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Introduction

Depuis la fin de la seconde guerre mondiale, I’industrie aéronautique s’est particuliérement investie
dans le développement des turbomoteurs. En effet le rendement associé a ce type de moteur est plus
¢levé que celui des moteurs a piston a haute vitesse (subsoniques — Mach 0,7 a 0,9), et nécessite un
encombrement et un poids moindres a puissance €quivalente. Ce type de moteur ou ses dérivés se

retrouvent ainsi dans 1’aviation commerciale ou militaire, mais aussi dans la plupart des hélicoptéres.

Parmi les composants des turbomachines, les turbines HP (hautes pressions) constituent un des
¢léments les plus critiques. En effet, elles sont soumises a de fortes sollicitations thermo-mécaniques
en raison de la vitesse de rotation pouvant atteindre 60000 tours par minute, ainsi qu’a 1’exposition
partielle aux gaz de combustion portés a trés hautes températures (supérieures a 1500°C). Le disque,
partie centrale de la turbine, va ainsi subir des contraintes de fatigue notamment au niveau de 1’alésage,
du fluage au niveau des interpales, de la corrosion favorisée par 1’exposition en température (jusqu’a
600°C), ainsi que de la fatigue thermique en raison des cycles de vols. Parmi les matériaux
compatibles avec ces sollicitations extrémes, les superalliages a base de nickel se sont révélés étre de
trés bons candidats. En particulier, le PER72%, qui fait I’objet de cette étude, est un superalliage base
nickel ¢élaboré par voie coulé-forgé par la société Aubert & Duval. Il est constitué d’une matrice de
nickel dans laquelle sont répartis les différents éléments d’addition soit en solution solide, soit en

phase précipitée de type Nis(Ti, Al).

Figure 0 - 1 : Coupe d'un turbomoteur de type Arrius (a), disque de turbine équipé d’aubes (b) [www.lavionnaire.fr]

Cet alliage acquiert ses propriétés au travers d’un traitement thermique constitué d’une mise en
solution, d’une trempe, puis de deux revenus. La mise en solution permet de dissoudre tout ou partie

de la précipitation selon la température appliquée, et permet également un grossissement des grains
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d’autant plus important que la quantité de précipités restante est faible, les précipités contrdlant ainsi la
mobilité des joints de grains. Plus précisément, un alliage dit « High Strength » (haute résistance) sera
obtenu par une mise en solution subsolvus. L’application « creep resistant » (résistant au fluage) sera
quant a elle obtenue aprés un traitement supersolvus, permettant d’obtenir une macrostructure
constituée de gros grains. La mise en solution s’achéve ensuite par la trempe. Ce refroidissement
entraine une sursaturation de 1’alliage en titane et aluminium. Une précipitation intragranulaire est
alors formée. C’est cette derniére qui confére a l’alliage ses excellentes propriétés mécaniques en
traction, en particulier sa forte limite d’élasticité aux températures de service (600°C) qui atteint des
valeurs de I’ordre de 600MPa (PER72" « High Strength »). Le traitement thermique s’achéve par deux
revenus consécutifs pendant lesquels la taille des précipités est affinée. La limite d’élasticité s’en

trouve alors augmentée d’une centaine de mégapascals.

De part la massivité de la piéce et la variation de contraction de 1’alliage avec la température, la trempe
peut générer des contraintes a 1’origine de déformations plastiques. La plasticité se traduit alors en fin
de traitement thermique par la présence de contraintes résiduelles, qui sont a 1’origine, dans les cas
extrémes, de microfissurations (figure 0-2) parfois difficilement détectables, ou, dans une moindre

mesure, de distorsions apres usinage.

Figure 0 - 2 : Exemple de microfissures dans le PER 72% apres trempe [Aubert & Duval]

En raison des besoins de puissance et de fiabilité toujours croissants exprimés par les motoristes, la
compréhension de 1’évolution de la microstructure et des propriétés mécaniques avec le traitement
thermique représente un réel enjeu pour les élaborateurs. C’est dans ce contexte que le projet
collaboratif COMMETAD 720 (COmportement M¢étallurgique, Mécanique Et Thermomécanique
pour I’Alliage pour Disque de type Udimet®720) a été lancé au début de 1’année 2011, réunissant
Turboméca du groupe Safran, Aubert & Duval, L’institut P’-ENSMA et I’Institut Clément Ader-
Mines Albi (ICAA). Mon travail de thése s’est déroulé au sein de I’'ICAA et s’inscrit dans le cadre de

ce projet.
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Afin de comprendre les phénoménes conduisant a la génération de ce type de contraintes, la trempe du
PER72" a été particulierement étudiée. Comme le montre le schéma de la figure 0-3, D’origine des
contraintes résiduelles est associée a deux effets. D’une part, une contrainte d’origine
thermomécanique est générée par les variations de température qui différent d’un point a I’autre de la
piece. D’autre part, ces différences de température et de vitesses de refroidissement entrainent des
différences de microstructure et donc des propriétés mécaniques locales dans la piéce. Cette
combinaison peut alors étre a I’origine de déformations plastiques qui, une fois la piéce complétement
refroidie, générent des contraintes résiduelles. Autant la simulation du comportement
thermomécanique d’un matériau donnée est connue, autant la prise en compte de 1’évolution du
matériau au cours du traitement ne ’est pas. Cet aspect innovant représente 1’enjeu principal de ce

travail de thése.

Trempe

U

‘ T° varie localement ’
=> effet thermomécanique Ny < => effet microstructural

Gradient thermique local

| ]

Précipitation locale

| 3

Contraintes différentes, lides a la
dilatation en chaque point

Propriétés différentes

Lb Déformation plastique pendant le traitement? J

e

Evaluation des contraintes résiduelles

Figure 0 - 3 : Schéma de la génération des contraintes résiduelles au cours de la trempe

Ainsi, dans I’optique de définir un premier modele permettant d’estimer les contraintes résiduelles,

plusieurs objectifs ont été définis au préalable :

Tout d’abord, il est nécessaire de reproduire en laboratoire, sur un élément de volume de I’alliage, une
trempe contrdlée in situ en mesurant précisément la température, la vitesse de trempe et permettant de

plus d’accéder aux caractéristiques mécaniques en cours de refroidissement.

L’étape suivante est la compréhension des phénomenes métallurgiques conduisant a la génération de

contraintes résiduelles, par I’étude de la microstructure de ’alliage.
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La formulation d’un mod¢le de comportement mécanique adapté a la trempe constitue la derniére

¢tape a I’estimation des contraintes résiduelles.
A partir des objectifs énoncés ci-dessus, ce manuscrit s’est articulé autours de quatre parties :

La premicére partie présente tout d’abord la nuance de I’étude : le superalliage a base de nickel PER72".
Le traitement thermique et son influence sur la microstructure de 1’alliage sont ensuite abordés. Enfin,

les différents moyens de caractérisations de la microstructure sont décrits.

Dans la seconde partie, les différentes conditions expérimentales de 1’étude sont tout d’abord précisées
et justifiées en référence au procédé industriel. Ensuite, les influences de la vitesse de refroidissement
a partir de la mise en solution ainsi que de la température d’arrét du refroidissement sur la
microstructure seront présentées. Les évolutions de la fraction volumique et de la taille des précipités
au cours de la trempe seront quantifiées, et ces ¢léments seront comparés aux résultats obtenus lors

d’un traitement « industriel ».

La troisiéme partie est consacrée a la description de I’influence de la microstructure de 1’alliage sur les
propriétés mécaniques. L’évolution des propriétés mécaniques associée a chacun des traitements
thermiques étudiés sera mise en relation avec 1’évolution de la microstructure. En particulier, sur la

base d’une étude bibliographique, le réle majeur de la précipitation de la phase y’ est analysé.

Puis, une quatriéme partie abordera la modélisation du comportement mécanique en cours de trempe.
Le comportement de 1’alliage soumis & une sollicitation en traction est fortement influencé par la
température d’essai. Il est également sensible a la vitesse de refroidissement, et donc a la précipitation.
Dans une optique de modélisation non seulement phénoménologique mais aussi physique, le role de la
microstructure est pris en compte dans la formulation d’un modéle de comportement adapté. La
robustesse de cette modélisation est ensuite testée par la simulation d’une trempe d’un galet industriel,

et comparée aux résultats expérimentaux issus d’une analyse d’un galet en diffraction de neutrons.

Enfin nous conclurons en résumant les principaux résultats obtenus et en proposant de nombreuses

perspectives liées a la problématique du projet COMMETAD 720.
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caractérisation

1 Matériau étudié : le PER72®

1.1 Structure

Le PER72® (ou NiCrl8Col5TiMoAl dans la désignation normalisée européenne) [1] est un
superalliage a base de nickel a durcissement structural par précipitation élaboré par la société Aubert
& Duval. De part ses bonnes propriétés mécaniques a haute température et sa résistance a la corrosion,
il est utilis¢ dans la confection de disques de turbines d’hélicoptéres, pieces soumises a de fortes

sollicitations mécaniques et thermiques.

Cet alliage est équivalent a I’'Udimet®720Li (ou U720L1i), cette dénomination étant plus usuelle. Sa

composition chimique est décrite dans le tableau I-1.

Tableau I - 1 : Compositions (%wt) du PER72® [1]

Ni Cr Co Ti Mo Al W C B Zr

PER72® | Base 18 15 5 3,0 2,5 1,2 0,04 0,02 0,03

Cet alliage est constitué d’une matrice austénitique y de nickel, de structure CFC. Les divers éléments
d’alliages sont d’une part répartis en solution solide dans la matrice y, et d’autre part précipitent (Ti et
Al principalement) sous la forme de particules de Nis(Ti, Al). Cette phase est appelée phase vy’ et
possede une structure cristallographique ordonnée de type L1,. Elle peut atteindre 45% de la fraction

molaire de 1’alliage [2].
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Figure I - 1 : Structure ordonnée de la phase y’ [3]

Cette précipitation se répartit dans 1’alliage sous la forme de différentes populations, classées suivant

leur taille et séquence de formation au cours du traitement thermomécanique :

* les y' primaires (y'p) : ils sont formés lors de la solidification du lopin et sont localisés
principalement aux joints de grains. La taille moyenne de ces précipités peut atteindre 1 a 10
microns. Ces précipités sont incohérents avec la matrice.

