phase O-Ti,AINb

La Figure [. 24 présente les courbes de traction de l'alliage Ti-12A1-38Nb, & température
ambiante, obtenues par Boehlert et al [Boehlert1999-4], en fonction des différents traitements
thermiques. L’échantillon présentant une microstructure entiérement p (900 °C/5 h + TE) présente
une tres haute ductilité avec un allongement supérieur a 27 %, combiné avec une limite d’élasticité
de 553 MPa. Les traitements thermiques simples et étagés & 650 °C ont entrainé la précipitation de
la phase orthorhombique jusqu’a une fraction volumique de 28 %y,. Cependant, le traitement étagé
900 puis 650 °C conduit a une taille de grain plus importante de 138 pm.

En comparant les courbes de traction des alliages B et B + O-Ti;AINb, une augmentation
significative de la limite d’élasticité est observable avec la précipitation de la phase orthorhombique.
Cependant, cette amélioration s’accompagne d’une perte de ductilité qui reste néanmoins & 12 % pour
une fraction volumique de 28 %., O-Ti2AINb. La phase orthorhombique agit comme des éléments de
renfort au sein d'une matrice B/Bo a la maniére d‘un composite. La teneur en phase orthorhombique,
la taille des précipités et la taille des grains sont alors influents sur les propriétés mécaniques.
En effet, ils permettent de durcir le matériau par cisaillement et / ou contournement.
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Figure 1. 24 : Courbes de traction a température ambiante de I'alliage Ti-12A1-38Nb

en fonction du taux de phase O-Ti2AINb précipitante apres traitement thermique

La Figure [. 25 présente l’évolution de la limite d’élasticité, résistance mécanique et
allongement a température ambiante des alliages Ti-Al-Nb en fonction du taux de fraction volumique
de la phase orthorhombique ayant précipité. Ces données ont été obtenues par Boehlert
Boehlert1996| Boehlert1999-4] et Bin [Bin2016] & partir des alliages Ti-25A1-25Nb, Ti-27A-22Nb et
Ti-12A1-38Nb apres différents traitements thermiques pour contréler la précipitation de la phase
orthorhombique.

(V)
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Sans précipitation de phase O-Ti;AINbD, 'alliage B-Ti-Al-Nb présente un domaine de plasticité
trées étendu, allant jusqu’a 27 % d’allongement et une limite d’élasticité de 553 MPa.
La précipitation d’une faible proportion de phase orthorhombique, inférieure a 10 %y, entraine une
baisse de 1‘allongement a 15 % sans augmenter significativement la limite d’élasticité et la résistance

mécaniques. Entre 10 et 30 %, O-Ti,AIND, la variation des propriétés mécaniques évoluent peu. Avec
30 a 40 %wa O-Ti,AINb, les propriétés mécaniques varient beaucoup plus rapidement.
Le passage de 28 a 38 %o O-Ti;AIND permet de gagner plus de 440 MPa sur la limite d’élasticité et

510 MPa pour la résistance mécanique. Cependant, ces améliorations s’accompagnent d’'une perte de
ductilité avec un abaissement de l'allongement a 5 %. Ensuite, un plateau, légérement décroissant
pour Rpo: et Rm est observable entre 40 (Rm = 852 MPa) et 80 %o O-TiAINb (Rm = 832 MPa).
Finalement, la précipitation de phase orthorhombique entre 80 et 100 %y, provoque une baisse de
Rpoz et Rm jusqu’a 700 MPa. De plus, ces alliages ne présentent plus aucun allongement.
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Figure 1. 25 : Evolution de Rpoz, Rm et A % dans les alliages Nb-Ti-Al
en fonction du taux de phase O-TizAIND a température ambiante

La précipitation de la phase orthorhombique dans la matrice B/po permet donc d’obtenir un

effet de durcissement structural du matériau. Cependant, un minimum de précipitation doit étre
atteint pour que leffet de durcissement structural puisse influer sur les propriétés mécaniques.
Ce minimum est ici de 28 %y, a partir duquel Rm et Rpg2 augmentent significativement tout en
préservant un allongement a la rupture supérieur a 10 %. Au-dela de 28 %y, la quantité de phase
orthorhombique conduit a la fragilisation du matériau. En effet 'allongement a température ambiante
décroit pour devenir inférieur a 5 % dés 44 % O-Ti2AINb. Cependant, I’allongement reste de I'ordre
de 2 % jusqu’a 80 %va O-Ti:AINbD : le peu de phase B/Bo présente reste toujours important pour la
ductilité du matériau. Entre 28 et 80 %y O-Ti2AIND, il est également observable que les valeurs des

limites d’élasticité sont inférieures a celles des résistances mécaniques (Rpg2 < Rm). Cela sous-entend
que le matériau possede donc un domaine de plasticité homogene.
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L’évolution de propriétés mécaniques a température ambiante en fonction de la teneur en
phase O-Ti;AINb permet alors de mettre en avant linfluence bénéfique du composite
B/Po + O-Ti,AINDb. La teneur optimale pour renforcer au maximum le matériau tout en gardant un
allongement correct, i.e. supérieure a 5 %, est donc située entre 28 et 44 %.q O-TiAINb.
Le controle de la précipitation de la phase orthorhombique, par composition chimique et traitement
thermique, est alors trés important pour optimiser le matériau pour les conditions d’utilisation
souhaitées. Une microstructure biphasée B/Bo+ O-Ti:AINb permet donc un renforcement du matériau
a la maniére d’'un composite tout en gardant de la ductilité a température ambiante.

3.3. Renforcement par solution solide

3.3.1. Effet de solution solide du silicium

Le silicium est un élément possédant un petit rayon atomique par comparaison aux autres
éléments d’alliage du systéme Nb-Ti-Al (Tableau 1. 12).

Tableau 1. 12 : Rayon atomiques des éléments d’alliage

Nb Ti Al Si
Rayon atomique (A) 1,45 1,4 1,25 1,1

L’atome de silicium n’est pas suffisamment petit par rapport au parametre de maille pour se
situer en position interstitielle. Il constitue alors une solution solide de substitution, entrainant une
distorsion de la maille. Les contraintes induites par ces distorsions admettent un maximum
au-dela duquel le silicium ne peut plus se trouver en solution solide ni d’insertion ni de substitution,

entrainant alors la précipitation de siliciures.

3.3.2. Limite de solubilité du silicium

Kong et al [Kong2015] se sont intéressés a la limite de solubilité du silicium dans le niobium
et aux conséquences sur les propriétés mécaniques. La Figure [. 26 montre I'évolution de la
concentration en silicium dans le Nbss en fonction de la quantité atomique en silicium des alliages
brut de coulé étudiés, et les micrographies associées. A 0,5 %, Si, la totalité du silicium est en solution
solide. Pour 1 %, Si, une légere précipitation de siliciures a été observée, 0,1 %. Si n’est pas en
solution solide. L’écart a la solution solide totale se creuse avec 'ajout de silicium supplémentaire. A
2 %ae Si, seul 1,58 %, se trouve en solution solide, et avec 3,5 %, Si, la précipitation des siliciures
entraine une solution solide maximale de 1,81 %.: Si en solution solide dans Nbss.

La teneur en silicium en solution solide est donc limitée. Au-dela de 0,5 %a: Si, le silicium
n’est pas entierement en solution solide. L’écart augmente avec l'ajout de silicium et la teneur en
silicium dans la matrice de niobium semble plafonner (Figure I. 26). Des traitements thermiques sont
alors nécessaires pour dissoudre les siliciures primaires.
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Figure I. 26 : Limites de solubilité du silicium dans le niobium pur
et microstructure MEB-BSE associées sur des alliages brut de coulée [Kong2015]

3.3.3. Influence sur la ténacité, dureté, allongement et résistance mécanique

Les évolutions des duretés Vickers, ténacités a température ambiante, allongements et
résistances mécaniques avec l'augmentation de la teneur en silicium dans du niobium pur, sont
présentées en Figure 1. 27. Avec lajout de silicium, la dureté du matériau (Figure 1. 27-b) augmente
de fagon importante : de 80 Hv sans Si a 370 Hv pour 3,5 %, Si. La ténacité (Figure 1. 27-h) décroit
de 50 MPa.m'/2 pour le niobium pur & 24,4 MPa.m'/? avec 1 %, Si, puis & 12,6 MPa.m'/? avec 1'ajout
de 3,5 %a: Si. La résistance mécanique (Figure I. 27-a) augmente de fagon trés importante avec ajout
de silicium en solution solide jusqu’al %.: Si avec 424 MPa. Cependant, au-dela de 1 %, elle décroit.
De plus, ’ajout de silicium entraine une réduction de I'allongement des matériaux. Dans les conditions
de I'étude de Kong et al [Kong2015], 1 % Si suffisent a ce que le matériau ne présente plus aucune
ductilité a température ambiante.

L’augmentation de la dureté Vickers est graduelle avec 1'ajout de silicium. Le silicium joue
son 1o0le en renforcant le matériau par solution solide dii a la différence de rayon atomique entre le
silicium et le niobium. Cependant, au-dela de 1 %, Si, il y a précipitation de siliciures. Or, la dureté
du matériau continue d’augmenter. Il y a donc un double effet de solution solide et de durcissement
structural. La ténacité diminue graduellement avec l'ajout de silicium. Les observations des facies de
rupture montrent une rupture type intergranulaire, i.e. que la fissure se propage par les joints de
grains. Or, c’est aux joints de grain que se localisent majoritairement les siliciures, comme le montre
la Figure [. 26. Ces derniers étant tres fragiles, leur présence accélére la vitesse de propagation des
fissures entrainant la diminution de la ténacité. La précipitation de ces siliciures est également
décelable via 1'évolution de la résistance mécanique. L’augmentation graduelle de Rm entre 0 et 1 %.:
Si est dii a l'effet de solution solide tout en minimisant la précipitation des siliciures. Au-dela, la
teneur en siliciures aux joints de grains est trop importante, entrainant une grande fragilité du
matériau. Cet effet de fragilisation prédomine alors sur I'effet de solution solide entrainant une baisse
de Rm et une perte de ductilité.
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Figure . 27 : Evolution des propriétés mécaniques a Tuny du Nb-pur en fonction du taux de Si dopé :
a) évolution de Rm, Rpozet de l'allongement ; b) évolution de la dureté et de la ténacité

L’étude menée par Kong [Kong2015] sur I'ajout mineur de silicium dans du niobium pur a
donc montré que la limite de solubilité du silicium sans traitement thermique est légerement inférieure
a 1 %ae. L'ajout d’'un taux supérieur de silicium permet de combiner un effet de solution solide et de
durcissement structural. Cependant, la ductilité du matériau est grandement amoindrie au-dela d’'une
teneur supérieure a 1 %, Si. L'effet de solution solide du silicium dans le niobium pur semble alors

optimal avec une teneur en silicium maximale de 1 %,;.
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4. Conclusion : Objectif des travaux de these

Le développement de systemes d'alliages a densité réduite et pouvant fonctionner a des
températures plus élevées constitue un enjeu industriel majeur pour les années futures. Au niveau des
aubes de turbine basse pression, un gain substantiel de masse pourrait étre envisagé en étendant le
domaine d'application des matériaux intermétalliques vers les plus hautes températures.
Nous avons donc vu au travers de ce chapitre que de nombreux travaux ont été effectués sur ces
alliages intermétalliques dans le but d’augmenter les températures d’utilisation tout en gardant de la
ductilité a température ambiante.

Le projet de these est ciblé sur une famille de matériaux intermétalliques susceptibles de
répondre au cahier des charges. C’est-a-dire, pour des aubines basse pression, une température
d’utilisation comprise entre 800 et 1000 °C, et une densité inférieure a celle des superalliages base
nickel (8,8 g.cm™). Le systéme d'alliage ciblé a été choisi sur la base de connaissances antérieures.
Il a été montré que les alliages montrant le plus de potentiel présentaient une composition chimique
avec une teneur en niobium et titane proches pour limiter les précipitations des phases os-Tisal et
6-NbsAl. Cependant, les hautes teneurs en niobium et titane conduisent a la formation d’une matrice
B tres ductile a température ambiante mais qui nécessite d’étre renforcée en température. Trois
solutions sont alors proposées. La premiére est de mettre en ordre la matrice p 2> po.
La seconde est de renforcer par effet de solution solide avec 'ajout de silicium. Enfin, la derniere est
de produire un effet de durcissement structural par précipitation de la phase O-Ti;AINb.

Dans ce contexte, la premiere partie des travaux de these s’attarde alors a explorer par
simulations thermodynamiques et expérimentalement le diagramme Nb-Ti-Al+Si pour définir les
compositions chimiques des alliages qui paraissent le mieux répondre au cahier des charges.

(O8]
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I1.
CHOIX DES COMPOSITIONS
D’ALLIAGE

De par l’étude bibliographique, il a été vu que les alliages base niobium avec une haute teneur en
titane semblaient montrer un bon potentiel pour les applications haute température, en particulier
pour les aubes de turbines basse pression, avec des températures variant de 800 ¢ 1000 °C.
Cependant, [’étude bibliographique n’as pas permis d’identifier la composition d’un alliage précis
pouvant répondre au cahier des charges. C’est pourquoi ce chapitre s’intéresse & évaluer le
systeme Nb-Ti-Al d’un point de vu microstructural pour déterminer les compositions chimiques
les plus intéressantes, c’est-a-dire les alliages qui présenteront le moins de wvariations
microstructurales en température, et qui limiteront au mazximum la présence de phases fragiles
telles que as-TisAl ou 0-NbsAl. La présence ou non de silicium sera également évaluée, le but
étant de maximiser Ueffet de solution solide. Les simulations thermodynamiques permettent
d’évaluer les différentes transformations de phase en température. Elles permettent également de
comprendre l'influence des différentes compositions chimique des alliages, telles que la teneur en
aluminium et silicium, ou bien le rapport Nb/Ti, sur les transformations de phase. L’étude
expérimentale o pour but de vérifier les simulations, dans Uoptique de choisir au mazximum deux

alliages qui présentent le moins de variations microstructurales entre 800 et 1000 °C.
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Chapitre II : Choix des compositions d’alliage

1. Contexte : étude d’une composition modele

En 2014, les travaux menés par Zhao et al [Zhao2014] au sein de I’Onera se sont portés sur
I’étude d’une composition dite modele afin d’évaluer le potentiel des alliages Nb-Ti-Al renforcés au
silicium. La phase antérieure a la these s’est axée sur ’étude du systéme modele autour de la
composition 50Nb-35Ti-15A1 avec des ajouts de 1 & 3 %, Si. Leur but a ’époque est d’évaluer si le
systéme peut étre renforcé par une fine précipitation homogeéne de phase 8-NbsAl.

La nomenclature des alliages étudiés
est la suivante (Figure I1. 1) :

- M-0Si pour la composition modele non
dopée au silicium, 50Nb-35Ti-15A1

- M-1Si pour la composition dopée avec
1 Yout Si

- M-2Si pour 2 %. Si

La quantité de silicium ajoutée se
substitue au niobium et titane. Par exemple
- la  composition de lalliage M-1Si est

i : . \, 50,5Nb-33,5Ti-15A1-1Si.
80 60 40 20 0
%at Nb

Figure II. 1 : Diagramme de phase Nh-Ti-Al & 1200 °C et
localisation de I'alliage modele M-0Si

Suite & une homogénéisation a 1400 °C/12 h puis 1600 °C/12 h, les échantillons ont été vieillis
a 800 °C/168 h ou & 1000 °C/168 h afin d'étudier la stabilité microstructurale des alliages. Les essais
de vieillissement a 800 °C ont mis en évidence la précipitation d'une nouvelle phase en forme de
plaquette, identifiéee par DRX et MET comme étant de la phase orthorhombique
O-Ti>AINb. Par ailleurs, la présence d'une phase siliciure type C-(Ti,Nb)s(Si,Al)s aux joints de grains
est notable, ainsi que la phase intermétallique 8-NbsAl pour les compositions avec
1 et 2 %u Si.

1.1. Evolutions microstructurales en température

1.1.1. Etat brut et traitement d’homogénéisation

Les échantillons bruts d’élaboration présentent tous une microstructure typique induite par
le refroidissement hétérogene di au creuset (Figure II. 2). Le bas des lingots présente des grains
équiaxes alors que le haut présente des grains plus importants avec une microstructure dendritique.
Les alliages dopés jusqu’'a 1 %.: Si ne présentent pas de précipitation de siliciure primaire lors de
Pélaboration. A 2 %. Si, la présence d’eutectiques contenant des siliciures intergranulaires
et interdendritiques est constatée, la limite de solubilité du silicium dans la matrice est donc
dépassée (Figure II. 2-¢).

Laurence SIKORAV



Contexte : étude d’une composition modele

/ Siliciures

Siliciures
& 30Nb-45Ti-13A1-12Si

Figure II. 2 : Images MEB-BSE des alliages homogénéisés a) M-0Si, b) M-1Si, ¢) M-2Si présence de siliciures (1)
intergranulaires dans les grains équiaxes et (2) interdendritique dans le haut du lingot [Zhao2014]

Un traitement de 1400 °C/24 h ne permet pas de dissoudre les siliciures primaires pour les
alliages dopés au silicium. Un traitement a plus haute température est alors nécessaire,
le traitement choisi est étagé, de 1400 °C/12 h puis 1600 °C/12 h, entrainant la formation de grains

millimétriques.

1.1.2. Etude de la stabilité microstructurale aux températures visées

Les alliages de ce systéme sont amenés a travailler a des températures de service importantes,
comprises entre 800 °C et 1000 °C.

Vieillissement & 800 °C/168 h

Chaque alliage a été homogénéisé a l'aide du double traitement étagé sous vide, puis les
alliages ont été soumis a un vieillissement d’une semaine, soit 168 h, pour s’assurer d’avoir atteint la
stabilité microstructurale.

Les échantillons observés au MEB-BSE (Figure I1. 3), présentent une précipitation importante
de plaquettes réparties de fagon homogene dans toute la matrice. La phase précipitante est identifiée
comme étant la phase orthorhombique O-Ti;AINb. Les siliciures formés dans les alliages M-1Si et M-
2Si ont été identifiés par EDX comme étant de la phase (-TisSi; (Figure I1. 3-d).

La taille des plaquettes semble dépendre de la teneur en silicium. En effet, il est observable
que plus la teneur en silicium augmente, plus la taille des plaquettes diminue.
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= O-Ti,AlNb

s Y ‘/ 2-(Ti;Nb)s(Si;AN);

plaquettes< 1um
%surf O-Ti,AINb = 49%

plaquettes = 3um
%surf O-Ti,AINb = 47%

L TNBSAY

(Nb,Ti)s(Si,Al)s

plaquettes< 1um plaguettes< 1um
%surf O-Ti,AINb = 50% %surf O-Ti,AINb = 50%

Figure II. 3 : Microstructures MEB-BSE des alliages vieillis 800 °C/168 h
a)M-0Si, b) M-1Si, ¢) et d) M-2Si [Zhao2014]

Vieillissement & 1000 °C/168 h

Zhao et al ont également vieilli leurs alliages homogénéisés a 1000 °C/168 h : un changement
important de microstructure a été observé par rapport a I’état vieilli a 800 °C. En premier lieu, la
microstructure ne présente plus de précipitation de la phase O-Ti,AINb, mais la phase 3-NbzAl a
précipité. La fraction de phase 6-NbsAl est d’autant plus importante que la teneur en silicium est
élevée, allant de 40 %vq sans silicium & 58 %y, pour M-2Si.

1.2. Etudes des propriétés mécaniques

Apreés avoir étudié, les évolutions microstructurales, les auteurs se sont intéressés a apport
du silicium sur les propriétés mécaniques. La Figure II. 4 présente ’évolution des limites élastiques
(Rpo2) en fonction des températures d’essais, et des teneurs en silicium. Les essais de
fluage-compression ont été réalisés a 800 °C sous vide, et sous une contrainte de compression de
150 MPa. Les essais sont interrompus lorsque la déformation avoisine les 5 %.

“|a ]
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ES

£=9,45.10%s"

£=1,37 107s"

»M-0Si

€=4,62.10%s"

uM-1Si

600 = M-28i
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400

Déformation (%)
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Tamb 800 °C 900 °C 1000°C
Température d'essais (°C)
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Figure II. 4 : Propriétés mécaniques des alliages modeles M-0Si, M-1Si et M-2Si

a) évolution des limites élastiques en température, h) courbes de fluage compression a 800 °C/150 MPa
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Les diagrammes d’évolution de Rpy 2 en fonction de la température montrent clairement 1’effet
bénéfique d’un faible ajout de silicium. En effet, Pajout de 1 %, Si augmente de plus de 300 MPa en
Rpo2a température ambiante, et cet écart est conservé jusqu’a 900 °C. En revanche, les trois alliages
a 1000 °C présentent sensiblement les mémes valeurs de Rpgs. Par conséquent, a cette température
d’essais, la quantité de silicium n’est plus suffisante pour renforcer les propriétés mécaniques du

matériau.

L’ajout du silicium semble également étre bénéfique pour la résistance au fluage du matériau.
En effet, 'ajout de 1%.: de Si conduit & une diminution de la vitesse de fluage de 1,37 .107 s pour
M-0Si a 4,62 .10® s pour M-1Si. Cependant, les courbes de fluage montrent que l'alliage M-2Si se
déforme plus rapidement que celui avec 1 %, Si (4,62 .10 s pour M-1Si et 9,45 .10 s pour M-2Si).
Par analyse MEB-BSE post mortem des éprouvettes, les auteurs révelent que pour 2 %, Si la présence
aux joints de grains de siliciures favorise une rupture intergranulaire. Ils montrent alors que les
siliciures s’endommagent sous contrainte et entrainent la dégradation de la résistance au fluage du
matériau. Les résultats des essais de fluage mettent en évidence qu'une précipitation trop importante
et trop localisée des siliciures a tendance & nuire aux propriétés mécaniques a chaud du matériau.
L’ajout du silicium est plus bénéfique en restant en solution solide, soit limité & 1 %.;.

L’étude post mortem des essais de compression a 800 °C a également révélé que pour les
alliages M-1Si et M-2Si, la phase orthorhombique avait déja commencé a précipiter, entrainant le
durcissement structural du matériau. Enfin, les éprouvettes post mortem de compression a 1000 °C
ont montré une rupture fragile a cause de la précipitation de la phase 3-NbzAl, confirmant 'aspect
fragile de cette phase, qu'on s’attachera a éviter par la suite de la these.

1.3. Conclusion

Les travaux en aval de la these menés sur la composition modele ont mis en évidence 'intérét
de I'ajout du silicium sur les propriétés mécaniques a chaud du matériau. Cependant, pour limiter la
précipitation de la phase 8-Nb3Al, la teneur en silicium doit étre limitée & 1 %... De plus, les résultats
de fluage compression ont démontré qu’'un ajout de 1 %, Si serait suffisant pour obtenir le meilleur
compromis entre la résistance au fluage et la résistance mécanique en température. Ils ont également

montré 'aspect bénéfique de la phase O-Ti>AINb pour le durcissement structural du matériau.

En se basant sur cette étude de composition modele, un premier travail de these va s’attacher
a remanier la composition chimiques des alliages afin de :

- Contréler la précipitation de la phase O-Ti;AINb, voir son influence avec et sans sur les
propriétés mécaniques ;

- Eviter la précipitation de la phase 6-NbsAl ;

- Limiter la précipitation des siliciures.
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2. Choix des nouveaux alliages : simulations

thermodynamiques

Il vient d’étre vu les limites de la composition modele, qui a été étudiée préalablement a la
these. Pour répondre aux objectifs visés, la composition chimique des alliages doit étre remaniée.
Le but de cette partie est donc de trouver une composition d’alliage qui répond au mieux au cahier
des charges. Pour cela, la démarche s’est déroulée en deux temps. La composition chimique a été
évaluée par simulations thermodynamiques, i.e. le choix des compositions a été effectué apres
simulation des transformations de phase. Ce qui amene a la deuxieme partie, ou 'on comparera les
résultats simulés avec les résultats expérimentaux sur les évolutions microstructurales.

2.1. Choix des compositions

Les études menées sur les alliages de composition modele ont conduit a un travail de
remaniement des compositions chimiques de l'alliage base. Des simulations thermodynamiques via
Thermo-Calc ont été effectuées pour choisir les futures compositions a élaborer. Les nouvelles
compositions ont été choisies afin de limiter la précipitation de la phase 8-NbsAl et controler la

précipitation de la phase O-Ti,AINb.

Pour cela, deux paramétres chimiques ont été étudiés : le rapport Nb/Ti et le taux
d’aluminium. Les simulations thermodynamiques sont effectuées a l'aide du logiciel Thermo-Calc qui
s’appuie sur une base de données interne a I’Onera et qui est encore en construction. De ce fait, les

comparaison expérimentales et simulations sont nécessaires.

Dans un premier temps, des pseudo-diagrammes binaires ont été réalisés en considérant le
taux d’aluminium comme fixe et en faisant varier le taux de titane. Différents taux d’aluminium ont

été considérés :

- 10 % Al
© 12,5 Y Al
- 15 % Al
© 17,5 Yhur Al

Le taux de titane varie entre
0 et 60 %.c. Ainsi, par rapport au
diagramme ternaire, les pseudo-
binaire se situent sur les fleches

indiquées en Figure II. 5.

FEES %at Nb
v

Figure II. 5 : Diagrammes pseudo-hinaires

a %ai Al constant du systéme Nb-Ti-Al
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Figure II. 6 : Diagrammes pseudo-binaires

du systéeme Nb-Ti-Al

Il a été vu dans le précédent chapitre matériau
(Cf. Chapitre 1. 3.1.) que la présence d’aluminium en
quantité suffisante est importante pour la mise en
ordre et par conséquent pour les propriétés
mécaniques. C’est pourquoi le taux minimum
d'aluminium considéré a été fixé a 10 Y.
Les pseudo-diagrammes binaires sont présentés en
Figure II. 6.

A forte teneur en aluminium, 17,5 %. Al, et
faible teneur en titane, le domaine d’existence de la
phase 8-NbsAl monophasée est trés important pour
des fractions molaires en titane jusqu'a 20 %.. De
plus, ce domaine monophasé 8-NbsAl est stable de
200 a 1480 °C environ. Cependant, a haut taux de
titane, la phase 6-NbsAl ne précipite pas. En effet,
au-dela de 47 %.: Ti, le domaine d’existence de la
phase 8-NbsAl disparait.

[’augmentation de la teneur en aluminium
entraine un élargissement en température et en
composition du domaine d’existence de la phase
5-NbsAl. De méme, laugmentation d’aluminium
conduit a une diminution du taux de titane minimum
nécessaire pour éviter la précipitation de la phase &-
NbsAl. Par exemple, ce minimum est de 47 %, Ti
pour 17.5 %.: Al, mais il n'est plus qu'a 35 % pour
10 %a Al

En s’intéressant a la précipitation de la phase
orthorhombique, il est dans un premier temps
remarquable que, quelle que soit la teneur en
aluminium considérée, la phase O-TiAINb n’est
jamais monophasée. En effet, pour 17,5 %. Al,
il  existe les domaines de  précipitation
5-NbsAl + O- TiAINb, B + 6-NbsAl + O et
5-NbsAl + O-TiAINb. De plus, pour les diagrammes
pseudo-binaires a plus faible teneur en aluminium, il
n’existe plus que des domaines p + &-NbsAl +
O-Ti,AINb et B + O-Ti;AINb. La température
maximale d’existence de la phase orthorhombique
O-Ti;AINb diminue avec la réduction du taux
d’aluminium, de 950 °C pourl7,5 %.: Al, a 800 °C

pour 10 %, Al. Finalement, & haute teneur en aluminium, le domaine biphasé B + O-Ti,AIND existe

a partir de 30 %at Ti a 500 °C. En diminuant la quantité d’aluminium, ce domaine s’agrandit vers

les basses teneurs en titane. En effet, a 500 °C le domaine f + O-Ti,AINb commence & partir de 25
%at Al pour 15 %at Al, a partir de 15 %at Ti pour 12,5 %at Al et enfin 15 %at Ti pour 10 %at Al
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Il a donc été vu qu’a haut taux d’aluminium, les domaines de précipitation 8-NbsAl et biphasé
5-NbsAl + B s’étendaient jusqu’a des hautes teneurs en titane. La diminution d’aluminium entraine
une réduction ces domaines, au profil de B/Bo + O-TiAINb. Or, il a été vu dans la bibliographie que
les alliages p + O-TiAINb semblaient étre prometteurs de par 'effet de durcissement structural
induite par la précipitation de la phase O-Ti;AINDb, tout en gardant une bonne ductilité a basse
température induite par la matrice B. Les nouvelles compositions ont alors été choisies a partir des
pseudo-binaires & 10 %, Al et 15%, Al, pour garder au mieux les avantages que conférent I’aluminium
en élément d’alliage, tel que le durcissement par mise en ordre /By (A2/B2). En effet, & 10%. Al,
la phase O-Ti;AINb n’est pas supposée précipiter entre 800 et 1000 °C. Cela servira alors de référence
pour visualiser 'effet de durcissement structural. De plus, a cette teneur d’aluminium le systéme est
censé présenter une matrice désordonnée B (A2) Boelhert1999-1].

A 10 %. Al une seule nuance d’alliage a été décidée. La teneur en aluminium étant tres
faible, et afin de conserver une densité raisonnable, la teneur en titane doit donc étre réajustée.
Cependant, la finalité de ces alliages est d’étre utilisée a haute température. Pour cela, il faut donc
qu’ils gardent de bonnes propriétés aux températures d’utilisation. De ce faite, il est nécessaire de
garder une température de fusion élevée. Pour cela, la teneur en niobium, élément le plus réfractaire,
doit rester suffisante. Il a donc été décidé que la teneur en titane ne doit pas excéder celle en niobium.
L’alliage étudiée présente alors un rapport Nb/Ti = 1. Ainsi, la teneur maximale de titane dans ces
conditions est alors de 45 %,:. La premiére nouvelle nuance étudiée, et élaborée par fusion a arc, a été
la nuance A-45Nb45Til0Al (Figure I1. 7).

2500 | | | [

2000 —

1500 —

Température (°C)

1000 —

500~

Figure II. 7 : Diagramme pseudo-binaire & X(Al) = 0,10

Par lecture du pseudo-binaire a 10 %, Al, il est alors attendu que dans la gamme de
température étudiée, soit entre 800 et 1000 °C, la microstructure soit monophasé p.

A 15 % Al (Figure I1. 8), plusieurs nuances ont été étudiées en considérant plusieurs points.
Tout d’abord, lalliage étudié est equi-atomique en niobium et en titane soit
B-42,5Nb42 5Ti15Al. L’'inconvénient de cet alliage est que les calculs thermodynamiques prédisent la
précipitation de la phase 6-Nb3Al aux températures de 800 & 1000 °C. Cependant, en beaucoup plus
faible quantité que pour I'alliage modele : M-51Nb-33Ti-15Al. Deuxiéme point, la phase 3-NbsAl doit
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étre évitée et 'alliage doit rester avec la plus haute teneur en niobium possible. Ces considérations
ont conduit a la composition C-40Nb45Til5Al. Enfin, le dernier point étudié, est le cas d’une
composition a tres haute teneur en titane afin de mieux comprendre l'influence du titane sur la
formation des phase intermétalliques et voir les limites du systéme. Cela nous meéne a la composition
D-34Nb51Til5Al.

M

2500 . L .

2000 —%%_

= o e e e e (T

Température (°C)
|

1000

500

Y%at Ti

Figure II. 8 : Diagramme pseudo-binaire a X(Al)=0,15

Pour la suite, la nomenclature des alliages est R-2Si, avec R le nom de lalliage (M, A, B, C
ou D) et z la teneur en silicium variant de 0 & 2 %,. Le silicium est substitué & la fois au niobium et

au titane.

2.2. Evolution quantitative des phases en températures

Afin d’évaluer l'influence des compositions des alliages A, B, C et D sur les transformations
de phase, les évolutions en température des phases ont été simulées par Thermo-Calc. Plusieurs
tendances ont pu étre décelées. Les diagrammes pseudo-binaires précédents permettent d’identifier
les domaines d’existence des phases en température, mais ne renseignent pas sur les fractions de
phases présentes. Les simulations effectuées représentent a présent les fractions atomiques de chaque
phase présente en fonction de la température. De plus, dans la partie précédente, le silicium n’était
pas pris en compte. Dans cette partie, 'influence du silicium sur les transformations de phase sera
étudiée.

2.2.1. Impact du taux d’aluminium

Parmi les nouvelles compositions étudiées, les alliages A et les alliages B possédent le méme
rapport Nb/Ti et différent par leur teneur en aluminium : 10 %, pour A et 15 %, Al pour B.
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2.2.1.1. Systéme sans silicium

La présence de différentes phases, leur fraction de phase a 1’équilibre et leur évolution en
fonction de la température permet donc de situer l'influence de aluminium sur les transformations
de phase (Figure 11. 9).

B/Bo
5-NbyAl
O-Ti,AINb
Liquide

A-0Si (%AI=10%)
B-0Si (%AlI=15%)

|Inf|uence du taux d'AIuminiuml

100%

90% -

80% A

70% A

60% -

50% o

%at

40% A

30% A

20%

10% o

0%

600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
Température (°C)

Figure II. 9 : Influence de 1'aluminium sur les transformations de phases dans les alliages A et B

L’augmentation du taux d’aluminium de 10 & 15 %, entraine une diminution de la
température du solidus : de 1883 °C a 1863 °C, soit un écart de 20 °C. Suivi par une diminution plus
importante de la température du liquidus : de 1960 °C a 1923 °C, soit un écart de 37 °C.

Avec un rapport Nb/Ti égal a 1, 10 %, Al n'est pas suffisant pour entrainer la précipitation
de la phase 8-NbsAl. A contrario, l'alliage B-0Si, avec 15 %.: Al, la phase 8-NbsAl précipite sur un
petit domaine de température, entre 844 et 960 °C et pouvant atteindre les 10 %,;.

L’impact du taux d’aluminium est trés important sur le domaine d’existence de la phase
orthorhombique O-Ti;AINb. En effet, pour l'alliage A-0Si, avec seulement 10 %, Al, la phase
orthorhombique présente une température de dissolution inférieure a 800 °C. De plus, la quantité de
phase précipitante diminue grandement avec le taux d’aluminium. A 600 °C, seulement 33 %, de
lalliage A-0Si est composé de la phase O-Ti,AINb contre 62 %, pour I'alliage B-0Si.

2.2.1.2. Ajout de silicium : Précipitation et stabilité des siliciures

L’évolution de la fraction atomique des différents siliciures est représentée en fonction de la
température sur la Figure II. 10. Afin d’apprécier 'influence de I'aluminium, les courbes respectives
des alliages A et B ont été superposées. De méme, 'effet de la teneur en silicium est évalué en tragant
les courbes pour 1 et 2 %, Si.
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Figure II. 10 : Influence de l'aluminium et du silicium sur la précipitation des siliciures

Trois types de siliciures peuvent se former dans les alliages étudiés : la phase quadratique
NbsSi, la plus stable a basse température ; aux températures intermédiaires se forment les siliciures
de titane, phase hexagonale (-Ti5Sis; et a haute température le siliciure de niobium de type NbsSis-a
avec une structure quadratique.

Température de précipitation

Pour une méme composition et quelle que soit la teneur en silicium, les températures de
transformation des phases Nb3Si = (-Ti;Sis et (-Ti5Si; = NbsSiz restent inchangées.

La phase NbsSi semble précipiter dans les mémes proportions quel que soit le taux
d’aluminium, et dépend donc de la teneur en silicium. Soit 8 %, pour A-2Si et B-2Si ; et 4 %, pour
A-1Si et B-1Si. De plus, la température de transformation de phase NbsSi = (-TisSi; est inchangée
pour les deux taux d’aluminium, soit proche de 700 °C. La Figure II. 10 montre également que sur la
gamme de températures de 800 a 1000 °C, il ne devrait pas y avoir la précipitation de phase NbsSi
dans les alliages étudiés.

D’apres ces calculs, le domaine d’existence de la phase {-Ti5Sizest plus étendu pour les alliages
a faible teneur en aluminium. En effet, la température de dissolution de (-TisSis est de
1110 °C pour les alliages B-1Si et B-2Si contre 1230 °C pour l'alliage A-2Si. Entre 700 et 900 °C,
les fractions de siliciures {-TisSis entre les alliages A-1Si et B-1Si sont similaires et sont estimées a
environ 2,5 %.. La méme tendance a été observée pour les alliages A-2Si et B-2Si & la méme
température, avec une teneur en siliciure doublée & 5 %... A 1000 °C, les alliages & 1 %, Si présentent
des fractions de siliciures légerement différentes selon le taux d'aluminium considéré. En effet, pour
l'alliage A-1Si, la fraction de siliciure est estimée a 1,8 %., alors que 1'alliage B-1Si présente une
fraction de siliciures de 2,3 %, environ. La différence de fractions en siliciures pour les alliages a
2 %a: Si est beaucoup plus faible. Ainsi, le taux de précipitation des siliciures (-Ti;Siz dépend a la fois

de la teneur en silicium, mais également de celle en aluminium.
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En ce qui concerne le domaine d'existence de la phase Nb;Sis, cette phase est présente
seulement pour des températures supérieures a 1100 °C quelle que soit la composition chimique de
l'alliage. Pour l'alliage B-1Si, cette phase de siliciure NbsSi; existerait entre 1100 °C et 1425 °C environ
et sa fraction maximale serait de 2,3 %, environ. Tandis que pour l'alliage B-2Si, le domaine de
températures d'existence de la phase Nb;Sis s'étend au-dela des 1600 °C et sa fraction maximale est
estimée a 6 %... Avec seulement 10 %, Al, la phase NbsSi; est inexistante pour l'alliage avec 1 %, de
Si, tandis qu'avec 2 %.: Si, la phase Nb;Si; précipite a partir de 1225 °C et peut avoir une fraction
jusqu'a 3 %, Ainsi, ajout de silicium et d’aluminium entrainent donc un élargissement du domaine
d’existence de la phase Nb;Sis.

2.2.2. Impact du rapport Nb/Ti

L’influence du rapport Nb/Ti a été étudié a taux d’aluminium constant soit 15 %, illustré

en Figure II. 11. Les alliages étudiés sont :

- M-0Si avec un rapport Nb/Ti > 1, composition modeéle

- B-0Si avec un rapport Nb/Ti = 1, base niobium

- C-0Si avec un rapport Nb/Ti = 0,88, pour éviter la précipitation de 3-NbsAl
- D-0Si avec le rapport Nb/Ti = 0,66, base titane pour évaluer le systéme

2.2.2.1. Systémes sans silicium
M-0Si (Nb/Ti>1) BB
B-0Si (Nb/Ti=1) . B-Nb,Al
C0Si (NB/TI<1) |impact du rapport Nb/Ti AN
D-0Si (Nb/Ti<<1)
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60% -

-
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Figure II. 11 : Influence du rapport Nb/Ti sur les transformations de phase

Le rapport Nb/Ti a une influence tout d’abord sur le domaine de précipitation de la phase
0-NbsAl. En effet, pour les alliages C-0Si et D-0Si a faible teneur en niobium, les calculs
thermodynamiques ne prédisent pas la précipitation de la phase 8-NbsAl. En revanche, les alliages
M-0Si et B-0Si, les moins alliés au titane, présentent une précipitation de la phase 8-NbsAl.
Pour 'alliage M-0Si, & haute teneur en niobium, la phase 6-Nb3Al est présente sur un large domaine
de températures, de 780 °C a 1236 °C et précipite de fagon importante, jusqu’a 40 %,.:. L’alliage
B-0Si, avec une teneur égale en niobium et titane, présente un domaine de précipitation de la phase
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8-NbsAl beaucoup plus restreint, entre 840 et 980 °C, et une précipitation maximale de seulement
10 %at. Or, le domaine d’utilisation de ces alliages est dans une gamme de température comprise entre
800 et 1000 °C, ce qui est trés proche du domaine de précipitation de 3-NbzAl dans B-0Si.
Les vérifications expérimentales (i.e. traitement thermique pour précipiter la phase 3-NbsAl suivi
d’essais mécaniques comme des essais de compression) sont donc nécessaires pour voir si la fraction

6-NbsAl pouvant précipiter est réellement nuisible aux propriétés mécaniques.

Le rapport Nb/Ti ne semble pas étre trés influent sur la précipitation de la phase
orthorhombique. La température de dissolution est la méme pour les alliages B-0Si, C-0Si et D-05i,
de 880 °C. Seul lalliage modele présente une température de dissolution plus faible, mais cela est plus
dii a la précipitation importante de la phase 8-Nb3Al qu’a la teneur en niobium.

La diminution du rapport Nb/Ti est visible sur les températures de solidus et de liquidus
(Figure IT. 12). Le niobium étant un élément réfractaire, plus sa teneur est faible plus les températures
de fusion diminuent.
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Figure II. 12 : Influence du rapport Nb/Ti sur les températures de solidus et liquidus

2.2.2.2. Systéme avec silicium : Précipitation et stabilité des siliciures

La précipitation des siliciures est étudiée pour un taux de 1 %, Si (Figure I1. 13).
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Figure II. 13 : Influence du rapport Nb/Ti sur la précipitation des siliciures
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La quantité de phase NbsSi qui précipite a basse température ne semble pas étre influencée
par le rapport Nb/Ti, elle reste constante a 4 %.. L”intégralité du silicium est présente dans les
siliciures : les calculs ne prédisent pas de siliciures en solution solide. Cependant, son domaine
d’existence en température varie. En effet, I’alliage M-1Si présente une précipitation de la phase NbsSi
jusqu’a la transformation de phase en (-TisSisa 437 °C. L’alliage B-1Si qui a le deuxieme rapport
Nb/Ti le plus élevée présente la deuxiéme température de transition de phase la plus basse,
de 688 °C. Il en va de méme pour l'alliage C-1Si et D-1Si respectivement troisieme et quatriéme avec
des températures de transition de 692 et 728 °C. Alors, plus le rapport Nb/Ti est important, plus la
phase NbsSi est déstabilisée a plus hautes températures.

Ce phénomene est également observable pour la transition de phase (-TisSiz > NbsSis.
Le taux de titane le plus élevé permet d’avoir le domaine d’existence de la phase (-TisSizle plus
important. Finalement, plus le rapport Nb/T1i est élevé, plus le domaine de précipitation des siliciures
Nb;Sis est important.

Ainsi pour le domaine de température étudié, a savoir entre 800 et 1000 °C, quel que soit
I’alliage considéré, les seuls siliciures attendus sont les {-TisSis. Ensuite, les calculs thermodynamiques
permettent de prédire que, pour solubiliser le silicium dans la matrice B, un traitement thermique a
haute température est nécessaire. Comme la température de dissolution de Nb;Siz augmente avec le
rapport Nb/Ti, le traitement thermique nécessaire de solubilisation sera plus élevé pour les alliages
M puis B, puis C et enfin D.