* les y' secondaires (y') : ces précipités intragranulaires sont formés pendant la trempe et les
revenus. Leur taille moyenne est de 1’ordre de la centaine de nanométres, avec une
morphologie qui peut varier selon les conditions de traitement thermique (globulaires,
cubique, ...). Contrairement aux précipités y’ primaires, les y’ secondaires présentent une
relation d’orientation cristallographique avec la matrice.

¢ les y' tertiaires (y'¢) : tout comme les secondaires, les précipités tertiaires sont intragranulaires,
formés pendant la trempe et les revenus, et ils sont cohérents avec la matrice. Leur taille
moyenne est cependant bien plus petite, de I’ordre de quelques dizaines de nanométres. Leur
morphologie est globulaire.

1.2 Kléments d’alliage

Les différents éléments d’addition ont un rdle spécifique qui permet d’améliorer les propriétés de
I’alliage. Le tableau I-2 présente de fagon succincte les principaux effets des éléments d’addition.
Dans ce tableau, les carbures sont recensés a la fois dans les effets positifs et négatifs. En effet,
différents travaux [8—10] permettent de montrer que la formation des carbures permet de contribuer au
durcissement du PER72%, mais peut également occasionner une fragilisation locale ou encore rendre

I’alliage sensible a I’oxydation.

12



Chapitre I : Matériau et méthodes de caractérisation

Tableau I - 2 : Résumé des effets des éléments d'addition dans les alliages base nickel [5-6]

Elément Effets positifs Effets négatifs
Cr Renforcement de la phase y, améliore la résistance a la | Formation de carbures My;Cs,
corrosion a chaud et a I’oxydation, formation de carbures | favorise la formation de TCP*
Ma;Cs
Mo | Renforcement de la phase vy, formation de carbures M¢C | Formation de carbures M¢C et
et MC MC, augmente la densité
W Renforcement de la phase y Favorise la formation de TCP*,
augmente la densité
Ti Formation de la phase y’, formation de carbures MC Formation de carbures MC
Al Formation de la phase y’, améliore la résistance a | /
I’oxydation
Co Renforcement de la phase y, augmente le solidus /
C Formation de carbures qui contribuent peu ou | Formation de carbures qui
sensiblement au durcissement suivant la teneur initiale fragilisent I’alliage
B, Zr | Améliore la résistance des joints de grains, inhibe la | /
croissance des carbures

* Phase TCP : « topologically close-packed phase», phase topologiquement compacte. Ces phases, de

cristallographie différente des phases vy et y’, fragilisent [’alliage [8].
1.3 Procédés d’élaboration

Le développement des superalliages a été rendu possible par le développement de procédés
d’¢élaborations sous vide et de refusion, limitant ainsi les inclusions d’oxyde ainsi que les ségrégations
chimiques. Les superalliages polycristallins sont élaborés suivant deux principales méthodes : la voie

« lingot coulé — forgeage » et 1’élaboration par « métallurgie des poudres ».
1.3.1 Elaboration par voie « lingot coulé — forgeage »
La gamme de fabrication est constituée de plusieurs étapes (figure 1-2) :

- Une premiére coulée est réalisée par fusion sous vide par induction (VIM : Vacuum Induction
Melting). Lors de cette étape, les différents ¢léments d’alliage sont incorporés au nickel afin d’obtenir
la composition chimique souhaitée, tout en limitant 1’oxydation d’éléments tels que 1’aluminium ou le

titane.
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Figure I - 2 : Séquence d'élaboration par voie "lingot coulé - forgeage" [9]

- Afin de réduire les inclusions indésirables et de réduire le taux de soufre, 1’alliage est refondu sous

laitier (ESR : Electro Slag Remelting), puis par arc sous vide (VAR : Vacuum Arc Remetling).

- L’homogénéisation de la composition chimique est ensuite réalisée par un traitement thermique. Puis,
différentes étapes de forgeage a chaud sous presse hydraulique permettent d’affiner la microstructure.

Le demi-produit ainsi réalisé se présente sous la forme d’une billette.

- Le matricage d’un trongon de billette permet d’obtenir un disque forgé dont la géométrie est proche

de ses cotes finales. Apres usinage, la piéce est enfin controlée.

Cette voie « lingot coulé-forgeage » est encore la plus employée du fait de son plus faible colt que la
métallurgie des poudres. Cependant elle présente les inconvénients de générer des ségrégations
chimiques, des hétérogénéités microstructurales ou encore des phases fragilisantes. Afin de réduire ces
risques, on peut étre amené a considérer une taille limite pour les lingots, qui diminue avec la fraction

d’éléments d’additions.

1.3.2 Elaboration par « métallurgie des poudres »

Le développement de nouveaux alliages toujours plus performants (en termes de durée de vie) se fait
principalement par ’ajout toujours plus important d’éléments d’addition. Cependant, cette évolution
des compositions chimiques entraine d’une part une sensibilité aux ségrégations chimiques, et d’autre

part une baisse de la ductilité, rendant I’alliage encore plus difficilement forgeable.
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L’¢laboration par métallurgie des poudres a donc été développée dans le but de répondre a ces
problématiques. En effet, en élaborant un alliage a partir de fines particules calibrées, le forgeage de
piéces de géométrie complexe devient possible. De plus, la composition initiale des particules étant
homogene, les ségrégations chimiques et les écarts de propriétés mécaniques dans la piéce finale se
trouvent limités. Les différentes étapes de ce procédé d’élaboration sont décrites ci-dessous (figure I-

3):

- De méme que pour la voie « lingot coulé-forgeage », une premicre étape de fusion par induction sous

vide permet la réalisation d’une coulée de composition donnée.

- Les poudres sont obtenues a partir de cette coulée par centrifugation ou par atomisation sous gaz
inerte : le métal est dispersé en fines gouttelettes qui se solidifient rapidement au cours de leur vol

dans la tour d’atomisation.
- Un tamisage permet ensuite de sélectionner la morphologie des particules.

- Les poudres sont ensuite « mises sous gaine » : elles sont introduites dans un conteneur en acier

inoxydable scell¢ sous vide.

- Le conteneur est alors mis sous forte pression, a haute température afin de compacter et lier les
particules. On parle de compaction isostatique a chaud (CIC, ou HIP). Une autre solution consiste en
I’extrusion du conteneur, qui permet ensuite d’obtenir une microstructure homogeéne et un

morcellement des inclusions non éliminées lors du tamisage.

- Selon les cas, la mise en forme de la piéce peut étre réalisée par forgeage isotherme. Enfin, un

usinage permet d’obtenir la géométrie finale de la picce.
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Figure I - 3 : Séquence d'élaboration par « métallurgie des poudres » [9]

Bien que cette méthode d’élaboration confére a 1’alliage une trés bonne homogénéité de composition
chimique et de microstructure, la taille de grains est limitée a la taille des poudres d’origine. En effet,
les particules originelles sont recouvertes d’un film d’oxyde formé lors de 1’atomisation, film qui sera
conservé lors des étapes suivantes de 1’élaboration. On parle alors des joints de grains formés par ces

films comme de PBP (Prime Boundaries Particles).
1.3.3 Elaboration de la nuance de I’étude

De part les spécificités mécaniques requises en fluage, les disques de turbine de cette étude nécessitent
une quantité significative de gros grains. Ils sont donc élaborés par la voie « coulé-forgé ». Cependant,
a I’issue de ce procédé¢, I’alliage posséde des propriétés qui doivent encore €tre optimisées. Un
traitement thermique complexe compléte alors ce procédé afin d’obtenir les propriétés mécaniques
finales. L’influence de ce traitement sur la microstructure et les propriétés mécaniques de I’alliage

constitue le cceur de cette étude.
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2 Influence du traitement thermique sur la microstructure de I’alliage

Pour la réalisation de disques de turbine, un lopin est tout d’abord forgé afin de former une ébauche
aux dimensions proches de la géométrie du produit fini. L’alliage est alors constitué de grains fins (de
taille comprise entre 5 et 20 um) et la précipitation est principalement présente sous la forme de
particules de y’ primaires (d’une taille d’environ Sum), situés aux joints de grains (figure I-4). Ce type
de microstructure n’est pas optimal pour I’application « disques de turbines » : les grains sont fins et
vont présenter une résistance insuffisante au fluage. D’autre part, la précipitation grossi¢re de y’ ne

permet pas de renforcer le matériau de facon efficace et homogéne.

Figure I - 4 : Microstructure du PER72 avant traitement thermique observée au microscope optique, apreés attaque chimique

a l’eau régale

Afin d’optimiser cette microstructure, le PER72® subit un traitement thermique qui consiste en une
mise en solution supersolvus, une trempe et deux revenus (figure I-5). Chacune de ces étapes joue un

rbole bien défini.

T(°C) Traitement de mise en solution supersolvus
A / T=T.,... *AT/ 4h
| Refroidissement sous gaz

Tsnlvus‘{-.-t-- T
AT

Traitements de vieillissement

815°C / 16h

700°C / 24h , o '\
l _\ >t (h)

Figure I - 5 : Exemple de traitement thermique "supersolvus"” du PER72®
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2.1 [Effet de la mise en solution

La mise en solution est la premiére étape du traitement thermique usuel des superalliages a base de
nickel. Elle consiste a porter 1’alliage a une température T pendant un temps donné t. Selon les valeurs
de température et de temps de maintien, cette étape permet de dissoudre tout ou partie de la phase y’

dans la phase y.

Pour une température proche de T (1156°C pour le PER72%), un temps de maintien suffisant
permet de réarranger des atomes dont la mobilité est controlée par les phénomenes de diffusion. Plus
ce temps sera important, plus la microstructure tendra vers un des états thermodynamiquement stables
définis ci-aprés. A 1’échelle de la précipitation, le temps d’établissement d’une microstructure stable

peut étre atteint en quelques heures, comme 1’ont montré Monajati et al. [10].

Par conséquent, la température de dissolution de la phase y’ , Ty, représente une température
charniére dans 1’effet de la mise en solution sur la microstructure de 1’alliage. Selon la température de
mise en solution par rapport a Ty, différentes microstructures thermodynamiquement stables

peuvent étre obtenues a 1’équilibre.

A D’échelle des joints de grains, la mise en solution permet une mobilit¢ de ces derniers par
phénomene de diffusion et de capillarité. Plus le temps de mise en solution est important, plus les
grains sont de taille importante. Cependant, selon la valeur de la température de mise en solution, la
fraction de précipités non dissous peut étre a ’origine de différentes tailles de grains. En effet, les
précipités v’ primaires étant de grande taille, ils sont aussi les derniers a étre dissous. Dans le cas d’une
mise en solution sub-solvus, ces précipités seront donc encore en partie présents. Méme présent en
faible quantité, ils freinent alors la croissance des grains par ancrage des joints sur ces précipités. On
parle alors « d’épinglage Zener ». Au contraire, une mise en solution supersolvus permettra de
dissoudre la totalité des précipités. L’ancrage des joints par effet Zener est ainsi supprimé et la
croissance des grains est dans ce cas uniquement contrélée par la diffusion des atomes dans la matrice
v [11]. Jackson et Reed [12] présentent une analyse quantitative de 1’influence de la température de

mise en solution sur la taille de grains (figure 1-6).

Dans le cas particulier d’une température T proche de T, Une microstructure singuliére peut étre
obtenue. En effet, du fait de ségrégations chimiques générées lors de la solidification, la température
de solvus peut varier localement. La mise en solution a la température de traitement théorique peut
donc s’avérer localement ¢loignée de la température de solvus réelle. Ce phénomeéne peut ainsi étre a
I’origine de zones dans lesquelles les précipités n’ont pas été totalement dissous. En conséquence, la

taille de grains peut étre relativement hétérogeéne. On parle alors de microstructure « duplex »
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Figure I - 6 : Evolution de la taille de grains et de la fraction de phase y’ avec la température de mise en solution — Cas de

I’Udimet® 720 pour des températures proches du solvus v’ (Tpnus=1156°C) [12]

2.2 Effet de la trempe

Au terme de la mise en solution, 1’alliage est refroidi. L’équilibre thermodynamique est donc modifié
et la formation des précipités y’ trouve son origine dans la sursaturation de la matrice. Cette
précipitation est intragranulaire et répartie de maniére relativement homogeéne dans les grains de

I’alliage.

Selon la vitesse de refroidissement appliquée, plusieurs populations de précipités peuvent se former
successivement, et la taille et la morphologie des précipités de chaque population peuvent étre

différentes.

2.2.1 Effet de la vitesse de refroidissement sur la taille des précipités

Furrer a montré que dans un alliage tel que ’U720Li (élaboré par métallurgie des poudres), la vitesse
de refroidissement impactait directement la taille des précipités intragranulaires formés au cours de la
trempe (figure 1-7) [13]. En effet, pour des refroidissements rapides (de 1’ordre de 300°C/min), les
précipités formés sont de petite taille : 200nm. Au contraire, les refroidissements lents (de 1’ordre de

10°C/min) permettent aux précipités de croitre, et d’atteindre une taille de 800nm.
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Figure I - 7 : Evolution de la taille de précipités secondaire avec la vitesse de refroidissement — U720Li élaboré par

métallurgie des poudres [13]

Une étude complémentaire, réalisée par Mao, présente des résultats de tendance similaire [2]. La taille
moyenne constatée est cependant 1égérement inférieure, puisqu’il obtient respectivement des précipités

d’une taille de 300nm et 150nm pour des refroidissements de 30°C/min et 200°C/min.

Par ailleurs, pour les faibles vitesses de trempe (refroidissement inférieur a 30°C/min), une taille
moyenne de précipités inférieure a la tendance générale est constatée (figure I-8). L’observation des
échantillons révele la présence d’une population de précipités supplémentaire, dont la taille est bien
inférieure a celle de la premiére. Ceci permet d’expliquer la baisse de la taille moyenne mesurée.
Plusieurs études mettent ainsi en évidence la possibilité pour la phase y’ de présenter des vagues

successives de germination, en particulier pour les faibles vitesses de trempe [2], [12], [14].
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Figure I - 8 : Evolution de la fraction et la taille des précipités avec la vitesse de refroidissement [2]

Les effets de la vitesse de refroidissement sur les tailles de précipités peuvent en partie étre expliqués
par les aspects thermodynamiques de la précipitation. Au cours du refroidissement, la limite de
solubilité en éléments d’alliage dans la matrice baisse. La sursaturation est alors définie comme 1’écart
entre la concentration réelle a un instant t donné, et la concentration de saturation dans les conditions
de pression et température de I’instant t. L’écart de concentration par rapport a la concentration
d’équilibre correspond un écart de niveau d’énergie libre [15], [16]. La sursaturation est ainsi
assimilée a une force motrice de la précipitation. Au cours du refroidissement, la sursaturation a

tendance a augmenter, mais elle dépend fortement de la vitesse de refroidissement.

Dans le cas de la précipitation au cours d’une trempe, la vitesse de refroidissement joue un réle clé.

Deux cas peuvent étre discutés : une trempe rapide et une trempe lente.

- Pour un refroidissement rapide, la sursaturation en éléments d’alliage augmente rapidement. La
formation brusque d’un grand nombre de petits précipités est alors constatée [17]. Le temps passé a
haute température est court. Les mécanismes de diffusion qui permettent aux précipités de croitre ont
donc peu de temps pour opérer. Les précipités formés en fin de refroidissement sont donc de petite

taille.

- En comparaison, pour un refroidissement lent, la sursaturation augmente plus lentement. Le temps
passé a haute température est plus important. La diffusion permet aux précipités de réduire leur

énergie d’interface et globalement de croitre par dissolution des petits précipités au profit de la
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croissance des plus gros, ou par déplacement de I’interface précipité/matrice. En fin de refroidissement,
de plus gros précipités peuvent étre observés. Néanmoins, leur nombre est inférieur a celui constaté

pour une vitesse de trempe plus rapide car la densité de germes est moins élevée.

Par ailleurs, le processus de germination-croissance se faisant au cours du refroidissement, il est
possible de rencontrer une situation particuliére : la sursaturation augmente, contrélée par le
refroidissement continu, et la température devient trop faible pour que la diffusion permette
d’homogénéiser la concentration en éléments d’alliage entre deux précipités, si bien que la longueur de
diffusion reste bien inférieure a la distance moyenne entre deux précipités. Dans ce cas précis, une
nouvelle germination peut avoir lieu, entre les précipités formés lors de la premicére vague de
précipitation (figure 1-9). Cette deuxieme population est alors constituée de petits précipités. Cette

théorie a été largement discutée par Mao, Furrer ou encore Radis [13], [14], [18]—-[20].
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Figure I - 9 : Précipitations successives : seconde germination entre les premiers précipités formés - adapté de [18]

Compte tenu de la diversité de taille de précipités qui ont été rencontrées dans ces différentes études, il
n’est pas pertinent de considérer simplement une taille moyenne de précipités pour une vitesse de

refroidissement donnée. Il est nécessaire de considérer la distribution de tailles dans son ensemble.
2.2.2 Effet de la vitesse de refroidissement sur la morphologie des précipités

La cristallographie des phases joue ¢€galement un réle dans les mécanismes de précipitation. Le

désaccord paramétrique § est défini comme 1’écart de paramétre de maille normalisé par le paramétre

moyen (équation E I-1).
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ou ay, et a, sont respectivement les paramétres de maille des précipités y” et de la matrice v.

6

Au cours de la croissance des précipités, le systéme tend & minimiser son énergie libre. Or un
désaccord paramétrique important tend a faire augmenter 1’énergie d’interface entre le précipité et la
matrice. Plusieurs études [21], [22] ont ainsi constaté une croissance selon les directions <111>
attribuée a une augmentation d’énergie libre moindre qu’en cas de croissance isotrope. Les précipités
présents sous forme de sphéres pour des tailles nanométriques peuvent alors prendre la forme de cubes,

ou encore de choux-fleurs, au cours de la croissance.

Au dela d’une certaine taille de précipité, 1’énergie de déformation élastique est telle qu’une perte de
cohérence se produit. Dans ce cas extréme, la phase y’ peut adopter une morphologie dendritique [13],

[22], [23] (figure I-10).
Growth process controled by:

interfacial reaction long distance diffusion of solute

v

-@
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A\ 4

Coherency Loss of coherency

Figure I - 10 : Morphologie des précipités dans les superalliages a base de Nickel [22]

La vitesse de refroidissement influence également la morphologie des précipités, comme le montre
Furrer dans son étude [13]. Il constate que dans le cas de refroidissements lents (1,3°C/s), les
précipités formés au refroidissement ont une morphologie irréguliére voire cubique. Pour des vitesses
de trempe particuliérement lentes (0,12°C/s) des précipités de géométrie dendritique ont été observés.
La vitesse de trempe peut donc entrainer une anisotropie de la croissance des particules d’autant plus
marquée que le refroidissement est lent. L’origine de cette dépendance peut se trouver dans les

mécanismes de diffusion mis en jeu a haute température. Plus le refroidissement est lent, plus le
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systeme est susceptible de se rapprocher d’un état thermodynamiquement stable, formant ainsi des

précipités d’aspect dendritique.

Plusieurs études de 1’état d’équilibre thermodynamique a haute température évoquent la possibilité de
former de précipités y’ en « éventail » (figure I-11). La littérature internationale préfére le terme de « y’

Fan » en référence aux pales d’hélices et aubes de turbine.
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FigureI- 11 : y’Fan observé dans un superalliage base Nickel — observation MEB aprés attaque électrochimique a l’acide
oxalique [24]
En conclusion, suivant les vitesses de refroidissement au cours de la trempe, les mécanismes de

diffusion peuvent entrainer :

- la formation de précipités de taille importante de et de morphologie irréguliére qui peuvent

s’avérer néfastes a la tenue mécanique (vitesses lentes)

- Le précipitation de particules de petite taille (de quelques dizaines de nanométres) et
réparties de maniére homogeéne dans la matrice avec dans ce cas un gain réel des

caractéristiques mécaniques.