2.2.3. Impact du taux de silicium
2.2.3.1. Solidus et liquidus
Dans un premier temps, I’étude s’intéresse a l'influence du silicium sur la fusion des matériaux

étudiés. Pour cela, la Figure I1. 14-b représente I'évolution des températures de liquidus, et de solidus
(Figure I1. 14-a), dans les cing familles d’alliage en fonction de la teneur en silicium.
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Figure II. 14 : Evolutions des différentes températures en fonction du taux de silicium :

a) température de solidus et b) température de liquidus

Sur la Figure II. 14-a, il est observable que quelle que soit la catégorie d’alliage considérée,
la température de solidus décroit avec 'ajout de silicium. Par exemple, elle est de 1883 °C dans
A-0Si, 1740 °C pour A-1Si et décroit jusqu’a 1603 °C pour A-2Si. Ainsi, dans les alliages A, 'ajout
de 2 %, Si entraine une diminution de la température de solidus de 280 °C. Cependant, I’écart de
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Teoliaus, entre les alliages non dopés et ceux avec 2 % Si dans les autre alliages, est de 'ordre de
245 °C. Alors, 'ajout de silicium entraine donc une diminution importante de Tgoaus, mais cet effet
est d’autant plus important que la teneur d’aluminium diminue. Cet effet d’aluminium est également
mis en valeur en considérant que les points a 0, 1 et 2 %, Si permettent une régression linéaire. Il est
observable que le coefficient directeur de la droite est plus important pour l'alliage A : de -140, que
pour les autres alliages, de I'ordre de -125. La température de solidus diminue alors plus fortement
dans les alliages A, ceux a faible teneur en aluminium.

Concernant I’évolution de Tyguiaus, ici en Figure I1. 14-b; il est observable que cette derniere
diminue avec I'ajout de silicium dans tous les alliages étudiés. Cependant, cette diminution est tres
petite en comparaison de la diminution de Tsas. En effet, entre A-0Si et A-2Si, il y a un écart de
Thiquiaus de 39 °C. Cet écart reste de 'ordre de 40 °C pour les autres alliages. L’effet du silicium sur
Tliquidus €st donc moins important que sur Tyoaus. Cependant, il est observable que, & I'opposé de la
Figure 1. 14-a, le coefficient directeur de la droite correspondant aux alliages A est plus faible que
celui des autres alliages. L’effet de silicium est dans ce cas plus important pour les alliages a haute

teneur en aluminium.

Ensuite, en s’intéressant a I’évolution en fonction du rapport Nb/Ti, il est observable que
pour Tiiaus, plus le rapport Nb/Ti est important, plus le coefficient directeur de la droite de régression
est faible. En effet, il est de -120 dans les alliages M, ot Nb/Ti > 1, et de -127 pour les alliages D,
avec Nb / Ti = 0,66. A taux d’aluminium constant, 'effet du silicium sur Tyoqus €st donc plus important
avec la diminution de Nb/Ti. L’effet inverse est observé sur Tiguiauws. En effet, le coefficient directeur
est plus élevé dans les alliages M que dans les alliages D. A taux d’aluminium constant, Ueffet du
silicium sur Tiiquiaus est donc plus faible avec la diminution de Nb/Ti.

Pour conclure, il a donc été vu que, globalement, ’ajout de silicium entraine une diminution
de Thiquiaus €t Tsoniaus quel que soit 'alliage étudié. Cependant, cet effet de diminution de Tyiaus €st plus
important pour une faible teneur en aluminium et quand Nb/Ti diminue. A Popposé, Ueffet est plus
important pour Tiqudas & haut taux d’aluminium et quand le rapport Nb/Ti augmente. L’ajout de
niobium entraine une augmentation significative de la température de solidus. La température de
liquidus représente la fusion de I’aluminium. Elle diminue donc avec I'ajout d’aluminium dans ’alliage.

2.2.3.2. Précipitation des phases

L’influence du silicium sur 1'évolution des transformations de phase a été évaluée sur les
alliages C (Figure II. 15). Les alliages A, B, D et M présentent les mémes tendances que alliage C
(Annexe B). Cependant, les alliages A et D ne présentent pas de précipitation de la phase 3-NbsAl.

Pour les alliages C, la précipitation des siliciures varie avec le taux de silicium. La quantité
de siliciure précipitant est proportionnelle a la fraction atomique de silicium ajouté. En effet, entre
1 % et 2 %u Si, la quantité de siliciure précipitant double, de 2 & 4 %.. pour NbsSi : tout le silicium
est supposé étre dans les siliciures. Les températures de transition NbsSi 2> {-TisSiz et
(-TisSi3 > NbsSis restent inchangées. En revanche, la température de dissolution de la phase Nb;Sis
augmente avec 'ajout de Si. Elle est de 1330 °C pour C-1Si contre 1602 °C, soit la température de
solidus pour C-2Si. Il est donc beaucoup plus difficile de dissoudre les siliciures par un traitement
d’homogénéisation en augmentant le taux de Si.
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Pour la précipitation de la phase orthorhombique, il est notable que la température de
dissolution de cette phase est inchangée avec l'ajout de silicium, d’apres la Figure II. 15.
En revanche, a une méme température, par exemple 800 °C, la quantité de phase précipitante est
sensiblement plus élevée avec 'ajout de silicium : de 31,3 %, pour C-0Si, 35 %. pour C-1Si a
37,4 % pour C-2Si. L’ajout de silicium augmente donc la quantité de phase orthorhombique
précipitante.

Enfin, sur la précipitation de la phase 6-Nb3Al, le role du silicium est important. En effet sans
silicium, pour C-0Si, la phase 3-NbsAl ne présente pas de domaine de précipitation. Avec I'ajout de
1 %a Si, la phase 8-NbsAl précipite entre 880 °C et 946 °C avec un pic de 4 %u
a 891 °C. L’ajout de 2 %, de silicium entraine 1’expansion du domaine de précipitation de la phase
8-NbsAl, de 880 °C a 985 °C, avec un pic de 7 % a 900 °C. L’ajout de silicium favorise donc la
précipitation de la phase 6-NbsAl.
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st - " —7 | e 5-Nb,Al 7
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Figure II. 15 : Evolution des précipitations de phase en températures des alliages C

Afin de confirmer les prédictions thermodynamiques, les alliages étudiés dans le précédent
paragraphe ont été élaborés puis traités thermiquement et observés au microscope électronique a
balayage. La comparaison des évolutions microstructurales observées aux prédictions faites par les
calculs Thermo-Calc devrait permettre de déterminer les alliages les plus adaptés pour la suite de
I’étude, a savoir ceux qui présenteraient la meilleure stabilité microstructurale en température tout
en évitant la précipitation d’aluminure de niobium.
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3. Etude microstructurale

3.1. Etat brut et homogénéisation

3.1.1. Etat brut des alliages sans silicium

La microstructure des alliages non dopés au silicium est semblable pour toutes les
compositions. Les lingots présentent une structure de solidification dendritique (Figure II. 16), typique
des alliages élaborés par fusion a arc.

La partie basse de I’échantillon est composée de grains équiaxes, dus au refroidissement rapide.
En effet le bas du lingot est en contact direct avec le creuset qui est refroidi par un circuit d’eau.
La partie haute du lingot se refroidit plus lentement, ce qui permet la diffusion des éléments chimiques,

et une variété de fronts de solidification, ce qui conduit a la formation de dendrites.

Figure II. 16 : Micrographies MEB-BSE des alliages brut d'élaboration a) A-0Si — haut lingot, b) A-0Si — bas lingot,
¢) B-0Si — haut lingot, d) B-0Si — bas lingot, e) C-0Si et f) D-0Si
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Une cartographie a été réalisée au MEB-BSE afin d’identifier les ségrégations des éléments
dans les dendrites et les espaces interdendritiques. Les résultats sont semblables pour toutes les
compositions. La cartographie spectrale présentée en Figure II. 17 est celle de lalliage A-0Si.
Les images spectrales obtenues montrent que les dendrites sont enrichies en niobium, élément le plus
lourd et ayant le plus haut point de fusion. Les espaces interdendritiques sont quant a eux enrichis

en titane et en aluminium, les éléments les plus légers.

Figure II. 17 : Cartographie MEB-BSE de 1'alliage A-0Si, brut

3.1.2. Etat brut des alliages avec silicium

Les résultats présentés sont ceux des alliages dopés avec 1 %, Si. La microstructure de ces
alliages est semblable pour toutes les compositions, c'est-a-dire une structure de solidification.

A T’état brut de solidification, la présence de siliciures est observable sur tous les échantillons,
comme le montre la Figure II. 18, image MEB-BSE de 'alliage B-1Si. Ces siliciures se localisent a
deux endroits préférentiels : dans le bas du lingot au niveau des joints des grains équiaxes, et dans le
haut du lingot dans les espaces interdendritiques.

/ Siliciures

/ Siliciures

Figure II. 18 : Microstructure MEB-BSE de 1'alliage B-1Si brut, b) haut du lingot, ¢) bas du lingot

Un profil de concentration (Figure T1. 19) a été effectué pour localiser la ségrégation des
éléments. Ainsi, on observe que le silicium ségrégé dans les interdendrites entraine la précipitation de
siliciures. Une micro-analyse EDX de cette phase de siliciure a montré qu’elle est de type
(Ti,Nb)s(Si,Al). Lors du refroidissement, il existe une forte ségrégation du silicium autour des
dendrites de niobium lors de leur formation. Localement, la teneur en silicium dépasse la composition
de l'eutectique, ce qui se traduit par la formation de siliciures de type M3Si. Cependant, la réaction
eutectoide conduisant a la décomposition des siliciures M3Si n’a pas lieu car la diffusion a ’état solide
est insuffisante par rapport a la vitesse de refroidissement du lingot. La phase (Ti,Nb);(Si,Al) est
donc métastable a température ambiante.
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Figure II. 19 : Profil de concentration des éléments d’alliage dans B-1Si

3.1.3. Traitement d’homogénéisation

Dans un premier temps, les
échantillons ont été homogénéisés par
le méme traitement thermique que pour
les alliages modeles, 1400 °C/12 h et
1600  °C/12 b, suivi  dun
refroidissement four. Ce traitement
entraine une croissance de grains
importante, de l'ordre de plusieurs
millimetres, comme le montre la
Figure II.  20. Les analyses au
MEB-BSE ne montrent pas la présence

de siliciures ayant pu précipiter. Le
traitement d’homogénéisation semble

Figure II. 20 : Taille de grain et microstructure de B-1Si

o adapté pour les alliages étudiés, dopés
h()m()genelse é, 1 (%)at Sl

Par la suite, un autre traitement d’homogénéisation a été testé sur les alliages A et B :
1420 °C/24 h. 1l conduit & une taille de grains similaire et a 'absence de siliciure. Ce traitement est
alors valide pour les alliages a faible teneur en silicium, inférieure ou égale a 1 %.. Les alliages
homogénéisés ont par la suite été vieillis aux températures d’utilisation visées soit 800 °C et 1000 °C
pendant une semaine afin d’étudier la stabilité microstructurale a ces températures.
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3.2. Vieillissement a 800 °C

3.2.1. Microstructures observées au MEB-BSE

3.2.1.1. Résultats expérimentaux

Les alliages vieillis a 800 °C/168 h présentent la méme microstructure que les alliages modeéles.
C’est-a-dire qu’au sein de la matrice B, la phase orthorhombique O-Ti;AINb a précipité sous forme de
plaquettes, visibles ci-dessous en Figure I1. 21.

=< O-Ti,AIND

Al

AT TS
Wiz A‘@a& SIS
RS RN

7 Sl

n, vieillis 4 800 °C/168 h

Les analyses EDX menées sur les alliages mettent en avant la précipitation de la phase
orthorhombique sous forme de plaquettes dans la matrice. Pour des hauts taux de titane, soient les
alliages C et D, des pointés EDX ont été effectués sur les joints de grain. Ces pointés révelent un taux
d’oxygene et de titane supérieur a la matrice. Il peut donc s’agir d’une oxydation préférentielle qui a
eu lieu aux joints de grains lors du vieillissement des alliages.
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3.2.1.2. Comparaisons résultats expérimentaux

et simulations thermodynamiques

Quelle que soit la composition de l'alliage, la précipitation de la phase orthorhombique est
observée, méme pour les alliages A, pour lesquels les calculs thermodynamiques avaient prévu une
température de dissolution inférieure a 800 °C (Figure II. 7). De plus, les observations MEB-BSE
n’ont pas révélé la présence de siliciures de type (-TisSis a cette échelle, pourtant prédite par
Thermo-Calc, dans les alliages contenant 1 %, Si. Il y a donc une contradiction entre calculs et
résultats expérimentaux. Cependant, comme vu en § 2.2.1.2. les simulations considérent que tres peu
de silicium est en solution solide dans B/By ce qui conduit & la précipitation théorique de {-TisSis

La fraction volumique des précipités de phase O-Ti,AINb a été mesurée par analyse d’image
(Cf. § 3.2.2.). Les résultats obtenus sont présentés en Tableau II. 1. La fraction simulée est la fraction
atomique, car il n’est pas possible sur Thermo-Calc de calculer la fraction volumique. Ces résultats
suivants permettent alors de vérifier les tendances de précipitation de la phase orthorhombique. 11 est
visible pour les alliages M (Annexe B.IV.), qu’a 800 °C, que les simulations prédisent la précipitation
de la phase 6-NbsAl. Or, expérimentalement, apres vieillissement & 800 °C, cette phase n’a pas été
observée dans les alliages M-0Si et M-1Si. Alors, pour comparer les résultats, d’autres simulations ont
été effectuées sur la précipitation de la phase orthorhombique a 800 °C, en excluant la précipitation

de 6-Nb3Al
Tableau II. 1. : Fraction volumique de phase O-Ti2AIND dans les alliages vieillis 800 °C/ 168 h,

comparaison avec les simulations thermodynamiques

Dovo O-Ti2AINb | %.: O-Ti:AINDb Y0at O-Ti:AIND
(Expérimental) (Simulation) (Simulation - sans §-Nb3Al)
B 0Si 40% 27% 27%
(Nb/Ti=1) | 1Si 44% 30% 30%
C 0Si 39% 31% 31%
(Nb/Ti=0,8) | 1Si 43% 35% 35%
D 0Si 35% 36% 36%
(Nb/Ti=0,6) | 1Si 38% 38% 38%
M 0Si 47% 33% 50%
(Nb/Ti=1,3) | 1si 49% 31% 55%
Les Figures I1. 22-a et I1. 22-b ont été tracées a partir des données du tableau précédent.
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Figure I1. 22 : Evolution de la fraction volumique expérimentale et fraction atomique simulé de la phase O-Ti2AIND
en fonction du rapport Nb/Ti a 800 °C : a) Avec précipitation de 8-NhsAl et b) Sans 8-NhsAl
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La Figure II. 22-a représente 1’évolution de la fraction volumique expérimentale de la phase
O-Ti>AINb en fonction du rapport Nb/Ti (48Si). Il est observable que cette fraction augmente de
fagon continue avec le rapport Nb/Ti. La précipitation de la phase O-Ti,AINb & 800 °C est donc plus
importante dans les alliages contenant plus de niobium. De plus, sur cette méme figure, il est
observable que la fraction volumique de phase orthorhombique est plus importante dans les alliages
avec silicium que ceux sans. Ainsi, I’ajout de silicium entraine une précipitation plus importante de
phase O-Ti,AINb.

Sur la Figure I1. 22-a apparait également les fractions atomiques de phase O-Ti;AINDb simulées.
L’évolution de la fraction atomique est croissante jusqu’a Nb/Ti = 1, ce qui cohérent avec les résultats
expérimentaux. Cependant, la fraction atomique décroit pour Nb/Ti = 1,3. Cela est di, selon les
simulations, a la précipitation de la phase 6-NbsAl, ce qui conduit a une incohérence entre les résultats
expérimentaux et les simulations. En revanche, sur la Figure I1. 22-b, la fraction atomique évolue de
fagon croissante avec le rapport Nb/Ti, ce qui corréle les résultats expérimentaux. On peut donc voir
expérimentalement et par simulation que la précipitation de la phase O-Ti;AINb & 800 °C est donc
plus importante dans les alliages contenant plus de niobium. Les résultats des simulations montrent
également que la précipitation de la phase O-Ti:AIND est plus importante avec 'ajout de silicium.

Ainsi, la comparaison des résultats expérimentaux et des simulations permet de dire que les
simulations rendent bien compte de I'influence de la composition chimique sur 'aspect quantitatif de

la précipitation de la phase O-Ti,AINb.

3.2.2. Précipitation de la phase O-Ti,AINb

3.2.2.1. Aspect bibliographique

Chemin de précipitation [Banerjec1997]

Dans les alliages Ti-Al-Nb avec une haute teneur en niobium, supérieure a 11 %.,
la réaction Bo = Po + O-TiAINb peut se produire lors d’un traitement de vieillissement. Il peut se
produire alors soit une transformation massive conduisant a la formation de grains équiaxes de phase
O-Ti,AINb, soit une précipitation de type Widmanstéten qui entraine la formation de plaquettes de
phase O-Ti;AINb proche d’une structure martensitique. Par analyse des relations groupes et sous-
groupes entre les phases B (A2), Bo (B2), a2 (DO19) et O-TiAINb (Cmcm), Bendersky et al.
Bendersky1994] ont montré que plusieurs chemins de précipitation de la réaction B/Bo = O-Ti,AINb
sont possibles. Ces chemins sont illustrés en Figure I1. 23 ci-dessous. Chaque transition est issue d’une
modification de la structure par un ou toute combinaison des trois éléments suivants :

- une distorsion de réseau par cisaillement de la maille ;

- un déplacement de sites atomiques sans modification de la forme de la maille
(shuffle) ;

- une mise en ordre chimique (changement dans occupation des sites atomiques).

La réduction ou augmentation de symétrie est indiquée par les fleches. L’indice de réduction
de symétrie entre deux sous-groupes voisins est indiqué sur ces fleches. Ces indices donnent le nombre
de variants de symétrie inférieure qui peuvent étre générés lors de la transition. Les fleches inclinées
indiquent les changements de symétries dus aux changements de nature displacive (cisaillement et/ou

58

Laurence SIKORAV



Etude microstructurale

shuffle). Les fleches verticales indiquent des variations de symétrie dues a des changements
d’occupation du site atomique (mise en ordre chimique).

Les groupes d’espace Cmem (A20) et Pmma (B19) peuvent étre obtenus, par exemple, par
un remaniement hétérogéne des plans (110) de la phase meére cubique, ordonnée ou non. L’amplitude
du déplacement (shuffle) est reflétée par les cordonnées de Wyckoff selon y : 4c (0, y, 1/4) pour Cmem
et 2e (1/4,y1,0); 2f (1/4,y2,1/2 ) pour Pmma.

Pour des valeurs particuliéres de position de Wyckoff selon y, et /ou de paramétres de maille,
une structure de plus haute symétrie peut étre générée. Ainsi, la phase hexagonale P63/mmc est
formée a partir de la forme désordonnée Cmcm lorsque le rapport entre les parameétres de maille bo/ao
atteint la valeur V3. Une augmentation de symétrie semblable, i.e. variation des positions de Wyckoff,
n’est pas possible pour lorthorhombique Pmma (B19) & cause de lordre chimique hérité de la
structure B2. La structure DO19 est obtenue par mise en ordre de l'aluminium de la phase A3.
Il peut alors s’agir d’une phase intermédiaire métastable. On peut noter que le chemin reliant les trois
phases désordonnées A2, A20 et A3 est tout a fait analogue a ce qui est observé dans les alliages de
titane B-métastables ou, en fonction de la composition chimique de la phase mere, le cisaillement de
la transformation martensitique conduit a une martensite o’ orthorhombique s’il est incomplet ou

une martensite a’ hexagonale s’il est complet Mornirolil972].
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Figure II. 23 : Chemins de précipitation B~A2) = O-TiAIND [Bendersky1994]

La structure avec le moins de symétrie, la phase O-TiAINDb, présente un groupe d’espace
Cmcm et une répartition des trois éléments chimiques sur trois sous-réseaux différents repérés par les
positions de Wyckoff 4c1, 4¢2 et 8g. La phase orthorhombique peut étre obtenue par mise en ordre
du niobium et titane, soit de la phase Pmma (B19), soit a partir d’une structure P6s/mmec (DO19).
Dans un alliage monophasé O-Ti;AINb ces différents chemins conduisent a des microstructures
différentes qui se distinguent par l'organisation et la nature des interfaces séparant les différents
variants cristallographiques. En analysant les interfaces dans les précipités, on pourrait
éventuellement voir s’ils sont le résultat de la coalescence de plusieurs précipités ou dune seule
croissance. Cette étude des interfaces nous donnerait des indications quant a la coalescence et
croissances des précipités.
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Relation d’orientation

Dans les systemes cohérents, les précipités et la matrice sont sur un méme réseau. C’est le cas
pour la précipitation de la phase O-Ti:AINb dans la matrice cubique centrée. Les relations
d’orientation entre les deux phases sont :

(001)o // (110)pspo et [110]o // [1-11]pspo

La relation entre ces deux mailles est alors illustrée ci-dessous en Figure I1. 24.

@ Nb
@ [001]5 // [100]o o
@ Al

010 !
(100}, [ ]ol

[010],
[001],

Figure II. 24 : Relation d’orientation entre les phases O-TiAIND et B/Po [Seteffrati2012]

A partir de ces relations, il est possible d’exprimer les parameétres de la maille orthorhombique
a partir du parametre de la phase B. Nous obtenons alors les relations suivantes :

ap =2 ag by =2 ag V2 Co = ag V2 Equation II. 1

A partir de ces trois relations, il est possible d’apprécier les éventuelles distorsions induites
par le changement de phase. Ainsi, le rapport bo/ao permet d’évaluer un cisaillement qu’aurait subi
la maille. En l'absence de distorsion par rapport a la phase mere cubique ce rapport vaut \2.
Pour atteindre la symétrie hexagonale A3, ce rapport devrait atteindre V3.

On peut s’attendre a un écart paramétrique entre précipités et matrice dans notre systéme.
Or, une différence de parametre cristallin entre précipité et matrice entraine ’apparition d’une énergie
élastique. L’énergie d’interface n’est alors plus la seule force motrice du systeme lors de la coalescence.
Durant celle-ci, ces systemes cohérents minimisent a la fois ’énergie interfaciale mais aussi ’énergie
élastique. Cette énergie élastique est en général anisotrope suivant la structure du réseau considéré,
ce qui influence ’évolution de la morphologie du précipité au cours sa formation. Ainsi, pour le cas
de la croissance de la phase O-Ti;AINb, I'énergie élastique est probablement minimisée par la
formation de plaquettes qui grandissent selon les interfaces non cohérentes.

11 a été vu dans I’état de 'art (Chapitre 1. 2.3.2.), que les précipités de phase orthorhombique
peuvent étre sous forme de grains équiaxes. Mais pour des hautes teneurs en niobium comme c’est le
cas ici, la forme des précipités est plutdt en plaquette. Cette forme est qualifiée de précipitation de
figure de Widmanstéten en hommage au minéralogiste du méme nom qui en découvrit le premier
exemple dans une météorite ferreuse [Vanderesse2008]. Ce type de précipitation existe dans les alliages
de titane avec la précipitation de la phase hexagonale compacte a dans une matrice cubique centrée
B-Ti [Vanderesse2008][Settefrati2012]. Les plaquettes peuvent étre groupées en plaquettes paralléles
entre elles. La structure est dite en colonie. Selon 'importance des colonies et la complexité de leur
enchevétrement, la microstructure est dite en plaquettes paralleles : colonies larges, peu
d’enchevétrements ; ou en vannerie : colonies fines, enchevétrements nombreux. Dans nos alliages,

la finesse des précipités et leur enchevétrement s’approche plus d’une microstructure en vannerie.
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3.2.2.2. Morphologie 3D

Il a été vu précédemment que la germination et la croissance des précipités O-Ti,AIND étaient
semblables a une précipitation de Widmanstéaten telle que la précipitation de la phase hexagonale a
dans une matrice de B-Ti. La précipitation de Widmanstaten conduit a des précipités sous forme de
plaquette.

I TR

Figure II. 25 : Reconstruction FIB-3D de B-1Si traité 900 °C/4 h
a et ¢) micrographie MEB-BSE et b) reconstruction 3D

L’alliage B-1Si, recuit 900 °C/4 h, a été étudié par FIB-3D, pour s’assurer entre autres de la
morphologie de nos précipités. Cette expérience a également pour objectif de confronter la fraction
volumique 2D mesurée par analyse d’image et celle réelle mesurée par reconstruction 3D.
La Figure II. 25 ci-dessous illustre alors en a) la micrographie MEB-BSE en 2D de l'alliage étudié. Et
en b) sa reconstruction 3D apres étude MEB-FIB. La lamelle bleue est mise en valeur pour pouvoir
se repérer entre 2D et projection 3D.

Concernant la morphologie des précipités, chaque lamelle dans la micrographie 2D correspond
a une plaquette dans le volume de la morphologie 3D. La plaquette surlignée en bleu sert de point de
repere. Les fractions volumiques et surfaciques sont mesurées par analyse d’image. Les résultats sont
exposés en Tableau II. 2. Ils présentent les proportions de phase O-Ti:AINb dans B-1Si recuit
900 °C/4 h pour une seule image MEB-BSE, 10 et 100 images, ainsi que la fraction volumique mesurée
pour deux reconstitutions 3D contenant 100 images chacune dans deux endroits de 1’échantillon
(Figures II. 26-a et II. 26-c).

Tableau II. 2 : Evolution de la fraction de phase O-TixAIND selon les conditions de mesures

Proportion O-Ti,AINb
1 image 37,56 Yosurt
10 images 39,63 Yosurt
100 images 39,81 Yosurt
3D zone (a) 39,59 %val
3D zone (c) 40,02 Yval

La mesure surfacique d’une seule image présente un écart de plus de 2 %,, avec la mesure
volumique réelle. La moyenne sur 10 images présente des résultats beaucoup plus proches. En effet,
il y a un écart de 0,2 %qus entre 10 images et la fraction volumique que la zone (a). Cet écart est de
0,5 %vo avec la zone (c), ou les précipités sont plus rapprochés. Cette différence étant inférieure a
1 %sutreste donc acceptable. Alors, en faisant seulement une dizaine de micrographies MEB-BSE,
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la moyenne des fractions surfaciques mesurées est donc suffisamment proche de la fraction volumique
« réelle » du matériau. Il est donc possible dans notre étude d’assimiler la fraction surfacique aux
fractions volumiques grace a la morphologie plaquettaire des précipités de phase orthorhombique.

1 Objet

2 Objets

Figure II. 26 : Reconstitution 3D 300 images a) phase B, b) Phase O-Ti2AIND, ¢) Phase p + O-Ti2AIND

De plus, les coupes 2D de la phase O-Ti;AINb présentées au paragraphe précédent laissent a
penser que les plaquettes de précipité sont continues : chaque plaquette ne semble pas étre isolée par
de la matrice B/Bo. Pour vérifier cela, plusieurs reconstitutions 3D ont été réalisées.
La Figure II. 26-a présente sur une zone de 300 images, soit une profondeur de 3 pm de la matrice
cubique centrée B/Bo. La Figure I1. 26-b illustre, quant a elle, les précipités de phase O-Ti>AINb sur
cette méme zone. Et la Figure II. 26-c, représente la reconstruction globale de la microstructure de
cette zone.

Sur cet exemple, 'analyse d’image a été utilisée pour compter le nombre d’objets présents.
C’est-a-dire, pour la phase B/Bo isolée, le logiciel va connecter les structures pour former l'objet et
compter combien d’objets sont présents. Dans le cas de la Figure I1. 26-a, seul un objet est dénombré.
Cela signifie que dans cet exemple la phase B/Bo est continue. Pour la phase O-Ti>AINb, le logiciel
compte deux objets. Cela signifie que dans cette zone les plaquettes de précipités sont globalement
continues sur deux endroits. Cependant, il s’agit uniquement d’une zone de ’échantillon. Alors,
ces deux objets peuvent tout a fait se rejoindre dans une autre zone de ’échantillon. Cette expérience
a été reproduite dix fois sur plusieurs zones de 1’échantillon pour couvrir un maximum de volume.
Dans tous les cas la phase B/Bo est continue. Pour la phase O-Ti,AIND, elle se découpe entre un et
trois objets. Cela prouve également que les plaquettes de précipité sont continues.

Figure II. 27 : FIB3D — Intersection de deux précipités

Enfin, la Figure I1. 27 met en évidence qu’a l'intersection de deux précipités, seul un des deux
est continu (—) alors que Pautre s’arréte a Uintersection (). Cela indique que durant la croissance
des précipités, quand deux plaquettes se rejoignent, seule I'une continue de croitre. Il y a ainsi une
sélection d'un des variants par rapport a 'autre.
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3.2.2.3. Relations d’orientation p et O-Ti,AINb

Figure II. 28 : Micrographie MEB-BSE de 'alliage B-1Si
traité 900 °C/2 h

Il a été vu qu’il existait une relation d’orientation entre les précipités O-Ti.AIND et la matrice
B/Bo. Une étude au microscope électronique en transmission a donc été effectuée pour confirmer d’une
part la présence de phase orthorhombique et d’autre part les relations d’orientation existant entre le
précipité et la matrice. Pour cela, I'étude a été réalisée sur 'alliage B-1Si traité a 900 °C/2 h + TH
dont la micrographie MEB-BSE est présentée ci-apres (Figure I1. 28).

Observations selon la direction [001]g
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Figure II. 29 : Simulation JEMS des clichés de diffraction a) phase p selon Paxe de zone [001]p,
b) phase O-TiAIND selon l'axe , ¢) superposition des deux simulations

et d) cliché expérimental observé dans l'alliage B-1Si traité 900 °C/2 h
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La littérature prévoit que 'axe de zone [001]g de la phase B doit étre paralléle a Paxe de zone

de la phase orthorhombique. La Figure II. 29 présente les différents clichés de
diffraction expérimentaux et simulés des deux phases. Les Figures [I. 29-a et [1.29-h sont
respectivement les clichés de diffraction simulés des axes de zone [001]s et . En Figures II. 29-c
et 11. 29-d, sont présentés les clichés respectivement simulé et expérimental. La coincidence entre les
deux axes de zone et entre les taches 040 de phase O-Ti>;AIND et 110 de la phase B confirme la relation
d’orientation [001]g // et // (1-10)g en accord avec la Figure I1. 24.

Observations selon la direction [110]s

La relation d’orientation // [011]ppo est également vérifiée expérimentalement
(Figure II. 34-c). Cet axe sera utilisé ultérieurement pour déterminer les désorientations possibles.
De plus, ces caractérisations au MET ont permis de confirmer que les précipités formés dans l'alliage
sont bien de la phase O-Ti;AINb.

Observations selon [111]gpo

La Figure I1. 30 présente la relation d’orientation // [111]gpo. Il s’agit de la méme image
que la Figure I1. 31-a(2), a plus fort grandissement, pour mieux illustrer toutes les taches de diffraction
appartenant a la phase B et les nombreuses taches de plus faible intensité dues aux différents variants
de précipités de phase O-Ti>AIND.

Figure II. 30 : Cliché de diffraction selon [111]/po et

La Figure II. 31 représente le travail au microscope électronique en transmission sur 'alliage
B-0Si vieilli 800 °C/168 h. Une image en champ clair a été prise ot on distingue de nombreux
précipités de phase O-Ti;AINDb dans la matrice B. Des images en champ noir ont été réalisées afin
d’identifier les différents variants de phase O-Ti;AINb qui diffractent lorsque I’échantillon est observé
selon cette direction (Figures I1. 31-b (1), II. 31-c(1) et II. 31-d(1)). Pour chacun des variants identifiés,
nous avons également enregistré un cliché de diffraction en mode microdiffraction afin
d’établir une corrélation entre morphologie de la particule et orientation du réseau orthorhombique
(Figures II. 31-b(2), II. 31-¢(2) et II. 31-d(2)).
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selon 'axe de zone [110]o (2), illustrant la relation (001)o // (011)p et [110]o // [111]p. b) image champs sombre du
variant 1 (1), cliché de diffraction associé (2) ¢) image champs sombre du variant 2 (1), cliché de diffraction associé
(2). d) image champs sombre du variant 3 (1), cliché de diffraction associé (2) e) image champs sombre :

reconstruction des trois variants

L’utilisation de ces clichés de diffraction a permis de remonter aux distances inter-réticulaires
des deux phases pour différentes familles de plans. Ainsi, il a été possible de remonter au parameétre
de maille de la phase B avec ag = 0,323 nm et de la phase orthorhombique :

- ap = 0,600 nm
- bo =0,944 nm
- ¢co = 0,459 nm
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Ces valeurs sont trés proches de celle de la littérature [Banerjeel997], de a = 0,610 nm,
b= 0,956 nm et ¢ = 0,466 nm. Issues de clichés de diffraction électronique, ces valeurs ne sont toutefois
pas précises dans l'absolu, mais permettent d’apprécier les écarts paramétriques avec la matrice.
A partir des relations entre les parametres de maille des deux phases, on peut évaluer les écarts
paramétriques suivant les trois directions principales du réseau orthorhombique.

Selon [100]o : 2072% . _79
B

2a
. bozzagVz 0
Selon [010]o : Zapvz +34%
0TaV2 050
Selon [001]o : P +0,5%

Ces écarts varient considérablement d’une direction a l'autre ce qui est en accord avec la
morphologie des précipités.

Enfin, la reconstruction des trois variants en image champs sombre, Figure II. 31-¢, montre
que ces plaquettes se développent selon la direction [110]g/50 et sont écartées les unes des autres d'un
angle de 60 °. A partir des images en champ noir et des clichés de diffraction, nous avons pu relier les
directions cristallines & la morphologie de ces précipités. Ainsi, les plaquettes se développent dans les
plans de type et selon la direction comme résumé sur le schéma Figure 1. 32.

Normale aux plan /1 [-211],

//101-11;

Figure II. 32 : Schéma de croissance des plaquettes de la phase O-Ti2AIND

De méme, lorsque ces précipités sont observés selon la direction [110]g, la corrélation entre
image et diffraction permet de retrouver cette coincidence entre épaisseur des plaquettes et normale
au plan (110) de la phase orthorhombique Figure II. 33.

100*0 // 1-12%;

Figure II. 33 : a) Image champs claire et cliché de microdiffraction associé & la plaquette orange,
b) schéma d’orientation de la plaquette orange
et ¢) cliché de diffraction de P'alliage B-0Si vieilli 900 °C/2 h selon l'ace de zone [011]p
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On constate sur le cliché de la Figure 1. 33-¢ que les relations d’orientation ne sont pas
vérifiées rigoureusement, mais que le réseau orthorhombique subit une légeére rotation de quelques
degrés autour de 'axe . Les taches de diffraction 4000 et 002 ne sont plus parfaitement alignées.
En revanche, cette rotation conduit a un alignement de toutes les rangées de taches des deux réseaux
symbolisé sur la figure par les tirets blanc. Cet alignement des rangées paralleles aux directions
1-12%*p et 440*%¢ permet d’annuler 1’écart paramétrique entre les deux structures dans la direction
perpendiculaire (—). Ainsi, dans cette direction, le développement du précipité ne conduit a aucun
champ de déformation élastique. Cette direction ne correspond pas a une direction simple du réseau
orthorhombique, mais coincide avec la direction [-111]g. La correspondance avec l'image en champ
clair montre que cette direction correspond bien a 'axe selon lequel les plaquettes se développent.

L’alliage B-0-Si traité 900 °C/168 h présente donc bien la précipitation de la phase
O-Ti,AINb. Cette identification par microscopie en transmission a également été effectuée pour les
alliages A, qui confirme la présence de phase O-Ti;AINb orientée dans la matrice B/po.

Les différentes relations mises en évidence permettent de remonter aux différents variants de la phase

O-Ti,AINb.

Différents variants et désorientation

Apreés avoir considéré les relations d’orientation, il s’agit ici de dénombrer les variants
d’orientation engendrés par l'abaissement de symétrie entre les deux phases. La Figure II. 34
représente la projection stéréographique des éléments de symétrie de la phase O-TiAINb
(Figure II. 34-a) et B (Figure II. 34-b) selon les directions et [001]gpo afin de respecter les
relations d’orientation. La multiplicité du groupe ponctuel m3m de la phase B est de 48 alors que celle
du groupe ponctuel de la phase orthorhombique mmm est de huit. On peut donc s’attendre a avoir
48/8 = 6 variants d’orientation. Ceux-ci peuvent se déduire simplement en considérant que chaque
axe 2 de la phase O-Ti:AINb est unique alors que les six axes 2 du cube sont tous équivalents. Ainsi,
Paxe [001]p parallele a une direction <110>p conduit & six orientations potentielles. D’apreés les
relations d’orientation, un deuxieme axe 2 de la structure orthorhombique, en 'occurrence la direction
[100]o doit étre paralléle & un axe 4 de la phase B. Or chaque axe 2 du cube n’est orthogonal qu’a un
seul axe 4. Chacune des six orientations potentielles devrait donc étre unique.

2]

Figure I1. 34 : Projection stéréographique a) de la phase O-Ti2AIND selon [100]o b) B selon [001]s ¢) cliché de
diffraction de Palliage B-0Si vieilli 800 °C/168 h selon l'ace de zone [011]p

Toutefois, nous avons vu qu’il existe une légere désorientation entre les deux réseaux afin de
minimiser les écarts paramétriques entre les deux structures et donc I'énergie élastique. Ceci se traduit
par une légere rotation autour de 'axe [001]o de fagon a amener l'un des deux poles 110 parallele &
une des deux directions de type <112>p comme illustré Figure II. 34-c. La désorientation conduit a
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un dédoublement de chaque variant. Nous avons donc finalement deux possibilités pour chacune des
six orientations potentielles, ce qui nous amene a distinguer deux familles de six variants soit douze
au total. La déclinaison de ces douze variants est présentée en Tableau 1. 3.

Tableau 1I. 3 : Différents variants et projections stéréographiques de la phase O-Ti:AINb

Variant Projection

[100]o // [001]p/p0
&

[001]o // [110]/po

[100]o // [001]p/p0
&
1001]o // [1-10]p/p0

[100]o // [010]pp0
N
[001]o // [101]pp0

[100]o // [010]p/p0
&

001]o // [10-1]p/po

IS

[100]o // [100]p/p0
&

[001]o // [011]pp0

[100]o // [100]p/p0
&

[001]o // [01-1]pp0

Finalement, par reconstruction 3D, il a donc été possible d’isoler onze des douze variants de
la phase O-Ti,AINb dans l'alliage B-1Si traité 900 °C/4 h, illustré dans la Figure II. 35 ci-dessous.
Pour isoler les douze variants, il aurait probablement fallu travailler sur une image avec plus de
profondeur car le douziéme doit avoir une orientation proche du plan de coupe.
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Figure II. 35 : Illustration 3D de 11 variants de la phase O-Ti2AIND dans B-1Si, traité 900 °C/4 h

Chaque variant a donc été identifié par rapport a un autre pour que I’écart de direction de
croissance soit le plus faible possible. Ainsi, les six variants originaux ont été retrouvés.

3.3. Vieillissement 1000 °C/168 h

3.3.1. Microstructures observées au MEB-BSE

Sans silicium 1 %o Si

Oxydes
H

a,+(Ti,Nb),Al
29Nb-46Ti-25A1

l Z-(Ti,Nb)s(Si,Al)s

$-(Ti,Nb)s(Si,Al)y
24Nb-43Ti-9A1-25Si

2-(Ti,Nb)(Si. Al);
25Nb-43Ti-10Al-23Si

N

<« 5-(Nb,Ti)y(Al,Si)
51Nb-29Ti-19AI-1Si

30Nb-38Ti-7Al-24Si

o (TINB)(ALS) ~

18Nb-59T1-21AI-2S1
10um

™ 2.(TiNb)(si.Al,
20,5Nb-48Ti-6,5A1-25Si

a,-(Ti,Nb),Al
15Nb-55T-30A1 >

/

,(Ti,Nb)3(Al,Si)
13Nb-64Ti-21AI-2Si

Figure II. 36 : Micrographies MEB-BSE des alliages A, B, C et D avec et sans silicium, vieillis & 1000 °C/168 h
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Les alliages homogénéisés ont été vieillis a 1000 °C pendant une semaine (Figure II. 36).
La phase orthorhombique n’est plus une phase stable a cette température. Cependant, d’autre phases
se forment, tels que des siliciures et aluminures. Le Tableau II. 4 récapitule les phases présentes ainsi
que leur localisation dans les alliages vieillis & 1000 °C/168 h.

Tableau II. 4 : Intermétalliques précipitant dans les alliages vieillis 1000 °C/168 h
Sans silicium 1 %a: Si
Matrice B-(Ti,Nb) B-(Ti,Nb)

A | Précipités - &-(Ti,Nb)s(Si,Al),
Joints de grain | Oxyde Ti C-(Ti,Nb)s(Si,Al),
Matrice B-(Ti,Nb) B-(Ti,Nb)

B Précipités - &(Ti,Nb)s(Si,Al)s

. ) . -(Ti,Nb)s(Si,Al);
Joints de grain | Oxyde Ti g-((Nb,Ti))g(( Al Si))
Matrice B-(Ti,Nb) B-(Ti,Nb)

C | Précipités - &(Ti,Nb)s(Si,Al)s
Joints de grain | o-(Ti,Nb);Al as-(Ti,Nb);Al
Matrice B-(Ti,Nb) B-(Ti,Nb)

b Précipités o-(Ti,Nb);Al iﬁ;r%’ﬂ\tl)g))}(&il{Al)‘
Joints de grain | ax-(Ti,Nb);Al i;f?;’ll’\ﬁg;(gill,Al)x

Les vieillissements a 1000 °C pendant une semaine entrainent donc la précipitation de
nouvelles phases, dont la localisation, la quantité et la composition varient selon la composition du
matériau, comme vu en Tableau I1. 4. Quel que soit ’alliage, les compositions avec silicium présentent
une précipitation de la phase {-(Ti,Nb)s(Si,Al); intragranulaire.

Alliages A

Les alliages A présentent une légere oxydation aux joints de grain en formant des oxydes de
titane pour l'alliage sans silicium. L’ajout du silicium permet d’éviter cette formation d’oxyde en
formant un film continu aux joints de grains : le siliciure (-TisSi;, comme le montre la
Figure II. 36. Ce siliciure précipite également dans la matrice, formant des précipités d’apparence
sphérique d’un diameétre de 'ordre de 2 a 3 pm.