2.3 Effet des vieillissements

La derniére étape du traitement thermique consiste en un vieillissement, ou revenu. Elle permet d’une
part de limiter les contraintes résiduelles de trempe sur des piéces de géométrie complexe, et d’autre

part d’améliorer les caractéristiques mécaniques de 1’alliage.

Suivant la température et la durée du ou des revenus, le traitement permet d’ajuster la taille des
précipités afin d’obtenir les propriétés mécaniques souhaitées. La taille optimale dépend du type de

sollicitation, de la température de service ou encore de la taille de grain. L’influence de la
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microstructure sur les propriétés mécaniques sera plus particuliérement discutée dans le cadre du

chapitre 3.

Plusieurs études se sont portées sur I’influence de la température et de la durée du vieillissement sur la
précipitation [12], [25]. Les auteurs constatent que seuls les plus petits précipités, les y’ tertiaires,
semblent affectés par cette étape du traitement thermique (figure I-12). Ces travaux ont montré que
I’amélioration des propriétés mécaniques par le revenu était d’autant plus bénéfique que la trempe

précédant ce traitement était rapide.
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Figure I - 12 : Evolution de la distribution statistique de tailles de précipités en fonction de la durée du revenu — adapté de
[12]
Enfin, Zhou constate également qu’aprés un long temps de vieillissement, les petits précipités

coalescent puis tendent a se dissoudre au profit de la croissance de plus gros précipités [25].

En conclusion, les différentes étapes du traitement thermique semblent avoir un effet significatif sur la
microstructure du PER72%. Cette derniére est potentiellement constituée d’une matrice CFC (phase y)
et de plusieurs populations de précipités dont la taille et la morphologie sont susceptibles de différer
selon les conditions de traitement thermique. Afin de caractériser au mieux la microstructure de

I’alliage, différentes techniques expérimentales ont €t€¢ mises en ceuvre.

3 Techniques de caractérisation de la microstructure

Compte tenu de la diversité des tailles et de morphologie des précipités potentiellement présents dans
le PER72%, la microstructure est caractérisée a différentes échelles. Les techniques de séparation,

d’observation et de caractérisation de 1’alliage utilisées dans cette étude sont présentées ci-apres.
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3.1 Extraction par dissolution

Afin de caractériser la précipitation dans les alliages métalliques a haute résistance, des méthodes
d’extraction ont été développées et utilisées au sein du laboratoire lors d’études précédentes [12-13].
En particulier, une méthode adaptée aux superalliages a base de nickel a été développée [28]:

I’extraction de la phase vy’ par dissolution électrochimique de la matrice y.

Le montage électrique utilisé dans cette étude est un montage classique a trois €électrodes (figure I-13).

Les principaux éléments le constituant sont décrits ci-dessous :

- une ¢électrode de travail : il s’agit dans notre cas de 1’échantillon de 1’alliage a étudier, préalablement

décapé afin d’éliminer une éventuelle couche d’oxydes en surface.

- une électrode de référence dont le potentiel est constant et connu. Celle-ci permet de contrdler le
potentiel de I’¢électrode de travail. Pour notre étude, une électrode au calomel saturé a été utilisée (Hg,

Hg,Cl,/ Cl)

- une électrode auxiliaire (ou contre-électrode) qui permet de mesurer le courant circulant dans la
cellule électrochimique. Pour les extractions réalisées au laboratoire, une cage cylindrique de platine a
été utilisée, permettant de placer 1’échantillon au centre et ainsi de 1’attaquer de fagcon homogéne sur

toute sa surface.

Ces trois électrodes sont plongées dans un électrolyte spécifique a la matrice et a la phase durcissante a
extraire. Un potentiostat permet de réguler la tension entre I’échantillon et la contre électrode de
platine. Le potentiel permettant une attaque sélective de la matrice a été déterminé dans le cadre d’une
précédente étude [28]. Aprés 48 heures d’attaque, environ 5g de la matrice ont été dissous (pour un
barreau de dimensions 10x10x30mm’). Les précipités restent en suspension dans la solution

¢lectrolytique.

Cellule

électrochimique Contce

électrode

Electrode de

Générateur Potentiostat reférence

Electrode
de travail

Figure I - 13 : Schéma d'une cellule d'électrolyse [28]

Les précipités sont séparés de la solution a I’aide d’une centrifugeuse Beckman Coulter Avanti J-301
équipée d’un rotor JA-30.50Ti qui peut contenir 8 tubes de 50 mL chacun. La centrifugation est

réalisée a une vitesse de 30 000 tr/min, permettant d’atteindre une accélération radiale de 10° m.s™.
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Aprés un cycle de 40 minutes, 3 parties peuvent étre identifiées dans les tubes (figure I-14). La
solution P1, dépourvue de précipités en suspension, est prélevée afin d’analyser sa composition
chimique. Les éléments présents en solution solide dans la matrice sont dissous dans cette solution.
Les parties P2 et P3 contiennent les précipités extraits. Elles sont donc laissées dans le tube le temps
de centrifuger tout le volume de solution électrolytique. Une fois I’ensemble de la solution centrifugé,
les parties P2 et P3 de chaque tube sont rassemblées dans un seul et méme tube qui est complété avec
de I’eau distillée. Aprés une nouvelle centrifugation du dernier tube, la solution P2 nouvellement
formée et les précipités (P3) sont conservés dans le tube. Celui-ci est alors placé a 1’étuve a 65°C
pendant 12h afin d’évaporer 1’eau et ne laisser que les précipités au fond du tube. La poudre de

précipités est enfin récupérée dans un pilulier fermé hermétiquement.

Les précipités sont ainsi séparés de la matrice et peuvent étre analysés indépendamment. On peut alors
accéder a différentes caractéristiques des phases y et y’, telles que la composition chimique des phases
par analyse ICP-OES (Inductively Coupled Plasma Optical Emission Spectrometry) (aprés dissolution
des précipités dans une solution aqueuse d’eau régale), ou 1’analyse cristallographique des précipités
par diffraction de rayons X. On peut également accéder a des informations quantitatives, comme la

fraction massique de précipités extraits.

Cependant, il convient de signaler que le risque d’erreur lié a cette technique expérimentale est
significatif. En effet, il est possible de « perdre » une partie des précipités lors des étapes de
prélévement de la solution P1 ou lors du ringage. Par ailleurs, plus la fraction de précipités est faible,
plus le risque d’erreur sur la fraction massique est important. Compte tenu du fait que ces risques sont
egalement liés a I’opérateur, I’erreur est difficilement quantifiable. La valeur estimée par la pesée de la

poudre sera donc une valeur par défaut.

W Solution (P1)

Solution (P2)
Précipités (P3)

Figure I - 14 : Schéma d'un tube apreés centrifugation
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3.2 Diffraction de rayons X

Cette technique permet d’analyser les phases présentes dans un échantillon cristallin. Un faisceau
monochromatique de rayons X est dirigé sur I’échantillon. Les plans cristallins diffractent le faisceau
si I’angle d’incidence entre ces plans et le faisceau satisfait a la condition de Bragg, qui établit une
relation entre A la longueur d’onde d’un faisceau de rayons X, d la distance interréticulaire associée a

une famille de plans {h, k, 1} et 8 I’angle d’incidence:

na= 2.dh'k’l.sin9 (E I—l)

Dans cette étude, la méthode utilisée est celle de Debye-Scherrer. La longueur d’onde A est fixée alors
que I’on fait varier I’angle d’incidence 0. Cette méthode a été appliquée aux échantillons massifs mais
aussi aux précipités extraits par dissolution électrochimique de la matrice. Cependant, les poudres ne
présentent pas d’orientation fixe. Cette analyse est donc basée sur I’hypothése que parmi tous les
précipités, il y en aura suffisamment de méme orientation pour permettre une diffraction selon un
angle donné. Afin d’augmenter I’intensité du faisceau diffracté, en plus d’un balayage suivant I’angle

0, le porte échantillon tourne sur lui méme.

Apres analyse, on observe un spectre d’intensité fonction de 1’angle 26, dont les raies correspondent
aux différents plans cristallographiques. Les espéces présentes sont identifiées par comparaison avec
les spectres théoriques rassemblés dans les fiches JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction

Standards).

L’appareil utilisé pour effectuer ces analyses est un diffractométre Philips X’Pert Pro a porte-
échantillon tournant. Il est équipé d’une anticathode en cuivre (A=0,154nm), d’un monochromateur

pour s’affranchir de la fluorescence des éléments d’alliages et d’un détecteur XCelerator (figure I-15).
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Detecteur
Tube a rayons X

(foyer linéaire) Fentes de Fentes de
Soller Soller

Monochromateur courbe

Fente de
divergence Masque Fente
de antidiffusion
faisceau

Porte échantillon

Figure I - 15 : Configuration expérimentale du diffractométre utilisé [29]

3.3 Analyses chimiques par Spectrométrie d’émission optique (ICP-OES)

L’ICP-OES est une technique qui permet 1’analyse chimique des solutions. L’appareil comprend

différents éléments (figure I-16) :

- une source d’atomisation qui permet de disperser la solution a étudier en un nuage de fines

gouttelettes. Ce nuage est produit sous gaz inerte. Pour cette étude, de 1’argon a été utilisé.
- une torche a plasma couplée a un générateur a induction qui permet de ioniser la solution d’étude.
- un dispositif de spectrométrie équipé d’un polychromateur

- un ensemble électronique et informatique de traitement des données.

ot spectrometer
radiofrequency Opll‘cs
generator -
—— 5 [
= PMT
MICroprocessor
= and
i nebyiper electronics
'Y spray .
chamber D |
10 waste data output

sample

Figure I - 16 : Schéma d'un ICP-OES (Glasswarechemical.com)
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Le générateur haute fréquence équipé d’une spire conductrice chauffe une piéce métallique par
induction. Au contact de cette piece, I’argon est ionisé. De part sa résistance au courant induit, le

plasma ainsi formé s’échauffe par effet Joule, et est porté a trés haute température (6000 a 10000K).

Une fois la torche amorcée, la solution d’étude peut étre atomisée et injectée avec 1’argon. Le plasma
émet alors un rayonnement lumineux correspondant a la désexcitation des ions et atomes présents dans
le plasma. Les niveaux d’énergie étant propres a chaque élément chimique, 1’analyse de ce

rayonnement lumineux permet de déterminer la composition chimique de la solution étudiée.