Alliages B

Les alliages B sont semblables aux alliages A. Ils présentent une légére oxydation aux joints
de grain en formant des oxydes de titane pour 'alliage sans silicium. Cependant, ponctuellement aux
joints de grains, une seconde phase est observable. Cette phase est identifiée comme la phase
3-(Nb,Ti)3(ALSi). Elle n’est toutefois présente que sur une petite partie des joints de grain.
Ces observations sont donc conformes aux simulations thermodynamiques (Figure I1. 9), qui prévoient
la précipitation d’une faible fraction de phase 6-NbsAl a 1000 °C.
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Alliage C

L’étude de la microstructure de l'alliage C-1Si traité a 1000 °C révele la présence de deux
types de précipités : la phase {-TisSissous forme de globules de 2-3 pm dans la matrice, et la phase
ox-TisAl au niveau des joints de grains formant un film continu. Cette précipitation semble avoir
consommeé le titane disponible aux alentours, c¢’est pourquoi entre le joint de grain et le coeur du grain,
une zone de déplétion de précipités (-TisSis, est observée. La précipitation de la phase ax-TisAl se
produit également dans l'alliage C-0Si au joint de grains. Cette phase étant un intermétallique fragile
[Sastry1977], sa présence aux joints de grain est nuisible pour la tenue mécanique. Il est également
remarquable que la précipitation de la phase ax-TisAl n’est pas prédite par les simulations
thermodynamiques (Figure II. 14). Deux phénomeénes peuvent expliquer cela. En effet, la base de
données est une base maison encore incomplete. Elle a été construite a partir des données de
Witusiewize et al [Witusiewizc2009]. Or, cette base est construite pour les alliages a haute teneur en
titane. Elle est beaucoup moins précise pour les hautes teneurs en niobium comme dans notre étude.
Il se peut que les données manquent pour la phase a>-TizAl. Sinon, la phase 0s-TizAl n’est pas une
phase d’équilibre mais une phase intermédiaire. Or, les calculs Thermo-Calc par la méthode Calphad
prédisent uniquement les microstructures d’équilibre. Ainsi, pour vérifier cette hypothese, il faudrait
soit traiter le matériau a des temps plus long, soit simuler les phénomenes de diffusion.

Alliages D

Les alliages D présentent des similarités avec les alliages C. En effet, sans silicium, 'alliage
D-0Si présente une précipitation aux joints de grain et dans la matrice de la phase 0s-TizAl. Cette
phase est présente sous forme de plaquettes dans la matrice, et tout le long du joint de grain. L’ajout
du silicium entraine une précipitation supplémentaire de la phase (-Ti5Sis dans la matrice et dans le
joint de grain. Une zone de déplétion de précipités entre le joint et la matrice est également observable.
Il semble également que le titane ait diffusé aux joints de grains, entrainant ainsi la précipitation des

siliciures et de 1'aluminure.

Afin de confirmer l'identification des phases intermétalliques précipitantes, une étude au
microscope en transmission et EBSD a été effectuée. Cependant, seuls les siliciures ont pu étre
analysés. En effet, les autres phases étant trop fragiles, la préparation de lame mince n’as pas été
réalisable.

3.3.2. Précipitation des siliciures

L’identification des siliciures a été faite sur deux échantillons, tout d’abord sur l'alliage A-1Si
vieilli a 1000 °C durant une semaine. L’étude EBSD a été faite sur ’échantillon B-1Si vieillis
1000 °C/168 h. La Figure II. 37 représente les différents clichés de diffraction possibles.
Les Figures I1. 37-a et I1. 37-b représentent les clichés de diffraction respectifs de [111]g/g0 et [0001]c.
En Figures II. 37-c et IL. 37-d, les clichés simulés et expérimentaux de la relation d’orientation. Dans
un premier temps, il est observable que le cliché simulé correspond au cliché expérimental. Alors, la
Figure II. 37-d permet donc de vérifier la relation [0001]; // [111]gpo. L’alliage A-1-Si vieilli
1000 °C/168 h présente donc bien une précipitation cohérente de la phase (-TizSis. On retrouve donc
les méme résultats que dans la littérature [Paris2015][Hsul995].
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Figure II. 37 : Simulation JEMS des clichés de diffraction
a) phase B selon l'axe de zone [lll]p/;so, b) phase &-TisSis selon I'axe [0001]¢, ¢) [0001]¢ // [111]po et d) cliché
expérimental observé dans alliage A-1Si traité 1000 °C/168 h
Les différents variants possibles a- VN ey B—(NbT) 111
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évidence par EDBS dans l'alliage e 2 "
B-1Si wvieilli a 1000 °C durant - - efis ¥ o0 .,
une semaine. La Figure [I. 38-a 4 %

représente donc la cartographie
d’inversion des poles obtenue par
EBSD. On peut déja observer
que les siliciures apparaissent

sous quatre couleurs distinctes,
et donc quatre orientations
différentes dans un méme grain
de phase B. La précipitation de
cette phase est donc bien
cohérente et quatre variants
d’orientation sont attendus. Les
Figures II. 38-b et II. 38-¢ sont
les figures de poles respectives de

la matrice B/Bo et des précipités
G-TisSis.

Figure I1. 38: a) EBSD sur les siliciures ¢-Ti5S1s et la matrice p/Bo b)

figure de pole associée a la matrice et ¢) figure de pole des siliciures
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Etude microstructurale

Dans un premier temps, en comparant les figures de poles des deux phases, on peut remarquer
que les quatre figures de pole de B/Bo présentent une grande similitude avec les quatre figures de pole
de (-TisSis. Les poles [0001]; uniques pour chacun des variant de phase (-TisSis coincident
remarquablement avec les quatre poles {111} de la phase B. Il en va de méme pour les trois poles
[10-10]¢ de chaque variant du siliciure et les six poles {110} de la matrice B.Ainsi, les quatre relations
d’orientation peuvent étre déduites :

(111)gpo // (0001 | [110)pgo // [10-10)c | [100]ppo // [1-211)c | [112pgo // [11-20);

Al Al

Figure II. 39 : a) EBSD sur les siliciures {-Ti5Sis b) figure de pole associée et ¢) figure de pole de chaque variant

Enfin, la reconstruction EBSD a été effectuée pour essayer de dénombrer les différents
variants. Ainsi, la Figure 1. 39-a représente la reconstruction de l'orientation de chacun des grains
de siliciures. La Figure II. 39-b est la figure de pole des siliciures. Et la Figure II. 39-¢ a pour but

d’identifier chaque variant sur la figure de pole.

La carte de pole inversée permet de visualiser que les siliciures {-Ti55is précipitent selon quatre
variants d’orientation possibles : rouge, bleu vert et violet. Ces quatre variants sont alors identifiables
sur la Figure I1. 39-¢ et contribuent tous les quatre a la figure de pole générale.

Il y a donc quatre variants de la phase (-Ti5Si; quand celle-ci précipite dans une matrice B/po.
Ils correspondent aux plans diagonaux du cube et sont conformes a la littérature [Hsul995]
[Burgers1934].
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Chapitre II : Choix des compositions d’alliage

4. Conclusions

Le but de cette partie de I’étude était de déterminer plus exhaustivement les nouvelles
compositions a étudier. Celles-ci ont été choisies grace aux simulations thermodynamiques sur le
logiciel Thermo-Calc. Les compositions choisies ont ensuite été homogénéisées puis vieillies aux
températures d’utilisation visées. C’est & partir de ’étude microstructurale des alliages vieillis qu’ont

été choisies les compositions finales.

Comparaison simulations - expérimental

Les observations microstructurales présentent parfois des divergences avec les calculs
thermodynamiques. La Figure II. 40 sert a illustrer les différences entre simulations et les résultats

expérimentaux dans les alliages ne contenant pas de silicium.
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Figure II. 40 : Comparaison expérimentale et simulations thermodynamique

des alliages sans silicium a) 10 %ac Al et b) 15 %a Al
Les alliages bruts ont tout d’abord été homogénéisés a 1400 °C/12 h + 1600 °C/12 h.
Il a été vu que tous les alliages, dopés ou non au silicium, présentent a cette température une
microstructure monophasés B/Po. Cela est cohérent avec les calculs Thermo-Calc qui prédisent
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Conclusions

également qu’a 1600 °C, les alliages sont monophasés p/Bo. Concernant l’alliage A-0Si, le vieillissement
a 1000 °C/168 h a bien entrainé une microstructure monophasé B/fo. Cependant, contrairement aux
prévisions, aprés traitement a 800 °C/168 h, la microstructure est biphasée B/Bo + O-Ti>AlNb.
Le domaine de précipitation de la phase orthorhombique en température est ici sous-évalué par les
calculs thermodynamiques. Pour l'alliage M-0Si, les prédictions sont cohérentes avec I’expérience apres
traitement d’homogénéisation et vieillissement a 1000 °C. Cependant, le vieillissement a
800 °C/168 h, n’a pas engendré la formation de la phase 8-NbsAl, lalliage étant biphasé
B/Po+ O-TiAINb. Dans cette situation, il semble que le domaine  + O-Ti;AIND soit également sous-
évalué en température par les calculs.

Les microstructures obtenues apres tous les traitements thermiques dans ’alliage B-0Si sont
cohérentes avec les simulations Thermo-Calc. Cependant, dans D'alliage B-1Si, a 800 °C, les
simulations prédisent la formation de siliciures. Or, cela n’est pas observé expérimentalement. Cette
incohérence est récurrente dans tous les autres alliages dopés & 1 %.. Si. Or, il a été vu que les
simulations considerent qu’il n’y a pas de silicium en solution solide. Ces incohérences montrent donc
que, contrairement & ce qui est prédit, le silicium, & hauteur de 1 %.;, peut rester en solution a 800
°C dans les alliages étudiés. Finalement, dans les alliages C-0Si et D-0Si, les comparaisons entre
expérience et simulation sont cohérentes pour des traitements d’homogénéisation a 1600 °C et de
vieillissement a 800 °C. Néanmoins, a 1000 °C, les simulations prédisent des microstructures
monophasées B/Bo. Or, expérimentalement, la phase a>-TisAl précipite. De fagon intergranulaires pour
C-0Si et intra et intergranulaires dans D-0Si. Il en va de méme pour C-1Si et D-1Si ot la précipitation
intergranulaire de os-Ti3Al est observée apres vieillissement a 1000 °C. Alors, soit la précipitation de
la phase a>-TisAl est mal évaluée par les calculs Thermo-Calc, soit il s’agit d’une phase intermédiaire
car la méthode Calphad ne permet que de calculer les états d’équilibres.

Choix des compositions : influence de la composition chimique

L’étude des différents rapports Nb/Ti a donc montré qu’'un rapport supérieur a 1 entraine la
précipitation de la phase 6-NbsAl, précipitation d’autant plus importante avec l'ajout du silicium.
Les essais mécaniques ont montré que cette précipitation est trop néfaste, le rapport Nb/Ti dans les
alliages doit alors étre inférieur ou égal a 1. Quand le rapport est faible, pour les alliages D
(Nb/Ti = 0,66), le vieillissement a 800 °C des alliages entraine une légeére oxydation aux joints de
grains due a la haute teneur en titane. Le vieillissement a 1000 °C quant a lui entraine la précipitation
de la phase a>-Ti;Al également néfaste pour la tenue mécanique aux joints de grain. Aussi les alliages
D ne semblent pas convenir pour des températures d’utilisation dans la gamme 800 - 1000 °C. Le
vieillissement des alliages C (Nb/Ti = 0,88) et D entraine également & 1000 °C la précipitation de la
phase ao-TisAl. Le rapport Nb/Ti inférieur & 1 n’est alors pas adapté car il favorise la précipitation
de la phase 0o-TisAl. Enfin, les alliages A et B présentent un rapport Nb/Ti égal & 1. L’étude
microstructurale montre une légere oxydation a 1000 °C pour les alliages A-0Si et B-0Si.
La précipitation de la phase 8-NbsAl pour l'alliage B-1Si reste locale et en trés faible quantité.
Le rapport Nb/Ti égal a 1 semble étre le plus approprié pour 1'étude.

Les alliages A et B sont alors conservés pour la suite de I’étude. Ces alliages se différencient
par leurs teneurs en aluminium et leur dopage au silicium. Il est alors intéressant d’étudier l'influence
de Taluminium et du silicium sur les évolutions microstructurales des alliages, en particulier sur le

pseudo binaire NbsgxTis0xAlsx.
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I11.
Etude du pseudo binaire

Nb5O—XTi5O—XA12X

L’étude des nouvelles compositions d’alliages dans le systéme Nb-Ti-Al a conduit aux deux compositions
qui semblent étre les plus intéressantes, da savoir celles qui présentent le moins de modifications
microstructurales en température, en limitant au mazimum la précipitation d’oluminures type oo TisAl
et/ou 8-NbsAl. 1l s’avére que ces deux compositions possédent la particularité de contenir la méme
proportion de niobium et de titane. Il est alors intéressant d’étudier le diagramme pseudo-binaire, qui fait
varier la teneur en aluminium au détriment non pas d’un seul élément mais du niobium et du titane
simultanément. Ce genre de pseudo-diagramme n’existe pas dans la littérature. En revanche, il est possible
de le calculer par simulation thermodynamique via le logiciel Thermo-Calc®. Ainsi le premier objectif de
ce chapitre est de construire ce diagramme Nbsp, Ti50.Al, afin d’évaluer Uinfluence de Ualuminium sur la
précipitation des phases intermétalliques. Il sera également intéressant de regarder l'influence du dopage
au silicium sur les domaines de précipitation de ces phases. Les calculs Thermo-Calc® ont été réalisés en
utilisant une base de données développée en interne a 1'Onera. Les résultats calculés peuvent différer des
observations du fait de la non prise en compte de l'aspect cinétique. Pour cela, une étude expérimentale a
été réalisée en paralléle sur les alliages A (10 % Al) et B (15 % Al) 4 différentes températures de
traitement thermique. L’objectif est ainsi de pouvoir qualifier et quantifier les phases précipitantes, de voir
Vinfluence réelle du silicium et de laluminium sur les microstructures, et de comparer les résultats
expérimentaur aux simulations. Finalement, les propriétés mécaniques qui découlent des différentes
microstructures oblenues seront évaluées par essais de compression el de microdureté.
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Chapitre III : Etude du pseudo-binaire Nbso Tis0Alsy

1. Simulations thermodynamiques

La simulation des diagrammes de phases a été accomplie a l'aide de la méthode Calphad via
le logiciel Thermo-Calc. Ce logiciel permet de calculer entre autres des diagrammes ternaires a
températures fixes, et des diagrammes binaires. Le calcul de diagrammes pseudo-binaires a n éléments
est également possible en faisant varier deux éléments, et en fixant les n-2 autres. Par exemple, la

titane fixée a 50 %, Ici, le systéme étudié est un peu plus complexe car ce n’est pas une quantité
d’un élément qui est fixée, mais le rapport Nb/Ti qui est fixé & 1. Ainsi, il s’agit de calculer le
diagramme Nb;oTi50Aly avec 50-x la fraction molaire de niobium et de titane. Comme le logiciel ne
permet pas de calculer directement un tel diagramme, ce dernier a été calculé par discrétisation des
points. Cela permet alors de visualiser les variations des domaines d’existence de chaque phase pour
une composition donnée. De plus, la transition ordre-désordre de la matrice p n’est pas prise en compte
par la base de données utilisée pour des trop faibles teneurs en aluminium comme c’est le cas dans
notre étude. Pour faire apparaitre le domaine ordonné de la phase g sur le pseudo-binaire, nous avons
repris le critére proposé par Boehlert et al [Boehlert1999-1] qui proposent, pour des alliages similaires,
une teneur minimale de 12 %, Al de la phase B pour avoir une mise en ordre de cette phase.

Ce critere, imposé de fagon arbitraire, ne tient pas compte d’'une température critique de transition.

Ces calculs ont été menés dans un premier temps sur le systéme ternaire, puis dans un second
temps en prenant en compte 'ajout de silicium.

1.1. Systeme sans silicium

Le systeme Nbsp Tiso<Als a d’abord été étudié sans présence de silicium pour évaluer Ueffet
de la teneur en aluminium sur la précipitation des phases intermétalliques. Le pseudo-binaire calculé
est présenté en Figure I11. 1. L’axe des abscisses représente la quantité en %.. Al comprise entre 0 et
20 Y%a¢. La mise en ordre B = Bo est fixée pour 12 %, Al dans la matrice cubique centrée, conformément
a ce que Boehlert [Boehlert2001] a prédit sur la mise en ordre de la matrice B dans un systéme Ti-Al-
Nb avec un taux minimum d’aluminium compris entre 12 et 17 %,:. Différents auteurs, en particulier
Chaumat-Jacob [Chaumat1996], ont répertorié des températures de mise en ordre du systéme.
Globalement, les données de la littérature semblent montrer que plus la teneur en aluminium est
faible, plus la température de mise en ordre diminue. Cependant, les températures de mise en ordre
n’ont jamais été déterminées avec précision dans ce systeme, vers les hautes teneurs en niobium.
Par conséquent, le domaine de mise en ordre tracé sur la Figure III. 1 est donc le domaine maximal
et reste indicatif. La teneur en aluminium est celle de 12 %, et la température de mise en ordre n’est
pas indiquée. Cela conduit a une ligne verticale dans le domaine B séparant les teneurs inférieures et
supérieures a 12 %,. Al. Dans le domaine B + O-Ti;AINb et B + O-Ti,AINb + 8-NbsAl, la séparation
est faite dés que la teneur en aluminium dépasse les 12 %.;. Comme les phases 3-NbsAl et O-Ti,AINb
consomment de Daluminium, la matrice est alors appauvrie en cet élément. En conséquence,
la composition chimique de la matrice dépend de la quantité de précipité de phases O-TiAINb
et 8-NbsAl. Plus il y a de précipités, plus la matrice est appauvrie en aluminium, ce qui entraine la
perte de 'ordre chimique de la matrice f.
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Simulations thermodynamiques
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Figure III. 1 : Diagramme pseudo-binaire NbsoxTis0.Alsx simulé
Pour rappel les phases indiquées sur le pseudo-diagramime sont :

- B phase cubique centrée désordonnée (A2) et Po la phase cubique centrée ordonnée (B2) ;

- O la phase orthorhombique Ti:AINb avec O2 sa version ordonnée steechiométrique, et O1
la version désordonnée avec une sur-steechiométrie en niobium. Pour ces travaux de these,
on ne distinguera pas la différence entre les phases O1 et O2.

- 0 laluminure Nb3Al de structure A15.

En fonction de la quantité d’aluminium dans les compositions considérées et de la
température, quatre domaines principaux sont observables. Pour des teneurs treés faibles en
aluminium, inférieure & 4 %, et pour T > 600 °C, la microstructure est monophasée B. Entre
4 et 14 %, Al il y a présence soit d'un domaine biphasé B/Bo + O2-Ti>AINb, phase orthorhombique
ordonnée pour T < 860 °C, soit d'un domaine monophasé B/Bo pour T > 860 °C. A partir de
14 %, Al, la phase 8-NbsAl commence & précipiter a partir de 860 °C, elle est en coexistence avec la
matrice Bo-ordonnée et la phase orthorhombique ordonnée O2-Ti,AINb. A partir de 16 %, Al et pour
des températures supérieures a 885 °C, la phase orthorhombique ordonnée O2 se désordonne en phase
O1 orthorhombique (Ti,Nb);AINb.
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Chapitre III : Etude du pseudo-binaire Nbso Tis0Alsy

1.2. Systeme dopé au silicium

L’objectif de cette partie est, dans un premiers temps, d’apprécier l'effet du silicium sur les
transformations de phase dans le pseudo-binaire. Dans un second temps, on s’intéresse aux domaines

d’existence des différents types de siliciures susceptibles d’apparaitre.

a 0,5%,, Si b 1%,,Si lc 2%, Si
3 1600 F 1600 3 1600
By i Bo ! Bo |
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Aluminium (at.%)

Figure III. 2 : Diagramme pseudo-binaire Nbsoxy/2Tisoxy2AleSiy caleulé avec a) y = 0.5, b) y =l et ¢) y = 2

Précipitation des siliciures

Trois types de siliciures sont susceptibles se former dans les alliages étudiés (Figure I11. 2).
La phase quadratique NbsSi, est la phase la plus stable & basse température. Aux températures
intermédiaires se forment le siliciure de titane {-TisSiz de structure hexagonale. Enfin, a haute
température le siliciure de niobium de type Nb;Sis peut précipiter.

Le diagramme pseudo-binaire montre que le siliciure NbsSi est stable a basse température.
Une augmentation notable du transus NbsSi = (-Ti;Sis est observable avec la teneur en silicium pour
de faible teneur en aluminium, inférieure a 4 %,:.. Tandis que pour une teneur donnée en silicium,
on dénote une forte diminution du transus avec l'augmentation de la quantité d'aluminium jusqu'a
un point remarquable & 6 %, Al. Il y a également une réduction du domaine d'existence des Nb3Si a
des fortes teneurs en aluminium avec 1'augmentation de la teneur en silicium.

La phase (-TisSi; précipite aux moyennes températures. A faible teneur en silicium, 0,5 %,
il est a noter que la phase {-Ti;Si3 ne précipite pas pour les faibles teneurs en aluminium, en dega de
3 %at- Cependant, I'ajout de silicium supplémentaire élargit le domaine de {-Ti5Si; autant vers les trés
faibles teneurs en aluminium que vers les plus hautes températures. Les mémes tendances sont
observées pour le siliciure NbsSiz. En effet, a 0,5 %, Si, la teneur minimale d’aluminium pour précipiter
NbsSi; est de 14 %, alors que cette teneur minimale est de 6 % & 2 % Si.
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Simulations thermodynamiques

Ainsi, I'ajout croissant de silicium dans le systéme NbsoTiz<Alsy entraine un élargissement
des domaines d'existence des siliciures NbsSi, {-Ti5Sis et NbsSis. Il est également observable que plus
le taux d’aluminium augmente, plus les températures de transition B/Bo = B/Po + siliciures
augmentent. Le silicium semble pouvoir alors se substituer plus facilement a laluminium dans la
matrice B/Bo quand cette derniére est pauvre en aluminium. Finalement, il apparait que I'aluminium
diminue la solubilité du silicium dans la matrice /po.

Influence sur le domaine d'existence des autres phases

A 600 °C, la phase orthorhombique ordonnée O2-Ti,AIND existe & partir de 4,2 %.: Al. L’ajout
de 2 %, Si entraine un domaine d’existence dés 3,5 %.. Al. L’ajout de silicium augmente donc le
domaine de précipitation d’O2-TiAINb vers les basses teneurs en aluminium. Par ailleurs,
la température de dissolution de la phase O2-Ti,AINb est plus élevée avec I'ajout de silicium et ce
quelle que soit la teneur en aluminium. L’augmentation est de 'ordre d’'une quinzaine de degrés pour
2 %ae Si par rapport au diagramme sans silicium. Ainsi, Pajout de silicium augmente le domaine
d'existence de la phase O2-Ti.AINb vers les hautes températures. En ce qui concerne la phase
01-Ti2,AINb14,, qui est la phase orthorhombique désordonnée, I'ajout de silicium ne change pas la
température de transition O2-Ti;AINb = O1-Ti ,AINby,, qui reste & 830 °C. En revanche, avec ’ajout
de silicium, le domaine O1-Ti>xAINbi;x commence pour des teneurs en aluminium légérement plus
faibles. En effet, elle est de minimum 16 %.. Al sans silicium contre 15 %, Al avec 2 %.: Si.
Il semblerait donc que le silicium puisse facilement remplacer 'aluminium dans la phase O-Ti,AINb
(O1-Tiy,AlNbyy, ou O2-Ti,AIND) permettant alors I’élargissement des domaines d’existence de cette
phase vers de plus faibles teneurs en aluminium.

Ces tendances sont semblables pour le domaine de précipitation de la phase 8-NbsAl. En effet,
I’ajout de silicium entraine un élargissement du domaine d’existence de la phase 6-NbsAl vers les
basses teneurs en aluminium. Le minimum d’aluminium nécessaire pour précipiter la phase 6-NbsAl
est de 13,9 %, sans silicium alors qu’elle est de 12,3 %avec 'ajout de 2 %, Si. De plus, la température
de précipitation de la phase 3-NbzAl diminue avec I’ajout de silicium.

Finalement, la transition p = Po étant calculée dés que la matrice a atteint 12 %, Al, 'ajout
de silicium ne change pas les simulations et le domaine reste inchangé. Les simulations
thermodynamiques ont donc montré les tendances des domaines de précipitation des différentes phases
en fonction du taux d’aluminium et de silicium dans le pseudo binaire NbsoTisAls. La suite du
chapitre s’intéresse donc a la validation expérimentale de ces simulations. Pour cette partie, la mise
en ordre de la phase orthorhombique ne sera pas prise en compte. La phase orthorhombique est noté
O-TiAINb qu’elle soit ordonnée ou non.
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Chapitre III : Etude du pseudo-binaire Nbso Tis0Alsy

2. Etude expérimentale des transformations de
phases dans le systeme Nbso-xTis0-xAlax

2.1. Matériaux étudiés

Les alliages étudiés sont ceux sélectionnés a la fin du Chapitre II. Leur composition chimique
apres analyse ICP est présentée en Tableau III. 1, ainsi que leur densité mesurée par pycnometrie
hélium.

Tableau III. 1 : Nomenclature, composition chimique (%a:) et densité des alliages étudiés
Nomenclature Nb Ti Al Si | Densité
A-0Si 45,54 | 44,58 | 9,88 0 6,22
A-1Si 44,11 | 44,52 | 10,36 | 1,01 6,13
B-0Si 42,47 | 42,26 | 15,27 0 6,01
B-1Si 41,46 42,4 | 15,08 | 1,06 5,94

Ces valeurs sont proches des compositions visées, les deux alliages varient
principalement par leur taux d’aluminium et leur dopage au silicium. De la, 'objectif de cette partie
de I'étude est d’évaluer les évolutions microstructurales en température de ces alliages afin de pouvoir

les comparer aux diagrammes pseudo-binaires calculés présentés dans le précédent paragraphe.

Les diagrammes pseudo-binaires calculés étant des diagrammes d’équilibre, les traitements
thermiques appliqués sont alors des traitements d’une durée de 168 h pour s’approcher le plus possible
de T’équilibre thermodynamique. Ces alliages sont prévus pour des températures d'utilisation
comprises entre 800 et 1000 °C, c¢’est donc dans cette gamme de températures que les échantillons ont
été vieillis apres homogénéisation. Les traitements thermiques effectués sont présentés en Tableau I11.
2

Tableau III. 2 : Traitements thermiques appliqués aux matériaux étudiés

Alliages Type de traitement Température (°C) Temps (h) | Refroidissement
Tous Homogénéisation 1420 24 h Trempe huile
Tous Vieillissement 800 168 h Trempe huile
Tous Vieillissement 1000 168 h Trempe huile
B-0Si Vieillissement 900 2h Trempe huile

Les microstructures des alliages étudiés apreés traitement d’homogénéisation et de
vieillissement ont été étudiées par MEB en mode BSE : les différences chimiques entre les différentes
phases sont ainsi mises en évidence en utilisant les électrons rétrodiffusés. Les différentes phases
présentes ont été identifiées par leur composition chimique estimée par analyse EDX et par diffraction
des rayons X. La mise en ordre potentielle du systéme A2/B2 est quant a elle a été étudiée par
diffraction des électrons au MET. Enfin, ’analyse d’images par le logiciel ImageJ (Annexe A.), a été
utilisée pour quantifier les phases présentes ainsi que la taille des précipités.

Laurence SIKORAV



Etude expérimentale des transformations de phases dans le systéme Nb50-xTi50-xAl2x

Etat homogénéisé

Les traitements d’homogénéisation ont déja été étudiés en Chapitre 1. 3.1.3. Pour rappel,
les alliages bruts de coulée présentent une microstructure dendritique avec, des grains équiaxes en bas
des lingots, i.e. la partie directement en contact avec le creuset du four a arc. Quant au haut des
lingots, ils présentent tous une structure dendritique (Figure III. 3-a). Par la suite, le traitement
d’homogénéisation a permis de mettre en solution le silicium et ne fait pas précipiter d’autres phases :

les échantillons sont alors homogenes (Figure 111, 3-b).

(& - S B
Figure III. 3 : Micrographies MEB-BSE de lalliage B-1Si a) brut de coulée
et b) aprés traitement d’homogénéisation 1420 °C/24 h + TH

2.2. Vieillissement 800 °C : précipitation de la phase O-Ti.AINb

Aprés homogénéisation, les alliages ont été vieillis & 800 °C durant 168 h afin pour s’assurer
de l'équilibre microstructural. Les micrographies MEB-BSE des quatre alliages sont présentées en
Figure III. 4. De fins précipités sous forme de plaquettes et de contraste foncé sont observables en
mode d'électrons rétrodiffusés. Il y a donc précipitation d'une phase moins dense au sein de la matrice
B/Bo des alliages étudiés. Cette phase a été identifiée au Chapitre I1. 3.2.2. par cliché de diffraction
au MET comme la phase orthorhombique O-Ti,AIND.

% Aluminium

15%

0% % Silicium 1%

Figure III. 4 : Micrographies MEB-BSE des alliages vieillis 800 °C/168 h + TH

en fonction de leur teneur en aluminium et silicium, a) A-0Si, b) A-1Si, ¢) B-0Si et d) B-1Si
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La taille des précipités et la fraction de phase orthorhombique précipitante varient d’un alliage
a l'autre. Les caractéristiques de la précipitation de la phase O-Ti:AIND, telles que la fraction
volumique, '’homogénéité de la microstructure et la taille des précipités, sont dépendantes de la
composition chimique. Deux tendances sont alors visibles : 'effet de la teneur en aluminium et en

silicium.
2.2.1. Influence du taux d’aluminium
2.2.1.1. Alliages sans silicium

Alliages A-0Si

La Figure III. 5-a présente la microstructure de l'alliage A-0Si vieilli durant une semaine a
800 °C ainsi que la cartographie EDX des éléments niobium, titane et aluminium autour du joint de
grains (Figure III. 5-¢). La microstructure a faible grandissement (Figure I11. 5-a) est biphasée avec
une précipitation de phase orthorhombique au sein de la matrice.

i

L - el I. |
II1. 5 : Micrographies MEB-BSE faible (a) et fort (b) grandissement de P'alliage A-0Si
vieilli 800 °C/168 h + TH, ¢) cartographie EDX en niobium, titane et aluminium

Figure

Cependant, cette précipitation est hétérogene, formant de grandes plaquettes le long du joint
de grains et de fins précipitées dans la matrice (Figure II1. 5-b), avec entre les deux une zone de
déplétion. La cartographie EDX (Figure III. 5-¢) révele un enrichissement important en aluminium
au sein des plaquettes, et dans une plus faible mesure en titane. En effet, I’alliage de base est composé
de 10 %. Al et la phase orthorhombique stoechiométrique en contient 25 %.;, ce qui entraine un
enrichissement en cet élément des précipités O-Ti2AINDb par rapport & la matrice. La teneur en titane
passe quant a elle de 45 %, & 50 %, donc un enrichissement moins prononcé sur la cartographie.
L’appauvrissement en niobium dans les précipités est également visible sur la cartographie EDX par
la couleur noire des précipités, tandis qu'aux abords des précipités, il y a une zone de ségrégation du
niobium.
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Alliage B-0Si

La Figure III. 6 présente la microstructure de l'alliage B-0Si dans la matrice et aux joints de
grains. La cartographie EDX n’a pu étre réalisée car la poire d’interaction du faisceau est largement
supérieure a la taille des précipités.

La précipitation de la phase O-Ti;AINb dans 'alliage B-0Si est présente sous deux tailles et
orientations différentes comme illustré dans la Figure III. 6-a. Elles sont différenciées par le lieu de
précipitation, i.e. aux joints de grains et au cceur des grains. Au niveau des joints de grains,
Figure III. 6-b, les précipités sont orientés parallelement entre eux. L’orientation des précipités par
rapport aux joints de grains est propre a chaque grain et probablement dépendant de 'orientation du

grain.

Figure III. 6 : Micrographies MEB-BSE de lalliage B-0Si vieilli 800 °C/168 h + TH,
a) faible grandissement du joint de grain, b) fort grandissement du joint de grains et ¢) précipitation intragranulaire

Les caractéristiques morphologiques des précipités aux joints de grains (Figure III. 6-b),
et intragranulaires (Figure III. 6-c), sont présentées dans le Tableau III. 3. La taille des précipités
intragranulaires est quatre a cinqg fois plus petite que celle des précipités aux joints. Ils ne se présentent
pas sous forme de précipités alignés parallelement les uns aux autres, mais présentent une des relations
d’orientation avec la matrice (Cf. Chapitre II. 3.2.2.1.). Enfin, leur distribution en taille est beaucoup
plus étendue. La taille des précipités varie entre 0,17 et 1,9 m avec un coefficient de variation (Cvi')
de 46 % soit deux fois plus élevé que celui des précipités au niveau du joint de grains. Ces écarts de
coefficient mettent donc bien en avant la répartition de taille plus hétérogene pour les précipités
intragranulaires.

Ecart type
Moyenne

W Cv (%) =
Le coefficient de variation est une mesure relative de la dispersion des données autour de la moyenne. Il se calcule comme le ratio
de l'écart-type rapporté a la moyenne, et s'exprime en pourcentage. Il permet de comparer le degré de variation d'un échantillon a

un autre, méme si les moyennes sont différentes.
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La Précipitation Free Zone (PFZ) observée dans l'alliage A-0Si est révélatrice du role joué
par les lacunes dans la précipitation de la phase O-Ti:AINb. Celle-ci est hétérogene sur le joint de
grains d’une part, et sur des amas de lacunes dans le coeur du grain d’autre part. Dans la PFZ,
il n’y a pas de précipitation car celle-ci n’a pas pu germer faute de lacunes, ces derniéres ayant
diffusées vers le puits que constitue le joint de grains. Par ailleurs, dans ’alliage B-0-Si, il n’y a plus
de PFZ. La germination de la phase orthorhombique semble alors plus aisée dans I’alliage & plus haute

teneur en aluminium.

Tableau III. 3 : Valeurs statistiques de la taille des précipité O-Ti2AINb dans B-0Si (800 °C/168 h + TH)

Moyenne (pm) Min (pm) Max (nm) Cv
Joint de grains (1) 2,5 1,9 4,1 20 %
Joint de grains (2) 2,1 1,5 39 24 %
Intragranulaire 0,44 0,17 1,9 46 %

Influence de ’aluminium

Une influence du taux d’aluminium sur la microstructure peut étre mise en évidence par la
comparaison des caractéristiques microstructurales des alliages A-0Si et B-0Si, présentée en
Tableau I1I. 4. A faible taux d'aluminium, la précipitation de la phase orthorhombique est fortement
hétérogene, favorisée par la présence de défauts tels que les joints de grains. En effet, les précipités
aux joints de grains présentent des tailles plus conséquentes tandis que la précipitation est beaucoup
plus fine en intragranulaire (Figure III. 6-a). L'augmentation de 5 %, Al rend la précipitation des
plaquettes beaucoup plus homogene avec des précipités de taille et de répartition beaucoup plus
réguliere dans la microstructure.

Tableau 1I1I. 4 : Caractéristiques microstructurales de la phase O-Ti2AINb

dans les alliages sans silicium - influence de Paluminium

O-Ti.AINDb
Alliage Microstructure
Yovol Taille (nm)
A-0Si Hétérogene - 0,5-10
B-0Si Homogene 40 0,1-2

La fraction volumique de la phase orthorhombique dans I’alliage A-0Si est difficile a estimer
par analyse d’image, a cause de ’hétérogénéité de la précipitation. Cependant, dans les zones denses
en précipités intragranulaires (Figure I11. 5), la fraction précipitante atteint 17 %.o. Etant donné la
taille trés importante des grains dans nos échantillons, cette fraction mesurée au coeur du grain est
peu affectée par les zones de déplétion en précipités le long des joints de grains et peut donc étre
comparée a celle mesurée dans l'alliage B-0Si. Or, la fraction mesurée dans cet alliage contenant
15 %at Al est de 40 %yo. On peut conclure que lajout d'aluminium entraine donc une précipitation
plus importante. La teneur en aluminium influe donc sur la répartition des précipités dans la
microstructure et sur leur taille. Ainsi, plus la teneur en aluminium est élevée, plus les précipités sont
fins et répartis de maniere homogene.

Alors, plus lalliage est riche en aluminium, plus la germination de la phase O-Ti:AIND est
facile et donc plus les précipités sont nombreux, petits et répartis de fagon homogene. Ce haut taux
d’aluminium rend la composition de lalliage plus proche de celle de la phase O-Ti,AINb
steechiométrique. Cela entraine une fraction volumique qui précipite plus importante.
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2.2.1.2. Alliages avec silicium
Alliage A-1Si

L’alliage A-1Si, a faible teneur en aluminium, apres vieillissement d’une semaine a 800 °C,
présente une microstructure biphasée O-Ti;AINb + B/, illustrée en Figure III. 7. La Figure III. 7-a
présente la microstructure intragranulaire de I’échantillon apres traitement thermique. Les plaquettes

de phase orthorhombique sont observables au sein de la matrice B/fo.

Figure III. 7 : Micrographies MEB-BSE de lalliage A-1Si 800 °C/168 h + TH a) intragranulaire,
h) au joint de grains et ¢) cartographie EDS en niobium, titane, aluminium et silicium

Les plaquettes d’orthorhombique présentent une taille importante comprise entre 2 a 10 pm,
réparties de fagon homogene dans I’échantillon. La Figure III. 7-b présente la micrographie autour du
joint de grains, et la cartographie EDX associée est exposée en Figure III. 7-c. L’orientation sous
forme de plaquettes paralléles est toujours présente au niveau des joints de grains. Les précipités sont
enrichis en aluminium et titane avec un appauvrissement en niobium, comme ce qui a été observé
dans les alliages sans silicium. Un enrichissement en titane et en silicium aux joints de grains est
également visible. La teneur en silicium par EDX est de 2,5 %.:, soit une teneur suffisamment faible
pour considérer qu’il s’agit plus d’une ségrégation de silicium, a I’échelle du microscope électronique
a balayage, plutot que la précipitation de siliciures.

Alliage B-1Si

L’alliage B-1Si, a haute teneur en aluminium, apres vieillissement d’une semaine a 800 °C,
présente également une microstructure biphasée O-Ti,AINb + B/Bo, présentée en Figure I11. 8.

Figure III. 8 : Micrographies MEB-BSE de lalliage B-1Si vieilli 800 °C/168 h + TH
a faible (a) et fort (b) grandissements

87

Laurence SIKORAV



Chapitre III : Etude du pseudo-binaire NbsoTizAlax

La précipitation de la phase orthorhombique est homogene dans tout ’échantillon comme il
est observable sur la Figure I11. 8-a. A un plus fort grandissement, il est observable que les plaquettes
sont tres fines, d'une taille comprise entre 0,1 a 2 jum, et sont réparties uniformément dans le matériau.
La cartographie EDX n’a pas pu étre réalisée du fait de la taille trop fine des précipités.

Influence de ’aluminium

Le taux d’aluminium dans les alliages avec silicium influe également sur la précipitation de la
phase orthorhombique. La Figure I11. 9 présente ’histogramme de répartition des précipités par taille
pour les alliages A-1Si et B-1Si apres vieillissement a 800 °C durant 168 h. Dans 'alliage B-1Si la
distribution présente un maximum autour de 1 pm, et plus de 90 % en nombre des précipités ont une
taille inférieure a 2 pm. La répartition en taille des précipités dans 'alliage A-1Si est plus dispersée.
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Figure III. 9 : Répartition de la taille de précipité O-Ti2AIND dans A-1Si et B-1Si vieilli 800 °C/168 h + TH

Le Tableau III. 5 indique les différents parametres statistiques sur les tailles des précipités
dans les deux alliages dopés au silicium. La taille moyenne des précipités de phase orthorhombique
est plus élevée dans I'alliage A-1Si que dans lalliage B-1Si, une caractéristique également observable
sur la Figure III. 9. L’ajout d’aluminium a donc entrainé un amincissement des précipités. De plus,
le coefficient de variation de l'alliage A-1Si est trés important, de 80 % contre seulement 37 % pour
I’alliage B-1Si. Cela confirme la tendance déja illustrée en Tableau III. 4, celle d'une distribution de
taille des précipités O-Ti.AIND plus étendue dans le cas de 1'alliage a plus faible teneur en aluminium.
Finalement, la fraction volumique des précipités est également influencée par la teneur en aluminium.
En effet, a 15 % Al il y a plus de 44 %.o de précipités dans l'alliage contre 25 %o & 10 %ac Al

Tableau 111. 5 : Valeurs statistique de la taille des précipité O-Ti2AINb
dans A-1Si et B-Si (800°/168 h + TH) — Influence de Paluminium

Moyenne (pm) | Min (pm) | Max (pm) | Cv dyo Povol
A-1Si 3,1 0,9 9,9 81 % 6 pm 25 %
B-1Si 1,2 0,3 2.8 37% | 2,5 pm 44 %
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Conclusion et hypothéses sur ’influence de ’aluminium

Les observations précédentes ont montré que le passage de 10 & 15 %, Al sur les alliages
vieillis 800 °C/168 h entraine, quelle que soit la teneur en silicium, une augmentation de la fraction
de phase orthorhombique précipitante, ainsi qu'une diminution de la taille de ces précipités et une
distribution de taille de précipités plus homogene. Nous avons de plus vu que 'aluminium semblait
jouer sur la précipitation de la phase orthorhombique en améliorant la germination des précipités.

2.2.2. Influence du taux de silicium

Alliages A (10 %, Al)

Les alliages A sont a faible teneur en silicium. Il a été vu précédemment que dans les alliages
A-0Si (Figure ITL. 5-a), la précipitation de la phase orthorhombique est hétérogéne avec la présence
de zone de déplétion aux joints de grains, et des précipités intragranulaires plus fins dans la matrice.
L’ajout de 1 %, Si, dans I'alliage A-1Si, conduit & une précipitation plus homogeéne avec des précipités
bien répartis dans tout le matériau. La phase orthorhombique précipitante représente 25 %.. avec
une distribution de taille assez large, comprise entre 1 et 10 pm (Tableau II1. 6).

Tableau 111. 6 : Evolution microstructurale et précipitation de la phase O-Ti2AIND
dans les alliages A-0Si et A-1Si aprés vieillissement 800 °C/168 h + TH — Influence du silicium

O-Ti:AINb
Fovol Taille (pm)

Alliage Microstructure

Hétérogene

A-0Si . 0,5- 10

Homogene

A-1Si 25 1-10
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Ainsi, il semblerait que le silicium ait un effet notable sur la précipitation de la phase
orthorhombique. Afin de comprendre comment le silicium agit sur le mécanisme de précipitation de
la phase orthorhombique, D’échantillon A-1Si a été étudié par microscopie électronique en
transmission. La résolution du MET permet d’obtenir des cartographies EDX sur les objets qui sont
inférieurs au micron tels que les plaquettes de phase orthorhombique. La Figure I11. 10 représente la
cartographie de la répartition du silicium dans l'alliage A-1Si vieilli & 800 °C/168 h. L’intensité des
couleurs sur cette cartographie montre que le silicium est plus présent dans les précipités de phase
orthorhombique. Ce point sera détaillé au Chapitre IV

Figure III. 10 : Micrographie MET de 1'alliage A-1Si (800 °C/168 h + TH)

a) champ clair et b) cartographie EDX en silicium

Le Tableau III. 7 présente la composition chimique locale des zones considérées, a savoir la
zone (1) qui ne contient que de la matrice B/Bo (Figure III. 10-a), et une zone (2) prenant en compte
un précipité de phase O-TiAINb. Ces compositions chimiques sont comparées a la composition de
I’alliage brut d’élaboration obtenue par ICP.

Tableau IIL. 7 : Compositions chimiques par ICP et EDX-MET de l'alliage A-1Si (800 °C/168 h + TH)

Nb (%at) | Ti (%0a) | Al (%ar) | Si (%0ar)
IPC 4411 44,52 10,36 1,01
Zone (1) - matrice 47,22 45,02 7,06 0,7
Zomne (2) - précipité 30,69 50,52 17,36 1,4

En comparant la matrice avec les valeurs nominales de 1’alliage, on observe que la teneur en
niobium a légerement augmenté dans la matrice, et que la teneur en aluminium a diminué, passant
de 10 & 7 %,. L’aluminium a bien été consommé par la précipitation de la phase O-Ti,AIND. Il est
également intéressant de constater que la teneur en silicium a également diminué de plus de 30 % de
sa valeur initiale, passant de 1 & 0,7 %, dans la matrice. La précipitation des plaquettes de phase
orthorhombique a également consommé du silicium. La zone (2) contenant le précipité présente une
teneur en niobium appauvrie de 30 % par rapport a la matrice. Le titane, avec une composition a
50 %ai, est proche de la steechiométrie de la phase orthorhombique. L’aluminium est légérement en
sous-steechiométrie. Ces valeurs sont a prendre avec précaution car elles sont en partie faussées du
fait de la finesse du précipité et la probable inclinaison des interfaces matrice/précipité. La matrice
en périphérie du précipité est en partie comptée dans 'analyse EDX ce qui entraine un sur évaluation
de la teneur en niobium et une sous-évaluation de la teneur en aluminium. L’information importante
qui ressort ici est la différence de teneur en silicium entre la matrice et le précipité, passant de
0,7 & 1,4 %at, ce qui confirme la ségrégation du silicium dans les plaquettes de phase orthorhombique
O-Ti,AINb. Ces résultats sont semblables & ceux de Paris et al [Paris2015], qui présentent une teneur
en aluminium tres élevée dans leurs siliciures. Ces éléments semblent se substituer facilement.
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Alliages B (15 %.: Al)

La Figure III. 11 présente les micrographies des alliages B, riches en aluminium, avec et sans
silicium apres traitement a 800 °C durant 168 h. La taille des précipités d’orthorhombique dans
l’alliage B-0Si semble étre plus fine que dans lalliage B-1Si, par observation des images des

Figure III. 11 : Micrographies MEB-BSE intragranulaire des alliages
a) B-0Si et b) B-1Si apres vieillissement 800 °C/168 h + TH — Influence du silicium

L’analyse d’image a permis d’obtenir la répartition des tailles des précipités pour les deux
alliages (Figure III. 12). Les données statistiques issues de cette analyse sont présentées en
Tableau III. 8. Les tailles moyennes, minimales et maximales des précipités sont plus faibles dans
lalliage B-0Si (respectivement 0,44 pm, 0,17 pm et 1,9 pm), qu'avec du silicium dans Palliage B-1Si
(1,2 pm, 0,3 pm, et 2,8 pm). Les tailles des précipités sont cependant plus dispersées dans 1'alliage
sans silicium, entrainant un coefficient de variation de 9 % plus élevé que celui de 1'alliage contenant
du silicium. Finalement, la fraction volumique des précipités est sensiblement plus élevée dans 'alliage
dopé au silicium, elle est estimée a 44 %o au lieu de 40 %o pour 1'alliage B-0Si.
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Figure III. 12 : Répartition de la taille de précipité dans B-0Si et B-1Si vieilli 800 °C/168 h + TH

La comparaison de la précipitation de la phase O-Ti,AINb dans les alliages a haute teneur en
aluminium permet de voir que le silicium peut induire plusieurs effets sur la précipitation de la phase
orthorhombique. Ainsi, le dopage par le silicium semble conduire & une augmentation de la fraction
volumique de la phase orthorhombique avec une répartition plus homogene de ces derniers au sein de
la microstructure. De plus, I'ajout de silicium semble également entrainer une taille moyenne de
précipité plus élevée.
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Tableau 111. 8 : Caractéristiques macrostructurales de la taille des précipités O-Ti2AINb
dans B-0Si et B-Si (800°/168 h + TH) — Influence du silicium

Moyenne (pm) | Min (um) | Max (um) | Cv dyo Yool
B-0Si 0,44 0,17 1.9 46 % | 1um 40
B-1Si 12 0,3 2,8 37% | 2,5um 44

Conclusion sur l’influence du silicium

Ainsi, l'ajout de 1 %, Si a conduit & une répartition plus homogene des plaquettes de phase
O-TiAINb au sein de la microstructure, signe que les atomes de silicium pourraient jouer un role
durant la phase de nucléation des précipités O-Ti,AINb. En effet, les atomes de silicium en solution
solide dans la matrice, pourraient étre des sites de nucléation privilégiés des précipités
d'orthorhombique. Ceci permettrait d'expliquer la disparition des colonies de précipités de phase
O-Ti2AIND aux joints de grains. D'autre part, 'augmentation de la taille moyenne des précipités dans
l'alliage B-1Si semble montrer que le dopage au silicium aurait un effet bénéfique sur la cinétique de
croissance des plaquettes d'orthorhombique (Cf. Chapitre IV. 2.3.3.). La composition chimique en
termes d’aluminium et de silicium est alors un facteur tres influent sur la microstructure a 800 °C des
alliages étudiés. Pour rappel, cette catégorie d’alliages est étudiée pour une application pour les
turbines basse pression, visant a un fonctionnement a des températures comprises entre 800 et
1000 °C. C'est pourquoi les alliages ont également été vieillis a 1000 °C durant une semaine afin
d'étudier la stabilité microstructurale des alliages a cette température.

2.3. Vieillissement 1000 °C

, , . . -
Pour évaluer Iévolution micro- &
tructurale des alliages étudiés a la 1
, . ,Nb)4(Si,
température de fonctionnement Oxydes e e

visée, les alliages ont été wvieillis
durant une semaine a 1000 °C suivis
d’'une  trempe a Thuile. Les
micrographies des alliages prises au
MEB-BSE  sont  présentées en SRl
Figure III. 13. Cette étude au A

MEB-BSE a été couplée avec des \

analyses EDX afin d'évaluer la

% Aluminium

*—_ 5-(Nb,Ti),(ALSi)

composition locale des phases 51ND-29Ti-19A1-1Si

15%

présentes dans les alliages. Pour les
alliages A-0Si et B-0Si, respecti-
vement Figures [II. 13-a et III. 13-c,
a faibles grandissements, leurs micro- Figure III. 14 : Micrographies MEB-BSE des alliages vieillis 1000 °C/168

% Silicium

h + TH en fonction de leur teneur en aluminium et silicium,

a) A-0Si, b) A-1Si, ¢) B-0Si et d) B-1Si

structures semblent étre constituées
de grains homogenes. Cependant, a
fort grandissement, de fins précipités
ont été détectés le long des joints de grains. Ces précipités sont trop fins pour étre analysés par EDX.
Cependant, les cartographies EDX effectuées sur ces échantillons révelent une forte teneur en titane
et en oxygene au niveau du joint de grains. Ces petits précipités noirs sont alors assimilés a des oxydes
de titane
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Pour les alliages dopés au silicium, plusieurs phases intermétalliques ont pu étre observées :
des siliciures de titane de type (-(Ti,Nb)s(Si,Al)s et des aluminures de niobium de type
3-(Nb,Ti)s(Al,Si). Plusieurs effets de la composition sur ces précipitations sont observés ici.

2.3.1. Précipitation des siliciures

Identification des phases précipitées

Les alliages dopés au silicium, A-1Si et B-1Si, aprés vieillissement a 1000 °C durant une
semaine, présentent une microstructure polyphasée. La micrographie de ces alliages traités est
présentée en Figure II1. 14. Sur ces micrographies, deux phases sont observables : la matrice B/po en
gris clair dans laquelle ont précipité des intermétalliques de fagon uniforme. Ces précipités sont
identifiés via EDS (Figure I1I. 14-¢), comme des siliciures de titane -(T1,Nb)s(Si,Al)s.

10pm

Figure III. 14 : a) l\li(:rographié MEB-BSE de l'alliage A-1Si vieilli 1000 °C/168 h + TH

b et ¢) cartographie EDS associée en niobium, titane, aluminium et silicium

Les alliages B-1Si et A-1Si présentent tous deux ces précipités. L’analyse d’image est utilisée
pour voir si l'aluminium présente un effet sur la précipitation de ces siliciures. Le Tableau III. 9
ci-dessous indique alors la taille moyenne des précipités de phase {-TisSis intragranulaire, ainsi que la
fraction volumique correspondante. Les mesures ont été faites sur dix micrographies MEB-BSE,
ce qui représente plus de 5000 précipités, pour obtenir des résultats statistiquement cohérents.

Tableau I11. 9 : Taille moyenne et Yo des précipités C-TisSis

Taille (nm) Jovol
A-1Si 0,92 3.1
B-1Si 0,96 2.5

La différence de taille moyenne des précipités de siliciures {-TisSis entre l'alliage A-1Si est
B-1Si est tres faible. Les précipités sont en moyenne légerement plus gros pour B-1Si. Cependant,
cette différence est tellement faible qu’il n’est pas possible de conclure quant a un effet de 'aluminium
sur la taille des précipités (-TisSis.
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A contrario, la fraction volumique des précipités de phase (-TisSis évolue davantage entre
A-1Si et B-1Si. En effet, la fraction qui précipite est plus importante dans A-1Si que dans B-1Si.
Cette observation indique qu'un faible taux d’aluminium favorise la précipitation de la phase {-Ti5Sis.
Or, dans le Chapitre II. 2.1.2.2., les simulations thermodynamiques avaient indiqué l'effet inverse.
En effet, les calculs prédisaient une fraction de phase plus faible en précipité (-TisSiz dans A-1Si
que dans B-1Si. Pour comprendre cette différence, une nouvelle simulation a été effectuée.
La Figure III. 15 représente ’évolution de la composition chimique de la phase {-Ti5Sis en fonction de
la température dans A-1Si et B-1Si.
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Figure I1I. 15 : Evolution de la composition chimique de la phase ¢-TisSis

en fonction de la température dans a) A-1Si et b) B-1Si

Tout d’abord, il est observable que les deux Figures I1I. 15-a et [1I. 15-b sont semblables sur
la température d’existence de (-TisSis dans A-1Si : entre 700 et 1200 °C. Les simulations indiquent
donc que la phase (-Ti;Sis a la méme composition chimique dans les alliages A et B. Ce qui est
principalement remarquable sur cette figure est que, dans A-1Si comme dans B-1Si, la phase {-Ti;Sis
ne fait pas intervenir I’élément aluminium. Les simulations ne prennent pas en compte le fait que
Paluminium puisse se substituer au silicium dans {-Ti;Siz. Or, les analyses EDX ont montré
qu’expérimentalement, il y a substitution partielle du silicium par de 'aluminium. Il s’agit donc en
réalité de la phase {-(Ti,Nb)s(Si,Al)s. Ceci peut expliquer les différences entre les résultats de

simulations et expérimentaux.

2.3.2. Influence du silicium et de I’aluminium

sur la précipitation de la phase 6-Nb;Al

La Figure III. 13 précédente montre que 'alliage sans silicium, B-0Si, ne présente pas de
précipité. Cela est en accord avec les simulations Thermo-Calc, car le domaine de précipitation de la
phase 8-NbsAl & 15 %, Al et sans silicium, est compris entre 840 et 980 °C. La température de
traitement de 1000 °C est donc hors de ce domaine de précipitation. En outre, 'ajout de 1 %, Si
provoque non seulement la précipitation des siliciures {-Ti5Sis, mais en plus, localement dans le joint
de grains, celle de la phase 8-NbsAl. La précipitation est faible sur une partie du joint
seulement. La fraction de phase 8-NbzAl précipitant est faible, conformément aux simulations
(Cf. Chapitre I1. 2.2.3.2.). Pour aller plus loin sur l'effet du silicium, un autre alliage, 41,5Nb-41,5T'-
15A1-2Si a été élaboré, homogénéisé (1600 °C/24 h) puis vieilli & 1000 °C/168 h. La Figure III. 16
illustre une micrographie de cet alliage.
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Figure III. 16 : Micrographies MEB-BSE de Dalliage 41,5Nb-41,5Ti-15A1-2Si vieilli 1000 °C/168 h

A faible grandissement, la microstructure obtenue est biphasée : il y a précipitation de 37 %ol
de phase 3-NbsAl dans la matrice B/Bo. Enfin, & fort grandissement, de petits précipités foncés ont
été observés dans la matrice entre les précipités de phase 8-NbsAl. Les analyses EDX révelent que les
précipités dans la matrice sont des siliciures {-Ti5Sis.

L’ajout de silicium supplémentaire a donc favorisé la précipitation de la phase 8-NbsAl.
Ce résultat expérimental est en accord avec les prédictions thermodynamiques présentées dans le
début du chapitre (Figure II1. 2). Cependant, a trop haut taux de Si, supérieur a 1 %., la précipitation
devient trés importante et devrait conduire a une grande fragilisation du matériau [Kong2015].

L’effet d’aluminium est visible en comparant la précipitation dans les alliages A a celle dans
les alliages B. En effet, sur la Figure III. 13-a, l'alliage A-0Si ne présente aucun précipité
intermétallique. L’alliage A-1Si présente quant a lui des siliciures uniquement. Il n’y a pas de
précipitation d’intermétallique de type aluminure 8-NbsAl. Le faible taux d’aluminium dans les
alliages A n’entraine donc pas la formation de la phase 3-NbsAl a 1000 °C, et ce que lalliage
soit dopé ou non au silicium. De plus, ces observations sont en accord avec le pseudo-binaire
(Figure III. 1), qui prédit absence de précipitation d’aluminure a cette teneur d’aluminium.

L’étude s’est pour linstant axée sur les évolutions microstructurales du systeme via
lobservation des précipités intermétalliques. Or, le systéeme Nb-Ti-Al est connu pour pouvoir
présenter une cristallographie cubique centrée ordonnée dans certaines conditions de composition
chimique et température. La suite du chapitre s’intéresse alors aux conditions de cette mise en ordre
dans le cas des alliages étudiés. On s’intéressera notamment a l'influence de la teneur en niobium et
en silicium sur cette température de transition désordre-ordre.

2.4. Etude de la mise en ordre A2/B2

2.4.1. Rappels bibliographiques sur la mise en ordre

Dans le Chapitre 1. 2.1.1.2. il a été montré que la matrice B (A2-cubique centrée) du systéme
Nb-Ti-Al peut subir une transition type ordre-désordre du second d'ordre. Une transition de phase
type désordre-ordre s'accompagne généralement d'un abaissement du degré de symétrie. Ainsi,
le groupe de symétrie de la phase la moins symétrique, c'est-a-dire la phase ordonnée, est alors un
sous-groupe de symétrie de la phase la plus symétrique : la phase désordonnée. Plusieurs familles de
sites, qui étaient auparavant équivalentes dans le systeme désordonnée, deviennent alors des
sous-réseaux. Pour la phase ordonnée, 1'occupation des sous-réseaux se fait préférentiellement par un
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des éléments de l'alliage, ce qui provoque un abaissement du degré de symétrie |Chaumat1996]
[Nakal993]. Ces pertes de symétrie de translation ou de rotation, issues de la mise en ordre entrainent
le fractionnement de la phase ordonnée en plusieurs domaines de translation ou de rotation appelés
variants. Ces variants sont séparés, soit par une paroi de macle d'orientation dans le cas d'une
symétrie de rotation, soit par des parois de domaine, appelés des parois d'antiphase, souvent noté
APB : Antiphase Boudaries, dans le cas d'une symétrie de translation. Dans le cas de la transition
A2/B2, il s’agit d'une perte de symétrie de translation. Par conséquent, la transition peut étre étudiée
via l'observation des parois d'antiphase a 1'échelle du MET

Par diffraction au MET, un systeme cubique centré ordonné se distingue du systéme
désordonné par la présence de taches dites de sur-structure sur les clichés de diffraction enregistrés
selon les axes de zone [001]g ou [011]g de la matrice B (Cf. Chapitre 1. 2.1.1.2.). Ces observations
permettent de déterminer si l'alliage est ordonné ou non, mais elles ne sont pas suffisantes pour
conclure sur la température de mise en ordre Tc. Lors de la détermination de la température de mise
en ordre a une composition choisie, plusieurs cas sont possibles. Soit les alliages sont traités au-dessus
de la température de mise en ordre. Dans ce cas, la vitesse de refroidissement doit étre rapide pour
que la croissance des zones B2 soit incomplete et donc conduise a la formation de domaines ordonnés
de faible taille. Ces domaines sont caractérisés par la présence des parois d’antiphase a 1'échelle du
MET. Ou bien le traitement de recuit Ty est effectué dans le domaine ordonné, alors le domaine B2
observé est de grande taille, malgré une vitesse de rapide. Dans ce cas, les parois d’antiphase ne sont
alors plus observées (Tableau III. 10).

Tableau III. 10 : Conditions de mise en ordre selon les observations MET

Tache de sur-structure Paroi d’antiphase Ordre Température recuit
Non Non Désordonné NA
Oui Non Ordonnée Tr > Tc
Oui Oui Désordonnée Tp < Te

Pour rappel, les études menées par Chaumat-Jacob [Chaumat1996] et Sikora |Sikoral996] ont
montré qu’a haut taux de niobium, les atomes de titane se positionnent sur les sites A et B alors que
les atomes d’aluminium se situent sur les sites B, les atomes de niobium pouvant se substituer sur les
deux sites. Comme les atomes d’aluminium sont situés uniquement sur le site B, la mise en ordre est
alors dépendante de la teneur en aluminium des alliages, et le domaine B2 est tres étendu vers les
hautes teneurs en niobium et titane.

Bo (B2)

Figure III. 17 : Mailles cristalline Bo (32) montrant les sites A (en vert) et B (en bleu)
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Afin d’étudier I'influence de la teneur en aluminium et en silicium dans le systeme Nb-Ti-Al
a l'échelle du MET, des lames minces ont été préparées a partir des quatre alliages étudiés (A-0Si,
A-1Si, B-0Si et B-1Si) et dans les états thermiques suivants :

- a l'état d'homogénéisation : 1420 °C / 24 h + TH

- a 1'état de vieillissement a 800 °C : homogénéisé + 800 °C/168 h + TH

- a l'état de vieillissement a 900 °C : homogénéisé + 900 °C/2 h + TH

- a l'état de vieillissement a 1000 °C : homogénéisé + 1000 °C/168 h + TH

Une trempe a 1'huile systématique a été réalisée pour cette série d'échantillons afin d'étudier
entre autres le phénomene de mise en ordre de la matrice f via l'observation des parois d'antiphase.

2.4.2. Résultats expérimentaux

2.4.2.1. Alliages A (10 %. Al)

Homogénéisation 1420 °C/24 h + TH

Les premiers alliages étudiés sont les alliages A-0Si et A-1Si aprés traitement
d’homogénéisation a 1420 °C durant 24 h. Quel que soit ’échantillon, il n’y a pas de précipité dans
la matrice remarquable au MET. Les deux échantillons présentent donc une matrice B/po, et le silicium
est bien en solution solide dans A-1Si. La Figure I11. 18-a présente le cliché de diffraction de la matrice
B de l'alliage A-0Si selon I'axe [001]g apres traitement d’homogénéisation. La Figure II1. 18-h est le

cliché de diffraction de la matrice de l'alliage A-1Si homogénéisé selon 'axe [1-10]p.
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Figure III. 18 : Cliché de diffraction de la matrice B des alliages homogénéisés 1420 °C/24 h
a) A-0Si selon I'axe [001]p et b) A-1Si selon I'axe [1-10]p

Les clichés de diffraction des deux alliages ne présentent pas de tache de substructure.
Cela est confirmé par analyse d’image. En effet, le profil d’intensité, selon la rangée 001, montre qu’il
n’y a pas de tache non visible & I'ceil nu. De plus, les études au microscope en transmission ont montré
labsence de parois d’antiphase dans les deux matériaux. Les alliages contenant 10 %, Al ne sont
donc pas ordonnés a la température de 1420 °C.

& Traitement uniquement appliqué sur les alliages B. Ot traitement a été effectué entre 1000 °C' et 800 °C pour situer

Te. La mise en ordre étant un phénomeéne rapide, un trattement de 2h est suffisant pour ordonner le systéme.
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Vieillissement 1000 °C/168 h + TH

La Figure III. 19-a présente le cliché de diffraction de la matrice f de l'alliage A-0Si selon
laxe [001]p aprés traitement d’homogénéisation + vieillissenent 1000 °C/168 h + trempe huile.
La Figure III1. 19-h (1) présente la micrographie en champ clair de I'alliage A-1Si traité a 1000 °C et
la Figure I11. 19-b(2) est le cliché de diffraction associé selon I’axe [1-10].

Les clichés de diffraction des deux alliages ne présentent pas de tache de sur-structure.
De plus, aucune présence de parois d’antiphase n'a été détectée dans les deux matériaux. Les alliages
contenant 10 %,: Al ne sont donc pas ordonnés a 1000 °C.
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Figure III. 19 : Micrographies MET de la matrice B des alliages vieillis 1000 °C/168 h
a) cliché de diffraction de 'alliage A-0Si selon 'axe [001]p
et b-1) micrographie en champ clair de l'alliage A-1Si et b-2) cliché de diffraction associé selon Iaxe [1-10]p

Il est également observable que dans ce cas, le silicium ne semble pas avoir d’influence sur la
mise en ordre de la matrice B (A2). De plus, contrairement a la micrographie MEB-BSE de
I'échantillon A-1Si vieilli 1000 °C/168 h + TH (Figure III. 13), montrant la présence de siliciures
C-TisSis, ces derniers n'ont pas été observés au MET. En revanche, plusieurs zones plus fines et
circulaires ont été repérées dans les lames minces étudiées. Les clichés de diffraction permettent
d’identifier ces zones trés minces comme des siliciures {-Ti5Siz (Cf. Chapitre [1. 3.3.2.).

Vieillissement 800 °C/168 h + TH

Les alliages A vieillis 800 °C/168 h ont également été étudiés par la microscopie en
transmission. La Figure III. 20 présente une micrographie en champ clair de l'alliage A-0Si ainsi que
le cliché de diffraction de la matrice selon 'axe [001]p.

La micrographie MET en champ clair (Figure I1I. 20-a), montre que l’alliage A-0Si est biphasé

B + O-Ti,AINb. Le cliché de diffraction de la matrice (Figure III. 20-b) révele par 'absence de tache
de sur-structure et de parois d’antiphase que la matrice est désordonnée de structure A2
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Figure ITI. 20 : Micrographies MET de 1‘alliage A-0Si

a) en champ clair et b) cliché de diffraction en aire sélectionnée de la matrice B selon axe [001]p

Niveau de gris

Les mémes observations ont été obtenues sur I'alliage A-1Si, ol une microstructure biphasée
a été mise en évidence ainsi que la nature désordonnée de la matrice (Figure I11. 21). Les deux alliages
A-0Si et A-1Si présentent donc une matrice désordonnée B (A2) a 800 °C.

Matrice B
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Figure III. 21 : Micrographie MET de l'alliage A-1Si,
a) Champ clair et b) diffraction de la matrice p selon Paxe [011]p

L'étude MET sur les alliages A a donc montré que la mise en ordre du systéme
NbsoxTisxAlsy n’a pas eu lieu pour une teneur d’aluminium de 10 %.;. Ces résultats sont cohérents
avec la littérature, qui montre que la mise en ordre est dépendante de la teneur en aluminium, et que
le minimum d’aluminium pour avoir une matrice ordonnée Bo devrait d’étre supérieur a 12 %, Al,
selon Boehlert [Boehlert1999-1]. De plus, cette étude a également mis en évidence que le dopage de

1 %. Sin'a aucune incidence sur la transition désordre-ordre de la matrice.
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2.4.2.2. Alliages B (15 %.¢ Al)

L’étude de la mise en ordre A2 - B2 sur les alliages A a entre autres montré que 'ajout de
1 %.: Si ne semble pas avoir d’influence sur la mise en ordre. Ainsi, 1'étude au MET menée sur les
alliages B a été réalisée sans prendre en compte le dopage au silicium. L’influence de la teneur en
aluminium sur la mise en ordre ainsi que la température de mise en ordre ont été étudiées dans le cas
des alliages B, apres traitement d’homogénéisation a 1420 °C durant 24 h, puis différents traitements
de vieillissements suivis de trempe a 1'huile.

Homogénéisé 1420 °C/24 h + TH

Apres le traitement d'homogénéisation, 1'étude MET n’a pas révélé de présence de
siliciure, ni d'orthorhombique dans la matrice $/Bo: le silicium est bien en solution solide dans B-1Si.
La Figure III. 22-b présente le cliché de diffraction de la matrice p de l'alliage B-1Si selon d’axe
[1-10]go. Ce cliché est caractéristique de celui d’une structure cubique centré, cependant la présence
de taches de sur-structures est observable. Cela indique que le systéme est alors ordonné B2. Cette
observation a été confirmée par la Figure I11. 22-a, qui met en avant la présence des parois d’antiphase
dans le matériau. Ce cliché en champ sombre a été réalisé avec la tache 001 de la phase f3.
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Figure I1I. 22 : Imagerie MET de B-1Si homogénéisé 1420 °C/24 h
a) parois d’antiphase - champ sombre réalisé avec la tdche 001 de la phase B

et b) cliché de diffraction de la matrice Po selon axe [1-10]po

La présence de parois d’antiphase indique que la mise en ordre a eu lieu lors du refroidissement
de I’échantillon depuis la température de recuit jusqu’'a la température ambiante. La taille moyenne
de ces parois d’antiphase est de 126 nm. L'alliage B-1Si n'est donc pas dans un état ordonné a la
température de 1420 °C. La température de mise en ordre doit alors étre inférieure a 1420 °C. Ainsi,
a 15 %a Al le systéme Nb-Ti-Al présente une matrice ordonnée a basse température. Afin de

déterminer la température de mise en ordre, plusieurs traitements de recuit ou de vieillissement ont
alors été testés : a 1000 °C, 900 °C et 80 0°C.
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Vieillissement 1000 °C/168 h + TH

N

Les échantillons vieillis a 1000 °C/168 h ont également été étudiés en microscopie en
transmission. La Figure III. 23-a présente une micrographie en champ clair de l'alliage B-1Si traité a
1000 °C et la Figure III. 23-b est le cliché de diffraction associé selon 'axe [001]go.
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e

Figure III. 23 : Images MET de lalliage B-1Si vieillis 1000 °C/168 h
a) champ clair et b) diffraction de la matrice Bo selon axe [001]p

Le cliché de diffraction est caractéristique d’'une structure cubique centré, cependant la
présence de taches de sur-structures (Figure III. 23-b) indique que le systéme est ordonné B2.
De plus, la présence de parois d’antiphase a été observée (Figure II1. 23-c). Une telle présence indique
alors que la mise en ordre a eu lieu lors du refroidissement de 1’échantillon depuis la température de
vieillissement jusqu’a la température ambiante. La taille moyenne de ces parois d’antiphase est de
120 nm, soit une taille moyenne comparable a celle de I'alliage homogénéisé. L'alliage B-1Si n'est donc
pas dans un état ordonné a la température de 1000 °C. La température de mise en ordre doit alors
étre inférieure a 1000 °C.

Traitement de recuit & 900 °C/2 h + TH

La dépendance de la mise en ordre a la teneur en aluminium a été montrée dans les deux

paragraphes précédents.

L’alliage B-1Si traité a 900 °C pendant 2 h présente la précipitation de la phase
orthorhombique & hauteur de 40 %q. La Figure I11. 24 présente d’une part la micrographie en champ
clair de lalliage B-1Si et d’autre part le cliché de diffractions selon l'axe [1-10]g de la matrice.
Ce cliché a été obtenu par la technique de la microdiffraction.
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Figure III. 24 : Micrographie MET de Dalliage B-0Si vieillis 900 °C/2 h
a) champ clair et b} cliché de microdiffraction de la matrice p selon Paxe [1-10]p

En effet, la présence de nombreux précipités, y compris dans le volume, rend la diffraction en
aire sélectionnée impossible, d’oui le choix de la technique de microdiffraction dont la faible taille de
sonde permet de s’assurer qu’on soit bien dans la matrice. Le cliché de diffraction selon I’axe de zone
[011]g ne présente pas de tache de sur-structure, révélant ainsi une matrice désordonnée p (A2). Or,
il a été vu que la mise en ordre dépend de la teneur en aluminium. Ainsi, la formation de la phase
O-TiAINb a entrainé une transition ordre-désordre de la matrice. En effet, la précipitation de la
phase orthorhombique doit conduire & un appauvrissement de l'aluminium dans la matrice. De ce
fait, a partir d'une certaine fraction volumique de phase d'orthorhombique précipitée, la quantité
d’aluminium restante dans la matrice ne doit plus étre suffisante pour que cette derniére soit encore

ordonnée.

Vieillissement 800 °C/168 h

L’alliage B-0Si traité a 800 °C pendant 168 h présente une précipitation de la phase
orthorhombique & hauteur de 40 %yo. La Figure 111, 25-a présente une micrographie en champ clair
de lalliage B-1Si, montrant des précipités d’orthorhombique enchevétrés dans une matrice B/po.
Le cliché en champ sombre (Figure III. 25-b) montre un meilleur contraste entre les précipités et la
matrice. Enfin, le cliché de microdiffraction selon l'axe [1-10]p associé a la matrice (Figure I11. 25-¢)

met en évidence la structure cubique centrée de la matrice.
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Figure III. 25 : ITmages MET de Palliage B-0Si vieillis 800 °C/168 h

a) champ clair, b) champ sombre en axe de zone matrice B et ¢) diffraction de la matrice B selon 'axe [1-10]p
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Le cliché de microdiffraction selon l'axe de zone [011]g ne présente pas de tache de
sur-structure, révélant ainsi une matrice désordonnée B (A2). Comme pour l'alliage vieilli & 900 °C,
la précipitation de la phase O-Ti;AINb a été suffisamment importante pour appauvrir la matrice Bo
en aluminium. La quantité restante d’aluminium ne doit plus étre suffisante pour que le systéme soit
encore ordonneé.

2.4.3. Discussion sur la mise en ordre

Il a été montré dans les expériences précédentes que, quelle que soit la température de recuit
ou de vieillissement, Palliage A, contenant 10 %, Al, ne présente jamais de matrice ordonnée B2.
La matrice est alors toujours cubique centrée désordonnée A2. Deux autres phénomenes se distinguent
pour les alliages B, contenant 15 %, Al. Quand la température de recuit ou de vieillissement est
au-dessus du domaine de précipitation de la phase O-Ti:AINb, la matrice est ordonnée. Cet ordre est
mis en évidence par la présence de tache de sur-structure sur les clichés de diffraction. Néanmoins,
la présence de parois d’antiphase indique que la mise en ordre a eu lieu lors du refroidissement.
Autrement-dit, le traitement n’a pas été réalisé dans le domaine d’ordre. Enfin, quand Ia
microstructure est biphasée avec B + O-Ti;AINb, ’absence de tache de sur-structure indique que la
matrice est a présent désordonnée A2. Ces observations montrent que la mise en ordre dans le systéme

Nb-Ti-Al est tres dépendante de la composition chimique. Deux cas se distinguent alors :

L’influence de la composition chimique pour les alliages monophasés B/Bo, notamment la
teneur en aluminium,

- La compétition entre la mise en ordre et la précipitation de la phase O-Ti,AINb.

2.4.3.1. Influence de la composition chimique de la matrice

(sans précipitation de phase O-Ti,AINbD)

Influence de ’aluminium

Dans un premier temps, nous allons étudier I'influence de la teneur en aluminium dans nos
alliages sur la mise en ordre. Nous avons vu précédemment que le diagramme pseudo-binaire étudié
était NbsoxTisxAlx, c’est-a-dire que les alliages sont composés de la méme quantité de niobium et de
titane. Pour cette partie, on néglige la précipitation de la phase O-Ti;AINb, ce point sera développé
ci-aprés en § 2.4.3.2. Dans les alliages B (15 %, Al), il a été montré que la température de mise en
ordre est inférieure & 1000 °C. Dans les alliages A (10 %a: Al), la mise en ordre n’a pas lieu lors du
refroidissement, et ce, quelle que soit la température étudiée, (800, 1000 ou 1420 °C). Enfin,
pour compléter ce diagramme pseudo-binaire, Perepezko et al [Perepezkol989] ont étudié la
température de mise en ordre d’un alliage de composition 37,5Ti-37,5Nb-25A1. Ils montrent qu’avec
ce taux d’aluminium, la mise en ordre de 'alliage étudié est supérieure a 1200 °C. La Figure III. 26
ci-apres est un schéma illustrant ’évolution de la température de mise en ordre en fonction de la
teneur en aluminium pour une méme quantité de niobium et de titane. Les deux schémas restent
seulement indicatifs pour les températures. Il faut surtout tenir compte de I’évolution des courbes
présentée.
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Figure III. 26 : Schémas décrivant 'évolution de la température de mise en ordre
dans le pseudo binaire Nbso«Tis0xAlax

Il a été vu dans le Chapitre I. 2.1.1.2. que la mise en ordre A2 > B2 est dite du second ordre.
C’est-a-dire qu’une telle transition se caractérise par une enthalpie de transformation nulle a la
température de transition T¢. Dans une transition du second d'ordre, le passage de la maille ordonnée
a désordonnée est continu, soit par élévation de la température a la composition fixée, soit par
modification de la composition. Ainsi, ’évolution de T¢ en fonction de la teneur en aluminium dans
les alliages NbsoxTis0Als est décroissante et continue sur %, Al

Or, on sait que lalliage 37,5Ti-37,5Nb-25A1 se met en ordre au-dela de 1200 °C, que T¢ est
inférieure & 1000 °C pour les alliages B. De plus, nous n’avons pas observé de phase ordonnée dans
les alliages A. Ainsi, deux hypothéses sont envisageables quant a la mise en ordre pour les alliages a

faible teneur en aluminium.

- La premiere, schématisée en Figure I11. 26-a, est que la température de transition décroit
quand la teneur en aluminium diminue. De plus, elle atteint son minimum entre
10 et 15 %.. Al Cela entraine alors que, quelle que soit la température de revenu, les
alliages A ne peuvent pas présenter une matrice cubique centrée ordonnée B2. Cette
hypothese fait alors que la température Tc ne décroit pas linéairement avec la diminution
du taux d’aluminium. On constate une baisse trés forte entre 15 et 10 %, Al

- Laseconde hypothese, illustré en Figure I11. 26-b, montre que la température de transition
décroit également quand la teneur en aluminium diminue. Toutefois, le minimum de T¢
est atteint pour en dega de 10 %.. Al. Cela sous-entend alors que les alliages A ont la
capacité de s'ordonner A2 > B2. Cependant, la température de transition T¢ pour cette
catégorie d’alliage est plus faible que pour des valeurs de %.. Al supérieur. De plus,
on sait qu’apres un revenu a 800 °C, ces alliages ne présentent pas de tache de
sur-structure. Alors, si Tc(A) est faible, il est envisageable que le temps de maintien passé
dans le domaine ordonné durant la trempe n’entraine pas la diffusion nécessaire des
atomes pour mettre en ordre le systeme.

Afin de déterminer laquelle de ces deux hypothéses est valable, il faudrait traiter les alliages
A & des températures basses, inférieures a 800 °C, durant des temps longs pour faire un traitement
dans le domaine B2 si cela est possible. Alors, si aprés un traitement long a basse température la
phase B2 est observable, il sera possible de dire que les alliages A peuvent étre ordonnés. Cependant,
I’absence de tache de sur-structure continuera d’indiquer que soit la diffusion n’est pas possible a
cette température, soit & 10 %,.; Al, on est hors du domaine de mise en ordre B2.
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Pour aller plus loin : effet de niobium/titane

On sait, par I’étude bibliographique, et par les résultats précédents, que la mise en ordre A2
- B2 dépend du taux d’aluminium. En effet, la maille cristalline de Bo présente deux sous-réseaux et
Ialuminium se positionne majoritairement sur un seul des deux sous réseaux. Chaumat-Jacob et al
|Chaumat1996] ont également discuté de la position des atomes de niobium et titane sur les sites
A ou B. Ils montrent alors que :

- Les atomes d’aluminium et de niobium se situent majoritairement sur les sites A et le
titane sur les sites B ;

- En cas de sur-stoechiométrie en niobium, les atomes de niobium se substituent au titane
sur les sites B ;

- En cas de sur-steechiométrie en titane, les atomes de titane se substituent au niobium sur
les sites A ;

- En cas de sur-steechiométrie en aluminium, ce sont a nouveaux les atomes de niobium qui
se substituent sur les sites B. Les atomes d’aluminium ne peuvent pas aller sur les sites
B. Alors, les atomes d’aluminium sont prédominants sur les sites A mais le niobium et le

titane se positionnent quand méme sur des sites préférentiels.

1400 -
Leurs calculs montrent que lorsqu’il
/lMenoMSW\ B désordonnée © ! 4
1300 y N y a substitution d’atomes, la
[ i
| | [Shyue1993] . i o
1200 | N température de transition A2 > B2
| I | N
! | ! diminue. Pour comparer avec les
g 1007 | : ' valeurs expérimentales, la
g | w i . o .
g 1000 1 ! | N mgess L lgure IIL 27 ci-contre illustre les
2‘ [Monon19e] - : | variations de T¢ en fonction de la
04 4 \ | - .
© L | \ , I composition chimique avec 15 %, Al
’I /, | } B, ordonnée : )
soo {1 S | : ] fixe. Sur ce graphe nous avons
A [ ! [ . . .
o0 1LY ! | ! également placé les résultats des
I / 3|
. | : : études de Menon |[Menonl996] sur
1 I \ L . : .
NbAl;s 5% 15% 25% 35% NbTigz sAl s les alhages Nb—15A1, Nb-15A1-10T1
%at Titane et Nb-15A1-20Ti, et de I'étude de
Figure III. 27 : Evolution de la température de mise en ordre en Shyue [Shyuel993] sur lalliage
fonction du taux de niobium et titane & 15 %a, Al R .
> T Nb-15A1-40Ti, ainsi que les résultats

de notre étude sur l'alliage B-0Si
(Nb-15A1-42 5T1).
Tout d’abord, pour Nb-15Al, soit I'alliage de Menon sans titane, la mise en ordre A2 - B2
n’a jamais lieu. La présence de titane est nécessaire a la mise en ordre. Pour I'alliage Nb-15A1-10T1i,
la mise en ordre se produit en dessous de 1000 °C. En effet, cet alliage traité a 1000 °C présente des
taches de sur-structure sur le cliché de diffraction et des parois d’antiphase. L’ajout de 10 %, Ti
permet donc d’ordonner le systéme. Pour I'alliage Nb-15A1-20T1, Menon situe T¢ vers 1200 °C. Ainsi,
I’ajout supplémentaire de titane augmente encore le domaine Bo. De plus, pour lalliage
Nb-15A1-40Ti, la température de mise en ordre trouvée par Shyue est de 1120 °C. L’évolution de T¢
en fonction de la quantité de niobium et de titane a 15 %, Al commence a décroitre.

Cette décroissance est confirmée par nos alliages B qui présentent une température de mise en ordre
inférieure a 1000 °C.
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La Figure III. 27 montre donc que, a taux d’aluminium fixe, la température T¢ augmente
avec I'ajout de titane. Elle atteint un maximum entre 10 et 40 %, Ti, puis décroit pour des teneurs
de titane plus élevées. Cela montre d’ores et déja que la température de mise en ordre dépend aussi
du ratio Nb/Ti. Cependant, cela contredit Chaumat-Jacob (Chaumatl996] car, a 15 %a Al,
le maximum de T¢ aurait été atteint pour 50 %, Ti. C’est-a-dire que tous les atomes de titane se
situent sur le site B et qu’il n’y a substitution que des atomes de Al par ceux de Nb sur le site A.
Cependant, la décroissance de la courbe de T¢ indique alors que 'occupation des sites A et B est plus
complexe que ce qu’avait calculé Chaumat-Jacob. Le taux d’occupation optimal de chaque site par
chaque atome permet donc de jouer sur la température de mise en ordre.

On a donc montré ici que 'aluminium n’est pas le seul élément influencant la température de
mise en ordre. Cependant, il reste prédominant car il ne peut occuper uniquement les sites A.

2.4.3.2. Compétition mise en ordre et précipitation de la phase O-Ti,AINb

Ce paragraphe ne s’intéresse plus a la température de mise en ordre Tc. L’alliage est considéré
comme ordonné s’il présente une maille B2 méme si la température de traitement est supérieure a T¢
et qu’elle s’est ordonnée durant la trempe. On s’intéresse uniquement a la teneur en aluminium
nécessaire pour entrainer la mise en ordre, qu’elle se fasse durant le traitement thermique ou durant

la trempe a T'huile.

Faits relatés et hypothéses

Il a été vu précédemment que la mise en ordre était dépendante de la teneur en aluminium.
Cependant, la précipitation de la phase orthorhombique O-Ti.AINb entraine une modification de la
composition chimique de la matrice B/Bo. En effet, si l'alliage considéré présente une composition
chimique de base avec moins de 25 %, Al, alors la précipitation de la phase O-Ti,AINb entraine un
appauvrissement en aluminium de la matrice. Or, cet appauvrissement peut faire en sorte que le

systeme ne puisse plus se mettre en ordre méme durant la trempe.

En effet, pour I'alliage B-0Si, il a été vu que la mise en ordre se faisait en dessous de 1000 °C.
Or, apres traitement a 900 °C, ou 800 °C, les clichés de diffraction ont montré que la matrice était
désordonnée (Figures II1. 24 et III. 25). De plus, a cette température, alliage était biphasé
B + O-Ti,AIND. Ainsi, la précipitation de la phase orthorhombique a appauvri la matrice B, ce qui
fait que la mise en ordre n’a pas eu lieu durant la trempe. On observe donc une compétition entre
mise en ordre et précipitation de la phase orthorhombique.

Dans la bibliographie [Boehlert1999-1], il a été vu que pour un traitement d’homogénéisation,
dés 12 %.: Al, la mise en ordre peut se produire lors du refroidissement. Ainsi, dans cet alliage,
la température critique de mise en ordre est suffisamment haute pour que la diffusion se fasse durant
la trempe. On va donc prendre pour hypothése que la limite minimale de la teneur en aluminium
pour avoir une mise en ordre du systéme est de 12 %.:. En considérant cette valeur, il est alors possible
de relier 1'état d'ordre de la matrice avec la teneur en aluminium de 1'alliage.
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Précipitation maximale théorique

Un alliage contenant Ali% d’aluminium est considéré, avec no% le pourcentage volumique
de phase orthorhombique précipitante. Cette derniere sera considérée comme steechiométrique,
donc composée de 25 %, Al. La relation suivante est basée sur la conservation de la matiere. Pour
cela, on considere que le nombre d’atomes d’aluminium total dans l'alliage est la somme du nombre
d’atomes d’aluminium dans B, que multiple la fraction atomique de B dans 'alliage, et du nombre
d’atomes d’aluminium dans O-Ti;AINb, multiplié par sa fraction atomique. On peut faire 'hypotheése
que la fraction volumique d’une phase équivaut a sa fraction atomique. Cette hypothese est possible
car les phases O-Ti;AIND et B sont composées d’atome aux rayons atomiques proches. La maille
orthorhombique contient 16 atomes, pour un volume de 266 A3. Soit un volume par atome de
16,7 A3. La maille B contient deux atomes par maille pour un volume de 33,7 A3, soit un volume par
atome de 16,8 A3. On obtient alors la relation :

e Alix%: teneur en aluminium dans lalliage global, ou monophasé /Bo

e 1,%y : fraction volumique de phase orthorhombique

o 1% = 1-n,%v0 ¢ quantité volumique de matrice B/Bo

e 1, =25 %, : quantité atomique d’aluminium dans la phase orthorhombique

e 1np: quantité atomique d’aluminium dans la phase B/Bo
ng.ng Y%opor + No-No Yovor = Alpor % Equation III. 1
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Figure II1. 28 : a) évolution de la quantité d’aluminium présente dans la phase B/Bo
en fonction du taux de phase orthorhombique, pour Al = 15 %at

b) évolution de Aliz minimal nécessaire pour avoir une matrice o en fonction du taux de phase O-Ti2AIND

Ainsi, plusieurs minimas peuvent étre mis en évidence a partir de la relation précédente.
La Figure III. 28-a représente 'évolution de la quantité d’aluminium présente dans la matrice B/fo
en fonction de la précipitation de la phase O-Ti:AINb pour un alliage contenant 15 %, Al & Porigine.
La Figure I11. 28-b représente 1’évolution de 1'Al %en fonction de la fraction volumique de la phase
orthorhombique.