Le spectrométre utilisé est équipé d’un polychromateur. Ceci permet d’analyser toutes les raies

lumineuses en méme temps, et ainsi toutes les espéces chimiques.

Pour convertir I’intensité lumineuse mesurée en valeur de concentration, le signal mesuré est comparé
a celui obtenu avec des solutions de références, de concentrations connues. L’intensité lumineuse
d’une raie donnée étant proportionnelle & la concentration de I’élément chimique associé, il est
possible d’étalonner le spectrométre a partir d’un nombre limité de solutions étalon. Afin d’éviter
d’éventuels effets combinés de plusieurs éléments chimiques, les étalonnages associés a chaque espéce
ont été dans un premier temps réalisés indépendamment les uns des autres. Dans un second temps, des
combinaisons de plusieurs éléments ont ét¢ analysées afin de valider 1’absence d’interférences. Les
concentrations en espeéces chimiques de ces solutions ont été choisies de maniére a encadrer les

concentrations rencontrées dans les échantillons a analyser.

Au terme de 1’étalonnage, pour un élément chimique, et donc une raie lumineuse donnée, il est

possible de relier I’intensité lumineuse a la concentration.

Les analyses effectuées dans cette étude ont été réalisées au laboratoire Rapsodee, de 1’Ecole de Mines

d’Albi, au moyen d’un ICP-OES HORIBA Jobin Yvon Ultima 2.

3.4 Préparation métallographique

Avant d’observer la microstructure du PER72® au microscope optique ou électronique, il est
nécessaire de préparer les échantillons. Tout d’abord, un polissage au papier SiC est effectu¢ (grade
180 jusqu’au grade 1200). Le polissage de finition est réalisé a 1’aide de feutres sur lesquels est
projetée une suspension diamantée jusqu’au grade lum. L’état de surface obtenu est de type « poli
miroir ». La précipitation de la phase y’ est ensuite révélée par une attaque chimique a « 1’eau régale »
(30%HCI, 70%HNO;) diluée a I’eau distillée. Cette attaque chimique permet de dissoudre les
précipités présents dans le plan de coupe, laissant apparaitre leur empreinte a la surface de
I’échantillon. Enfin, les échantillons sont rincés a I’éthanol dans un bain a ultrasons puis séchés a 1’air

chaud.
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3.5 Microscopie optique et MEB

Apreés préparation, les échantillons peuvent étre observés, selon le grandissement voulu, soit au
microscope optique soit au microscope €lectronique a balayage (MEB). Le microscope optique utilisé
est un microscope numérique Keyence, ¢quipé d’une caméra et d’un objectif Z100 permettant un

grandissement jusqu’a x1000.

Figure I - 17 : Exemple d'observation du PER 72® au MEB a faible grossissement — Traitement thermique subsolvus

(précipitation y’ au sein de la matrice y)
Au dela de ce grandissement, un MEB équipé d’un canon a émission de champ (MEB-FEG pour Field

Emission Gun) a été utilisé. La réalisation d’images de bonne résolution a des grandissements

importants, supérieurs a x100 000 est ainsi possible (cf figure [-17).

Le MEB-FEG utilisé au laboratoire est un microscope FEI Nova Nano 450, permettant une résolution

d’environ 1nm dans des conditions optimales d’observation.

3.6 Analyse d’images

Au dela de I’observation des images obtenues via un MEB ou MEB-FEG, il convient d’analyser et de
quantifier les paramétres liés a la précipitation observée. Par 1’utilisation d’un logiciel d’analyse
d’images, il est possible remonter a la fraction surfacique de précipités, la distribution de tailles ou

encore la distance inter-précipités.

Le logiciel Aphelion™ permet d’obtenir ces données, mais uniquement a partir d’images binarisées.

Un traitement préalable des images MEB est donc nécessaire.

Tout d’abord, I’image est nettoyée : les niveaux de gris de I’image sont moyennés par groupe de 9

pixels (carré de 3x3 pixels), ce qui permet d’éliminer le « bruit de fond ».
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Ensuite, les précipités sont identifiés sur 1’image par seuillage : on définit a partir de quel niveau de
gris on différencie la phase y’ de la matrice y. Les précipités détectés sont ensuite classifiés par famille
de taille, comme le montre la figure I-18. Pour chaque famille, une liste des caractéristiques
géométriques est créée et analysée. Parmi ces caractéristiques, les aires de chaque précipité sont
additionnées pour obtenir la surface cumulée de précipités sur I’image. Le rapport de cette somme par

la quantité totale de pixels de I’image permet d’accéder a la fraction surfacique de précipités.

Figure I - 18 : Exemple de classification de précipités par famille de tailles

La mesure de la distance inter-précipités est quant a elle issue du comptage du nombre de pixels
séparant des couples de particules adjacentes. Ce calcul est effectué pour chaque paire de précipités
d’une méme image. L’échelle de I’image permet alors de ramener le nombre moyen de pixels comptés

a une distance en nanometres.

Le détail des opérations de traitement des images permettant d’aboutir a ces paramétres est précisé

dans I’annexe I-1 « Méthode d’analyse d’images ».

3.7 Diffusion de Neutrons aux Petites Angles (DNPA)

Bien que trés performant, le MEB utilisé dans cette étude ne permet pas d’accéder a une éventuelle
précipitation de taille nanométrique. La technique de Diffusion de Neutrons aux Petits Angles (DNPA)
a donc été utilisée afin de déterminer le rayon moyen et la fraction volumique des précipités de taille
nanométrique présents dans 1’alliage. Cette méthode présente 1’avantage de travailler sur un volume
d’échantillon significatif de quelques dizaines de millimétres cubes, ce qui permet de s’affranchir des
hétérogénéités du matériau [15-17]. Les expérimentations ont été réalisées au Laboratoire Léon

Brillouin du CEA de Saclay. La source de neutrons est fournie par le réacteur Orphée.
3.7.1 Diffusion neutronique

La DNPA consiste a envoyer un faisceau monochromatique et collimaté de neutrons sur un
échantillon et & mesurer la distribution du faisceau diffusé¢ dans un domaine de petite ouverture (5 a

10°). La direction de diffusion est donnée par le vecteur de diffusion q, défini par I’équation E I-2 :
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4m.sin 6 (E1-2)

q: A

Avec A la longueur d’onde et 0 ’angle de diffusion

La diffusion des neutrons par la matiére résulte de deux interactions distinctes lies aux

caractéristiques des neutrons :

- une interaction magnétique entre le moment magnétique de 1’atome, qui dépend du spin des électrons
des couches non totalement remplies, et celui du neutron. Du fait de sa nature électronique, cette

interaction se traduit par un facteur de forme magnétique dépendant du vecteur de diffusion q.

- une interaction nucléaire entre le neutron et le noyau des atomes. Cette interaction nucléaire est
caractérisée par la longueur de diffusion, paramétre qui varie d’un élément chimique a [’autre.
Contrairement au facteur de forme magnétique, le caractére quasi ponctuel de cette interaction

nucléaire rend la longueur de diffusion indépendante du vecteur de diffusion.

Dans notre cas, les phases constituant notre alliage sont toutes deux « non-magnétiques ». Seule

I’interaction nucléaire est a considérer.

La section efficace de diffusion différentielle exprime la probabilité qu’un neutron incident soit diffusé
dans un angle solide dQ2. Dans un systéme cristallin composé de N atomes de longueur de diffusion b;

et de position r; elle s’écrit [31]:

ax B z b pldri
a0 i€
N

Cette section efficace est la somme de deux contributions :

2 (EI-3)

- une contribution incohérente liée a la présence d’isotopes et de spins non nuls.

- une contribution cohérente qui est seulement fonction de la longueur de diffusion moyenne de tous

les isotopes et de tous les spins de I’espéce considérée.

Dans le cas de la diffusion aux petits angles, la section efficace de diffusion nucléaire des précipités
s’écrit :
2 (E1-4)
dax
aQ

Nucl

f A.DNucleiqTidV
|4

Avec Apyycr le contraste nucléaire défini par :

v Y -
A,DN ;= bNucl _ bNucl (EI 5)
ucl — y! Y
Vat Vat
Ou b}\/,;wl et b}\/,ucl sont les longueurs de diffusion nucléaire du précipité y* et de la matrice v, et Vayt'et

Va); leurs volumes atomiques respectifs.
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En considérant une solution diluée de sphéres de rayon identique Ry, ce systéme peut étre représenté

par la diffusion d’une seule sphére de rayon Ry dans un volume V :

d¥ (E 1-6)
I=—|  =Apyuc’ V2 F(q1)?
do Nucl PNucl (q T)
Avec F(q,r) le facteur de forme pour une sphére :
singRy — qR, cos gRy\1° (E1-7)
F(q,r)z[S( 4o — g o3 q 0)]
(qRo)

Ainsi, pour une distribution de particules sphériques de tailles différentes, 1’intensité diffusée devient :

L Jy V2.F(q,r)?h(r)dr (E 1-8)
fooo V.h(r)dr

I = F,Apnycr

Ou h(r) est la fonction de distribution des particules et F, la fraction volumique de particules.

3.7.2 Dispositif expérimental

Les expériences effectuées au Laboratoire Léon Brillouin (LLB) ont été réalisées sur le spectrométre
PACE dont le principe de fonctionnement est illustré par la figure [-19. L’échantillon est positionné
dans I’axe k de la source neutronique. Par I’interaction du faisceau avec les différentes particules
présentes dans 1’échantillon, une partie des neutrons est déviée pour suivre une direction propre k’. Le
détecteur, placé derriére I’échantillon, permet de compter le nombre de neutrons qui I’impactent, et de
déterminer a quelle distance de 1’axe les neutrons I’impactent. Ce détecteur est constitué de 30
compteurs annulaires concentriques remplis de BF;, de 1cm de largeur, dont le rayon est compris entre
3cm et 32cm. Pour ces expériences, la longueur d’onde du faisceau de neutrons a été fixée a 10A. La
distance entre 1’échantillon et le détecteur a été fixée a 1,5m puis 4,7m. Cette double configuration a
permis de balayer une gamme relativement large de vecteurs de diffusion comprise entre 0,04nm™ et
1,45nm™. Le temps d’exposition des échantillons pour I’acquisition des spectres a été fixé a 120

minutes par échantillon.
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Echantillon

Figure I - 19 : Schéma de principe de la diffusion de neutrons

3.7.3 Traitement des données brutes

Les données brutes correspondent au nombre d’impulsions regues par le détecteur rapporté au nombre
de neutrons incidents. Du fait de 1’'unique contribution nucléaire a la diffusion, les spectres obtenus
dans cette étude sont isotropes (figure 1-20). Les compteurs sont repérés par leur rayon respectif

auquel correspond un angle 6, et donc un vecteur de diffusion q (d’aprés 1’équation E 1-2).