Pour lalliage contenant 15 %, Al, la précipitation de la phase orthorhombique entraine un
appauvrissement en aluminium dans la matrice B. L’aluminium est en effet consommé par la

précipitation de la phase orthorhombique qui contient 25 %, Al. Ainsi, les conditions de mise en
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ordre dans l'alliage B/Bo + O-Ti,AINDb peuvent étre reliées a la proportion de phase orthorhombique
précipitante. En effet, il a été vu précédemment que la mise en ordre est dépendante de la teneur en
aluminium dans la matrice . En dega de cette teneur minimal, la matrice est désordonnée. Au-dela,
elle est ordonnée. En observant la Figure I11. 28-a, et en considérant le minimum donné par Boehlert
Boehlert1999-1] de 12 % Al, la précipitation maximale de phase orthorhombique est de 23 %y, pour
que la teneur en aluminium dans la matrice reste supérieure a 12 %.:. Or, comme 12 %, est la limite
basse, alors 23 %yo-Ti2AIND est une limite haute pour un alliage a 15 %, Al initial. Alors, pour les
alliages B biphasés B/Bo + O-TiAINb, la matrice cubique centrée est désordonnée deés que
23 %o O-Ti2AIND ont précipité.

En considérant que la mise en ordre nécessite au minimum 12 %,: Al dans la phase cubique
centrée, alors la teneur en aluminium dans I'alliage nécessaire pour ordonner le systéme augmente
avec la précipitation de la phase orthorhombique (Figure III1. 28-b). Il est également visible sur ce
graphe que pour un alliage avec 15 %, Al, ce maximum de 23 %y, de phase orthorhombique est
retrouvé, au-dela duquel la matrice B est désordonnée. On peut observer sur cette figure que

I’augmentation de la teneur en aluminium permet d’obtenir un domaine Bo plus étendu.

11 est cependant remarquable que cette fraction de phase O-Ti,AINb de 23 %, est faible. En
effet, il sera montré au § 3.2.1. que dans l'alliage A-1Si, 25 %y, de précipité ne suffisent pas & entrainer
un effet de durcissement structural satisfaisant. Il sera également montré aux Chapitre V. 3.1.1.
que, dans B-0Si, 25 %y de précipités ne permet pas non plus de durcir le matériau. Ainsi cette étude
sur la mise en ordre et la compétition mise en ordre / précipitation O-Ti,AINb, montre qu’il n’est pas
possible de renforcer nos alliages par effet de mise en ordre et en méme temps par effet de durcissement
structural via la précipitation de O-Ti,AINbD.

Il faut prendre ces chiffres comme des tendances. En effet, la phase O-Ti:AINDb ne se présente
pas forcément avec une composition chimique steechiométrique. Dans nos alliages la teneur en

aluminium est plus faible. Ce qui permet alors de précipiter plus de phase O-Ti,AINbD.

2.4.4. Conclusion sur la mise en ordre

Les études au microscope en transmission sur les alliages A et B ont donc permis de déterminer
si la matrice B/Po cubique du systéme présentait un ordre chimique en fonction des températures de
traitement thermique. Dans un premier temps, il a été observé que la mise en ordre ou non semblait
indépendante du silicium pour la faible quantité de silicium présente dans les alliages : 1 %, L’étude
des alliages A montre que, quelle que soit la température de traitement étudiée, la matrice B est
toujours désordonnée. La mise en ordre étant dépendante de la teneur en aluminium, 10 %, Al n’est
donc pas suffisant pour ordonner le systéme. En revanche, les alliages B présentent dans une certaine
gamme de température, un ordre B2 de la matrice cubique. Le minimum d’aluminium nécessaire a la
mise en ordre A2 = B2 aux températures étudiées est alors compris entre 10 et 15 %,:. Enfin, Pétude
de la mise en ordre dans les alliages B a montré que la température de transition est comprise en deca
de 1000 °C. Cependant, a basse température, la matrice f n’est pas ordonnée du fait de la précipitation
de la phase O-Ti,AINb qui consomme ’aluminium disponible.
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2.5. Comparaison simulations thermodynamiques
et résultats expérimentaux

Pour comparer les simulations thermodynamiques avec les résultats expérimentaux, les points
expérimentaux ont été placés sur les diagrammes pseudo-binaires NbsoTiz0xAlsx sans silicium et dopé
a 1 % Si (Figure I11. 29). Les points qui présentent des incohérences entre simulation et expérience
sont représentés en rouge. Sur les évolutions microstructurales concernant la précipitation des phases
intermétalliques. Les résultats expérimentaux obtenus sur les alliages homogénéisés (1420 °C/24 h)
et vieillis 1000 °C/168 h sont cohérents avec les simulations thermodynamiques. Les quatre alliages
apres homogénéisation présentent bien une microstructure monophasé B ou Po selon la teneur en
aluminium. A 1000 °C, les simulations ne prévoyaient pas de précipitation en I’absence de silicium,
ce qui a été confirmé par analyse MEB-BSE des alliages A-0Si et A-1Si. Pour lalliage A-1Si seule la
précipitation de la phase (-TisSis a été observée, et pour B-1Si la phase (-TisSi; a été observée ainsi
que la précipitation de 6-NbsAl ce qui est cohérent avec les calculs thermodynamiques.

a Sans Si | b 1% Si \
A W B-0Si OB-1Si
“ A p0si| 1400 N o AA1SI| 1400
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B
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3 .
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Figure 1II. 29 : Diagramme pseudo-binaire NbsoxTis0xAlz calculée

a) sans silicium, b) 1 %t Si, et les points expérimentaux reportés

Concernant le vieillissement a 800 °C, seul l'alliage B-0Si présente une microstructure en
accord avec les simulations ThermoCalc. Il y a bien une microstructure biphasée O-Ti,AINb + .
En revanche pour lalliage A-0Si, a 800 °C les simulations prédisent une microstructure monophasée.
Or, la présence de phase O-Ti,AIND a été constatée expérimentalement. La température de dissolution
de la phase orthorhombique est donc sous-évaluée par le logiciel pour 10 %, Al Il en va de méme
pour l'alliage A-1Si (Figure III. 29-b). Enfin, les simulations prédisent une précipitation de siliciures
(-Ti;Sis pour les alliages A-1Si et B-1Si a 800 °C ce qui n’est pas vérifié expérimentalement. Alors,
il est pensable que soit la cinétique de précipitation des siliciures est tres lente a cette température,
et donc qu'avec 168 h de maintien, l'équilibre thermodynamique du systéme est encore loin.
Soit les précipités de phase O-TiAINb sont suffisamment riches en silicium, comme le montre la
Figure III. 10, pour que le silicium résiduel dans la matrice soit en quantité inférieure a la limite de
solubilité du silicium a 800 °C dans ces alliages, soit le logiciel sous-estime la limite de solubilité du
silicium dans les alliages étudiés.
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3. Propriétés mécaniques
La partie précédente a été consacrée a 'étude des alliages A et B en termes d'évolutions et
de stabilité microstructurales en température. Il s’agit dans ce présent paragraphe de s’intéresser a
une évaluation rapide de linfluence des microstructures sur les propriétés mécaniques des alliages
étudiés, via des essais de microdureté menés a la température ambiante et des essais de compression
réalisés a la fois a température ambiante et a 800 °C.

3.1. Alliages homogénéisés

3.1.1. Essais de microdureté

350 - BAOSi ®B-0Si OA-1Si B-1Si

325 4

300 A

Microdureté (Hv200)

275 4

250 A

Homogénéisé 1420°C/24 + TH

Figure III. 30 : Evolution de la microdureté a température ambiante des alliages homogénéisés 1420 °C/24 h + TH

Influence du silicium sur la solution solide

Les alliages homogénéisés présentent une microstructure homogene, il n’y a pas de
précipitation de siliciures, ni d'orthorhombiques dans la matrice B/Bo. La comparaison des alliages
avec et sans silicium a taux d’aluminium constant, permet donc de mettre en évidence l'influence du
silicium en solution solide sur la dureté du matériau. La Figure III. 30 présente les écarts des
microduretés des alliages A et B avec et sans silicium. Sans silicium, alliage A-0Si présente une
dureté de 275 Hv. L’ajout de silicium en solution solide dans l'alliage A-1Si, entraine une
augmentation de la dureté de 46 Hv par rapport a l'alliage A-0Si. Un écart de dureté comparable a
été observé pour les alliages a haute teneur d’aluminium B-0Si et B-1Si. En effet, ’ajout de silicium
en solution solide fait passer la dureté de 299 Hv (B-0Si), & 343 Hv (B-1Si), soit un écart de 44 Hv.

L’effet du silicium en solution solide est donc bien mis en avant dans les alliages homogénéisés.
Une augmentation de 45 Hv en moyenne a été enregistrée dans les alliages A et B, a 1'état
homogénéisé. De plus, ’écart-type entre les alliages avec et sans silicium ne varient pas, il reste de
I'ordre de 6 Hv soit inférieur a l'incertitude sur la mesure du microdurometre. Cela traduit bien une
bonne homogénéité de la microstructure des alliages homogénéisés.
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Influence de la mise en ordre

Il a été vu précédemment que la composition chimique a une influence sur la mise en ordre
B = Bo du systeme. Les alliages B a 15 %, Al présentent donc un réseau cristallin ordonné B2, I'ordre
s’étant fait lors du refroidissement, tandis que les alliages A (10 %.: Al) ont une structure cubique
centrée désordonnée A2. Comme le montre la Figure I11. 30, les alliages A-0Si et B-0Si présentent des
mesures de duretés relativement différentes, ce qui met en évidence 'influence de la mise en ordre sur
la dureté des matériaux étudiés. Ainsi, B-0Si présente une dureté supérieure de 24 Hv par rapport a
A-0Si, tandis qu’un écart similaire de dureté est constaté, entre les alliages A et B contenant du
silicium.

La mise en ordre = Po entraine donc une amélioration des propriétés mécaniques via les
mesures de microdureté. Comme précédemment, il est observable que les écarts types restent inférieurs
a l'incertitude de mesure de la machine.

3.1.2. Essais de compression

Les essais de compression ont été réalisés sous une charge de 100 kN, avec une vitesse
de 0,036 mm/min. L'essai est arrété a 20 % de déformation (Annexe ATV.D).

3.1.2.1. A température ambiante

La Figure III. 31-a présente les courbes de compression a température ambiante des quatre
alliages homogénéisés a 1420 °C/24 h. La Figure I1I. 31-b met en avant les limites d’élasticité des
alliages obtenues via essai de compression, et les résistances mécaniques calculées par la loi de Tabor
[Francois2005].
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Figure III. 31 : Propriétés mécaniques des alliages homogénéisés 1420 °C/24 h + TH

a) compression a température ambiante et b) comparaison des Rpo2 et Rm

En comparant les limites d’élasticité des différents alliages, plusieurs observations peuvent
étre faites. Tout d’abord, pour les alliages sans silicium, la limite d’élasticité de 'alliage B-0Si est
supérieure de 50 MPa & celle d’A-0Si (de 517 & 569 MPa). Or, 'alliage B-0Si présente une matrice Bo

ordonnée contrairement a l’alliage A-0Si. La mise en ordre influe donc également sur la limite

d’élasticité du matériau. Cette méme tendance est constatée sur les alliages dopés au silicium, A-1Si
et B-1Si (de 682 a 764 MPa).
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Enfin, concernant le siliciumm en solution solide, celui-ci influe également sur les limites
d’élasticité. En effet, il y a un écart de Rpg2de 195 MPa entre B-0Si et B-1Si, signe de l'effet du
silicium en solution solide, et un écart de 165 MPa entre A-0Si et A-1Si. Bien que ces valeurs des
limites d’élasticité présentent des écarts significatifs, elles sont a prendre avec précaution car les
échantillons présentent une grande anisotropie du fait de la taille des grains (Cf Chapitre II. 3.1.3.),
et seul deux essais ont été réalisés pour chaque nuance d’alliage.

Conclusion : influences respectives de la mise en ordre et du silicium

Il a été vu via les essais de compression et de dureté sur les alliages homogénéisés que le
silicium en solution solide permet un renfort du matériau visible sur les limites d’élasticité et sur les
duretés. De plus, la mise en ordre permet également un renforcement du matériau. Finalement, 1’effet
de la solution solide semble étre plus important que celui de la mise en ordre.

3.1.2.2. Compression a 800 °C

Résultats expérimentaux

Les essais de compression ont également été effectués en température, a 800 °C.
La Figure I1I. 32-a présente les courbes de compression des quatre alliages avec leur limite d’élasticité
associée. Les Figures I11. 32-b et [II. 32-c présentent respectivement les micrographies MEB-BSE des
alliages B-1Si et B-0Si apres compression a 800 °C
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Figure III. 32 : a) compression 800 °C des alliages homogénéisés 1420 °C/24 h + TH
b) microstructure post-mortem de lalliage B-1Si et ¢) B-0Si

Les alliages A présentent une limite d’élasticité comparable d'environ 170 MPa. Il semble
donc qu'a 800 °C, leffet de solution solide du silicium ne soit plus effectif pour les alliages A. De par
la taille des grains souvent millimétrique, les essais ont alors été menés seulement sur deux ou trois
grains par échantillon. De ce fait, I’anisotropie peut étre tres importante. Il n’est donc pas possible
de conclure sur l'effet ou non du silicium a 800 °C. Il faudrait lancer plus d’essais de compression pour
avoir des résultats statistiques fiables sur un non renfort par solution solide. Il y a dans ce cas une
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perte d’efficacité des atomes de silicium en solution dans le blocage des dislocations a haute
température. On peut aussi penser qu'a 800 °C, les atomes de silicium sont plus mobiles et présentent
une vitesse de diffusion telle que les dislocations ne peuvent plus interagir avec eux, d'ou 1'absence de
signes de renforcement par solution solide.

En revanche, il existe pour les alliages B une différence de 68 MPa entre la limite d'élasticité
de lalliage dopé et celle de 1'alliage non dopé au silicium. L’étude des facies de rupture des éprouvettes
de compression post-mortem, Figures [II. 32-b et III. 32-c¢, montre que la phase orthorhombique a
commencé a précipiter dans les deux alliages durant l’essai de compression. De plus, la fraction de
phase orthorhombique est beaucoup plus importante dans 'alliage B-1Si que dans lalliage B-0Si,
ce qui explique une limite d'élasticité plus importante du fait d'un durcissement structural par la
précipitation de la phase orthorhombique.

Il est également remarquable qu’il persiste une différence de 185 MPa entre la limite
d’élasticité d’A-0Si et celle de B-0Si. De plus, la micrographie MEB-BSE de I’éprouvette compressée
montre seulement un début de précipitation de la phase orthorhombique, insuffisante pour entrainer
un tel durcissement structural. Ainsi, il est possible que cette amélioration des propriétés mécaniques
soit due a la mise en ordre de la matrice. Cela sous-entend que la matrice soit encore ordonnée a
800 °C et donc que T¢ soit au-dessus de 800°C. L’hypothese est alors que T¢ se trouve entre 1000 et
800 °C. 1l faudrait pour cela faire un recuit d’un échantillon B a 800 °C, mais trés court pour éviter
la compétition entre mise en ordre et précipitation de la phase O-Ti.AINb. La visualisation par étude

MET de domaines ordonnées pourrait alors confirmer ou infirmer cette hypothese.

Ainsi, les résultats des compressions en température sur les alliages homogénéisés ne
permettent pas d'apprécier les effets de solution solide du silicium ou de la mise en ordre de la matrice.
Mais ils mettent en évidence I'apport bénéfique de la précipitation de la phase O-TiAINb sur les
propriétés mécaniques en température. En effet, entre A-0Si et A-1Si, on n’observe pas de différence
sur les limites d’élasticité. De plus, la différence de Rpo2entre B-0Si et B-1Si peut également étre due
au début de précipitation de la phase O-Ti,AINb dans B-1Si durant l’essai. Il n’est pas possible de
distinguer les deux effets (solution solide et durcissement structural) dans ces essais de compression.

Atmospheéere de Cottrel

Un décrochement de contrainte au début du domaine plastique est observable sur la courbe
de compression de l'alliage B-1Si. Ce décrochement est caractéristique des matériaux ductiles et a
déja été observé dans des alliages & base de niobium [Fries1973]. Il s’agit d’un phénomene de plasticité,
lorsque les dislocations en mouvement se heurtent a des obstacles.

La dislocation est une zone de perturbation dans le matériau. Alors, en considérant un atome
étranger de type solution solide, ’énergie de cet atome est plus faible si celui-ci se trouve au niveau
de la dislocation. Deux phénomenes entrent alors en jeu :

- Les atomes étrangers ségrégent vers la dislocation. Ces derniers entourent alors la
dislocation et forment un nuage (ou atmospheére) de Cottrel ;

- Si la dislocation est liée a 1'un des atomes étrangers, elle aura du mal a s'en détacher,
il y a alors phénomene d’épinglage.

113

Laurence SIKORAV



Chapitre III : Etude du pseudo-binaire Nbso Tis0Alsy

Dauns le cas de I'étude, le phénomene de décrochement est rencontré seulement sur l'essai de
compression a 800 °C de lalliage B-1Si homogénéisé. La microstructure de l'alliage révele une
microstructure biphasée p + O-Ti,AINb. Ainsi, le phénomene d’épinglage dans ce cas peut étre dii soit
aux atomes de silicium, car le phénomene n’est pas présent dans ’alliage B-0Si, soit aux précipités
O-Ti,AIND, tres présents dans B-1Si contrairement a B-0Si (Figure I11. 32-b).

3.2. Alliages p + O-Ti:AINDb

3.2.1. Essais de microdureté a température ambiante
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Figure II1. 33 : évolution de la microdureté sur les alliages vieillis a

800 °C/168 h + TH — Influence de la précipitation de la phase O-Ti2AINb

Les essais de microdureté ont été menés sur les alliages qui ont en premier lieu été homogénéisé
1420 °C/24 h, puis vieillis a 800 °C durant 168 h suivi d'une trempe huile. Les micrographies de ces
échantillons ont été présentées en Figure II1. 4. La Figure III. 33 résume les résultats des essais de
dureté sur les quatre alliages a température ambiante et le Tableau III. 11 présente les évolutions des
microduretés reliées aux caractéristiques microstructurales de ces alliages.

Dans un premier temps, les mesures de microdureté sur les alliages B sont analysées. L’alliage
B-1Si présente une amélioration par rapport a son état homogénéisé de 49 Hv, et par rapport a
l'alliage B-0Si de 76 Hv. Les deux alliages ont une microstructure biphasée f + O-Ti,AINb apres le
vieillissement a 800 °C/168 h. Les valeurs de microdureté mettent donc ici en avant leffet de
durcissement structural induit par la précipitation de la phase orthorhombique. La microdureté de
I’alliage B-1Si est meilleure que celle de B-0Si. Cette différence peut étre expliquée par le fait que
I’alliage B-1Si présente une précipitation de la phase orthorhombique légérement plus importante
(Tableau III. 11) que l'alliage B-0Si, et que D'alliage B-1Si est dopé au silicium. Alors, que lalliage
B-1Si est renforcé a la fois par le durcissement structural de la précipitation de la phase O-Ti;AINb
et par un effet de solution solide du silicium, 1'alliage B-0Si ne bénéficie que de l'effet du renforcement
par la précipitation de 40 %o de phase orthorhombique.

L’alliage A-1Si vieilli & 800 °C/168 h ne présente une amélioration de sa microdureté que de
24 Hv par rapport a son état homogénéisé. L'effet de durcissement structural est moins efficace sur
lalliage A-1Si. En effet, les plaquettes de phase orthorhombique sont plus larges, de 1 & 10 pum, soit
un facteur dix par rapport aux précipités orthorhombiques des alliages B (de 0,1 & 2 pm pour B-0Si).
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De plus, la fraction de phase O-Ti,AINb précipitante est plus faible : 25 %.,. Alors, une fraction
minimale de phase O-Ti;AINb comprise entre 25 & 40 %y, ou bien des précipités plus fins sont
nécessaires pour entrainer un effet de renforcement efficace par durcissement structural Enfin, I’alliage
A-0Si ne présente pas de meilleures valeurs de duretés apres vieillissement du fait de la microstructure
tres hétérogene avec une plus faible fraction de phase orthorhombique. De plus, ces caractéristiques
rendent l'incertitude sur les mesures de dureté plus grandes.

3.2.2. Essais de compression

Résultats des essais

La Figure III. 34-a présente les courbes de compression a température ambiante des alliages
vieillis a 800 °C/168 h (B + O-Ti,AIND), ainsi que la comparaison avec les alliages homogénéisés.

Apres le vieillissement a 800 °C, les alliages B présentent une amélioration de la limite
d’élasticité. L’alliage B-1Si présente une amélioration de 241 MPa, et le B-0Si de 286 MPa. De plus,
I’alliage B-1Si présente toujours une meilleure limite 1’élasticité que B-0Si, il y a un écart de 150 MPa.
Cependant, cet écart est moins important que 'écart entre les deux alliages homogénéisés qui était
de 195 MPa. L’effet du silicium en solution solide est donc moins important que le renforcement
apporté par la précipitation.

La Figure III. 34-b présente les courbes de compression a 800 °C des alliages vieillis
B + O-Ti,AIND, ainsi que la comparaison avec les alliages homogénéisés.
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Figure III. 34 : Courbe de compression des alliages B-0Si et B-1Si biphasé B + O-Ti2AINbD,

comparaison avec les alliages homogénéisés monophasés fo a) a température ambiante et b) a 800 °C

Apres cette température d’essais, les alliages B biphasés ont une meilleure limite d’élasticité
par rapport aux alliages homogénéisés. L’alliage B-1Si présente une amélioration de 165 MPa, et le
B-0Si de 76 MPa. De plus, l'alliage B-1Si présente toujours une meilleure limite d’élasticité que
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B-0Si, avec un écart de 157 MPa, valeur comparable a 1'écart enregistré entre les deux alliages a 1'état
homogénéisé. Ainsi, a cette température d’essai, 'effet du silicium en solution solide est alors aussi
important que leffet de durcissement structural.

L’objectif initial de l'ajout du silicium était d’obtenir un renforcement par solution solide,
particulierement pour les hautes températures. L’effet voulu est donc observé dans l'alliage B-1Si.

Phénomeéne d’épinglage

Un décrochement de contrainte est également observable sur les courbe de compression a
800 °C des alliages B-0Si et B-1Si apres vieillissement a 800°C. Comme déja évoqué précédemment
pour la compression des alliages homogénéisés, ce phénomene d’épinglage peut étre di a la présence
de précipités et /ou d’atomes étrangers faisant obstacle au mouvement des dislocations.

Ainsi, la présence de ce phénomene en compression a 800 °C peut étre due pour lalliage B-
1Si vieilli a la présence de précipité O-Ti,AINb et/ou du silicium en solution. Ce résultat est le méme
pour l'essai de compression a 800 °C de B-1Si homogénéisé, car la phase O-TiAINb avait déja
commencé a précipiter. En revanche, l'alliage B-0Si présente également ce phénomene d’épinglage,
or il ne présente que des précipités de phase orthorhombique. Le phénomene d’épinglage en
compression a 800 °C est donc au moins dii a la présence des précipités de phase O-Ti:AINb qui font

obstacle au mouvement des dislocations.

3.3. 1000 °C/168 h

Comme déja évoqué dans § 2.3., les alliages A et B apres vieillissent a 1000 °C durant une
semaine présentent une microstructure homogéne pour A-0Si et B-0Si, la précipitation de siliciures
intra et inter-granulaire de type (-Ti55i5 pour A-1Si et B-1Si, ainsi qu'une faible précipitation de phase
8-NbsAl aux joints de grains pour B-1Si (Figure I11. 13-d). Des profils de microdureté ont été effectués
sur ces échantillons. La Figure III. 35 présente les valeurs de microdureté obtenues sur les quatre
alliages vieillis 1000 °C/168 h, ainsi que la comparaison avec les valeurs de microdureté des alliages
A-1Si et B-1Si homogénéisés.

L’alliage A-1Si a une dureté de 274 Hv, ce qui est comparable a son état homogénéisé qui
présentait une dureté de 275 Hv. Le vieillissement effectué n’a pas influé sur la microstructure et la
dureté du matériau. L’alliage B-0Si présente également une dureté semblable entre ’état homogénéisé
et 1'état vieilli & 1000 °C/168 h : de 299 & 302 Hv, ce qui est compris dans la barre d’erreur de la
mesure. La différence entre l'alliage A-0Si et B-0Si est de 27 Hv apres le vieillissement a
1000 °C/168 h, contre 25 Hv pour I’état homogénéisé. De plus, il a été vu qu’a I'état homogénéisé
comme a I’état vieilli & 1000 °C, l'alliage A-0Si présente une matrice cubique désordonnée A2 tandis
que l'alliage B-0Si a une matrice ordonnée B2. Ainsi, I'effet bénéfique de mise en ordre de la matrice
est toujours observable a 1000 °C.
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Figure I11. 35 : Evolution de la microdureté & température ambiante sur les alliages vieillis 1000 °C/168 h + TH

La microdureté de lalliage A-1Si est de 275 Hv, semblable a I’échantillon A sans silicium
A-0Si. Sa microstructure présente une matrice désordonnée A2 et la présence de siliciure {-TisSis.
Il n’y a plus d’effet de renforcement par solution solide avec 'ajout du silicium. Les précipités de
siliciures sont de 'ordre de 1 pm et répartis aléatoirement dans la matrice (Figure II1. 13), ce qui ne
permet pas un renforcement par durcissement structural. Le vieillissement & 1000 °C a donc entrainé

la perte de l'effet de solution solide, via la précipitation des siliciures.

Une baisse de microdureté entre I’état homogénéisé et 'état vieilli 1000 °C est également
observable, passant de 343 a 236 Hv apres vieillissement. Cette diminution de dureté est cohérente
avec la précipitation des siliciures (-Ti55i3 observée en Figure I11. 13. En effet, le nombre d'atomes de
silicium disponibles dans la matrice pour provoquer un effet de durcissement par solution solide a
diminué du fait de la précipitation des siliciures (-Ti;Sis. Cependant, contrairement a l'alliage A-1Si,
la microdureté de lalliage B-1Si reste supérieure a celle de B-0Si, il y a donc toujours un effet de
solution solide. Pour cela, la fraction de précipités (-TisSi; a été mesurée par analyses d’images.
Il en ressort qu’il y a 3,1 %.q de phase (-TisSi; dans A-1Si contre 2,5 %o dans B-1Si. Les siliciures
ont donc plus précipité dans 'alliage A-0Si. Il semble que plus la teneur en aluminium est importante,
plus le silicium peut étre maintenu en solution solide. Il est donc possible que du silicium soit encore
en solution solide dans B-1Si, entrainant le renforcement de la matrice Bo.
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4. Conclusions

Influence du taux d’aluminium

Les études thermodynamiques, complétées par les études expérimentales, ont montré que le
taux d’aluminium influence les évolutions microstructurales du systéme Nb-Ti-Al en température.
L’ajout d’aluminium entraine une augmentation du domaine de précipitation de la phase
orthorhombique, avec des plaquettes de phase O-TiAINb plus fines et réparties de fagons plus
homogenes. Cependant, a haute température telle que 1000 °C, une trop haute teneur en aluminium,
a partir de 15 %, par exemple, entraine la précipitation de la phase intermétallique 8-NbsAl nocive
pour les propriétés mécaniques. Il faut noter qu'a 1000 °C, on est en dehors du domaine d'existence
de la phase orthorhombique, tel qu’ont prédit les calculs thermodynamiques .
Le renforcement par durcissement structural via la précipitation de la phase O-Ti.AINb n’est pas
possible a cette température.

La précipitation de la phase orthorhombique permet d’obtenir un effet de durcissement
structural conduisant ainsi a un renforcement des propriétés mécaniques de l'alliage. Cependant, cet
effet de renforcement nécessite une fraction minimale de phase orthorhombique, avec une taille de
précipité fine. Ces caractéristiques microstructurales sont obtenues par ajout d’aluminium. L’effet de
durcissement structural est d'autant plus efficace a température ambiante et a 800 °C.

La teneur en aluminium est également un facteur décisif de la mise en ordre A2 - B2 du
systéme. Dans le cas du pseudo binaire Nbsy, Tiso.Aly, ce minimum est situé entre 10 et 15 %, Al
De plus, & 15 %, Al, la température de mise en ordre est inférieure & 1000 °C, et potentiellement
supérieure a 800 °C comme le laisse penser les essais de compression a 800 °C. Il est également notable
que la composition chimique en niobium/titane est également influente sur la température de mise en
ordre. De plus, pour les alliages non ordonnés, il n’est pas possible de dire si a cette composition
chimique l'alliage est hors du domaine B2 quelle que soit la température, ou si la mise en ordre
A2 - B2 se produit a trop basse température pour que la diffusion ait lieu durant la trempe. Enfin,
les essais de dureté sur les alliages homogénéisés et vieillis a 1000 °C ont montré que la mise en ordre

du systeme entraine une amélioration des propriétés mécaniques a température ambiante.

Influence de I’ajout du silicium

L’ajout du silicium dans le systéme nécessite un traitement d’homogénéisation a haute
température, 1420 °C pour lalliage contenant 15 %, Al. Ce résultat est cohérent entre I’expérience
et les simulations thermodynamiques. L’ajout du silicium entraine une augmentation en température
du domaine d'existence de la phase O-Ti,AINb, mais aussi une augmentation vers les basses teneurs
en aluminium du domaine d'existence de la phase 8-Nb3Al.

Le silicium en solution solide permet d’obtenir un renforcement des matériaux visible via les
essais de compression et de dureté a température ambiante et a 800 °C. La combinaison d’un alliage
biphasé p + O-Ti;AIND et dopé au silicium permet d’avoir a 800 °C un effet de durcissement structural
couplé a un renforcement par solution solide. Cependant, la précipitation des siliciures {-Ti5Siz apres
traitement thermique a 1000 °C entraine la perte de l'effet de solution solide du silicium. En effet,
le traitement d’homogénéisation permet de mettre tout le silicium en solution solide et donc
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d’entrainer le renforcement. Traité a 1000 °C, nous avons observé qu’a cette température, le silicium
n’est plus en solution dans la matrice B/Bo. Finalement, & plus basse température, telle que 800 °C,
on devrait s’attendre a ce que le silicium soit également sous forme précipitée dans les siliciures.
Cependant, nous avons vu qu’il se substitue a Daluminium dans les précipités de phase
orthorhombique, limitant ainsi la précipitation de siliciures. De plus, les précipités de siliciures sont
trop éloignés les uns des autres dans la matrice pour renforcer le matériau par durcissement structural.
Ce résultat a également montré que, a plus haut taux d’aluminium, moins de siliciures précipitent,
ce qui permet de garder un peu de leffet de durcissement par solution solide.

Ce chapitre a donc montré I'intérét du systeéme pour des applications a haute température,
particulierement via la précipitation de la phase O-Ti:AINb. La phase orthorhombique est donc
présente massivement dans les alliages étudiés méme a faible taux d’aluminium dans la gamme de
températures étudiée. La précipitation de cette phase est dépendante de la composition. En effet,
I’augmentation de la teneur en aluminium entraine la précipitation d’une fraction volumique plus
importante de la phase orthorhombique avec une morphologie en fines plaquettes. Il a été également
vu que le silicium joue un role dans la précipitation de la phase O-Ti.AINDb en ségrégant dans les
précipités. Il induit une précipitation légerement plus importante avec des plaquettes de phase

orthorhombique réparties de maniere plus réguliere dans la matrice.

L’intérét de la phase orthorhombique a donc été montré en particulier pour ses effets
bénéfiques sur les propriétés mécaniques en température. Il a cependant été vu que les fractions et
taille des plaquettes dépendaient de la composition chimique. On se demande alors si ces variations
de composition entrainent également des modifications sur la cinétique et mécanisme de précipitation

de la phase O-Ti,AINb.
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IV.
PRECIPITATION DE LA PHASE
ORTHORHOMBIQUE Ti2AINb

Les précédents chapitres ont mis en évidence l'intérét de la phase orthorhombique pour les propriétés
mécaniques, en particulier pour les propriétés d’emploi a haute température. Ce chapitre s’intéresse
a la cinétique de précipitation de la phase O-Ti;AINb dans la matrice cubique centrée . Dans un
premier temps, ce chapitre s’attardera a décrire le mécanisme de précipitation de la phase
orthorhombique dans les alliages étudiés. Cela mettra en avant linfluence de la composition chimique,
en particulier du tauxr d’aluminium et du dopage au silicium sur la cinétique de précipitation. Le
second objectif de ce chapitre est de déterminer le diagramme Temps-Température-Transformation
des alliages étudiés. Pour cela, le domaine de température de la précipitation sera étudié dans les
alliages B. Ensuite, le diagramme T-T-T sera simulé via l'équation d’Avrami-Erofe’ev. Cela permettra
également de comparer des diagrammes T-T-T des alliages B-15i et B-0S5%, ce qui permet de confirmer

et de quantifier Ueffet du silicium sur la cinétique de précipitation.
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3. Conclusion du chapitre ... 159
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb

1. Etude de la précipitation

1.1. Etude du mécanisme de précipitation de la phase O-Ti-AINb

1.1.1. Meécanisme de précipitation de 1'orthorhombique dans B-0Si

Afin de pouvoir évaluer le mécanisme de précipitation de la phase orthorhombique O-Ti.AINb
dans une matrice /o, tous les alliages ont été traités a 800 °C durant des temps de maintien compris
entre 0,5 h et 168 h. Le mécanisme étant semblable pour tous les alliages quelle que soit la composition
chimique, il sera illustré ci-dessous en Figure V. 1 seulement dans 'alliage B-0Si.

Nucléation
hétérogene
Germination

JdG

!

E Germination

| intragranulaire

H >

| zone de

| déplétion JAG /
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Figure [V. 1 : Mécanisme de précipitation de la phase O-Ti2AINb dans B, illustration a travers lalliage B-0Si

Le premier état considéré est I’état homogénéisé. La matrice est monophasée Py. Les grains
sont de 'ordre du millimetre (Cf. Chapitre I1. 3.1.3.). Apres une demi-heure de traitement a 800 °C,
la micrographie MEB-BSE présente un cceur de grain qui semble encore homogene. Aux joints de
grains, tres ponctuellement, on peut noter la présence de petits précipités sous forme de lattes.
Il s’agit de petits précipités de phase orthorhombique qui commencent & se former aux joints de
grains. La nucléation des germes de phase O-Ti;AINDb est donc hétérogene. Ainsi, elle se produit
majoritairement a partir des défauts du cristal et, dans le cas présent, aux joints de grains.
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Aprés une heure de traitement, deux phénomenes ont été observés sur la micrographie
MEB-BSE. Tout d’abord, la croissance des précipités est observée aux joints de grains. De plus, leurs
orientations varient selon l'orientation de chaque grain, indiquant ainsi qu'il existe une relation
d'orientation entre la matrice et le précipité. Ensuite, dans le cceur du grain, le début de la nucléation
homogene est observé. En effet, sur la micrographie MEB-BSE, de petits germes de précipités sont
observés dans la matrice. De plus, la forme adoptée par ces précipités n’est pas anodine. Ces précipités
sont en partie sous forme de plaquettes, mais certains forment un triangle (Figure I'V. 1). On peut
observer ce type de configuration en triangle dans les premiers stades de précipitation de la phase o
dans la matrice 3 des alliages de titane [Settefrati2012]. Cette particularité sera développée en § 1.1.2.
Ainsi, les différents variants de la phase orthorhombique sont mis en évidence dans ce début de
précipitation. Finalement, toujours a une heure de traitement a 800 °C, la micrographie met en avant
la présence d’'une zone de déplétion de précipités, sur une largeur d’environ 20 pm, de part et d’autre
des joints. Cette zone de déplétion est due a la germination hétérogene aux joints de grains. En effet,
cette germination hétérogene aux joints de grains consomme 'aluminium disponible autour du joint
de grain. En outre, 'aluminium est I’élément en plus faible quantité dans 'alliage, il peut donc étre
assimilé & un réactif limitant. Alors, il ne reste donc plus assez d'aluminium sur une certaine distance
du joint de grain pour initier d'autres germes de phase orthorhombique, ce qui entraine I'existence de
la zone de déplétion. Ainsi, il semblerait qu'a 800 °C/1 h, la vitesse de diffusion des atomes
d'aluminium n'est pas suffisamment élevée pour compenser la croissance de la phase orthorhombique
aux joints de grains. La fraction volumique de phase O-Ti;AINb mesurée par analyse d’image a été

estimée & 25 Y.

A deux heures de précipitation, la micrographie correspondante montre toujours des précipités
orientés aux joints de grains. Il y a également toujours la présence d’une zone de déplétion. Cependant,
cette derniére a diminué et est de 'ordre du micron. Ainsi, l'augmentation du temps de maintien a
800 °C a contribué a la diffusion des atomes vers les joints de grains, d'ou la diminution de la zone
de déplétion. La germination homogene est toujours en cours. Les précipités intragranulaires sont
visibles et présentent toujours une forme de triangle, relatif a chaque variant de phase orthorhombique
précipitant. Cependant, par rapport a une heure de traitement, les précipités sont plus grands dans
le sens de la longueur. Il y a donc eu croissance des précipités en méme temps que l'apparition de
nouveaux germes. De plus, certaines directions de croissance semblent étre plus avantagées que
d'autres. Elles sont repérables par une taille de précipité plus grande (Figure TV. 1, —).
Cette observation sera davantage étudiée dans le paragraphe suivant. La fraction volumique mesurée
pour 2 h de maintien & 800 °C est de 36 %yl

Au bout de quinze heures de traitement, la matrice présente une précipitation homogene en
tout point du matériau. Les précipités sont toujours orientés aux joints de grains. On ne décele plus
la configuration en triangle, les précipités sont uniquement sous forme de petites plaquettes. Ainsi,
les précipités de phase orthorhombique croissent selon une des trois directions privilégiées du triangle.
La taille des précipités est tres fine et réguliere, avec une longueur moyenne de 0,35 pm. Enfin,
la fraction volumique des précipités a été estimée a 38 %, i.e. une augmentation relativement faible
par rapport a deux heures de traitement qui traduit que I'on est proche de la fin de précipitation de
la phase O-Ti:AIND et d’un potentiel début de coalescence. En effet la fraction volumique d’équilibre
est de 40 Y%vol.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

En outre, apres 168 h de traitement, la précipitation de la phase orthorhombique atteint les
40 Yovor (Cf. Chapitre I11. 2.2.1.2.). Les précipités ont une longueur moyenne de 0,44 pm. Il y a donc
eu croissance des précipités aux longs temps de maintien. Il est notable qu’au bout de 15 h de temps
de recuit, la fraction de précipités est de 38 %y, alors qu’au bout de 168 h elle a évolué de seulement
2 %01 pour atteindre 40 %..1. La précipitation de la phase O-Ti;AINb présente donc un plateau, signe
que 'on a atteint ’équilibre de précipitation.

1.1.2. Comparaison avec la précipitation de a dans §

La précipitation de la phase O-Ti2AINb présente un certain nombre d’analogies avec la
précipitation de la phase a dans les alliages de titane que nous allons développer ici.

Le titane pur présente une transformation allotropique. A basse température, la phase a de
structure hexagonale pseudo compacte est stable tandis qu’a haute température, c’est la phase P
cubique centrée qui est présente. Cette phase B est la méme dans les alliages Nb-Ti-Al. La
transformation B 2> o a lieu & 882 °C dans le titane pur, température dite de transus B (Tp). Ces
phases présentent, d’un point de vue cristallographique des relations d’orientation (Figure IV. 2). 11
existe alors 24 variants possibles de a.

[1120],// [111],

A

4.68x 10'°m

Cu

'

a,= ’ 85 x 10-1°m

A

» ag=33x10""m
N Ngia? (0001),// (110),

Figure IV. 2 : Mailles a et B du titane et leur relation d’orientation [Seteffrati2012]

Les alliages de titane se déclinent alors en trois catégories. Les alliages a, qui présentent une
microstructure entierement o a température ambiante. Les alliages P sont alliés avec des éléments
B-genes en quantité suffisante pour stabiliser la phase B a température ambiante. Et les alliages
o + B, qui nous intéressent ici. Les alliages o + P ont été largement étudiés, et 'on s’intéresse donc a
la précipitation de la phase a dans une matrice B. Settefrati [Settefrati2012] a étudié la précipitation
B =2 B + a dans lalliage Ti5553 qui est un alliage quasi-B. Cet alliage est particulier car il présente
une concentration importante en éléments B-génes ce qui retarde le début de la précipitation de la
phase a. Une grande diversité de microstructures peut étre obtenue dans l'alliage Ti-5553 en
controlant les parametres de traitement thermique. Settefrati s’est, en 'occurrence, intéressé au
mécanisme de précipitation de la phase a. Il obtient une morphologie finale lamellaire, dite de
Widmanstéaten, de plaquettes a selon les traitements thermiques appliqués.

Il a donc appliqué divers traitements thermiques a l'alliage afin d’évaluer l'influence du
traitement sur la morphologie des précipités a. La Figure V. 3 ci-apres présente les microstructures
obtenues selon trois traitements thermiques différents. En fonction de la vitesse de chauffe,
les échantillons présentent des microstructures différentes.

124

Laurence SIKORAV



Etude de la précipitation

oy 2 7S ; =/ A(’ e y
A BIONASIIN 71

=Y b St D
EREE eI

TR
4 IR TN

R
2

avec une rampe de chauffe de a) 0,14 °C/s, b) 1,4 °C/s et ¢) 3 °C/s [Settefrati2012]

A faible vitesse de chauffe, 0,14 °C/s, la microstructure a des précipités a trés petits et répartis
de fagon homogene dans la matrice B. Le long du joint de grain précipite également la phase a, et il
existe une zone de déplétion de précipités entre le joint et la matrice. Cette microstructure est
semblable & ce que nous observons au début de la précipitation de la phase O-Ti;AINb dans nos
alliages (Figure IV. 1).

En augmentant la vitesse de chauffe a 1,4 °C/s (Figure IV. 3-b), des précipités o sont sous
forme aciculaire avec une orientation bien définie. En effet, la microstructure observée est sous forme
de triangles représentant trois variants de la phase a. Ce type d'arrangement sous forme de triangles
selon le plan de coupe est associé a une sélection de variants cristallographiques des précipités afin
d’accommoder les déformations. Ces mémes précipités arrangés sous forme de triangles sont observés
dans nos alliages a plus long temps de traitement (Figure IV. 1).

Enfin, & haute vitesse de chauffe de 3 °C/s, la microstructure finale de I'alliage Ti5553 présente
des précipités a sous forme de plaquettes allongées (Figure IV. 3-¢). Cette morphologie est semblable
a la morphologie du précipité de phase O-Ti.AIND en fin de précipitation.

Settefrati et al [Settefrati2012] affirment alors que les morphologies résultantes de ces
traitements thermiques sont la signature des séquences de transformation. La Figure V. 3-a est
représentative de la naissance des germes de phase a. La Figure [V. 3-b, avec la présence des triangles,
met en avant 'accommodation des déformations locales dues a la précipitation de la phase o par la
sélection des variants. Et la Figure IV. 3-¢c montre la fin de précipitation apres croissance des précipités
selon les douze variants possibles.

En comparant la précipitation de la phase a dans B a celle de la phase O-Ti;AINb, on peut
constater que les mécanismes de précipitation sont semblables. Ces deux phases présentent douze
variants.

Il y a donc une forte similarité entre la phase a et la phase O-Ti:AINb. De plus, il a été vu qu’un
chemin de précipitation possible de phase O-Ti,AINb donnait (Cf. Chapitre I1. 3.2.2.1.) :

B> (A20) > o > o — (Ti,Nb)sAl > O-Ti,AIND

Ce chemin de précipitation permet de penser que la phase O-Ti;AINb est une forme ordonnée
et légerement déformée de la phase a. Ce qui conduit a un mécanisme de précipitation semblable.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb

1.2. Influence de la composition chimique

sur la précipitation de la phase O-Ti,AINb

Afin d'étudier la séquence de précipitation de la phase O-TiAINb dans les alliages A et B,
des échantillons homogénéisés de chaque alliage ont été traités a 800 °C avec différentes durées :
1 heure, 15 heures et 168 heures suivies d’une trempe a 'huile. Pour rappel, il existe cing étapes dans
la séquence de précipitation de la phase O-Ti;AINb, elles sont classiques d’une précipitation
hétérogene.

(1) Précipitation non commencée ;

(2) Début de précipitation par germination hétérogéne aux joints de grains ;

(8) Début de précipitation par germination homogene dans les grains, et présence d'une zone
de déplétion aux abords des joints de grains ;

(4) Croissance des précipités ;

(5) Fin de croissance, microstructure a 1’équilibre et coalescence des précipités
Ces numéros d’étapes serviront de nomenclature dans la suite de I’étude.

1.2.1. Influence du taux d'aluminium

Dans un premier temps, l'influence de la composition chimique sur la cinétique de
précipitation O-Ti,AIND est étudiée en prenant en compte uniquement la teneur en aluminium.

1.2.1.1. Nuances sans silicium

L’influence du taux d’aluminium est d’abord étudiée sur les alliages ne contenant pas de
silicium, soit A-0Si et B-0Si. La Figure IV. 4 ci-apres représente les micrographies MEB-BSE de ces
deux alliages apres traitement a 800 °C apres les trois temps de maintien.

Apres une heure de traitement, les micrographies MEB-BSE mettent en évidence que 1'alliage
A-0Si est clairement au stade (1), c'est-a-dire pas de signe de précipitation, tandis que 1'alliage B-0Si
présente déja un stade (3), autrement dit une précipitation inter et intragranulaire de précipités.
Au bout de 15 h de traitement a 800 °C, l'alliage A-0Si montre une précipitation de tres fins précipités
de phase O-Ti,AINb aux joints de grains et la précipitation intragranulaire n’est pas encore détectée.
Pour l'alliage B-0Si en revanche, une précipitation homogene de phase orthorhombique est clairement
détectée. Ce dernier est visiblement au stade (4), i.e. dans la phase de croissance des précipités.

Enfin, aprés une semaine de maintien a 168 h, l'alliage A-0Si a seulement atteint le stade (3)
avec un début de précipitation intragranulaire, une précipitation hétérogene favorisée par les joints
de grains et la présence d'une zone de déplétion. Pendant ce temps, 1'alliage B-0Si semble, quand a
lui, avoir atteint son état d'équilibre thermodynamique. Ainsi, un plus haut taux d’aluminium dans
le systéme NbsoyTis0 <Al permettrait donc d’accélérer la cinétique de précipitation de la phase
orthorhombique a 800 °C.
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>

dans les alliages sans silicium A-0Si et B-0Si

1.2.1.2. Avec 1 %, Si

A présent lintérét porte sur linfluence de la teneur en aluminium sur la cinétique de
précipitation dans les alliages dopés au silicium, soit A-1Si et B-1Si. Les micrographies de ces alliages
apres traitement a 800 °C durant 1 h, 15 h et 168 h sont présentées en Figure IV. 5.
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Figure IV. 5 : Influence de Paluminium sur la cinétique de précipitation de la phase O-Ti2AIND
dans les alliages avec silicium, A-1Si et B-1Si

Dans un premier lieu, les étapes de précipitation dans l'alliage A-1Si sont étudiées. Apres 1 h
de traitement a 800°C, de fins précipités de phase O-Ti,AIND sont visibles aux joints de grains. Il n’y
a toujours pas de précipité intragranulaire visible. Alors a ce stade, la précipitation a atteint ’étape
(2) a savoir le début de germination hétérogéne aux joints de grains. Ensuite, aprés un traitement de
15 h, les précipités aux joints de grains sont toujours présents. Une précipitation intragranulaire et
une déplétion entre ces précipités et le joint de grain sont observés. Il s’agit de 'étape (3) de la
précipitation. Enfin, le traitement d’une semaine présente une micrographie avec les précipités a
I'équilibre. La précipitation de la phase O-Ti,AIND est terminée, il s’agit alors de I'étape (5).
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

Parallelement, ’alliage B-1Si présente au bout d’une heure de traitement une microstructure
homogene avec des précipités fins, avec une taille moyenne inférieure au micron. L’absence de zone
de déplétion entre grain et joint de grain permet de dire que deés une heure de traitement, la
précipitation est au stade (4) pour l'alliage B-1Si. Par la suite, les deux micrographies de B-1Si aprés
15 et 168 h de traitement sont tres similaires. Pour confirmer cette observation, la taille des précipités
a été mesurée par analyse d’image. La Figure IV. 6 présente 'histogramme de répartition de taille
des précipités dans B-1Si apres traitement a 800 °C de 1 h, 15 h et 168 h.

100% 1 rEre—EEILILIEEIEIIIIICCSSSTSSCSSssssss
90% -
J P M 800 °C/1h + TE
80% 4 ! S
H ; ‘,‘ M 800 °C/15h + TE
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Figure IV. 6 : Distribution de taille des précipités de phase O-TixAINb dans B-1Si
en fonction du temps de maintien a 800 °C

En premier lieu, 'histogramme du traitement de 168 h, en noir, présente un maximum pour
des tailles de précipités comprises entre 1 a 1,5 pm. Les précipités plus fins sont en faible quantité,
inférieure a 5 %, tandis que la répartition est plus étendue vers les précipités de tailles plus grandes.
Cependant, 90 % des précipités sont compris entre 1 et 2,5 pm. L’histogramme des précipités dans
B-1Si recuit a 800 °C/15 h présente également un maximum entre 1 et 1,5 pm, avec trés peu de
précipités plus fins et plus de 90 % des précipités compris entre 1 et 2,5 ym. Les deux histogrammes
sont donc tres proches laissant alors supposer que ’'état de précipitation n’a pas changé entre 15 et
168 h de traitement. Ainsi, pour l'alliage B-1Si, I’équilibre de précipitation a donc été atteint des
15 h de traitement thermique a 800 °C. Parallelement, la répartition des précipités dans l'alliage
recuit seulement une heure est bien différente des deux autres échantillons. En outre, le maximum est
compris entre 0,5 et 1 pm, et 90 % des précipités ont une taille inférieur a 1,5 pm. Les précipités sont
donc plus fins apres seulement une heure de traitement. Il y a donc eu croissance des précipités entre

1 h et 15 heures de traitements.

L’analyse d’image de la taille des précipités a donc confirmé qu’au bout de 15 h de traitement,
la précipitation de la phase orthorhombique a atteint I’étape (5) avant 15 h.

Ces tendances sont donc les mémes dans les alliages avec et sans silicium. Elles montrent donc
que la teneur en aluminium influe sur la cinétique de précipitation de la phase orthorhombique. Plus
le taux d’aluminium est élevé, plus la cinétique de précipitation de la phase orthorhombique serait
rapide.
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Diagramme T-T-T

1.2.2. Influence de I’ajout de silicium sur la vitesse de précipitation

Nous venons de discuter l'influence de I'aluminium sur la cinétique de précipitation de la
phase O-Ti,AINb. La suite de I’étude de l'influence de la composition chimique se porte donc sur le
dopage au silicium. Pour cela, il faut comparer les étapes de précipitation dans les alliages ayant la
méme teneur en aluminium. Ainsi, le Tableau IV. 1 ci-dessous présente les différentes étapes de
précipitation des alliages en fonction du temps de maintien a 800 °C.

Tableau IV. 1 : Influence du silicium sur la cinétique de précipitation de la phase O-Ti2AIND
1h 15 h 168 h
3) — Germination homogene
A-0Si | (1) — Pas de précipité (2) — Précipités aux JAG (5) &

+ déplétion JAG
(3) — Germination homogene | (5)— Fin de précipitation /

A-1Si | (2) — Précipités aux JdG

i FECIPTES atx + déplétion JdG croissance
e
(8) — Germination homogéne | (4)— Matériaux homogene, (5) — Fin de précipitation /

B-0Si . ) . .
+ déplétion JAG début de croissance croissance

B-1Si (4) — Matériaux homogene, (5) — Fin de précipitation / (5) — Fin de précipitation /
-1Si

début de croissance croissance croissance

Pour commencer, les différences entre A-0Si et A-1Si, contenant tous deux 10 %.: Al, sont
étudiées. Les différentes étapes de précipitation dans ces alliages sont détaillées dans le paragraphe
précédent. Au bout d’une heure, A-0Si est a I’étape (1) alors que Palliage A-1Si est déja a I'étape (2).
L’écart d’une étape est gardé a 15 h de traitement dans les alliages A. Il en va de méme dans les
alliages B a 1 h et 15 heures de traitement. L’ajout du silicium a donc accéléré la cinétique de

précipitation quelle que soit la teneur en aluminium.

Conclusion sur l’'influence de la composition chimique sur la cinétique de précipitation
de la phase O-Ti,AINb

Ainsi, la comparaison des deux séries d’alliages A-0Si / A-1Si et B-0Si / B-1Si montre que
I'ajout de 1 %, Si améliore significativement la cinétique de précipitation de la phase orthorhombique.
Néanmoins, par comparaison avec A-1Si et B-0Si, il semblerait que l'augmentation de 5 %.; Al aurait
un effet plus prononcé sur la cinétique de précipitation que celui de 1 %, Si. Pour la suite de 1’étude,
I'objectif est d’établir le diagramme T-T-T de nos alliages. Cependant, seulement les alliages
présentant la cinétique la plus rapide ont été étudiés, soit les alliages B avec et sans silicium. Le but
est ici de quantifier I'influence du silicium.

2. Diagramme T-T-T

Cette partie a pour premier objectif de déterminer le domaine de précipitation de la phase
orthorhombique dans les alliages B. Une fois le domaine de précipitation déterminé, il est alors
intéressant d’essayer d’établir un début de diagramme T-T-T dans la gamme de température
concernée. Le but final est de mettre en avant I'influence du silicium sur la cinétique de précipitation,
et donc sur les diagrammes T-T-T.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb

2.1. Essais de traitements thermiques
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Figure 1V. 7 : Evolution de la microstructure en
température dans l'alliage B-1Si

Dans un premier temps, le domaine de
précipitation de la phase O-Ti;AINb a été
évalué par traitement thermique en faisant
varier la température. L’alliage B-1Si a été
recuit pendant 4 h suivi d’'une trempe a ’huile
a 750, 800, 850, 900 et 950 °C. Les différentes
microstructures obtenues sont présentées en
Figure IV. 7. Le Tableau IV. 2 compléte cette
figure en indiquant les caractéristiques
microstructurales telles que la fraction de
phase O-Ti,AINb précipitée et la taille des
précipités correspondants, selon la tem-
pérature de recuit.

A 750 °C, la micrographie MEB-BSE
de I'échantillon (Figure IV. 7-a). présente une
microstructure qui ne parait pas homogene.
En effet, des zones de ségrégations chimiques
sous forme de plaquettes sont discernables sur
la micrographie MEB-BSE. Cependant, les
bords ne sont pas nets, ce qui indique une
certaine fluctuation de la chimie locale,
prémices a une précipitation de la phase
O-Ti;AINb. 11 semble alors qu’a cette
température la précipitation de la phase
O-Ti,AINbD soit possible, mais il est probable
que les précipités soient déja présents mais
trop petits pour qu'on puisse détecter

clairement leurs contours.

La microstructure de 1’échantillon
traité a 800 °C/4 h (Figure IV. 7-b) présente
des précipités de phase orthorhombique
répartis de fagon homogene. La
fraction  volumique et la taille des
précipités sont semblables a ceux des
échantillons traités pendant 15 et 168 h,
(Cf. Chapitre II1. 2.2.1.2.). Cela montre que
la précipitation de la phase O-Ti;AINb dans
I’alliage B-1Si a 800 °C est quasiment achevée
dés 4 h de recuit.
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Aprés un recuit a 850 °C (Figure [V. 7-¢), l'alliage B-1Si présente de nouveau une
microstructure homogene avec des précipités dont la taille moyenne, comme lindique le
Tableau TV. 2, est plus importante. Celle-ci atteint 2,5 pm. L’échantillon recuit a 900 °C présente
également une microstructure biphasée p + O-TiAINb (Figure IV. 7-d). Cependant, la taille des
précipités est encore plus importante avec une moyenne de 4,6 pm. De plus, la microstructure est
moins homogene, car la taille des précipités varie beaucoup, entre 0,7 et 10,6 pm. Ceci se traduit par
une augmentation du coefficient de variation par rapport aux deux autres températures. Le domaine
de précipitation de la phase O-Ti,AINb s’étend donc jusqu’a 900 °C. Cependant, la fraction volumique
de phase orthorhombique a diminué et la dimension des plaquettes est moins homogene. Cette
disparité est due au fait qu’a ce stade du traitement thermique, les précipités sont en pleine phase de
coalescence, les plus petits étant en train de se dissoudre au profit des plus grands.

L’élévation de la température entraine un rapprochement de la limite du domaine d’existence
de la phase O-Ti;AINb. La quantité de phase O-Ti;AINb commence a décroitre des 850 °C, et
continuera de décroitre aux températures plus élevés (Figure TV. 7-d). Ceci limite le domaine

d’application de ces alliages. Par contre, la cinétique de coalescence semble lente ce qui est favorable.

Finalement, le traitement de l'alliage B-1Si & 950 °C durant 4 h entraine une microstructure
qui ne présente plus de précipité orthorhombique (Figure IV. 7-e). En effet, I'intérieur du grain est
complétement monophasé B/fo. Aucun changement chimique n’est observable au MEB-BSE. Par
ailleurs, aux joints de grains la présence de fins précipités a été détectée. Ces précipités ont été étudiés
par analyse EDS. Il s’agit de siliciures {-Ti5Sis. Ainsi, a 950 °C, la phase O-Ti:AINb ne précipite plus
dans B-1Si. Nous avons franchi la limite du domaine d’existence de cette phase pour entrer dans le

domaine de précipitation des siliciures.

Tableau 1V. 2 : Caractéristiques des précipités O-Ti2AIND dans B-1Si en fonction de la température de traitement

Température de Moyenne Min. Max.
. Povol Cv

traitement (°C) (pm) (nm) (nm)
750 Cinélique plus lente
800 44 1,18 0,4 2,1 38 %
850 40 2,5 0,7 53 35 %
900 38 4.6 0,7 10,6 54 %
950 Hors domaine de précipitation

Ainsi, les essais de traitements thermiques a différentes températures ont permis de
déterminer le domaine d'existence de la phase orthorhombique dans le systeme étudié. Les résultats
d'observation montrent que les limites du domaine d’existence de la phase O-Ti;AINb se situent en
dessous de 750 °C pour la limite inférieure, et entre 900 et 950 °C pour la limite supérieure.

Il est intéressant de noter qu'a 800 °C, apres un maintien d'une semaine, la phase de
coalescence des précipités d'orthorhombique ne semble pas avoir débuté.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb

2.2. Essais d’analyses thermiques différentielles

Les essais de traitements thermiques ont mis en évidence le domaine d’existence de la phase
O-Ti,AINb au sein de l'alliage B-1Si. Afin de compléter ces informations et de les affiner, des essais
d’analyses thermiques différentielles ont été effectués sur les alliages B. Le but de ces analyses est de
déterminer le domaine d’existence précis de la phase O-Ti;AINb en température pour un taux
d’aluminium de 15 %, L’exploitation des courbes d’ATD des alliages B-1Si et B-0Si a également
pour but de mettre en relief 'effet du silicium sur la précipitation de la phase orthorhombique.

Cette technique d’analyse présente cependant une limite majeure. En effet, si la cinétique de
précipitation d’une phase est trop lente, alors il se peut que la réaction ne se produise pas ou peu
dans la durée de l'essai. Cela entraine alors l’absence de pic sur les courbes d’ATD. C’est,
semble-t-il, le cas pour les alliages a 10 %, Al pour lesquels aucun signal exploitable dii a la
précipitation n’a pu étre exploité. Nous avions vu précédemment que la teneur en aluminium semblait
accélérer la cinétique de précipitation de la phase O-Ti;AINb. Il semble donc que les alliages A ne
contenant que 10 %, Al présentent une cinétique de précipitation trop lente pour provoquer un pic
sur les courbes d’ATD.

2.2.1. Températures caractéristiques de précipitation

de la phase orthorhombique

2.2.1.1. Simulations thermodynamiques des courbes d'ATD

Dans un premier temps, la variation du flux de chaleur en fonction de la température a été
calculée par le logiciel Thermo-Calc afin par la suite d’identifier sur les courbes d’ATD expérimentales
les pics de chaleur correspondants aux différentes précipitations et dissolutions des phases
intermétalliques dans les alliages B. Cependant, ces simulations présentent plusieurs limites :

- Les calculs sont effectués en considérant une mole d’alliage. La présence d’un pic sur la
simulation ne signifie pas qu’il ait une amplitude suffisante pour étre détectable expérimentalement ;

- Les simulations obtenues ne prennent pas en compte la vitesse de rampe lors d'un cycle
d’ATD. Les calculs sont effectués comme si la vitesse de chauffe était nulle. Les pics obtenus sont
alors trés fins et il y a peu, voire pas, de différence entre les températures d’onseti!t et d’offset!? ;

- Finalement, les courbes simulées sont attribuables a des échantillons ayant déja une
microstructure p + O-Ti;AINb. En effet, les calculs thermodynamiques prédisent la formation de la
phase O-Ti,AINb des 500 °C (Cf. Chapitre I1. 2.1.). Cependant, ces calculs ne prennent pas en compte
l'aspect cinétique de la précipitation. Ils permettent de savoir seulement si, thermodynamiquement,
la phase O-Ti,AIND est stable ou non a cette température. Ainsi, les simulations des flux de chaleur
prennent comme hypothese 'existence d'une microstructure biphasée B + O-Ti,AINDb des 500 °C. La
température ou la cinétique est suffisamment rapide pour entrainer la précipitation de la phase

orthorhombique ne sera alors déterminée que par les résultats expérimentaux.

U} Température d’onsct : température de début du pic de précipitation/dissolution, par rapport a une ligne de basc

& Température d’offset : température de fin du pic de précipitation/dissolution, par rapport ¢ une ligne de base
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Les simulations sont calculées entre 500 et 1200 °C, car il s’agit de la méme gamme de
température qui sera étudiée de maniere expérimentale. De plus, la précipitation possible des siliciures
n’est pas prise en compte du fait de la faible teneur en silicium. En effet, la teneur en silicium est
trop faible pour entrainer une précipitation importante de siliciures, suffisamment importante pour
étre détectable par ATD.

La Figure IV. 8 présente alors les courbes simulées de I’évolution du flux de chaleur en fonction
de la température pour les alliages B-0Si (Figure IV. 8-a), et B-1Si (Figure IV. 8-h).
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Figure IV. 8 : Courbes simulées par Thermo-Calc de I’évolution du flux de chaleur
en fonction de la température dans a) B-0Si et b) B-1Si

Dans Palliage B-0Si (Figure IV. 8-a), on observe que la phase 6-NbzAl précipite a 838 °C, et
se dissout a 973 °C. La réaction de précipitation est exothermique, alors que la dissolution est
endothermique. Tandis que dans 'alliage B-1Si, la précipitation de la phase 6-NbzAl se produit a
830 °C et elle se dissout a 1044 °C. Le domaine de précipitation de la phase 6-NbsAl est donc plus
important avec 'ajout de silicium. Les simulations Thermo-Calc permettent donc d’estimer que sur
les courbes d’ATD devraient étre observables :

- Un pic exothermique de précipitation de la phase 8-NbsAl vers 830 °C pour B-0Si et
B-1Si ;

- Un pic endothermique vers 880 °C pour les deux alliages, correspondant a la dissolution
de la phase O-Ti,AINb

- Un autre pic endothermique, plus important que les deux pics précédents, a 960 °C pour
B-0Si et 1060 °C pour B-1Si représentant la dissolution de la phase 6-NbsAl.

2.2.1.2. ATD : identification des pics de précipitation - dissolution

Les essais d’ATD ont été menés sur les deux alliages B-0Si et B-1Si. En premier lieu, afin de
déterminer la température de précipitation de la phase O-Ti,AINbD, les premiers alliages caractérisés
sont les alliages homogénéisés présentant une microstructure monophasée By. Dans un second temps,
afin de déterminer la température de dissolution de la phase orthorhombique, les essais ont été menés
sur des échantillons biphasés B + O-Ti;AINb. Il s’agit alors des échantillons traités a 800 °C durant
168 h. La fraction volumique de phase O-Ti,AINb dans ces échantillons est de respectivement 40 et
44 %, pour B-0Si et B-1Si.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb

B-0Si

La Figure IV. 9 représente les variations du flux de chaleur en fonction de la température, i.e.
courbe d’ATD, de lalliage B-0Si. Le cycle ’ATD est une rampe de chauffage simple entre 500 et
1200 °C avec une vitesse de chauffe de 10 °C/min. Deux courbes sont alors présentées : la courbe sur
I’échantillon monophasé By et la courbe correspondant a 1’échantillon biphasé B + 40 %o O-Ti2AINbD.

Par la suite, la courbe correspondant a l’échantillon monophasé Py sera nommeée comme la
courbe de précipitation, et 'autre courbe comme celle de dissolution. Il en va de méme pour alliage
B-1Si.

Précipitation O-TiAlNb

Flux (mW)

“  —— Précipitation (B,~> B+0)
~ — Dissolution (B+0=> By)

0

500 600 700 800 900 1000 1100
Température (°C)

Figure IV. 9 : Courbes A’ATD de lalliage B-0Si sur échantillon monophasé Po et biphasé p + O-Ti:AINb

Sur la courbe de précipitation, deux pics sont observables : un premier pic exothermique avec
une température de pic de 696 °C, et un second pic endothermique moins important présentant une
température a son sommet de 889 °C. Subséquemment, et par analogie avec les simulations
thermodynamiques précédentes, ce deuxieme pic est assimilable a la dissolution de la phase
orthorhombique. Ainsi, si la phase O-Ti;AINbD se dissous vers 890 °C, sachant que ’échantillon est a
l’origine monophasé Po, alors la phase orthorhombique a di précipiter a une température inférieure a
890 °C. Par conséquent, le premier pic exothermique est alors attribué a la précipitation de la phase
O-Ti,AIND lors de la chauffe.

Il est également observable que la température d’offset de la dissolution de la phase
orthorhombique est difficilement détectable. En outre, le pic de dissolution semble chevaucher celui
de précipitation. Par ailleurs, la courbe de dissolution présente un seul et unique pic endothermique.
Ce pic est compris entre 792 et 936 °C, avec un maximum a 871 °C. L’échantillon testé est dans ce
cas une microstructure biphasée p + O-TiAINb. Alors, en faisant également une analogie a la
simulation numérique, ce pic correspond a la dissolution de la phase O-Ti;AINb. Il est également
notable que la température d’onset de ce pic, de 792 °C, est inférieure a la température d’offset du
pic de précipitation dans l'alliage monophasé B, de 796 °C. Il y a ainsi un recouvrement entre les pics
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de précipitation et de dissolution de la phase O-Ti.AINb. Enfin, les simulations numériques prédisent
la présence d’un pic exothermique vers 840 °C correspondant a la précipitation de la phase 8-NbsAl.
Or, le pic de dissolution de la phase O-Ti;AINb commence a 792 °C. Alors, s’il y a précipitation de la
phase 8-NbsAl, le pic de précipitation correspondant est caché par la dissolution de la phase O-
Ti,AINb. De plus, le pic endothermique théorique de dissolution de 8-NbsAl vers 980 °C n’est pas
observé expérimentalement. Par conséquent, il est possible que, durant l'essai d’ATD, la phase &-
NbsAl n’ait pas précipité. Ou alors la précipitation de 8-NbsAl a eu lieu, mais dans des proportions si
faibles que cela n’a pas été détectée par ' ATD. De plus, quel que soit le traitement thermique appliqué
entre 800 et 1000 °C, la précipitation de la phase 8-NbsAl n’a pas été observée dans l'alliage B-0Si.
De plus, les traitements ont été menés entre 838 et 973 °C, soit sur le domaine de température
théorique d’existence de la phase 8-NbsAl dans B-0Si. Cependant, ces traitements ont été menés a
des temps courts, de deux heures maximum (§ 3.1.). Ainsi, il est également envisageable que la
cinétique de précipitation de la phase 6-NbsAl soit également suffisamment lente a ces températures
pour ne pas étre détectée par TATD.

En vu d’'une extrapolation des résultats a vitesse nulle, des essais d’ATD ont été également
menés avec des vitesses de chauffe de 5 et 20 °C/min. Les mémes pics de précipitation et de dissolution
sont observables. Les résultats sont présentés ci-dessous en Tableau IV. 3. La température de
précipitation est celle déterminée a partir de la température d’onset sur la courbe de précipitation.

La température de dissolution est celle d’offset sur la courbe de dissolution (Annexe C.1.).

Tableau IV. 3 : Résultats I’ATD - température de précipitation
et de dissolution de la phase O-Ti2AINb dans alliage B-0Si

Rampe Tprecipitation (°C) Tissolution (°C)
5 °C/min 668 933
10 °C/min 674 937
20 °C/min 680 946

B-18Si

La Figure IV. 10 représente les courbes d’ATD de l'alliage B-0Si. Le cycle d’ATD est
également une rampe simple entre 500 et 1200 °C avec une vitesse de chauffe de 10 °C/min. Les deux

meémes courbes sont représentées : la courbe sur I’échantillon monophasé P et la courbe correspondant
a I’échantillon biphasé B + 44 %va O-Ti2AIND.

Sur la courbe de précipitation, deux pics sont observables : un premier pic exothermique avec
une température de sommet de 792 °C, et un second pic endothermique moins important en terme de
flux de chaleur mais plus étendu sur la plage des températures. Le second pic présente une température
a son sommet de 895 °C. Ces observations sont semblables a celles décrites ci-dessus dans lalliage
B-0Si. Le pic exothermique est donc associé a la précipitation de la phase O-Ti:AINb, tandis que le
pic endothermique représente la dissolution de cette derniere.
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Figure IV. 10 : Courbes d’ATD de Palliage B-0Si sur échantillon monophasé Po et biphasé p + O-Ti2AINb

Tout comme l'alliage B-0Si, la comparaison des courbes de précipitation et de dissolution met
en évidence le chevauchement des pics de précipitation et de dissolution de la phase orthorhombique.
En effet, la température d’offset de précipitation est de 813 °C, alors que la température d’onset de
la dissolution est de 779 °C. Les simulations numériques prédisent la présence d’un pic exothermique
vers 830 °C correspondant a la précipitation de la phase 8-NbsAl. Or, le pic de dissolution de la phase
O-TiAINb commence a 780 °C. Alors, tout comme dans B-0Si, s’il y a précipitation de la phase
8-NbsAl, le pic de précipitation correspondant est caché par la dissolution de la phase O-Ti,AIND.
Cependant, 'expérience a montré qu’apres traitement de 800 °C/168 h, la phase 3-NbsAl n’était pas
observable dans B-1Si.

En revanche, les courbes d’ATD de lalliage B-1Si présentent un pic supplémentaire qui n’est
pas observé sur les courbes de B-0Si. En outre, il y a présence d’un second pic endothermique sur la
courbe de précipitation, tout comme celle de dissolution, a des températures supérieures a 1000 °C.
Pour rappel, les simulations numériques prévoient un pic endothermique a 1040 °C correspondant a
la dissolution de 8-NbsAl. Alors, le pic observé expérimentalement peut correspondre a la dissolution
de cette phase. La phase 6-NbsAl a donc précipité durant I'essai d’ATD. Cela est cohérent avec
Pexpérience, car comme vu au Chapitre III. 2.3.) la phase 6-NbsAl a précipité dans l'alliage B-1Si
vieilli une semaine a 1000 °C. Expérimentalement, 1'existence de la phase 3-NbsAl n'a pas été prouvée
sur cette gamme de températures pour B-0Si. De plus, les courbes d'ATD ne permettent pas de
confirmer la précipitation de cette phase 3-NbsAl dans cet alliage contrairement a B-1Si. Par
conséquent, cette phase intermétallique doit avoir une cinétique de précipitation trop lente sur cette
gamme de température pour étre décelable au MEB-BSE ou encore sur les courbes d'ADT. Cette
cinétique de précipitation semble étre accélérée avec I'ajout du silicium.

Les essais d’ATD ont été également menés avec des vitesses de chauffe de 5 et 20 °C/min.
Les mémes pics de précipitation et de dissolution sont observables. Les résultats sont présentés
ci-dessous en Tableau IV. 4. La température de précipitation est celle déterminée a partir de la
température d’onset sur la courbe de précipitation. La température de dissolution est celle d’offset sur
la courbe de dissolution (Annexe C.IL.).
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Tableau IV. 4 : Résultats I’ATD - température de précipitation
et de dissolution des phases O-Ti2AIND et 6-NbsAl dans I'alliage B-1Si

Rampe T precipitation (°C) Taissotution (°C)
Z | 5°C/min 656 955
g* 10 °C/min 693 969
S | 20 °C/min 738 087
% 5 °C/min 1015
£ | 10 °C/min 1020
© | 90°C /min 1033
2.2.2, Extrapolation a vitesse nulle

Les diverses mesures d'ATD menées précédemment ont été en premier lieu exploitées en
identifiant les pics de transformation. Cependant, les cycles d’ATD présentent une rampe de
température avec une certaine vitesse de chauffe ou de refroidissement, ce qui a pour conséquence de
décaler les pics de flux de chaleur vers les plus hautes températures. Plus la vitesse de chauffe est
élevée, plus le décalage sera important. Les températures de début et de fin de précipitation sont alors
surestimées avec une seule vitesse de chauffe. L’extrapolation a vitesse nulle est une solution pour
obtenir une température caractéristique plus proche de la réalité tout en minimisant 1'effet dynamique
des rampes de températures. Pour cela, il faut faire & minima trois essais d’ATD avec trois vitesses
de chauffe différentes. On trace alors la température d’onset des trois essais en fonction de la vitesse
de chauffe et par extrapolation linéaire. La droite obtenue coupe donc I'axe des abscisses pour une
vitesse de chauffe théoriquement nulle. Il est également possible d’extrapoler les températures d’offset
pour obtenir les fins de transformation.

Dans le cadre de Iétude, trois vitesses de chauffe ont été effectuées : 5, 10 et 20 °C/min.

Ces essais A’ATD ont été faits sur les quatre échantillons : B-0Si et B-1Si monophasé By et biphasé
B + O-TiAIND.

2.2.2.1. Température de précipitation

Le but de ce chapitre est de déterminer le domaine d’existence de la phase orthorhombique
dans les alliages a 15 %. Al L’6tude se porte dabord sur la température de
précipitation de la phase selon la réaction By > B + O-TiAINb. Comme
vu précédemment, la réaction de précipitation de la phase O-TiAINb est exothermique. Elle
correspond au premier pic observable sur les courbes (Figures IV. 9 et IV. 10), celui a plus basse
température. La Figure IV. 11 ci-contre représente les différentes températures d’onset de la
précipitation de la phase O-Ti,AINb dans les alliages B-0Si et B-1Si monophasés Py, & trois vitesses
de chauffes différentes : 5 °C, 10 °C et 20 °C/min.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND
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Figure 1V. 11 : Extrapolation a vitesse nulle du début de précipitation de la phase O-Ti2AINb

dans les alliages B-0Si et B-1Si

Pour 'alliage B-0Si, les températures d’onset sont respectivement de 667, 674, et 680 °C pour
5, 10 et 20 °C/min. Une vitesse de chauffe plus élevée a donc bien décalé les températures de
précipitation vers le haut. Il en va de méme pour B-1Si avec des températures de 656, 693 et 738 °C.
Par extrapolation a vitesse nulle, la température de précipitation de la phase O-Ti;AINb dans l'alliage
B-0Si est de 665 °C. Cette température de précipitation est de 634 °C pour l'alliage B-1Si. La
précipitation de la phase orthorhombique semble commencer a une température 30 °C plus basse dans
B-1Si par rapport au B-0Si. Ainsi, 'ajout de 1 %, de silicium entrainerait un élargissement du
domaine de précipitation de la phase orthorhombique. La température de fin de précipitation n’est
pas exploitable dans ce cas. En effet, comme les pics de précipitation et de dissolution se recoupent,
il est impossible d’obtenir une température d’offset fiable, c’est-a-dire non faussée par le début de
dissolution.

2.2.2.2. Température de dissolution

Dissolution de la phase O-Ti.AIlNb

Les courbes d'ATD sur les alliages biphasés B + O-Ti;AINb permettent de déterminer les
températures de dissolution de la phase O-Ti;AIND, car le pic observé représente les variations des
flux de chaleur issues de la réaction B + O-Ti;AINb > Bo. La Figure IV. 12-a ci-apres présente les
différentes températures d’onset de la dissolution de la phase O-Ti;AINb dans les alliages B-0Si et
B-1Si biphasés B + O-Ti;AINb, a trois vitesses de chauffe. La Figure IV. 12-b quant a elle représente
la température de fin de dissolution de cette méme phase.

Pour lalliage B-0Si, les températures d’onset de dissolution sont respectivement de
767, 792 et 812 °C pour 5, 10 et 20 °C/min. Une vitesse de chauffe plus élevée a donc bien décalé les
températures de début de dissolution vers le haut. Il en va de méme pour B-1Si. Par extrapolation a
vitesse nulle, la température de début de dissolution de la phase O-Ti.AINb dans 'alliage B-0Si est
de 758 °C. Cette température de dissolution est de 761 °C pour 'alliage B-1Si. Ces deux températures
sont semblables. Le début de dissolution est treés difficile & apprécier sur les courbes d’ATD. Cela est

mis en avant par la grande dispersion des points qui sont peu alignés. La régression par les moindres
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Diagramme T-T-T

carrés présente donc une grande incertitude. Les deux températures d’extrapolation a vitesse nulle
sont proches. Il parait ici, malgré I'incertitude, que I'ajout de silicium dans les alliages B ne semble
pas influencer le début de dissolution de la phase.
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Figure IV. 12 : Extrapolation & vitesse nulle a) .du début de dissolution de la phase O-Ti2AIND
et b) de la fin de dissolution de la phase O-Ti2AINDb dans les alliages B-0Si et B-15i

En revanche, Pextrapolation a vitesse nulle de la fin de dissolution de O-Ti,AINb donne une
température de 929 °C pour B-0Si contre 946 °C pour B-1Si, soit un écart de pres de 20 °C avec
lajout du silicium. Ainsi, 1'ajout de 1 % Si permet de maintenir la présence d'orthorhombique & de
plus hautes températures. Par ailleurs, cette température de fin de dissolution de la phase
orthorhombique est bien corroborée par les observations expérimentales des essais de traitement
thermique, ol on a noté la disparition des précités d'orthorhombique a 950 °C.

Dissolution de la phase 6-NbsAl

Les courbes d’ATD précédemment 1098 1
étudiées mettent également en avant, dans 1030 |
I’alliage B-1Si, un pic endothermique a plus
hautes températures correspondant a la 1025 1
dissolution de la phase 6-NbsAl. Il est alors g
également possible de déterminer la émm
température de dissolution de la phase &- ‘é”ams
NbsAl par extrapolation a vitesse nulle. =
Ainsi, la  Figure V. 13 représente By
I'extrapolation a vitesse nulle, calculée a 1005 |
partir des points d’offset des différents pics
pour les trois rampes de températures. 1000 + . - - p

Vitesse (°C/min)

Dans I'alliage B-18Si, les
températures d’offset sont respectivement
de 1015, 1020, 1033 °C pour 5, 10 et 20
°C/min. Ce qui donne, par extrapolation a

a vitesse nulle, une température de fin de dissolution de 1008 °C. Pour rappel, 'alliage B-1Si vieilli
une semaine a 1000 °C présente une microstructure triphasée avec une matrice Po, des précipités de
siliciures (-TisSis et partiellement le long du joint de grains des précipités de phase 6-NbsAl
(Cf. Chapitre III. 2.3.). Ces résultats d’ATD sont donc cohérents avec la précipitation visible sur les
micrographies.

Figure IV. 13 : Extrapolation a vitesse nulle de la fin de

dissolution de la phase 8-NhsAl dans l'alliage B-1Si
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

2.2.2.3. Conclusion et influence du silicium

L’étude de la précipitation de la phase d'orthorhombique par les mesures d'ATD a permis de
mettre en avant l'effet du silicium dans les alliages B. En effet, I’ajout du silicium fait passer la
température de début de précipitation de la phase orthorhombique de 650 a 633 °C. Le début de
dissolution ne varie pas avec 'ajout de silicium, cependant la fin de précipitation est décalée de
20 °C vers les plus hautes températures avec l'ajout du silicium. Il est alors possible de conclure que,
dans tous les cas, I'ajout du silicium entraine un élargissement du domaine de précipitation de la
phase O-Ti,AIND.

Pour la variation de température du début de précipitation, deux hypothéses sont possibles :

- Soit le silicium augmente la cinétique de réaction quelle que soit la température alors,
vers 630 °C, la cinétique est suffisamment rapide pour que le signal soit visible en ATD
pour B-1Si. En outre, il n’est pas possible de savoir avec ces résultats si le domaine de
précipitation de la phase orthorhombique commence a 630 °C ou si en dega la cinétique
est trop faible pour étre détectée par la technique de I'ATD ;

- Soit le domaine de précipitation est effectivement élargi vers les basses températures

également par l'ajout de silicium.
2.3. Diagramme Temps-Température-Transformation

2.3.1. Procédé expérimental

2.3.1.1. Aspect bibliographique

Facteur n et morphologie des précipités

Au début du 2le siecle, Vasudevan et al [Vasudevan2000| publient un rapport intitulé
« A Study of the Kinetics of Phase Transformations in Nb-Ti-Al Alloys ». Ce rapport, trés complet,
s’'intéresse aux transformations de phase dans les domaines o-NboAl + y-TiAl, B + o-NboAl
B 4+ 8-NbsAl et particulierement B + O-TiAINb. Par suite, la cinétique de la précipitation B/fo a
B/Bo + O-Ti,AINDb a fait l'objet d’'un article [Mishurda2001] et a pour but d’établir l'ordre de la
transformation, ainsi que la relation avec la morphologie des précipités. Pour déterminer la cinétique
de précipitation, ils ont effectué des maintiens isothermes a intervalles de temps différents.
11 faut noter que les échantillons qu’ils ont observés ont une haute teneur en aluminium,

de minimum 25 %..

La relation supposée entre la fraction volumique transformée et le temps est donnée par
léquation d’Avrami-Erofe’ev [Brown1988] :
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Diagramme T-T-T

1

il 43 IAWA
l_;\i\l(l\l\lll Vv . I
Ou
- ¢ = fraction volumique transformée
-t = temps (s)
p . . -Q /
-k = donnée par la loi d’Arrhenius k = Ae /RT
- n = constante qui peut étre reliée au mécanisme de germination
[Shewmon1978][Verhoven1975]. Cette constante qui vaut 1, 2, et 3 pour une croissance,
sans variation de composition, a une, deux et trois dimensions. Si la croissance est
contrélée par la diffusion, alors n= 1,5 ,1 ou 0,5 selon une morphologie des précipités en
sphere, batonnet ou en plaquette respectivement. La valeur de n permet donc de relier la

cinétique de croissance a la morphologie des précipités.

Ainsi, a partir de I'Equation IV. 1, il est possible d'en déduire la valeur du parametre n de

maniére suivante :
1-¢&= ekt
In(1—¢) = —k.t"
In(=In(1 = &) = In(k. t")

In(—In(1 - §)) =In(k) + n.In(t) Equation IV. 2

Selon I'Equation TV. 2, on peut tracer la droite In(-In(1-¢) en fonction de In(¢), dont la pente
donnera la valeur du parametre n et 'ordonnée a l'origine sera déterminée par In(k).

Détermination du diagramme Temps-Température-Transformation

Les valeurs des facteurs k et n sont donc déterminées par la droite dont 1'équation est
présentée ci-dessus. Il est cependant a noter que ces valeurs sont dépendantes de la température. En
effet, le facteur £ découle de la loi d’Arrhenius, qui est facteur de la température. Ainsi, en reprenant
la loi d’Avrami-Erofe’ev a une température T, fixée, il est possible d’exprimer le temps ¢ nécessaire

pour faire précipiter la fraction €.