Figure I - 20 : Exemple de spectre isotrope obtenu par DNPA
[Imperial College of London, http://www3.imperial.ac.uk/]
Le signal mesuré comprend la contribution du porte échantillon, toutes les contributions cohérentes et

incohérentes, affectées d’un coefficient c(A) propre a 1’appareillage et aux conditions expérimentales.

L’intensité mesurée peut donc s’écrire :
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; — (e [ 1 (dZ) 4 1 (dZ) ]+I (E1-9)
mes = € e Vech dQ coh Vech dQ incoh be

Avec c(1) = P(DAEQ)AQ

Ou ®(A) est le flux de neutrons incidents, A la section irradiée, E (1) ’efficacité des cellules, AQ
I’angle solide d’une cellule, T, le facteur de transmission de 1’échantillon d’épaisseur e, V,j le volume

de I’échantillon analysé et I, . 1a contribution du porte échantillon.
Afin d’extraire la seule contribution des précipités, les corrections suivantes ont été apportées :

- la contribution du porte-échantillon a été supprimée en soustrayant 1’intensité diffusée par le porte-

échantillon a vide.

Locn(q) = Imes — Ip.e (E 1-10)

- Le facteur de transmission de 1’échantillon est ensuite déterminé expérimentalement par une mesure

du faisceau direct a 6=0 avec et sans échantillon. Le facteur de forme peut s’écrire sous la forme :

Iech(o) (E 1'11)
Ivide (O)

Ou yy est le coefficient d’atténuation linéaire. Ce dernier dépend des sections efficaces de diffusion et

Trech(o) = et =

d’absorption de 1’échantillon.

- le signal incohérent, ainsi que les contributions autres que celles dues a la précipitation de 1’alliage
sont éliminées en soustrayant ’intensité diffusée d’un échantillon de « référence ». La référence
utilisée correspond le plus souvent a un état microstructural le plus proche de celui des échantillons de
I’étude, vierge de toute précipitation nanométrique. Cet alliage n’ayant pas été observé a une échelle
aussi fine auparavant, aucune référence slire n’était connue. Un spectre de faisceau vide a donc été
utilisé, permettant a minima d’éliminer une éventuelle contribution du faisceau direct due a une

mauvaise collimation.

- enfin, une calibration permet de s’affranchir des caractéristiques de 1’appareillage et de transposer en
section efficace (barns) les intensités mesurées en nombre de coups. Cette étape est réalisée a partir
d’un échantillon de plexiglas dont la section efficace est connue. Ce matériau présente 1’avantage de
produire un signal incohérent et donc plat en fonction de q.

Ieecn _ _ Lyige (EI-12)
Trecheech Trvideevide

Leorr
IP19Xi _ lyige

Trplexieplexi Trm'deevide

Au terme des différentes corrections, la courbe I, = f(q) est obtenue pour chaque échantillon.

C’est cette courbe qui est modélisée par la suite pour accéder aux grandeurs pertinentes. L.’ajustement
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est réalisé par minimisation de type Levenberg-Marquardt. Un exemple d’ajustement sur les intensités

corrigées est donné en figure [-21. Les paramétres ajustables de ce modéle sont :

- Le terme indépendant de la taille des particules noté C = E,. ApNucl2
- Le rayon moyen de particules
- et dr, la demi-largeur a mi-hauteur de la distribution gaussienne de particules.

Il convient de remarquer qu’une population de particules dont le rayon moyen est supérieur a 10nm
n’influence que trés peu I’interpolation. Il ne sera pas possible par cette méthode d’identifier le rayon
moyen d’une population de quelques dizaines de nanométres. En effet, 1’influence d’une telle
population n’est visible que sur les 5 premiers point de la courbe (q<0,1nm™). Fixer de fagon arbitraire
ce rayon moyen dans les données initiales nécessaires au calcul de minimisation itératif n’aura donc

pas d’influence significative sur 1’analyse d’une autre population de rayon moyen de 1’ordre du

nanometre.
Fal
4
2
O
o
0
-2
J | ) )

0.2 0.4 06 0.8 10 12 14
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Figure I - 21 : Exemple de modélisation du spectre de diffusion — Le trait plein représente les données expérimentales et les

marqueurs la courbe modélisée.

4 Caractérisation mécanique

4.1 Moyens d’essais

4.1.1 Essais de dureté

Des essais de dureté Rockwell de type C ont été réalisés au moyen d’un macroduromeétre. Pour chaque

échantillon, 8 mesures sont réalisées, ceci permettant d’obtenir un écart type de ’ordre de quelques
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pourcents. Conformément a la norme NF EN ISO 6508-1, la force initiale de pénétration a été fixée a

98,1N, et la force totale a 1,471kN.
4.1.2 Essais de traction

Les essais de traction ont été réalisés sur une machine de traction hydraulique MTS dont la force
nominale est de 250kN. Les essais ont été réalisés en déformation imposée. Celle-ci est mesurée a
I’aide d’un extensométre longitudinal placé sur 1’éprouvette et adapté a nos conditions d’essais :
I’éprouvette étant portée a trés hautes températures (supérieures a 1000°C), 1I’extensomeétre est équipé
de couteaux en alumine et le dispositif électronique est balayée par un jet d’air comprimé afin d’éviter
toute surchauffe. La base de mesure est de 12mm. La machine d’essai est pilotée par un PC équipé
d’une centrale d’acquisition MTS FlexTest et du logiciel MTS Multi Purpose Testware, permettant de

traiter les données acquises en fin d’essai.
4.1.3 Ligne d’amarrage pour les essais de traction « hautes températures »

L’outillage de traction-compression a été¢ développé au cours de la premiére année de thése. Les picces
de ce dispositif ont été usinées dans des blocs de superalliage a base de nickel traités thermiquement,
autorisant ainsi les essais a hautes températures. Il a été congu de telle maniére que lors de
I’échauffement de 1’éprouvette, la montée en température de 1’outil par conduction apporte un serrage
supplémentaire. Ceci permet ainsi son utilisation a la fois pour des essais de traction, compression, ou
encore de fatigue a haute température. L’annexe I-2 rassemble les plans des différents éléments de

I’outillage ainsi que des éprouvettes.

Afin de limiter I’échauffement des picces les plus proches de 1’éprouvette, 1’outillage est refroidi par
eau. Par ailleurs, 1’échauffement de I’outillage par le rayonnement direct de I’éprouvette pouvant
conduire a un desserrage de 1’éprouvette, des écrans en cuivre également refroidis ont été placés sur

les écrous (figure 1-22).

Support

Refroidissement
de I’écrou

Ecrou de serrage

Ecrans refroidis

Eprouvette

Figure I - 22 : Vue en coupe de |’arrimage d’'une éprouvette
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4.2 Controle de la température

Le chauffage des éprouvettes est assuré par un générateur hautes fréquences CELES d’une puissance
de 6kW, équipé d’une spire d’induction. Ce dispositif est relié a un circuit de refroidissement dont le

fluide (eau + additifs) est maintenu a une température de 20°C.

Une interface de pilotage de type Eurotherm 2404 ainsi qu’un thermocouple soudé a la surface de

I’éprouvette, au centre de la partie utile, permettent de réguler le chauffage de 1’éprouvette.

L’homogénéité thermique de I’éprouvette est garantie par la géométrie de la spire de chauffage. La
mise au point et le controle des gradients thermiques ont été assurés au moyen d’une caméra
thermique de type Agema® Thermovision® 400. Un suivi visuel du profil de température a été réalisé
pendant les traitements thermiques sur la partie chauffée des éprouvettes. La figure 1-23 représente
I’allure du profil de température vu par la caméra : 1I’éprouvette chaude est particllement masquée par
la spire. Cette derniére étant refroidie, la température lue est de ’ordre de 20°C dans les zones
masquées. L’homogénéité en température est visée pour la partie centrale de I’éprouvette, et en

particulier la zone de la base de mesure de I’extensometre sur laquelle est mesurée la déformation.

[
»

Zone de mesure
(centre + 6mm)

|
u

Distance (par rapport a 1’origine du profil)
(pixel)

A

Température

Figure I - 23 : Visualisation des gradients thermiques de l'éprouvette par thermographie IR

Cependant, du fait de I’évolution de 1’état de surface de 1’éprouvette pendant le chauffage (oxydation),
la fiabilité des valeurs de température acquises par thermographie infra rouge devient plus aléatoire au
cours du temps. L’homogénéité thermique de 1’éprouvette a donc été vérifiée en utilisant la
microstructure comme traceur. Une éprouvette a été portée a une température « supposée » supérieure
de 5°C a la température du solvus. Au dela du solvus, la précipitation est remise en solution. Sachant
que la phase précipitée représente le principal obstacle a la mobilité des joints de grains, la taille de
grains va croitre lors du maintien en température. La figure [-24 montre un exemple de microstructure

obtenue sur une éprouvette post-mortem : la zone de mesure de la déformation est incluse dans la zone
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de gros grains, dont la taille est homogene. Ceci signifie que les gradients thermiques dans cette zone

sont inférieurs a 5°C.