§=1—ekt"
k.t =In(1 - §)
ln(l—f)

n.In(t) = ( (1 _ f))

In(t) = % ( n(- f))

1. (In(1-
. e[ﬁln(n(——ka)] Equation IV. 3
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

Les auteurs ont utilisé ces calculs pour prédire le diagramme T-T-T de plusieurs alliages du
systeme Ti-Al-Nb. En particulier, ils ont recuit l'alliage Ti-30A1-35Nb a différentes températures
comprises entre 600 et 850 °C, et avec divers temps de maintien. Ils ont ensuite mesuré la fraction de
la phase orthorhombique &, ainsi obtenue. La Figure I'V. 14-a illustre alors la droite reliant la fraction
& et le temps t, et permettant de retrouver les valeurs de n et k pour la température considérée.
La Figure IV. 14-b représente quant a elle le diagramme T-T-T calculé du méme alliage en partant
des valeurs de k et n qu’ils avaient trouvées précédemment.
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Figure IV. 14 : Cinétique de Palliage Ti-30A1-35Nb [Mishurda2001]

a) courbe représentative de In(-In(1-¢) vs In(t) et b) diagramme T-T-T calculé

La valeur de n de 1,3 est cohérente avec une croissance de précipités a peu pres sphériques.
De plus, la cinétique de précipitation est tres élevée dans l'alliage considéré : a 600 °C, quasiment
toute la phase orthorhombique est transformée des 1236 secondes, soit légerement plus de 20 minutes.
Et a 850 °C, le diagramme calculé montre que la transformation est quasiment complete aux temps
tres courts, inférieurs a 10 secondes. Ils montrent ici que la vitesse de précipitation de la phase
O-Ti,AINb augmente alors avec la température. Les expériences menées par Mishurda et al ne mettent
pas en évidence le nez de précipitation. Alors, soit les températures testées n'ont pas été suffisamment
élevées pour faire apparaitre le nez, soit ce nez n’existe pas et la cinétique de précipitation augmente
jusqu’a la température de dissolution de la phase O-Ti,AINb.

Le modele mis en ceuvre par Mishurda et al en se basant sur la loi d’Avrami-Erofe’ev possede
cependant des limites. L'utilisation de cette méthode nécessite la connaissance préalable de certaines
caractéristiques du matériau étudié. Une connaissance du domaine d'existence en température de la
phase étudiée est nécessaire pour obtenir des courbes T-T-T correctes. La simulation du diagramme
T-T-T par cette méthode ne prend pas en compte le domaine d’existence en température de la phase
orthorhombique. C’est a dire que ’on peut simuler les courbes d’iso-précipitation a 1000 °C, alors que
la phase O-Ti,AINb ne précipite pas a cette température. La connaissance de la fraction volumique
d'équilibre de l'alliage étudié est nécessaire, toujours dans 1'idée d'obtenir des résultats cohérents avec
le systeme considéré. Enfin, les valeurs de n doivent étre déterminées lors de la germination et
croissance homogene mais sur des temps courts. Les temps pendant lesquels la vitesse de précipitation
la plus importante : la germination et le début de coalescence des précipités. Quand la fraction
volumique des précipités varie peu ou pas, alors il n’est plus possible d’extraire les valeurs de n par
perte de la linéarité.
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Diagramme T-T-T

2.3.1.2. Mise en ceuvre expérimentale

L’établissement du diagramme T-T-T par la méthode mise en ceuvre par Mishurda et al,
requiert alors de traiter les alliages étudiés a des temps courts pour déterminer le facteur n. Or,
il a été vu précédemment que les alliages a faible taux d’aluminium, soit les alliages A, ne présentent
pas une cinétique de précipitation de la phase orthorhombique suffisante pour la présente étude. C’est
pourquoi cette méthode ne sera appliquée que pour les alliages B-0Si et B-1Si. Cela permettra toutefois
d’évaluer les diagrammes T-T-T a 15 %, Al, et I'influence du silicium sur la cinétique de précipitation
de la phase orthorhombique.

Il a également été vu précédemment que la cinétique de précipitation de la phase O-Ti;AINb
était dépendante de la température (Figure IV. 7). En effet, au bout de 4 h de traitement thermique,
la phase orthorhombique a & peine commencé a précipiter pour un traitement a 750 °C. Alors qu’a
950 °C, il n’y a plus de phase O-Ti;AINb. Ainsi, trois températures de traitement ont été choisies :
800, 850 et 900 °C pour des temps de maintien courts de 30 min, 1 h et 2 h suivis d’'une trempe a
I’huile. Les fractions de la phase orthorhombique sont mesurées par analyse d’image. Les résultats

correspondants aux différents essais sont reportés ci-apres en Tableaux IV. 5 et IV. 6.

2.3.2. Elaboration des diagrammes
2.3.2.1. B-0Si

Les résultats correspondants aux différents essais pour ’alliage B-0Si sont reportés ci-dessous
dans le Tableau IV. 5. Pour établir le diagramme T-T-T, les fractions volumiques ont été mesurées
uniquement a cceur du grain. Cela représente uniquement la germination homogeéne. Ainsi, dans le

cadre de ’étude, nous nous intéressons uniquement a la précipitation homogene a coeur.

Tableau IV. 5 : Proportion de phase O-TiAIND (%va) précipitante

en fonction du traitement thermique dans Palliage B-0Si

T (°C) | t(h) | 05 1 2 15 48 | 168
800 0 25 36 38 40 40
850 9 15 | 205 - - -
900 15 25 30 - - -

Dans un premier temps, 'étude cinétique s’intéresse a l'alliage B-0Si pour s’affranchir des
effets potentiels du silicium sur la cinétique de précipitation. Le calcul du facteur n a donc été fait
via des traitements thermiques ci-dessus. La Figure V. 15 représente alors I’évolution de la fonction
In(-In(1-¢), avec & la fraction de phase orthorhombique ayant précipité, en fonction de lu(¢) ou ¢
représente le temps en seconde.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND
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Figure IV. 15 : Courbe représentative de In(-In(1-¢) en fonction de In(t) dans B-0Si

Comme trois températures de traitement ont été étudiées a 800, 850, et 900 °C, trois droites
ont pu étre tracées. Tout d’abord, pour les traitements a 900 °C, les trois points correspondant a des
temps de maintien de 30 min, 1 h et 2 h semblent étre alignés. Cet alignement confirme donc qu’entre
30 min et 2 h, la germination est homogene avec une croissance réguliére : il n’y a pas de palier de
fin de précipitation. Alors le temps étudié dans ce cas semble étre suffisamment court pour déterminer
le diagramme T-T-T a 1'aide du modele de Mishurda. Le facteur n, le coefficient directeur de la droite,
est alors obtenu par régression linéaire et vaut 0,57 (Figure IV. 15). Comme évoqué précédemment,
le facteur n caractérise la morphologie des précipités, mais indique également que la croissance des
précipités de phase O-TiAINb est controlée par la diffusion. Quand ce facteur est de 'ordre de 0,5,
cela signifie que les précipités sont sous forme de plaquettes et que la croissance de ces plaquettes se
fait par diffusion des éléments. Ce résultat est en cohérence avec les observations MEB-BSE des
précipités de phase orthorhombique en forme de plaquette. La courbe issue des traitements a 850 °C
est semblable a celle de 900 °C. En effet, les trois points correspondant aux trois temps de maintien
sont alignés avec un coefficient directeur n = 0,64. Ce coefficient, proche de 0,5, confirme également
la morphologie en plaquette des précipités.

Enfin deux choses sont notables sur les courbes issues des essais a 800 °C. Dans un premier
temps, la fraction de phase O-Ti,AINDb précipitant au bout de 30 min est bien trop faible (0,05 %vo)
pour étre prise en compte pour la détermination du facteur n. Une telle valeur de ¢ indique que 1'on
n'a pas atteint le régime de germination homogene. En revanche, a partir de 2 h de traitement, le
taux de précipités de phase O-Ti,AIND semble stagner. En outre, il est de 38 %ya & 2 h pour 40 %va
apres 168 h de traitement. La faible évolution de la fraction volumique montre ici que 'on a atteint
la fraction d'équilibre thermodynamique de la phase O-Ti2AINb au bout de 2 h de maintien a 800 °C.
Ainsi, les temps de maintien supérieurs sont inutiles pour la détermination du facteur n. De ce fait,
seuls les points a 1 et 2 h de traitement sont exploitables. Il en ressort un facteur n de 0,63, toujours
conforme a des précipités en plaquette.

Il est remarquable qu’au mieux le facteur n soit déterminé par 'alignement de trois points ce
qui est tres faible. Pour obtenir des résultats plus fiables, il faudrait effectuer des traitements
thermiques complémentaires entre 30 min et 2 h. Ainsi, le diagramme T-T-T de l'alliage B-0Si a été
tracé en utilisant les trois valeurs de n respectives aux trois températures étudiées. Le facteur k a été
déterminé pour les trois températures de traitement par 'ordonnée a l'origine des trois droites
précédentes.
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Diagramme T-T-T
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Figure IV. 16 : Diagramme T-T-T calculé de I'alliage B-0Si

La Figure IV. 16 est donc le résultat de la méthode de Mishurda, elle représente la simulation
du diagramme T-T-T de l'alliage B-0Si. Sur cette figure sont représentés le domaine Py, en gris,
et le domaine B/Bo + O-TiAIND, en blanc. Il n’est pas possible par le modele de déterminer le temps
exact de début de précipitation, la courbe séparant les deux domaines a donc été tracée arbitrairement
pour un & = 0,01 afin d’évaluer le nez de précipitation. La figure illustre aussi les lignes
d’iso-précipitation entre 20 et 40 %.q O-Ti:AINb. Les points expérimentaux ont été placés sur le
graphe pour pouvoir les comparer avec la simulation. Ces points sont considérés comme cohérents si
le temps de précipitation pour obtenir la fraction de phase calculée est de plus ou moins 15 minutes
par rapport au temps réel.

Il est visible sur les courbes simulées que le début de précipitation est plus rapide a 900 °C et
800 °C qu’a 850 °C. De méme entre 800 et 900 °C, le début de précipitation est plus rapide a plus
haute température. Ces résultats ne sont pas compatibles avec la présence dun seul nez de
précipitation de la phase O-Ti;AINb. En effet, en considérant que la fraction d'équilibre de O-Ti;AINb
soit de 40 %.q1, alors cette fraction a été atteinte au bout d'un peu plus de 2 h & 800 °C, de presque
8 h a 850 °C et de 3h20 pour un traitement a 900 °C. La précipitation semble étre avantagée pour
une température de 800 °C, proche d’un nez de précipitation. A 850 °C la courbe s’écarte du nez,
mais a 900 °C la cinétique de précipitation augmente de nouveau. Le diagramme T-T-T de l’alliage
B-0Si présente alors deux nez. Il y a donc plusieurs régimes de précipitation distincts : un régime avec
un nez vers 900 °C et un régime dont le nez est autour de 800 °C. Ces résultats expérimentaux seront
détaillés en § 2.3.2.3.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

La comparaison des points expérimentaux avec les courbes calculés montre qu’une grande
partie de expérimental est cohérent avec les simulations. Apres il faut étre conscient que le modele
a été construit via ces points expérimentaux. Il est donc normal que les courbes simulées recoupent

au maximum les points expérimentaux.

Enfin sur le graphique (Figure IV. 16), seuls deux points sont sensiblement décalés par rapport
aux expériences. En effet, pour un traitement d’une heure & 850 °C, il y a 15 %.q O-Ti:AINb
précipitante. Le modeéle prédit un temps légérement plus long de 1h18 min. De plus, a 800 °C, il faut
une demi-heure pour précipiter 5 %, O-Ti>AIND, alors que le modeéle prédit seulement trois minutes.
Or, ce modele ne prend pas compte de l'aspect de germination hétérogene aux joints de grain avant
d’entamer la précipitation homogene intragranulaire. Il est également notable que le modele de
prédiction du T-T-T ne prend pas en compte la limite maximale de précipitation induite par
I’appauvrissement en aluminium de la matrice lors de la précipitation de phase O-Ti;AINDb. En outre,
dans l'alliage B-0Si, la fraction précipitante de phase O-Ti.AINb ne varie plus au-dela d’une certaine
durée de traitement. Par exemple, comme l'indique le Tableau IV. 5, entre 48 et 168 h dans les
traitements a 800 °C, la fraction qui précipite reste stable & 40 %, Or, le modéle permet de prédire
au-dela de 40 %, de précipitation. Ce modele ne prend donc pas en compte la chimie du matériau.

Ainsi, la limite de précipitation doit se déterminer expérimentalement.

2.3.2.2. B-1Si

Les résultats correspondants aux différents essais pour ’alliage B-1Si sont reportés ci-dessous
en Tableau IV. 6.

Tableau 1V. 6 : Proportion de phase O-TizAIND (%va) précipitant

en fonction du traitement thermique dans Palliage B-151

T (°C) [t ()| 05 1 2 4 15 | 48 | 168
800 19 | 32 [ 40 | 4 | a4 | w4 | w
850 16 | 22 | 32 | 40 - ] -
900 23 | 325 | 38 | 38 | 38 - -

L’étude se porte a présent sur I’élaboration du diagramme T-T-T de l'alliage B-1Si, afin
d'estimer de fagon plus précise l'effet du silicium sur la cinétique de précipitation de la phase
orthorhombique. Comme pour l'alliage B-0Si, la détermination du facteur n a été réalisée a l'aide des
données expérimentales collectées a partir des traitements thermiques présentés dans le
Tableau IV. 6. La Figure IV, 17 représente alors I’évolution de la fonction In(-In(1-¢), avec &la fraction

de phase orthorhombique ayant précipité, en fonction de In(t) ou t représente le temps en seconde.

Comie trois températures de traitement ont été étudiées : 800, 850, et 900 °C, trois droites
ont alors été tracées. Tout d’abord, pour les traitements a 850 °C, les quatre points correspondant a
des temps de maintien de 30 min, 1 h, 2 h et 4 h semblent étre alignés. Comme pour l'alliage B-0Si,
cet alignement confirme qu’entre 30 min et 4 h, la germination est homogene et la croissance est
réguliere : il n’y a pas de palier de fin de précipitation, ce qui confirme que les temps sont suffisamment
courts pour déterminer le diagramme T-T-T via le modele de Mishurda. Le facteur n a été estimé a
0,5, ce qui indique une morphologie en plaquette des précipités de phase orthorhombique. Cette

prédiction est encore une fois confirmée par les observations expérimentales.
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Diagramme T-T-T
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Figure IV. 17 : Courbe représentative de In(-In(1-¢) en fonction de In(¢) dans B-1Si

Sur les points représentant le traitement a 900 °C, il est notable que les trois premiers points,
correspondant respectivement a 30 min, 1 h et 2 de traitement ; sont alignés. Le facteur n sur ces
points est de 0,44 correspondant encore une fois a une croissance en plaquette controlée par la
diffusion. Au-dela de 2 h de traitement, la fraction de phase ne varie presque plus, restant a 38 %ol
Alors, par analogie avec 'alliage B-0Si, au-dela de 2 h de traitement, la variation de la fraction
volumique de phase O-Ti;AINb évolue trés peu. Le méme phénomene est observé a 800 °C, ou seuls
les points a 30 min, 1 h et 2 h sont alignés et donne un facteur n = 0,64, confirmant ainsi la
morphologie en plaquettes.

Ainsi, le diagramme T-T-T de l'alliage B-1Si a pu étre tracé en utilisant les trois valeurs de
n respectives aux trois températures étudiées. Les valeurs du facteur k ont été déduites par I'ordonnée
a lorigine des droites précédentes (Figure IV. 18).

L’étude du T-T-T des alliages B a été détaillée pour 'alliage B-0Si. On peut noter quelques
similitudes entre les deux T-T-T. Comme dans 1'alliage B-0Si, il est visible sur le graphe qu’a faible
taux de précipitation, de I'ordre de 1 %o de précipité, la cinétique est plus rapide & 900 °C qu’a
850 °C, elle-méme plus rapide qu’a 800 °C. La germination homogene est donc plus rapide avec une
augmentation de la température.

Cependant, a plus haute fraction de précipités, dés 5 %..1, les vitesses de précipitation varient.
Ainsi, a 850 °C la courbe s’écarte du nez, mais & 900 °C, la cinétique augmente de nouveau. Il semble
alors que la croissance des précipités soit plus rapide a 800 et 900 °C, alors que le taux de germe
augmente avec la température.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND
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Figure IV. 18 : Diagramme T-T-T calculé de I'alliage B-15i

La comparaison des points expérimentaux avec les courbes calculées montre qu'une grande

partie de résultats expérimentaux corroborent les prédictions faites par les simulations. Enfin, sur le

graphique (Figure IV. 18), seuls trois points sont sensiblement décalés par rapport aux expériences.

En effet, pour un traitement d’une heure a 900 °C, il y a 33,5 %, de phase orthorhombique

précipitante. Le modele prédit un temps légerement plus long de 1h20 min. De plus, a 850 °C,

le temps nécessaire pour faire précipiter 32 %.q O-Ti:AINDb est de deux heures alors que le modele

prédit un temps de 2 h 50 min. Et a cette méme température, il suffit de quatre heures pour entrainer

la précipitation de 40 %, O-Ti:AINb bien que le modeéle prédise la nécessité de cing heures. Alors,

a 850 °C, il semble que le modele prédise une cinétique plus lente que la réalité. Des ajustements de

parametres supplémentaires, en faisant par exemple plus de points avec différents temps de maintien,

pourraient permettre d’affiner le modele.

2.3.2.3. Allure du diagramme T-T-T

Les résultats expérimentaux montrent que la vitesse de précipitation de la phase O-Ti:AINb
dans les alliages B-0Si et B-1Si est plus importante a 900 °C et 800 °C qu’a 850 °C. Cela sous-entend
alors que le diagramme T-T-T de ces alliages présente deux nez de précipitations distincts.

La Figure IV. 19 représente alors 'allure schématique des deux diagrammes T-T-T.
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Diagramme T-T-T
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Figure IV. 19 : Allure du diagramme T-T-T des alliages B

Généralement, les diagrammes T-T-T ne présentent qu'un seul nez de précipitation.
b

Cependant, la présence de plusieurs nez existe dans certains cas particuliers.

Dans un premier cas, chaque nez est représentatif de deux transformations différentes.
Par exemple, le premier nez correspond a la transformation A = A + B, et le second nez a la
transformation A > A + B + C. Le deuxiéme cas est un cas trés courant dans la métallurgie des
aciers. Dans ce cas, chaque nez est associé a un mécanisme de précipitation différent. Ce cas est
également observé dans les alliages Pu-Ga, [Oudot2007] ou 'auteur attribue le premier nez a haute
température a une transformation massive. Tandis que le second nez est dii a un mécanisme de
précipitation martensitique.

Pour trouves des hypotheses qui pourraient expliquer ce double nez, nous nous somines
intéressés aux différents chemins de précipitation de la phase O-Ti;AINb a partir de la phase B/po
(Cf. Chapitre I1. 3.2.2.1.). On suppose alors que chaque chemin de précipitation est possible et que
chaque nez de précipitation correspond a un chemin, différent de celui de second nez. En considérant
ces chemins, nous proposons trois hypotheses.

Effet de la mise en ordre de la matrice B

Le premiers cas (Figure V. 20) pourrait étre une hypothese possible pour les transformations
de phase dans les alliages B. En effet, nous avons vu au chapitre précédent que ces alliages pouvaient
étre ordonnés Py ou desordonné B. Nous avons également vu que la température de mise en ordre T¢
était inférieure a 1000 °C. L’étude des microduretés nous a également laissé supposer que, avant
précipitation de la phase O-Ti;AINb, la matrice est ordonnée a 800 °C (Cf. Chapitre III. 3.1.2.2.).
Nous aurions alors dans ce cas deux précipitations différentes :

- B =2 B + O-Ti,AIND, cette réaction correspondrait au nez de précipitation a 900 °C
- Po 2 P + O-TiAIND, cette réaction correspondrait au nez de précipitation a 800 °C
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb
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Figure IV. 20 : Double nez - Chemins de précipitation p-A2 / fo-B2 = O-TiAIND [Bendersky1994]

Pour vérifier cette hypothese, il faudrait s’assurer de l'ordre ou non de la matrice aux
températures considérés. Pour cela, il faudrait traiter les échantillons un temps court a 800 et 900 °C
pour éviter la compétition entre mise en ordre et précipitation de la phase O-Ti;AINb. L’étude MET
de ces échantillons nous renseignerait ainsi sur la mise en ordre de la matrice. Si I’échantillon traité
a 900 °C présente une matrice désordonnée et celui traité a 800 °C, une matrice ordonnée, alors cela
confirmerai '’hypotheése que les deux nez de précipitation sont dus a deux réaction de précipitation
différentes.

Phase O2 ordonnée et O1 désordonnée

Il existe une mise en ordre complexe de la phase intermétallique O-Ti2AINbD. La littérature
s’est tres peu intéressée a cette mise en ordre |[Wu2002| Banerjeel998| [ Muraleedharanl994],
et uniquement dans les alliages a haute teneures en aluminium, de Pordre de 25 %, et a faible teneur
en niobium, telle que 25 %.:. Deux formes cristallographiques sont alors possibles pour cette phase,
en fonction du degré d’ordre. La premiere, désignée comme O2, présente une maille ternaire ordonnée
dans laquelle 4 sites d’occupation du niobium peuvent étre identifiés. Pour la seconde structure, O1,
le niobium occupe de fagon aléatoire les sites du titane (8g etdc2). Muraleedharan et al
Muraleedharanl994] sont les premiers a mettre en avant cette différence d’ordre chimique.
Le diagramme pseudo-binaire Nb50-xTi50-xAl2x (Cf. Chapitre III. 1.1.) montre que la phase O1 se
forme a plus haute température la phase ordonnée. Par rapport au diagramme T-T-T, nous pourrions
également supposer que le nez a 900 °C correspond donc & la précipitation de la phase O1. Tandis
que le nez a 800 °C correspond a la précipitation de la phase O2. Les chemins de précipitation sont
illustrés en Figure IV. 21, & haute température, la mise en ordre O1 = O2 ne se fait pas et explique
la formation du deuxiéme nez.
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Diagramme T-T-T
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Figure IV. 21 : Double nez - Chemins de précipitation f-A2 = O2-TiAINb / O1-Ti2AIND [Bendersky1994]

La phase O1 peut étre distinguée de la phase O2 en faisant des clichés de diffraction sur des
lames minces. Les intensités des réfections 110 et 020 sont quasi similaires dans O1 alors que la
différence d’intensité est plus importante dans O2. La simulation et les clichés expérimentaux de
diffraction selon 'axe [001] en faisceau convergeant obtenue dans le cadre des travaux de Bendersky

sont présentés en Figure V. 22,

Ainsi, pour vérifier cette hypothese, il faudrait également étudier les clichés de diffraction
selon 'axe [001] en faisceau convergeant de nos alliages aprés traitement a 800 et 900 °C. Si l'on
constate des différences d’intensité précédemment décrite, alors nous pourrons confirmer que les deux

nez sont bien dus a deux précipitation différentes : celle de la phase O1 et celle de la phase O2.
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Figure IV. 22 : Clichés de diffraction selon I'axe [001]o de la phase O-TRAIND a) et
¢) phase désordonnée O1, b) et d) phase ordonnée O2 [Bendersky1997]
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti:AINb

Mécanisme de précipitation

Finalement, la deuxieme possibilité de 'apparition de plusieurs nez de précipitation est une
conséquence de plusieurs mécanismes de précipitation. Pour étudier cette possibilité, nous faisons une
analogie avec la précipitation de la phase o dans B dans les alliages de titane. Pour cela, nous nous
intéressons aux travaux de Settefrati |Settefrati2012] qui ont permis d’élaborer le diagramme T-T-T
de lalliage Ti5553 représenté ci-dessous en Figure V. 23.

Al T
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Figure IV. 23 : Diagramme T-T-T de Ualliage Ti5553 [Settefrati2012]
Le diagramme T-T-T met en évidence quatre zones distinctes de précipitation en fonction de
la température de revenu. Chaque zone conduit a une microstructure différente. Nous nous intéressons
seulement aux zones [A] et [B], aux plus hautes températures.

[A] Cette zone de température est proche du transus . La phase a précipite dans les
joints de grains sous forme de liseré continu, ces précipités sont dits agp. La précipitation se produit
sur les sites les plus favorables. Cela est di a la force motrice de germination qui est faible. Des
colonies de plaquette croissent a partir des joints de grains. Ces plaquettes sont dites awgp pour
o-Widmanstiaten Grain Boundaries. Ces plaquettes sont paralleles entre elles. Elles croissent
progressivement vers le centre du grain par un mécanisme de croissance diffusionnel [Laudel997].
Un recuit dans la zone [A] entraine donc la précipitation des phases ogs et owes.

[B] Dans ce domaine, la transformation se produisant a plus basse température, la force
motrice de transformation augmente. Cela conduit a 'activation de nouveaux sites de germination,
essentiellement intragranulaires, et entraine la formation de précipités awr pour « Widmanstaten
Intergranular ». Cette morphologie est plus aciculaire et se présente sous forme de lamelles
indépendantes et enchevétrées. La morphologie owr présente a la fois les caractéristiques d’un
mécanisme displacif et celles d’un mécanisme diffusionnel, et est souvent appelée morphologie en
vannerie. Les lamelles awr sont plus fines que les lamelles awp et leur épaisseur augmente avec la
température de transformation. Enfin, ces lamelles vérifient la relation de Burgers avec la matrice p.

Par analogie, on peut remarquer que les microstructures finales obtenues par Settefrati sont
proches de celles des alliages B. En effet, la microstructure de l'alliage traité a 650 °C présente une
microstructure de Widmanstéiten semblable aux alliages B traités a 800 °C. Leur alliage traité a
750 °C présente des plaquettes a plus importantes tout comme les plaquettes O-Ti;AINb dans nos
alliages traités a 900 °C. De plus, les similitudes entre les transformations p > p + a et
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Diagramme T-T-T

Bo 2 B + O-TiAINDb avaient été montrées au § 1.1.2. Finalement, il est vu dans la littérature que
dans les alliages Ti-Nb, il existe une transformation de type martensitique o’ [Inamura2007]
Masumoto2006], cette martensite est orthorhombique mais non ordonnée. Cette méme
transformation martensitique se retrouve dans les chemins de précipitation possibles de la phase
orthorhombiques (Figure IV. 24).
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Figure IV. 24 : Double nez - Chemins de précipitation p-A2 = O2-TiAIND,
via la transformation martensitique [Bendersky1994]

On peut noter que la formation de cette martensite par trempe est possible a haute teneur de
niobium. En effet, Inamura et o/ montrent la formation de la phase o’ pour des teneurs en niobium
comprises entre 10 et 30 %... Nous avons vu que précipitation de la phase o dans B dans les alliages
de titane peut se faire assister par un mécanisme displacif dans certain régime. La possibilité de cette
transformation martensitique dans les alliages Ti-Nb peut laisser supposer qu’'une transformation
diffusionelle avec une part displacive est envisageable dans nos alliages. On peut alors supposer qu’a
900 °C, la précipitation de la phase O-Ti;AIND est semblable a celle de la phase a dans la zone [A],
soit avec un mécanisme uniquement diffusionnel, tandis que la précipitation de O-Ti,AINb a 800 °C
est plus proche de la zone [BJ, soit en combinant un mécanisme diffusionnel et displacif.

Ces deux mécanismes distincts pourraient étre a l'origine des deux nez de précipitation observés dans
les diagrammes T-T-T des alliages B.

2.3.3. Influence du silicium sur la cinétique de précipitation de O-Ti.AINDb

2.3.3.1. Comparaison des diagrammes T-T-T modélisés

Les deux diagrammes T-T-T des alliages B-0Si et B-1Si ont été établis et présentés
précédemment. La Figure V. 25 ci-dessous présente les courbes iso-précipitation de la phase
orthorhombique, a 20 et 40 %y O-Ti:AINb, pour les alliages B-0Si et B-1Si. La Figure IV. 25-b
présente les courbes d’iso précipitation a 1 %y O-Ti:AINb dans les deux alliages, afin d’illustrer le
début de précipitation de O-TiAINb. Pour rappel, ce modeéle ne prend pas en compte la germination
hétérogene, il considere que la germination est tout le temps homogene.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND
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Figure IV. 25 : Comparaison des diagrammes T-T-T simulés de B-0Si et B-1Si : influence du silicium

Sur la Figure IV. 25-a; les observations se font en premier lieu sur les courbes d’iso-
précipitation a 20 %, O-TiAINb. Le temps nécessaire pour précipiter 20 %, O-Ti:AIND est plus
faible pour B-1Si que pour B-0Si et ce, quelle que soit la température. De maniére plus générale, il
est observable que quel que soit le taux de phase orthorhombique, le temps nécessaire pour précipiter
ce taux est toujours plus faible pour lalliage dopé au silicium. Ainsi, le modeéle permet également de
mettre en avant ’aspect bénéfique du silicium sur la cinétique de précipitation de la phase O-Ti;AINb.
A 800 °C, lécart entre B-0Si et B-1Si est le moins important. Il faut 30 min pour précipiter 20 %o
O-Ti,AINb dans B-1Si contre 36 min pour B-0Si.

A 900 °C, 'écart est plus grand : il faut 20 min pour B-1Si et 45 min pour B-0Si. Enfin, & 850
°C, I'écart est le plus important: de 57 min avec silicium a 2h09 min sans silicium. L’effet positif du
silicium sur la cinétique de précipitation de la phase orthorhombique est observable dans ce cas. En
effet, quelle que soit la température, la précipitation de 20 %.q O-Ti2AINb est plus rapide avec
silicium. Néanmoins, leffet est dépendant de la température. Pour 20 %, O-Ti:AIND, la vitesse est
accélérée :

- 4800 °C d’un facteur ¥ (2 svor ; 500 °c) = 1,16,

- d’un facteur 7 (20 %vol ; 850 °c) = 2,23 & 850 °C

- et le facteur augmente jusqu’a 7 (20 %vol ; 900 °c) = 2,3 a 900 °C

A cette fraction volumique considérée, le silicium augmente plus la vitesse de précipitation a
900 °C qu’a 800 et 850 °C.

t1(B—0Si)

Y Pour une fraction & et a une température donnée, T = T (-150)
(B

avec ti(B-zSi) le temps nécessaire pour faire

précipiter la fraction &1 dans Ualliage B-zS5%
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Diagramme T-T-T

A 40 Y%yo O-Ti2AIND, le facteur t est de :
= T (40 %vol;000°c) = 1,43 ,
- T (40 %val;850°c) = 1,60 ,
- T (40%val;s00°c) = 1,15 .

L’amélioration de la cinétique de précipitation est alors pour & = 0,4 plus importante a
850 °C. Dans 'autre sens, pour 5 %yq O-TiAIND (Figure IV. 25-b), le facteur t est de :

- T(3%vel:oo0ec) = 13,07,

- T (5 %vol ; 850 °C) — 8,37,

- T (5%vol;s0cc) = 1,18 .

Le facteur 7 a donc augmenté avec la diminution de & Pour aller plus loin et visualiser les
tendances, la Figure IV. 26 représente 1’évolution du facteur t, en fonction de la fraction &. Le

maximum de ¢ est fixé a 0,4, car il s’agit du maximum de précipitation observé expérimentalement

dans B-0Si.
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Figure IV. 26 : Influence du silicium sur la cinétique de précipitation de la phase O-Ti2AIND en température
Dans un premier temps, 'analyse se porte sur la courbe correspondant a 800 °C. La variation
de 7 en fonction de & a 800 °C est tres faible. Cela évolue pour ¢ = 0,01 de 731 %vol , s00 °c)y = 1,18 a
T (40 %vol , 800 °c)= 1,15 pour ¢ = 0,4. Globalement, pour une température de 800 °C, la cinétique de
précipitation de la phase O-Ti;AIND est augmentée d’un facteur 1,15 avec Uajout de 1 %, Si dans les
alliages B.

Dans un second temps, il s’agit de comparer les courbes de v = (&) a 850 et 900 °C. Il est
déja remarquable que ces deux courbes sont décroissantes en fonction de €. Ainsi, plus la fraction
précipitante est importante, plus 'amélioration de la cinétique de précipitation diminue. L’influence
du silicium est donc plus importante a faible fraction de précipitation, soit en début de précipitation.
Le silicium semble jouer particulierement sur la germination des précipités de phase O-Ti.AINb. Par
conséquent, 'action du silicium est donc plus importante pour la germination que pour la coalescence
des précipités. De plus, pour ¢ = 0,4, 7 est toujours supérieure a 1. Alors, méme si son action est
moindre par rapport a la germination, le silicium accélére également la croissance des précipités.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

Finalement, en comparant les courbes de 7 = (&) a 850 et 900 °C, il est observable que,
a faible & on a 7 (&)sseec qui est inférieure a 7 (&)oppc. Cet écart se réduit avec 'augmentation de €.
Puis passé ¢ = 0,2, le phénomene inverse se produit. C’est-a-dire que I’écart entre 7 () ss0-c et 7 (&)aooec
augmente mais avec 7 (&)ssoec > T (E)oorc. Or, au-deld une certain & ce n’est plus le phénomene de
germination qui prédomine, mais celui de coalescence. Durant le phénomene de germination, le
silicium semble influer plus sur la cinétique a plus haute température. Tandis que lors de I’étape de
coalescence des précipités, linfluence du silicium est sensiblement plus importante pour les
températures plus faibles.

Cependant le modele ne reflete que la phase de germination et début de croissance des
précipités. Afin de comprendre sur quel parametre agit le silicium pour accélérer la cinétique de
précipitation, il faut s’attarder sur les résultats expérimentaux.

2.3.3.2. Silicium et précipitation de phase O-Ti.AINb

L’effet du silicium est mis en évidence en comparant la fraction volumique de phase
O-TiAINb qui précipite au cours du temps dans B-0Si et B-1Si. Pour cela, le Tableau V. 7 recense
les différentes fractions volumiques de phase orthorhombique dans ces deux alliages sur tous les
échantillons traités a 800 °C. La Figure IV. 27 illustre I’évolution de la taille moyenne des précipités
d’orthorhombique (H) et la fraction volumique des précipités, en fonction du logiy du temps.
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Figure 1V. 27 : Evolution de la taille moyenne et proportion de phase O-Ti:AINb précipitant au cours du temps

Pour l'alliage B-1Si, entre 0,5 et 1 h, la fraction volumique de précipité augmente alors que
la taille moyenne de ces précipités n’évolue que trés peu. On est dans le stade de germination,
développement des germes. Entre 1 h et 2 h de maintien, la taille et la fraction des précipités
augmentent simultanément. On est alors dans le stade mixte croissance de précipités et germination
en parallele jusqu'a 4 h ou la fraction n'évolue plus, signe que la germination est terminée et que les
précipités débutent tous leur croissance et/ou état d'équilibre. Ce qui est notable ici, c'est la relative
stabilité en taille des précipités O-TiAINb. Entre 4 et 168 h, les précipités n'ont pas commencé a
coalescer.
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Diagramme T-T-T

Ces mémes observations sont visibles dans l'alliage B-0Si. Seulement, le développement des
germes se situe entre 1 et 2 h avec la taille des précipités qui n’évolue pas de fagon significative. Le
stade mixte de croissance de précipité et de germination, entrainant 'augmentation de la fraction et
de la taille des précipités, se situe entre 2 et 15 h. Enfin, au-dela de 15 h, les fractions volumiques et
taille de précipités n’évoluent plus. Il est également observable que, comme pour I'alliage B-1Si, entre
15 et 168 h, les précipités n’ont pas commencé a coalescer.

Germination

Tout d’abord, il a été vu au Chapitre I1I. 2.2.2.) par cartographie EDX, que le silicium est
ségrégé dans le précipité de phase O-Ti,AINDb (Figure IV. 28). De plus, on peut également observer
sur la Figure IV. 22 précédente que 'accélération de la cinétique grace au silicium est observable des
I’étape de germination. Aussi il semblerait que le silicium augmente le taux de germination de la
phase O-Ti2AINb. De plus, comme il a été vu que le silicium ségrége dans ces précipités, il est alors
envisageable que les atomes de silicium servent de sites de germination hétérogenes pour la
précipitation des plaquettes de phase orthorhombique. De ce fait, le silicium contribue a augmenter
le taux de germination de la phase O-Ti:AINb via le mode de germination hétérogéne sur des atomes
de soluté.

Figure V. 28 : Micrographie MET de l'alliage A-1Si (800 °C/168 h + TH)
a) champ clair et b) cartographie EDX en silicium

Cela sous-entend alors que 'étape (3) de précipitation (§ 1.1.1.) n’est pas uniquement une
étape de germination homogene. Il semblerait qu’il y ait également une germination hétérogene
assistée par les solutés de silicium dans le cas des alliages dopés. Les atomes de silicium, de par la
distorsion du réseau qu’ils impliquent, sont donc des sites de germination privilégiés pour la formation
plus rapide de germes de phase orthorhombique.
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Chapitre IV : Précipitation de la phase orthorhombique O-Ti,AIND

Effet de coalescence

La coalescence des plaquettes de phase O-Ti:AINb a déja été étudiée par Zhang et al
[Zhang2014]. Ils ont montré qu’aux courts temps de maintien, la croissance des plaquettes était rapide,
due a une grande force motrice de diffusion. Aux temps plus long, cette force motrice diminue car il
s’établit un équilibre chimique local entre la matrice et le précipité. Les deux phases tendent vers leur
composition d’équilibre. La diminution de la force motrice de diffusion fait que la coalescence des
plaquettes est difficile. On peut également observer que la taille moyenne des plaquettes de B-1Si est
plus importante que celle qui précipite dans B-0Si : de 1,2 pm a 0,44 pm. On peut alors supposer de
ces observations, que I'ajout silicium entraine un abaissement de 1’énergie d’activation de I'étape de
croissance. Cela entrainerait des précipités plus grands. Il aurait été intéressant de faire un traitement
thermique a des temps tres longs, de 'ordre de 1000 h, pour voir s’il y avait coalescence des précipités.

2.4. Conclusion sur la cinétique de précipitation

La cinétique de précipitation a été étudiée sur les alliages contenant 15 %, Al Il a d’abord
été vu par ATD que l'ajout du silicium entrainait un élargissement du domaine de précipitation en
température de la phase O-Ti:AINb. Des traitements thermiques & température et temps de maintien
variables ont été utilisés pour établir le diagramme T-T-T des deux alliages. Dans un premier temps
il a été vu que le facteur n corroborait la morphologie en plaquette des précipités. La comparaison
des deux diagrammes montre I'amélioration de la cinétique de précipitation avec ’ajout de silicium

dans B-1Si. Cependant, le modele utilisé pour établir les diagrammes T-T-T présente des limites.

Limites du modéle

Les limites du modele mis en place par Mishurda ont déja été précédemment citées :

- La phénomene de germination hétérogene n’est pas considéré. La précipitation est supposée
intragranulaire des le début.

- Au plus, trois points ont été utilisés pour déterminer le facteur n respectif ce chaque
température. Il faudrait des données supplémentaires pour obtenir des valeurs de n plus fiables. Pour
cela, il serait intéressant de réaliser plus d’essais avec des temps de maintien entre 30 min est 2 h.

- Seulement trois températures ont été étudiées, a savoir 800, 850 et 900 °C. Ainsi, le nez de
précipitation ne peut pas étre situé précisément. Les données numériques couplées aux résultats
expérimentaux montrent juste que le nez est compris entre 850 et 750 °C.

Le modele a surtout permis de montrer les tendances de précipitation et I'influence bénéfique
du silicium sur la cinétique de précipitation de la phase orthorhombique quelle que soit la température.
La comparaison de la précipitation de phase O-Ti;AINb entre B-0Si et B-1Si montre alors que les
atomes de silicium servent de sites de germination hétérogenes. De plus, il a donc été vu qu’en fonction
de la température et du temps de maintien, la fraction de phase O-Ti,AINb ainsi que la taille des
plaquettes varient.
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Conclusion du chapitre

3. Conclusion du chapitre

Nous avons pu voir a travers ce chapitre que la cinétique de précipitation de la phase O-
Ti.AIND est encore bien méconnue. En effet, il semble qu’en fonction de la température, plusieurs
mécanismes de précipitation soient possibles. Cela se caractérise par la présence d’un double nez de
précipitation sur le diagramme T-T-T. Trois hypotheéses ont été émises pour comprendre ce double
nez, toutes découlant des chemins de précipitation possibles de la phase O-Ti;AINb. La premiere part
de la transformation martensitique possible dans la précipitation de la phase orthorhombique. Cela
permet d’envisager deux mécanismes de précipitation possibles, 'un exclusivement diffusif, et 'autre
en partie displacif grace la formation de la martensite a’”’. Les autres hypotheéses se basent sur des
réactions de précipitation différentes, la formation de O1 ou O2 et/ou en partant d’une matrice p ou
Bo. Ces trois possibilités ne sont pas indépendantes. Il est possible que le doublez nez s’explique par
des effets combinés.

Il a été également vu l'influence du silicium sur cette cinétique. En effet, les diagrammes T-
T-T de B-0Si et B-1Si ont montré une cinétique plus rapide avec le silicium. Or, on a vu que le
silicium ségrégait dans les plaquettes de précipité, ce qui permet de penser que le silicium permet
d’accroitre le taux de germination des précipités en tant que défaut pour favoriser la germination
hétérogene.
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CONCLUSION (ENERALE

L’allegement des structures est un enjeu stratégique pour les motoristes. De nouveaux
matériaux sont en cours d’étude dans le but de remplacer les superalliages base nickel notamment au
niveau des aubes de turbine basse pression. Ces nouveaux matériaux, plus légers, doivent aussi pouvoir
étre utilisés a plus hautes températures. Aussi, 'une des solutions étudiée par 1’Onera est le
renforcement des alliages Nb-Ti-Al par une faible quantité de silicium. L’objectif de ce travail de these
est alors d’évaluer le systeme Nb-Ti-Al+Si via 'étude des transformations de phase et des différentes
voies de durcissement du systéeme pour des températures comprises entre 800 et 1000 °C. Pour cela,
nous avons répondu a trois questions distinctes, qui nous emmene a voir les poursuites possibles du

sujet.

Les alliages de niobium peuvent-ils étre utilisés a haute température ? C’est-a-dire présenter

des propriétés acceptables dans la gamme de température d’utilisation voulue, tout en gardant une

bonne ductilité a température ambiante pour faciliter la mise en forme a froid.

Pour faire fonctionner des pieces des turboréacteurs a plus haute température tout en utilisant
des matériaux plus légers, il faut faire appel a des matériaux qui sortiront des alliages métalliques
classiques et conventionnels comme le sont les superalliages base nickel. Plusieurs voies sont
aujourd’hui étudiées, comme des intermétalliques réfractaires, des composites a fibres et matrices
céramiques, ou méme des céramiques structurales a base de mélanges d’oxydes plus ou moins
complexes contenant des terres rares. Ainsi, pour une application visant les aubes de turbine basse
pression, le matériau idéal doit présenter une bonne limite d’élasticité a haute température, tout en
gardant une bonne ductilité a température ambiante pour pouvoir étre mis en forme a froid. Alors,
a travers une étude bibliographique approfondie, il a été montré que les alliages Nb-Ti-Al semblent
étre les plus prometteurs pour une application aubes de turbines basse pression. En effet, ils peuvent
combiner effet de durcissement structural par la précipitation de la phase O-Ti;AINb tout en évitant
la précipitation de phases intermétalliques fragiles comme ao-TisAl et/ou 8-NbsAl. Pour déterminer
le rapport idéal Nb/Ti, nous avons réalisé des simulations thermodynamiques et une étude
expérimentale des phases présentes entre 800 et 1000 °C pour quatre rapports de Nb/Ti. Le rapport
Nb/Ti inférieur & 1 n’est alors pas adapté du fait de la précipitation de la phase a,-TisAl. De méme,
Nb/Ti supérieur a 1 n’est alors pas adapté du fait de la précipitation de la phase 3-NbsAl. Nous en
avons donc conclu que les alliages avec la méme teneur en niobium et titane semblent étre les meilleurs
candidats.