Mise en solution : Tsolvus + 5°C pendant 30min

Centre de I’éprouvette

rupture & (thermocouple)

Zone de mesure

(centre + 6mm)

<4 ---

v

Zone de gros grains

Figure I - 24 : Vue en coupe d'une demie-éprouvette apres attaque chimique

Par ailleurs, la figure I-25 montre le relevé de température d’une éprouvette au cours d’un traitement
thermique de I’étude. Aucune déviation ou écart par rapport a la consigne supérieur a 5°C n’a pu étre
constaté, méme pour des vitesses de refroidissement rapides (300°C/min). Ce systéme de chauffage
associé a la spire de géométrie optimisée permet donc de réaliser un chemin thermique expérimental

trés performant.
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Figure I - 25 : Evolution de la température de l'éprouvette (mesure expérimentale par thermocouple au centre de

I’éprouvette) au cours d'un traitement thermique

40



Chapitre I : Matériau et méthodes de caractérisation

5 Conclusion

Ce premier chapitre a permis de décrire les éléments de microstructure présents dans les superalliages
a base de nickel, et en particulier le PER72®. L’influence du traitement thermique sur ces différents

¢léments est complexe. En effet, différents paramétres peuvent étre affectés simultanément :
- la chimie et la cristallographie de chacune des phases

- la taille de grains (10 — 100um)

- la fraction de la phase y’

- la statistique de tailles des précipités v’ (10°m-10"m)

- la répartition spatiale des précipités

Les échelles d’observation de ces paramétres sont parfois éloignées de plusieurs ordres de grandeurs.
Selon I’¢lément de microstructure étudi¢ et I’échelle d’observation souhaitée, différentes techniques de
caractérisation sont préconisées. Par ailleurs, afin de pouvoir reproduire le traitement thermique, un
outillage dédi¢ aux hautes températures a été spécialement développé. Il permettra d’évaluer la
sensibilité des propriétés mécaniques et microstructurales de I’alliage aux paramétres du traitement

thermique.

Les nombreuses ¢tudes réalisées par le passé permettent aujourd’hui de comprendre les mécanismes
mis en jeu lors des étapes du traitement thermique. Ainsi, chacune de ces étapes joue un réle précis sur
un ou plusieurs de ces éléments de microstructure. Le chapitre 2 présente les traitements thermiques
spécifiques qui ont été définis, ainsi que 1’analyse des caractéristiques microstructurales de 1’alliage

qui en découle.
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microstructurale a plusieurs échelles

Le chapitre II est consacré a 1’étude des conditions de trempe puis de revenu en termes d’effet sur la
microstructure. L’objectif est de définir la ou les variables de microstructure les plus pertinentes qui

seront par la suite intégrées au modele de comportement défini au chapitre IV.

Sachant que le PER72" est durci par la formation de précipités, il est pertinent, notamment d’aprés la
littérature abondante, de focaliser 1’étude sur les parameétres qui permettent de caractériser la

précipitation précisément, avec une quantification précise de ces parameétres.

En conséquence, la statistique de taille des précipités, leur fraction volumique, ainsi que leur
répartition spatiale dans la phase y sont évalués suivant les conditions de trempe (vitesse de

refroidissement et température a un instant t de la trempe).

1 Plan d’expérience

1.1 Présentation du lot de matiére de I’étude

La matiére réservée pour cette étude est la méme que celle utilisée pour la réalisation de disques. Elle
provient de lopins de PER72" de diamétre 80mm et de longueur 165mm. Ils ont été forgés a chaud,
sur génératrice, en deux coups a 90°. Cing barreaux de 20mm de coté par 160mm de longueur ont
ensuite été prélevés par lopin, selon le schéma de la figure 1I-1. Des ébauches cylindriques de diamétre

18mm, capables des éprouvettes d’essais thermomécaniques, sont usinées a partir de ces barreaux.
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Figure Il - 1 : Schéma de prélévement des barreaux de matiere utilisés pour cette étude

D’autres ébauches ont été utilisées pour réaliser des traitements thermiques sans sollicitation

mécanique.

A partir de ces ébauches et éprouvettes, I’influence du traitement thermique, et en particulier de la
trempe, sur les propriétés mécaniques et la microstructure de 1’alliage est étudiée. Ainsi, différentes

conditions de traitement ont été définies dans une matrice expérimentale.

1.2 Matrice expérimentale

Pour différentes conditions de traitement, plusieurs analyses sont effectuées : d’un coté, les propriétés
mécaniques sont étudiées a 1’aide d’essais de traction & haute température apres interruption de la
trempe. A 1’issue de ces essais, la microstructure de I’éprouvette est figée par un refroidissement
rapide a I’air soufflé (de I’ordre de 1500°C/min). Afin de décorréler les influences de la plasticité et de
la thermique sur la microstructure, des échantillons subissent des traitements thermiques sans
sollicitation mécanique. Ce chapitre traite plus particulierement de 1’étude de la microstructure de
I’alliage. L’ influence du traitement thermique sur les propriétés mécaniques sera discutée au chapitre

I1I.

Apres traitement thermique, la microstructure des échantillons et éprouvettes est caractérisée a
différentes échelles : les grains (centaines de microns) et les précipités (quelques dizaines a quelques
centaines de nanométres) sont caractérisés a partir d’images obtenues par microscopie optique ou
¢lectronique a balayage. Les plus petits précipités de quelques nanométres de diameétre sont quant a
eux analysés par diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA). Aprés extraction des précipités par
attaque sélective, la chimie et la cristallographie des différentes phases sont analysées respectivement
par spectrométrie optique de photons générés par un plasma a couplage inductif (ICP-OES) et

diffraction de rayons X (DRX).
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Afin de pouvoir formuler une loi de comportement mécanique prenant en compte 1’état microstructural
de l’alliage, il est nécessaire de quantifier ces états au cours du traitement thermique, ainsi que les
propriétés mécaniques en traction qui y sont associées. Le plan d’expérience propose d’interrompre le
traitement thermique en différents instants pour procéder aux analyses mécanique et microstructurale.
Afin de comprendre I’effet du traitement thermique, ce schéma a été appliqué pour différentes

conditions de traitement centrées sur le traitement thermique industriel.

Le traitement thermique industriel est constitué d’une mise en solution, une trempe, puis de deux
revenus. La température de mise en solution appliquée lors du traitement thermique industriel est
proche du solvus. Or, du fait de ségrégations chimiques, certains précipités primaires ne sont pas
totalement dissous et bloquent la croissance des grains. Une microstructure « bimodale » ou
« duplex » est alors obtenue, constituée de 1’alternance de plages de grains fins et de gros grains
(figure I1-2). L’obtention de cette microstructure demande une maitrise de la température au degré pres.
Ce traitement thermique, qui doit étre réalisé de nombreuses fois au cours de 1’étude, est difficilement
reproductible en laboratoire (tout comme dans les fours industriels). Il présente par conséquent le
risque d’obtenir des tailles de grains différentes d’un essai a 1’autre. Identifier un modéle de
comportement a partir d’une telle microstructure serait par conséquent particuliérement complexe.
Afin de s’affranchir des effets de la taille de grains, il a été¢ décidé de fixer la mise en solution a
1170°C, température supersolvus, pendant 30min, pour tout le cadre de I’étude. Dans le cadre du
traitement « industriel », les piéces sont maintenues 4 heures en température. Compte tenu des
dimensions de 1’éprouvette, un temps de maintien de 30 minutes suffit a obtenir une microstructure
homogeéne dans I’ensemble du volume utile. La microstructure ainsi obtenue est constituée de gros
grains dont la taille est maitrisée, et comparable a celle rencontrées dans les bandes de gros grains

aprés un traitement thermique industriel (plusieurs centaines de microns).

Figure Il - 2 : Microstructure de type "bimodale" — alternances de bandes de gros grains et de grains fins - Udimet ™720 [3]
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Apres la mise en solution, I’alliage est refroidi rapidement. On parle alors de « trempe ». Dans le cas
du traitement industriel, le refroidissement est réalisé par balayage de gaz inerte (azote) sous pression.
La vitesse de refroidissement mesurée est alors de I’ordre de 120°C/min. C’est lors de cette étape que

les contraintes résiduelles sont susceptibles d’apparaitre.

Ensuite se succedent deux revenus en température. Ces derniéres étapes permettent d’une part la
relaxation d’une partie des contraintes accumulées lors de la trempe, et d’autre part de générer une
nouvelle précipitation et/ou de modifier la précipitation existante de fagon a atteindre les

caractéristiques mécaniques souhaitées.

L’¢étude de la trempe et des revenus constitue le ceeur de ces travaux.

1.2.1 Etude de la trempe

Cinq vitesses de refroidissement sont fixées entre 30 et 300°C/min, encadrant les conditions extrémes

rencontrées dans le cadre du traitement « industriel ».

Pour chacune des vitesses de refroidissement, la trempe est interrompue a différentes températures,
entre 600°C et 1000°C. L’éprouvette y est maintenue pour procéder aux essais de traction. S’ajoutent a
ces conditions un essai a la température de solvus, avant la trempe, ainsi qu'un essai a température
ambiante, la trempe n’étant pas interrompue. A 1’issue de 1’essai, I’éprouvette est refroidie brutalement

dans le but de figer la microstructure qui est analysée par la suite.

L’ évolution des diverses propriétés de 1’alliage au cours de la trempe pourra ainsi étre analysée en

fonction de la vitesse de refroidissement et de la température.

Ainsi, 21 conditions d’étude ont été définies pour la trempe. Elles sont résumées dans la figure 11-3.
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Figure Il - 3 : Schéma des différentes conditions d'étude de la trempe

1.2.2 Etude des revenus

L’étude des revenus réalisée dans le cadre de ces travaux s’est restreinte a 1’étude du temps de
maintien. L’effet de la température de revenu sur les propriétés de ’alliage n’a pas été étudié. Les
températures sont donc celle définies par le traitement thermique industriel : 700°C puis 815°C (figure

11-4).

Aprés une mise en solution a 1170°C pendant 30 minutes, I’alliage est trempé jusqu’a température
ambiante a une vitesse de refroidissement de 120°C/min (condition de type « industrielle »). Différents

temps de maintien ont été définis pour chacun des revenus (tableau II-1) :

Tableau Il - 1 : Températures et durées de revenu

Revenu préliminaire / 700°C — 24h
T° de revenu étudiée ‘ 700°C 815°C
ik ik
*[’échantillon est porté a la Omin Omin
température  du  revenu Smin Smin
étudié puis immédiatement 30min 30min
sorti du four et refroidi a
i du fou ofroidi 1h 1h
l’air calme
24h 16h
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Apres vieillissement, les échantillons sont refroidis brutalement (a 1’air) afin de figer la microstructure.