Cependant, les alliages monophasés B/fo présentent une tres faible limite d’élasticité a haute
température. Il est nécessaire de renforcer ces alliages par solution solide et /ou par précipitation d’une
seconde phase : O-TiAINDb. Ainsi, il a été vu que les alliages A, avec seulement 10 %, Al, ne
présentent pas une précipitation de phase orthorhombique suffisante pour entrainer un effet de
durcissement satisfaisant. Tandis que les alliages B, contenant 15%.. Al, présentent un taux de
précipitation de phase orthorhombique suffisant pour générer un durcissement du matériau. Ainsi, les
alliages B semblent étre les plus prometteurs pour les applications a haute température. Néanmoins,
la précipitation de la phase O-TiAINb est limitée en température. En particulier, d’aprés la
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littérature, nous avons vu que les alliages avec légerement plus de titane présentent un effet de
durcissement structural limité a 700 °C maximum. Il est donc important de voir s’il existe des
solutions pour augmenter le domaine de précipitation de la phase O-Ti.AINb. Pour cela, nous avons
vu que l'ajout de silicium le permettait. L’ajout d’autres éléments d’alliage pourrait également étre
utilisé, tel que le chrome pour améliorer la résistance a 'oxydation, ou bien le hafnium ou le molybdéne
qui peuvent modifier le domaine de précipitation de 6-NbzAl et conduire & une modification des
propriétés mécaniques. En effet, une limitation trés importante des alliages de niobium est leur tres
faible tenue en oxydation [Murayama2002|. L’ajout de chrome est une solution mais uniquement pour
améliorer sensiblement la tenue a l'oxydation. Ces alliages ont besoin d’un revétement protecteur.
Aujourd’hui I’Onera travaille donc sur des revétements de type Pt Al qui en trois ans ont permis et
passer de 10 h a 80 h de tenue a 'oxydation a 1000 °C |Mercier2015].

Est-ce-que toutes les possibilités de renforcement des alliages Nb-Ti-Al entre 800 et 1000 °C

se sont avérées efficaces ¢

Tout d’abord, par essais de compression et de microdureté sur les alliages B, il a été vu que
le silicium en solution solide permet d’obtenir un renforcement a température ambiante et a 800 °C.
La combinaison d’un alliage biphasé B + O-Ti;AINb et dopé au silicium permet d’avoir a 800 °C un
effet de durcissement structural par précipitation couplé a un renforcement par solution solide.
Le renfort par précipitation de la phase O-Ti:AIND est trés intéressant car cette phase est cohérente
avec la matrice ce qui permet d’entrainer un renforcement sans induire la fragilité da a
Pintermétallique [Boelhert1999-4]. De plus, il a été vu que la mise en ordre A2 > B2 est dépendante
de la teneur en aluminium. Une teneur de 10 %, Al n’est pas suffisante pour ordonner le systéme.
Néanmoins, les alliages B présentent, pour une température supérieure a 1000 °C, un ordre B2 de la
matrice cubique obtenu lors de la trempe. Enfin, I’étude de la mise en ordre dans les alliages B a
montré que la température de transition est comprise entre 1000 et 1200 °C. La comparaison des
propriétés mécaniques entre les alliages A-désordonnés et B-ordonnés a température ambiante a mis
en avant l'effet bénéfique de la mise en ordre.

Cependant, dans les alliages B, & basse température la matrice B n’est pas ordonnée du fait
de la précipitation de la phase O-Ti;AINb qui consomme ’aluminium disponible. II n’est alors pas
possible a 800 °C de combiner effet de durcissement structural par la précipitation de la phase
O-Ti,AIND et renfort par mise en ordre. A 1000 °C, la précipitation des siliciures {-Ti5Sis entraine la
perte, en partie, de renfort par effet de solution solide du silicium. De plus, on observe la dissolution
de la phase O-Ti;AINb & cette température. De ce fait, le systéme étudié ne peut donc pas étre un
bon candidat pour une utilisation a 1000 °C il faut le restreindre vers les 800 °C. Enfin, les échantillons
étudiés présentaient des grains de taille millimétrique. Cela entraine la nécessité de traitement de
mise en forme a chaud. Pour pallier a ce probléme, plusieurs solutions peuvent étre envisagées en

jouant particulierement sur les procédés de mise en forme.

Finalement, les propriétés mécaniques des échantillons ont été évaluées uniquement par essais
de compression et de microdureté. Or les aubes de turbines subissent des effets de température associés
a des contraintes centrifuges élevées qui entrainent le fluage de la piece. Elles subissent également des
efforts cyclés principalement d’origine thermique générant des endommagements en fatigue
oligocyclique. Ainsi, la poursuite de 1'étude des alliages B serait intéressante d’un point de vue
mécanique. En faisant en particulier des tests de fluage-compression en température apres traitement

de mise en forme.
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Les alliages biphasés B/By + O-Ti,AINb permettent un bon renfort en température par effet

de durcissement structural. Ainsi, quels sont les différents facteurs en termes de composition et

température qui influent sur la précipitation de la phase O-Ti,AINb ?

Nous avons vu que l'ajout d’aluminium entraine une augmentation du domaine de
précipitation en terme de température de la phase orthorhombique, avec des plaquettes de phase
O-Ti,AINb plus fines et réparties de fagons plus homogenes. Nous avons également mis en évidence
que I'ajout du silicium entraine un élargissement en température du domaine d'existence de la phase
O-TiAINb. L’étude de la cinétique de précipitation de la phase O-Ti:AINb a montré que cette derniére
est accélérée avec 'ajout de silicium. En effet, nous avons mis en évidence que le silicium semblait
jouer le role de défaut pour accélérer la germination hétérogene des précipités. L’établissement du
diagramme T-T-T des alliages B a mis en évidence deux nez de précipitation. Nous avons pu faire
trois hypotheses sur ce point en se basant sur les chemins de précipitation de la phase O-Ti:AINb en
partant de la phase P. Les deux premieres hypotheses concernent les mises en ordre respectives des
phases O-Ti,AIND et B qui laissent penser a deux précipitations différentes. La troisieme hypothese
fait 'analogie avec la précipitation de o dans B dans les bases titane, ce qui sous-entend deux
mécanismes de précipitation, I'un diffusif et I'autre diffusif et displacif. Pour vérifier ces hypotheses,
plusieurs études MET seraient nécessaires. Il serait notamment intéressant de déterminer la
température de mise en ordre O1/02 dans les alliages B et A également.

Finalement, nous avons vu plusieurs fois I’analogie avec la phase g, il pourrait également étre
envisagé de procéder a des simulations de la précipitation de la phase O-Ti,AINb par champs de phase
tels que ceux de Settefrati et al [Settefrati2012].

Cette thése est donc une premiére approche exploratoire et expérimentale d’étude des
transformations de phase dans le systéme Nb-Ti-Al (+ Si) pour des hautes températures. Nous avons
montré que ce systeme d’alliage semblait alors étre prometteur pour des utilisations aux alentours de
800 °C.
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A. Méthodes expérimentales
AL Préparation des alliages
A.la. Elaboration et traitement thermique

Les alliages de I’étude, a base de niobium, titane, aluminium et silicium ont été élaborés a
partir d’éléments pur d’une pureté de 99,99 %. La technologie choisie et courante a ’Onera est
I'utilisation d’un four & arc & courant continu. Deux fours ont été utilisés. Un premier a Chimie Paris
pour élaborer des boutons d’une dizaine de gramme. L’enceinte est d’abord mise sous vide primaire
puis sous argon. Cette voie d’élaboration présente 'avantage d’étre extrémement rapide et a permis
de sélectionner les compositions des alliages a élaborer par le four a arc de ’Onera.

Le four de 1'Onera (Figure A. 1), permet 1’élaboration de lingots plus importants. Nos
matériaux ont donc été élaborés sous forme de lingots de 30 cm?, appelés aussi demi-savonnettes. La
puissance du four est de 30 kW et il est d’abord mis sous vide secondaire de 10 mbar, puis la fusion
est faite sous argon a la pression de 250 mbar. Une pointe de tungstene est alimentée par les
générateurs de courant continu, c’est Uarc électrique créé entre le métal et cette pointe qui fournit la
puissance de chauffe nécessaire a la fusion. L’enceinte du four, le creuset et la pointe sont refroidis
par un circuit d’eau.

‘." ™ | Creuset en Cu refroidi
- wd V- ]

Figure A. 1 : Four & arc

La difficulté principale dans 1’élaboration des alliages Nb-Ti-Al vient du fait que 'aluminium
présente une température d’ébullition supérieure a la température de fusion du constituant majeur,
le niobium. Il existe ainsi un risque de perte de l'aluminium lors de I’évaporation. La présence
d’infondus de niobium dans certains de ces alliages et les difficultés d’homogénéisation ont conduit
vers un mode opératoire plus stricte.

Lors de I'élaboration d’un alliage, la recherche d’un pallier eutectique avec I'existence d'une
phase stable, accompagnée ou non d’une réaction thermique, est primordiale. La présence d’une
grande disparité dans les températures de fusion entre deux éléments n’est alors pas un obstacle a
I’homogénéisation ultérieure de l'alliage. Dans le diagramme Nb-Al (Figure A. 2), il existe plusieurs
compositions &-NbAls (1705 °C), o-NboAl (2010 °C), 3-NbsAl (2060 °C) ainsi qu’un large palier
eutectique a 1605 °C.
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Figure A. 2 : Diagrame ternaire Nb-Al [Hanadal994]

Selon les expériences antérieures sur ’élaboration des alliages a base de niobium de type
Nb-Al, I’élaboration d’un alliage mére NbsAl semble étre le plus judicieux. En effet, le composé NbsAl
possede une grande réactivité a 1’élaboration. De plus, sa composition chimique implique une faible
concentration en aluminium par rapport a la part de niobium, donc plus proche des alliages de I’étude.
Le composé obtenu est fragile, et facilement réalisable dans le four a arc de I’Onera, ce qui permet un
dosage facile et précis des éléments dans les alliages de niobium. Les éléments de titane et de silicium

ont alors été ajoutés de maniere progressive en évitant les infondus.

Les traitements thermiques sont effectués au sein de I’Onera dans un four sous vide secondaire
vertical. Ce four permet de traiter jusqu’a 1420 °C sous vide ou sous atmosphere inerte tel que I’argon.
Les traitements effectués varient de 30 min & 168 h et sont suivis d’une trempe a ’huile pour figer la

microstructure tout en minimisant les contraintes introduites et 'oxydation de matériau.

A.Lb. Analyses chimiques

L’analyse chimique des éléments constituants les alliages étudiés a été réalisée par un
spectrometre a plasma a couplage inductif, dit ICP pour Inductively coupled plasma.

Cette analyse consiste a ioniser un échantillon par son injection dans un plasma d'argon.
Les atomes de I’échantillon sont ionisés par flamme. L'échantillon pénetre dans le plasma sous une
forme solide. 1l est alors fondu, puis évaporé et enfin ionisé. L'introduction a lieu au centre du plasma,
parallelement au flux de gaz plasmagene.

L'échantillon doit étre introduit dans le plasma sous une forme finement divisée, car les
puissances utilisées ne permettent pas de traiter des particules de taille supérieure au micrometre
durant leur temps de résidence au sein du plasma. Les analyses des solides passent alors par la
transformation en fines particules. Les échantillons sont donc dissous dans un bain acide, puis apres
séparation, les particules les plus fines sont injectées dans le plasma et enfin dans 'analyseur. La mise
en solution des alliages nécessite que les échantillons soient préalablement sous forme de copeaux pour
faciliter la dissolution acide.
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A1l Caractérisations microstructurales et cristallographiques
A Ila. Microscopie électronique a balayage & micro-analyse EDS
A.Il.a.i. Principe de la microscopie a balayage

Les microscopes électroniques a balayage utilisés pour 1’étude sont : le SCAN 100, le LEO 962
et le LEO 982 GEMINI. Ce dernier posséde un canon a émission a effet de champ. Avec ce type de
microscope, il est possible d’obtenir de forts grandissements pouvant aller jusqu’a x 100000. La
profondeur de champ est d’environ cent fois celle d’'un microscope optique et permet la réalisation
d’images sur des échantillons non plans.

Les deux types de signaux utilisés pour la réalisation d’images sont les électrons secondaires
et les électrons rétrodiffusés. Les électrons secondaires sont issus d’une interaction inélastique des
électrons incidents du faisceau primaire avec la matiére et les électrons rétrodiffusés d’un choc

élastique. Les deux types de signaux proviennent de profondeurs différentes dans le matériau
(Figure A. 3).

R Emission
Electrons primaires ; .
p électronique
Electrons 0 secondaire
Augers due aux électrons
primaires
Emission électronique due aux électrons
rétrodiffusée\ rétrodiffusés

Emission X
caractéristique

:
,
,

Emission X
de fond continu

Environ 1pum

Emission X de fluorescence
- >10um

Figure A. 3 : Poire d'interaction du microscope électronique a balayage [RusteQ()l:}}

Les électrons secondaires sont de faible énergie et leurs trajectoires sont courbées par la tension
de polarisation de la grille du détecteur. Des zones a priori non visibles par le détecteur le sont mais
apparaissent plus sombres : tout se passe comme si le détecteur était une lampe braquée vers la
surface de I’échantillon. Le contraste obtenu avec ce type d’électrons est essentiellement un contraste
topographique.
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Les électrons rétrodiffusés ont une énergie cinétique élevée, leur trajectoire est peu déviée et
donc les zones non visibles apparaissent noires (Figure A. 4).

@ E, @ E,

Electrons secondaire

Electrons rétrodiffusés

Détecteur Détecteur

' 1T,

|
1
1
1
1
1
1 IVd=1OKv
V, =100V

=200V

échantillon échantillon

Figure A. 4 : Trajectoire des électrons entre 1'échantillon et le détecteur

L’information supplémentaire provient des électrons rétrodiffusés a partir desquels on accede
au contraste chimique. Le taux d’émission des électrons rétrodiffusés est une fonction croissante du
numeéro atomique des atomes. Plus celui-ci est élevé, plus le nombre d’électrons rétrodiffusés est grand
et plus l'image est claire. Ainsi dans les alliages Nb-Ti-Al-Si, le niobium apparait tres clair sur les
clichés par rapport aux phases riches en autres éléments (Figure A. 5). Cependant, la résolution de
I'image provenant de ce type d’électrons est plus faible car ils proviennent d’'un volume plus grand
que pour les électrons secondaires.

n 8
0,5 &—d s
2P
0,4
o® O
L ]
0,3 @
8

0,2
0,1 OBishop @Heinrich [
0 ]

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

Figure A. 5 : Variation du coefficient de rétrodiffusion n en fonction du numéro atomique

[Ruste2013]
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A Il a.ii. Microscopes électroniques a balayage utilisés 8 PTONERA

L’ONERA est équipé de plusieurs MEB dont trois ont été utilisés, chacun pour des usages

spécifiques (Tableau A. 1).

Tableau A. 1 : Différents microscopes électroniques a balayage utilisés

ZEISS DSM962

Colonne électronique
d 2 détecteurs d’électrons

(SE et BSE)

conventionnelle avec canon a
émission thermoélectronique

Cathode a fil t W
(Cathode & filament W) Spectrometre EDS avec SDD

(Silicon Drift Detector), qui
permet une acquisition rapide
des spectres EDS

Tension d’accélération : 1-30 kV

Magnification : x 10 — x 50 000

Meétallographie et analyses EDS

ZEISS GEMINI

Canon a émission de champ

(type Schottky) 2 détecteurs SE (conventionnel
— meilleure résolution spatiale et In-Lens) et 2 détecteurs
BSE

Tension d’accélération :
200 V - 30 kV Spectrometre EDS pour
analyse chimique locale

Magnification : jusqu’a x 200 000

Métallographie sur précipité O-Ti>AIND fins (< 5 pm)

ZEISS MERLIN

=
o
o
w
2

Canon a émission de champs 2 détecteurs SE (conventionnel
et In-Lens) et 1 détecteurs
Courant de sonde électronique : BSE

10 pA - 300 nA
Spectrometre EDS
Magnification : jusqu’a x 2000 (détecteur SDD)

Haute résolution spatiale : Spectrometre WDS
de 0,6 & 3 nm (maximum)
Systeme d’analyse

cristallographique EBSD

Image haute résolution + EDS sur précipités
O-Ti,AIND fin (épaisseur < 1 pm)
EBSD sur échantillon B + O-Ti,AIND et
B + C-TisSis (relation d’orientation)

176

Laurence SIKORAV




Evaluation du systeme Nb-Ti-Al + Si : Influence de la composition chimique et du dopage au

silicium sur les transformations de phase

A.IL.b. Analyse d’image

Apres l'acquisition des micrographies via MEB-BSE, la distribution et les dimensions des
précipités tels que la phase O-Ti:AINb ont été déterminés par analyse d’image. Pour cela, le logiciel
libre Image]J a été utilisé.

Seuillage

La méme procédure a été utilisée pour obtenir des résultats semblables et comparables par
analyse d'image. L’idée générale est de séparer I'image en deux par binarisation. Par exemple, pour
la précipitation de la phase 8-NbsAl, il s’agit de séparer la matrice B et les précipités (Figure A. 6).

- Image > Type = 8-bit : Cette opération permet de convertir en niveaux de gris une
image enregistrée comie couleur, méme si au visuel elle apparait en niveaux de gris.
Cette opération est préalable a toutes les autres car certaines opérations suivantes ne sont
réalisables que sur des images 8-bit. Smoothing Process = Filter = median (lissage) :
minimise les irrégularités et le bruit de 'image.

- Contraste/brillance : le contraste est augmenté et la brillance ajustée pour faciliter la
séparation des différentes phases.

- Threshold (seuillage) : Il s’agit de 'opération principale. Cela permet de transformer une
image en niveau de gris par une image binarisée en noir et blanc. Chaque pixel de 'image

est alors soit une particule, soit le fond.

Q. ":v.?*( 1

SmAéAothing

Contraste/brilllance

Figure A. 6 : Exemple d'analyse d'image sur la précipitation de la phase 3-NbzAl

Laurence SIKORAV




Evaluation du systeme Nb-Ti-Al + Si : Influence de la composition chimique et du dopage au

silicium sur les transformations de phase

Choix de la méthode de seuillage

L’opération threshold est définie par deux valeurs de brillance, de telle sorte que chaque pixel
entre ces valeurs est considéré comme une particule. La partie délicate est de déterminer ces deux
valeurs. Le logiciel propose 16 méthodes de seuillage qui se basent sur différents algorithmes :

1- Default 9-  Minimum

2- Huang 10- Moments

3- Intermodes 11- Otsu

4- TIsoData 12- Percentile \ > B \ <
5- Li 13- RenyiEntropy 4 Y AR o\ \
6- MaxEntropy  14- Shanbhag S F‘ K \\}\/\
7- Mean 15- Trianble N \\\i/ Q_L
8- MiError 16- Yen ~/’/]7\ £ Orisinale

Figure A. 7 : Image MEB-BSE Originale

Le choix de la méthode de seuillage a été déterminé en sélectionnant la méthode qui montrait

le résultat le plus proche de l'image originale (Figure A. 7) parmi toutes les méthodes.
La Figure A. 8 présente les différentes images obtenues en utilisant toutes les méthodes de seuillage.
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Figure A. 8 : Différentes méthodes de seuillage sur 1'image originale

La méthode de seuillage choisie est celle qui évite au mieux une érosion trop importante et
une trop forte dilatation des particules, et qui par ailleurs minimise les parties les plus sombres du
fond pouvant étre identifiées comme des particules da a leur faible brillance comparée au fond clair.
La méthode qui correspond le mieux a l'image originale est la méthode par défaut.

Il s’agit d’une méthode d’auto-seuillage propre a ImagelJ, qui est une variation de 'algorithme
IsoData. La méthode isoData, aussi connue sous le nom d’iterative intermeans, il s’agit d’une
procédure itérative. Elle divise I'image entre les objets et 'arriere-plan en faisant un seuillage initial.
Puis les moyennes des pixels sur ou au-dessous du seuil et les pixels au-dessus sont calculées.
Les moyennes de ces deux valeurs sont calculées. Le seuil est incrémenté et le processus est répété
jusqu'a ce que le seuil soit supérieur a la moyenne composite.

Le seuillage peut également étre ajusté de fagon manuelle si aucune des méthodes ne semble

convenir a l'image analysée.

Séparation des précipités

Les précipités qui se chevauchent, typiquement la précipitation en plaquette de la phase
orthorhombique, n’est pas faisable par l'utilisation de I’algorithme watershed si les précipités ne sont
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pas sphériques. La technique utilisée est alors celle du pluggin « morphological filter », qui permet

d’éroder une image selon une direction choisie (Figure A. 9).

Treshold

Figure A. 9 : Séparation des précipités

La séparation des précipités permet ensuite de remonter a leur distribution de taille en général

et selon leur direction.

Analyse 3D

Les analyses des microstructures en 3D grace au FIB-3D. Les images se constituent de

tranches successives qu’il faut reconstruire.

- Ouvrir un stack avec les n images considérées (file - import = image sequense)
- Définir la zone d’intérét (image > Crop)

- Binariser (Treshold)

- Réaligner les images (plugging = StackReg = RigidBody)

- Mettre a I’échelle en x/y (analyse > set measurement)

- Mettre I’échelle en z (images = properties)

La reconstitution 3d est alors préte a étre dépouillées (Figure A. 10).
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Figure A. 11 : Exemple de reconstitution 3D B+O
A.Il.c. FIB 3D — dual beam

Les observations effectuées au MEB-BSE permettent d’obtenir des coupes en 2D d’une
microstructure. Cependant, les arrangements dans ’espace des précipités ne sont pas parfois reflétés
par une image d’une coupe en 2D. L’exemple le plus simple est la coupe 2D d’une sphére qui peut
représenter un disque de diameétre parfois tres loin du diametre réel de la sphere. La tomographie
permet de reconstruire le volume d’un objet a partir d’une série de mesures effectuées par tranche
depuis l'extérieur de cet objet. Il existe plusieurs échelles de mesure tomographique demandant
l'utilisation d’appareil différent (Figure A. 11). Pour 'étude des précipités d’une microstructure, la
tomographie par FIB — 3D (ou dual beam) est adaptée a la taille des précipités.

o
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Figure A. 11 : Comparaison du FIB-3D avec d’autres méthodes d’analyse 3D [Holzer2012]

Un system dual-beam permet a la fois la préparation, 'imagerie et 'analyse d’un échantillon.
Les faisceaux d’ion et d’électrons se completent. Le faisceau électronique peut étre utilisé pour
visualiser la découpe de matiere par le faisceau ionique. Le couplage de ces deux faisceaux permet la
découpe par tranche fine de ’échantillon par le faisceau ionique, suivi de I'image rétrodiffusé de la
microstructure par électrons rétrodiffusés. La reconstitution des multiples images permet d’obtenir la
tomographie microstructurale de I’échantillon considéré.
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Un FIB 3D est constitué d’une colonne a électron verticale et d’une colonne ionique inclinée.
L’échantillon est incliné également a 52 °, pour que le faisceau ionique soit rasant. L’image faite par
faisceau d’électron ne contamine pas la surface de I’échantillon. Le faisceau ionique permet de
découper la surface de ’échantillon, avec des pas d’une épaisseur de 'ordre de 50 nm. II faut alors
que la poire d’interaction du MEB-BSE soit la plus fine possible. L’acquisition d’'une image nécessite
alors de travailler a faible tension (Figure A. 12).

S 5KV

E-beam

3kV

/  Electron beam

2kV

1kV
BSE

250 nm

10 um / \
Figure A. 12 : Conditions d’obtention des mages par MEB-FIB [Holzer2012]

Le FIB-3D utilisé est un microscope a double colonne MEB-FIB HELIOS 660 de la plateforme
MatMeca a 1’école Centrale Paris.

Préparation des échantillons

L’expérience de FIB-3D est une manipulation automatisée qui tourne seule durant un week-
end. Cependant, la préparation de la manipulation est extrémement importante pour obtenir une
reconstruction 3D exploitable. Dans un premier lieu, un revétement de platine est posé sur la future
zone étudiée (Figure A. 13-a). La zone proche de la zone d’intérét est ensuite excavée
(Figure A. 13-b), a l'aide du faisceau d’ion. La phase plane a étudier est alors inclinée de 53 ° par
rapport & la surface polie de I’échantillon pour étre dans l'axe du détecteur microscope
(Figure A. 13-c¢). Un nouveau dépot de platine est fait au-dessus de la zone d’intérét, puis une croix
y est gravée (Figure A. 13-d). Cette croix sert alors de repére au microscope pour s’auto-recalibrer en
cas de déviation. Finalement la mise au point sur I'image est faite pour obtenir la meilleure résolution
possible au cours des érosions successives (Figure A. 13-¢). Finalement la Figure A. 13-f représente
I’échantillon final apres toute 1’érosion, a la fin de la manipulation. En comparant a la

Figure A. 13-c, les érosions successives sur le matériau sont nettement visibles.

L’expérience de FIB-3D a été réalisée sur une microstructure f + O-Ti;AINb pour visualiser
la précipitation de cette derniere dans la matrice cubique centrée. Le pas d’érosion de 5 nm.
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Wy of —t—
Figure A. 13 : Différents stades de la préparation de I’échantillon pour FIB-3D

A.I1.d.Microscopie électronique en transmission

A.Il.d.i. Principe

La microscopie en transmission permet d’observer les échantillons a une échelle plus fine, de
vérifier les structures cristallographiques et de comprendre les potentielles relations d’orientation qui
lient la matrice et les précipités intermétalliques. Les images obtenues dans l'espace réel permettent
d’observer des précipités nanométriques, les groupes d’espace et relations d’orientation sont observés
dans ’espace réciproque de par leur cliché de diffraction, enfin un détecteur EDX peut étre utilisé
pour estimer la composition chimique locale et la ségrégation d’un élément.

Un MET (Figure A. 14), peut étre vu comme l'association de trois éléments principaux : une
colonne optoélectronique, un systéme de vide et d’un dispositif de détection et conversion du signal
en image. La colonne est constituée d’un dispositif de production d’'un faisceau d’électron et d’un
dispositif de focalisation des électrons.

Le dispositif de production est composé d'un filament qui est soit chauffé par un courant
électrique, soit un champ électrique intense est appliqué a la pointe pour que les électrons franchissent
la barriere de potentiel métal/vide. Les électrons produits sont ensuite accélérés par ’anode et focalisés
grace a un systeme de lentilles électromagnétiques, ou condenseurs, vers 1'échantillon. Ces lentilles
sont composées d’'un assemblage de bobines électromagnétiques produisant un champ magnétique, de
telle maniere qu'il agisse sur le faisceau d'électrons pour le faire converger ou diverger. La premiere
lentille condenseur permet de par I'image du crossover, de controler la taille de sonde. La deuxiéme
lentille condenseur sert a focaliser le faisceau sur ’échantillon par différents modes : convergent ou
parallele.

L’échantillon est placé sur une platine possédant un déplacement plan ainsi que deux axes de

rotation, dit double tilt, pour pouvoir orienter ’échantillon selon la direction cristallographique
souhaitée. L’échantillon est aminci de telle sorte qu’il soit transparent aux électrons.
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Les faisceaux transmis et diffractés passent alors a travers de la lentille objective, il se
condense dans le plan focal de cette lentille permettant ’agrandissement de I'objet étudié. Enfin un
systeme d’agrandissement, composée d’un ensemble de lentilles convergentes, dites lentilles
intermédiaires, et d’une lentille de projection permettent d’agrandir 'image donnée par la lentille
objective.

Le systeme est également composé de lentilles déflectrices supplémentaires qui permettent
de replacer le faisceau dans I’axe optique. Il existe des lentilles de shift qui permettent le déplacement
parallele a I’axe optique et des lentilles de tilles, permettant la rotation autour de 'axe optique.

Finalement le MET est équipé d'un détecteur qui peut étre soit un écran fluorescent recouvert
d’une poudre qui réémet la lumiere sous 'impact des électrons, soit d’une caméra CCD (charged
coupled device).

La microscopie électronique en transmission permet de recueilliv des informations sur la
microstructure des échantillons. En outre, I’obtention d’images de clichés de diffraction électronique
des phases en présence renseigne sur la structure et 'orientation de ces phases.

Dans ce dernier cas, deux possibilités sont a envisager. Il est en effet possible de positionner
un diaphragme, placé apres la lentille objective, de fagon a réaliser I'image de I’échantillon a partir
du faisceau transmis dit champ clair ou d’un faisceau diffracté particulier dit champ sombre.

| V |~ Canon a électrons

- Accélérateur

: [:]- 1" |entille condenseur
m 2¢ lentille condenseur

Diaphragme S —

de condenseur — ) o
E]'i' Lentille objectif
qUP

Diaphragme ——~———-==—=a——-— Echantillon

de I'objectif anp
E] B. Lentille objectif

Diaphragme de ——~c——==—-

sélection d'aire
B W Lentille intermédiaire
E]- Lentille projecteur

Caméra CCD ——l
rétractable

Ecran fluorescent
| e———

" Film photographique

F Caméra CCD

Figure A. 14 : Principe de fonctionnement du MET [Louchet1988]

Cliché de diffraction en aire sélectionné

L’étude cristallographique d’une phase en particulier nécessite d’isoler la diffraction a partir
d’une région spécifique. Un diaphragme de sélection d’aire est alors utilisé pour sélectionner une zone
de 'image, seuls les faisceaux transmis et diffractés issu de cette région de I’échantillon contribuent
alors & I'image. Par conséquent, seuls les électrons issus de la zone sélectionnée peuvent contribuer a
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la formation du cliché de diffraction dans le plan focal. La diffraction en sélection d’air a donc été
utilisée dans I’étude pour obtenir les clichés de diffraction des précipités d’intermétallique et pour la

matrice.

Imagerie : champ claire et champ sombre

On appelle cette imagerie le mode champ clair au sens ou, sans échantillon, 1'écran est
illuminé. A l'inverse, si 1'écran sans échantillon n'est pas éclairé, c'est le mode champ sombre.
Pour former une image en champ clair, un diaphragme est inséré dans le plan focal de la lentille
objectif pour intercepter les faisceaux diffractés et ne laisser passer que le faisceau transmis qui se
trouve dans I'axe optique et le contraste est donc clair.

Ce méme diaphragme peut étre déplacé de ’axe optique pour, a I'inverse, masquer le faisceau
transmis et permettre a un faisceau diffracté de former 'image en champ sombre avec un contraste

sombre.

A.Il.d.ii Expérimental

Présentation des MET utilisés

Le microscope Philips technai dit CM20 a été utilisé pour les observations les plus simples :
cliché de diffraction conventionnel et champ clair sur les échantillons. Il posséde une source de type
LaB6, sa tension est réglée sur 200kv et il est équipé d’un détecteur EDX pour les analyses chimiques

locales.

Le Libra 200 FE Omega, a été congu et utilisé pour les applications hautes résolutions en
TEM/STEM. 1l est équipé d'un FEG Schottky, ZrO/W. Il comporte également dans la colonne un
spectrometre de type Omega et des diagrammes de sélection en énergie de 2 a 500 EV. Il est équipé
de détecteur HAADS, EDS, champ clair, champ sombre et d’une caméra CCD. Dans le cadre de
Pétude, il a été utilisé pour faire des cartographies EDX de matrice/précipités, non faisable faire au
MEB-BSE di a la finesse des précipités.

Finalement le JEOL 2000EX de 'TCMPE est utilisé en complément du CM20 pour I'imagerie
conventionnelle. Il est équipé d’une source a émission thermoélectrique. Le pote objet utilisé présente

un double tilt de + 35 °. 1l est également équipé d’une caméra CCD.

Préparation des échantillons : Amincissement électrochimique

Les lames minces d’observation pour le MET sont initialement préparées en partant du lingot
de I’échantillon a observer. Il s’agit dans un premier temps obtenir des pastilles de 3 mm de diametre
sur 0,5 mm d’épaisseur. Ces pastilles sont soit obtenues par découpe de carré de 5x5 mm puis
arrondissement manuel avec un papier a polissage SiC 600, soit par électroérosion.

L’amincissement des lames est dans un premier temps mécanique, elles sont amincies

graduellement au papier SiC 1200, en alternant les faces pour obtenir un échantillon homogene,
jusqu’a une épaisseur comprise entre 100 et 150 pm.
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[’amincissement final, ou percage des lames est réalisé par polissage électrolytique. Il s’agit
d’une méthode double jet durant laquelle les deux faces planes de la lame précédemment préparée
sont attaquées simultanément jusqu’a la formation et détection automatique d’un trou. Les bords de
ce trou sont censés étre suffisamment fins pour étre transparents aux électrons et donc observables
par MET. La sauce d’attaque utilisé est composée de 14%.q H2SO, + MeOH. Les conditions
d’utilisation varient selon la microstructure des échantillons (Tableau A. 2).

Tableau A. 2 : Conditions d’amincissement électrochimique

Microstructure Température | Tension Temps
B/ Bo -30°C 15V 5 mn 30 s
B/ Bo + O-Ti,AIND -30°C 25V 7 mn
B/ Bo + (TisSis -30°C 15V 6 mn 30 s
A.III. Précipitation et solidification
A.Ila. La méthode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams)

Généralité

La description thermodynamique des phases dans un systeme poly-constitué ne semble pas
réalisable par des techniques purement expérimentales de par la longueur et du colit d’une telle
approche. Le recours a la modélisation permet de répondre au besoin de caractérisation de ces
systémes thermodynamiques. La méthode CALPHAD, la plus répandu dans ce domaine, a été choisie
pour I'étude. La caractérisation thermodynamique d’un systeme de phases correspond a 1’étude de
fonctions potentielles des différentes phases. En thermochimie, la fonction thermodynamique la plus
importante est 'enthalpie libre de Gibbs car elle représente le role du potentiel lorsque la pression, la
température et la composition sont les variables de controle du systeéme. L’équilibre de phase est alors
déterminé par minimisation de 'enthalpie libre du systeme polyphasé. La description d’un systeme
thermodynamique requiert alors la caractérisation complete des grandeurs thermodynamique. Des
lors que le systeme est polyphasé, la modélisation du systéme provient de I’évolution en composition
et température de 'enthalpie libre de chaque phase.

Pour illustrer le diagramme fictif A-B est tracé (Figure A. 15-a). A la température T, selon
la composition, trois domaines d’équilibre coexistent. a est stable jusqu’a la composition x;, o + P
entre x; et x» et B au-dela. Ces domaines biphasés sont liés a la minimisation de I’enthalpie libre du
systeme sur le domaine de composition a la température T. La tangente commune aux deux fonctions
Gq et Gp permet de déterminer le domaine biphasé et les compositions x; et x» résultantes.

La méthode mise en oceuvre pour modéliser un systeme polyphasé est présentée en
Figure A. 15-b. Les modeles sont réalisés via des formalismes mathématiques dépendant de parameétres
ajustables. Le calcul rend compte de 'optimisation des parametres pour exprimer les grandeurs
thermodynamiques calculées les plus proches possibles des données expérimentales. Ces résultats
forment la banque de données sur le systeme étudié, qui contient les différentes phases, le modele
mathématique utilisé et les valeurs numériques calculées. Ces grandeurs permettent alors de calculer
I’équilibre thermodynamique permettant d’obtenir les valeurs et une représentation graphique du
diagramme de phase.
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Figure A. 15 : Principe de la méthode Calphald

Cadre de I’étude

La méthode CALPHAD a été utilisée dans cette étude vie le logiciel ThermoCalc. Elle est
utilisée pour rendre compte de I’évolution du ternaire Nb-Ti-Al en température et de sa modification
avec 'ajout de silicium, pour déterminer les domaines d’existence des intermétalliques précipitant,
pour choisir les traitements thermiques d’homogénéisation, pour déterminer la teneur des constituant
dans chaque phase. La base de données utilisée est une base interne a L’Onera et développée au
DMSM. Elle est encore en construction. Les données sont extraites de [Witusiewicz2009].

A IIl.b. Analyses thermiques différentielles

L’analyse thermique d’un matériau désigne toutes les techniques qui permettent de mesurer
leffet de la température sur une des propriétés du matériau testé. L’analyse thermique différentielle,
ou ATD, mesure une différence de température entre ’échantillon et un matériau inerte
thermiquement. Une différence de température négative résulte d’une réaction endothermique tandis
qu'une différence positive résulte d’une réaction exothermique. L’ATD permet de donner des
informations qualitatives sur la stabilité des matériaux en mettant en avant les changements de phase,
transitions vitreuses, cristallisations ou fusions.

Les mesure de flux de chaleur se fait a la surface entre le creuset et I’échantillon. Cette surface
de contact est alors trés importante. Les échantillons analysés sont donc tous identiques : un cylindre
de diameétre 3 mm et de hauteur 7 mm. Les échantillons sont également recouverts d’yttrine via
I'utilisation d’un aérosol, comme protection contre 'oxydation en température qui peut fausser le
signal ’ATD.
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A.1V. Propriétés mécaniques

A.IV.a. Microdureté

Les mesures de dureté Vickers ont été effectuées sur les matériaux massifs apres polissage
miroir par indentation a I'aide d’un microdurometre Omnimet, qui mesure automatiquement la taille
de 'empreinte. Le microdurometre est automatisé pour pouvoir effectuer plusieurs points, un profil
le long de I’échantillon. Le poingon Vickers est constitué d’un diamant de forme pyramide a base
carrée. La dureté Vickers est calculée a partir de la charge appliquée et de la longueur de la diagonale
de 'empreinte selon I'équation :

F
Hv = 1,854 D?

Avec Hv la dureté Vickers, F la charge appliquée en kilogramme et D la longueur de la
diagonale en millimetres. Pour notre étude, une charge de 300 g est appliquée pendant 10 s.
Des profils de cent points de dureté sont effectués pour assurer une bonne représentation statistique.
La taille de I'’empreinte moyenne est alors de 35 pm.

A.IV.b. Compression

Les échantillons massifs ont été caractérisés mécaniquement par compression a température
ambiante et en température a 'aide d’'une machine de traction-compression INSTRON 5582. Les
éprouvettes se présentent sous forme de parallélépipede rectangle 3x3x6 mm, et sont usinées par
électron-érosion et polis au papier SiC 600 pour enlever la couche d’oxyde tout en gardant les faces
planes paralleles.

Les éprouvettes sont ensuite comprimées en imposant un déplacement a ’aide d’un moteur
pas a pas. La vitesse de 0,036 mm/min, est controlée entre les deux supports, 'un étant mobile Pautre
statique. Chaque test est répété plusieurs fois car les échantillons présentent des tailles de grain
importants, le comportement est anisotrope, c’est a dire tres dépendant de l'orientation
cristallographique. Le capteur de force, d’'une valeur principale de 100kN, mesure la résistance du
matériau sous le déplacement du support. L’exploitation des courbes de compression permettent de
déterminer la limite élastique du matériau et d’estimer s’il présente de la ductilité.

Connaissant la surface de contact Sy, la contrainte ¢ est déduite selon la relation 6 = F/S,.
Lors de cette étude, la section de contact est considérée comme invariante lors de l'essai. La
déformation € est définie comme la différence de hauteur sur la hauteur initiale. Les échantillons sont
testés a température ambiante 500 °C et 800 °C jusqu’a 20 % de déformation (soit un temps de
compression de 33 min) ou jusqu’a la limite de la cellule de compression.
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B. Simulations thermodynamiques

B.IL. Alliages A : effet de silicium
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Figure B. 1 : Transformation de phases dans les alliages A-0Si, A-1Si et A-2Si

B.II. Alliages B : effet de silicium
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Figure B. 2 : Transformation de phases dans les alliages B-0Si, B-1Si et B-2Si
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Figure B. 3 : Transformation de phases dans les alliages D-0Si, D-1Si et D-2Si
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Figure B. 4 : Transformation de phases dans les alliages M-0Si, M-1Si et M-2Si
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Figure C. 1 : Courbes d’ATD sur l'alliage B-0Si monophasé Po
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Figure C. 2 : Courbes d’ATD sur l'alliage B-0Si biphasé B + O-Ti;AINb
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Figure C. 4 : Courbes d’ATD sur l'alliage B-1Si biphasé B + O-Ti;AINb
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Les alliages intermétalliques réfractaires a base de niobium sont considérés comme ayant un bon
potentiel pour les applications a haute température grace a un bon compromis entre une bonne
résistance a haute température et une bonne ductilité a température ambiante. En outre, cette famille
d'alliages présente également un point de fusion élevé et une faible densité. De ce fait, ils sont de bons
candidats pour les applications dans les aubes de turbine a basse pression pour une plage de
température comprise entre 800 et 1000 © C. Le but de cette étude est d'étudier les changements de
composition chimique, en particulier la précipitation de phase O-Ti;AIND et les effets d'addition de
silicium sur les microstructures et les propriétés mécaniques a haute température. L’étude commence
par une premiere prospective sur les alliages montrant le plus de potentiel pour les applications visées.
Les alliages étudiés doivent présenter un bon équilibre entre ductilité induite par le titane qui empéche
la précipitation de la phase 6-NbsAl fragile, et une quantité élevée de niobium pour maintenir de
bonnes propriétés mécaniques a haute température. Les alliages étudiés sont dopés avec 1 %, Si pour
améliorer la résistance aux températures élevées et maintenir une ductilité acceptable a température
ambiante. Nous nous intéressons également a l'influence des teneurs en aluminium et silicium sur les
transformations de phase. Le systéme est renforcé par mise en ordre A2 = B2, par effet de solution
solide ou par durcissement structural de la phase O-Ti,AINb. La cinétique de précipitation de cette
phase O-Ti,AIND est dépendante de la composition chimique. En particulier 'ajout de silicium permet

un élargissement du domaine de précipitation et accélere sa cinétique de précipitation.

Mots clés : Systeme Nb-Ti-Al, renforcement en température, simulation thermodynamiques, O-TiAINb, T-T-T

Niobium based refractory intermetallic alloys are considered as having great potentials for high
temperature applications based on a good balance of high temperature strength and
low-temperature damage tolerance. Moreover this family of alloys also exhibits a high melting point
and a low density; hence they are good candidates for low pressure turbine blade applications over
the temperature range of 800-1000 °C. The aim of this study is to investigate the chemical
composition changes, especially the O-Ti,AINb phase precipitation and the silicon addition effects on
the microstructures and high temperature mechanical properties. This study starts with a first
prospective on the chemical compositions of alloys showing the highest potential for applications
wanted. The studied alloys show a good balance between the ductility at room temperature induced
by titanium which stopped the fragile intermetallic 3-NbzAl precipitation; and a high niobium content
to maintain good high temperature mechanical properties. Two alloys are doped with 1 %, Si to
improve high temperature strength and keep an acceptable ductility at room temperature. The result
indicates on the more promising alloy chemical composition. We also investigate the influence of
aluminum and silicon content on phase transformation. The system is reinforced by chemical ordering
A2 > B2, by solid solution or by precipitation hardening of O-Ti;AINb. The kinetic of precipitation
of this O-Ti;AIND relied on the chemical composition. In particular, the addition of silicon enlarges

the O-TiAINDb precipitation domain and accelerates the kinetic of precipitation.

Key words: Nb-Ti-Al system, high temperature reinforcement, thermodynamic simulation, O-TiAINb, T-T-T