Les analyses sont ensuite réalisées a température ambiante. Les résultats obtenus sont comparés a une

référence : 1’état brut de trempe apres un refroidissement de 120°C/min.
Les différents temps de maintien sont résumés dans la figure 11-4.
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Figure Il - 4 : Schéma descriptif des conditions d'étude des revenus

Pour chacune des conditions thermiques définies précédemment, des essais de dureté sont réalisés. La

microstructure et la chimie des différentes phases de ’alliage sont ensuite analysées.

1.2.3 Etude des états proches de I’équilibre thermodynamique

Afin de pouvoir comparer les microstructures obtenues dans le cadre de la « trempe interrompue » a
un ou plusieurs états de référence, une étude complémentaire a été réalisée. L’objectif de cette étude

est de définir la fraction et la chimie des différentes phases de 1’alliage proche de 1’état d’équilibre, a

différentes températures.

Les températures d’étude ont été définies entre 750°C et 1150°C. Cette gamme de température
correspond au domaine pour lequel la précipitation se forme et évolue. Au dessus de 1150°C, la phase
v’ est dissoute (solvus a 1156°C +1°C). En dessous, la cinétique d’évolution de la précipitation est

jugée suffisamment lente pour supposer que la fraction et la composition chimique des phases de

I’alliage ne changent pas.

Le traitement thermique (figure 1I-5) consiste en un passage a 1165-1170°C pendant 12h permettant
une mise en solution compléte puis une diminution de la température jusqu'a la température étudiée.

L'échantillon est maintenu a cette température afin de favoriser la croissance-mirissement des
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précipités et atteindre I'équilibre thermodynamique. L'échantillon est ensuite sorti du four et refroidi a

I’air libre par convection naturelle.
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Figure I - 5 : Traitement thermique — Etude des vieillissements longs

Le tableau II-2 récapitule les températures étudiées et les temps de traitement correspondants.

Au terme de ces traitements, les phases y et y’ sont étudiées séparément, aprés dissolution
¢lectrochimique de la matrice. La fraction massique, la cristallographie ou encore la composition

chimique des précipités et de la matrice sont analysées.

Tableau II - 2 : Températures étudiées et temps de traitement

Température Durée
€O (jours)
1150 7
1100 7
1050 7
1000 7
950 7
900 30
850 30
750 30
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2 Etude de la précipitation apreés essais mécaniques

Au terme d’une trempe et d’un essai mécanique, 1’éprouvette est brutalement refroidie afin de figer sa

microstructure. Cette dernic¢re peut alors étre analysée a différentes échelles.
2.1 AVéchelle du grain

Comme nous 1’avons vu dans la partie précédente, I’étape de mise en solution est unique : chaque
éprouvette est portée a 1170°C pendant 30min. Un tel traitement vise a remettre complétement en
solution la phase y’. La figure 1I-6 montre un exemple de microstructure observée dans la partie
centrale de I’éprouvette, zone dont les propriétés sont analysées. Les grains y ont atteint une taille
moyenne de plusieurs centaines de microns. A titre de comparaison, des grains d’une taille d’environ
20um sont observés dans une zone éloignée de 20mm du centre de 1’éprouvette (figure 11-7). Cette
différence de taille de grains s’explique par la température atteinte durant la mise en solution : loin du
corps d’épreuve, 1’éprouvette a été chauffée a une température inférieure a la température de solvus.

La croissance des grains est alors limitée par les précipités intergranulaires - les ¥’ primaires.

Dans la partie centrale des éprouvettes, une taille moyenne de 700um est constatée pour 1’ensemble
des éprouvettes, quelle que soit la vitesse de refroidissement. En effet, comparé a la durée de la mise
en solution (30 minutes), le temps passé au dessus de la température de solvus au cours du
refroidissement est négligeable (3 a 30 secondes suivant les vitesses de refroidissement). Une fois la
température de solvus atteinte au refroidissement, le stade de germination des précipités débute de

maniére homogene dans les grains.

Ces résultats sont confirmés par les travaux de Sczerzenie [11]: les conditions de trempe n’ont pas
d’influence significative sur la croissance des grains, leur taille est principalement impactée par la

température et la durée de la mise en solution.
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Figure II - 7 : Microstructure a grains fins - Dans les tétes d’éprouvettes - Observation au microscope optique

Les observations des grains ne montrent pas d’influence particuliére de la trempe sur leur taille. Toutes
les éprouvettes possédent des grains d’une taille moyenne de 700um. Cependant, cette échelle
d’observation, jusqu’a x1000, ne permet pas d’analyser la précipitation. Des observations a plus fort

grossissement ont donc été réalisées.

2.2 A Vléchelle des précipités y’ secondaires (de I’ordre de la centaine de nanomeétres)

Afin d’analyser I’influence des conditions de traitement thermique sur la précipitation, des

observations a fort grossissement ont été réalisées. L’ utilisation d’un microscope électronique a permis
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d’observer les échantillons prélevés sur les éprouvettes de traction (post mortem) a des grossissements
compris entre 5000 et 100 000. Les observations ont été réalisées pour chaque condition de trempe
testée. La figure II-8 présente les états microstructuraux obtenus en fonction des différentes conditions

thermiques étudiées.

Quelle que soit la vitesse de refroidissement considérée, il semble que la précipitation ne soit pas
influencée par la température de maintien avant I’essai de traction. En effet, la taille moyenne des y’
secondaires semble rester constante pour une méme vitesse de refroidissement, pour une température
donnée. L’analyse des images MEB selon le protocole expérimental défini au chapitre I permet de
quantifier précisément les tailles de précipités. Compte tenu de la morphologie globalement convexe
des précipités obtenue, la taille d’un précipité sera calculée comme le « diamétre équivalent » d’un
cercle de méme surface que le précipité observé. Le résultat de cette étude permet d’obtenir une
distribution précise des tailles de précipités, et ainsi d’identifier potentiellement plusieurs populations.
La figure II-9 présente la superposition des distributions statistiques de taille des y’ secondaires a
1000°C et a 600°C. La distribution observée a 1000°C montre deux populations pour la vitesse de
30°C/min. Le pic de population de quelques nanometres est en réalité un artéfact d’analyse d’images.
En effet, la faible différence de contraste entre la matrice et les précipités sur certaines images a
conduit a I’identification artificielle de petits objets. En conséquence, les histogrammes sont bien
confondus pour chaque vitesse de refroidissement. Ceci indique que la précipitation semble établie dés
1000°C. Ce résultat est en accord avec la littérature qui indique que pour cet alliage, le domaine de
précipitation de la phase y’ se situe au dela de 1080°C [33]. Par conséquent, la précipitation
n’évoluerait donc pas de maniére significative durant la trempe en dessous de 1000°C. Il reste a

confirmer cette hypotheése avec ’analyse des fractions volumiques.

La figure II-10 donne les distributions statistiques de la taille des précipités y’ secondaires obtenues
par analyse d’images. La taille moyenne des précipités tend a diminuer avec I’augmentation de la
vitesse de refroidissement. De 220nm pour un refroidissement de 30°C/min, le diamétre moyen des

précipités passe a 100nm pour un refroidissement de 200°C/min.

Cette tendance est en accord avec les résultats obtenus par Reed et Jackson [12], Monajati [10] ou
Mao [2] : les distances de diffusion sont bien évidemment fortement dépendantes du temps passé aux
températures élevées. Ainsi, pour une vitesse de refroidissement rapide, de 1’ordre de 300°C/min,
I’alliage reste peu de temps a haute température. La précipitation y’ secondaire est alors fine et de
forme réguliére. Au contraire, pour une trempe pilotée a 30°C/min, 1’alliage reste porté a haute
température plus longtemps, ce qui favorise la croissance et le mirissement de la phase y’. Les

précipités y’ sont alors de plus grande taille apres refroidissement (figure II-10a et 10b).
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200°C/min 120°C/min 75°C/min 30°C/min

300°C/min

Refroidissement

1000°C

*a 850°C, les vitesses de refroidissement les plus fortes n’ont pas pu étre testées. Ce point est discuté au chapitre II1.

Figure Il - 8 : Récapitulatif des états de précipitation obtenus dans les différentes conditions expérimentales
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Figure Il - 9 : Superposition des courbes a 600°C et 1000°C — Trempes a 30°C/min et 120°C/min — Statistiques

représentatives établies sur plusieurs milliers de particules (entre 7000 et 12000) par échantillon
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précipités y’ secondaires - Effet de la vitesse de refiroidissement type de la mesure — Effet de la vitesse de refroidissement

La figure 1I-10b montre également que la dispersion de la mesure est plus importante pour les faibles
vitesses de refroidissement : 70nm pour une trempe a 30°C/min contre 30nm a 200°C/min. Cette
dispersion plus marquée trouve partiellement son origine dans la morphologie irréguliére que peuvent
prendre les précipités. En effet, dans le cas d’une trempe lente, les précipités tendent a orienter leur
croissance selon des directions cristallographiques de moindre énergie. Ainsi, les précipités obtenus
dans le cadre d’une forte vitesse de refroidissement sont de forme sphérique, conséquence d’une
croissance isotrope, alors que pour un refroidissement lent, les précipités tendent a adopter une

morphologie complexe, conséquence d’une croissance orientée.

Par ailleurs, les tailles de précipités évaluées dans cette étude sont comparables a celles qui avaient été
mesurées sur un alliage de composition trés proche, I’Udimet™720Li [2], [12]. Cet alliage, élaboré par

métallurgie des poudres, comporte une taille de grains de I’ordre de 10 & 20um, bien inférieure aux
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700um mesurés dans cette étude. Le diamétre équivalent des précipités aprés refroidissement semble

donc peu dépendant de la taille de grains.

La formation des précipités de refroidissement se produirait donc principalement entre la température
de mise en solution et 1000°C, et aucune évolution microstructurale (par exemple coalescence) ne se

produirait en dessous de cette température.

L’analyse d’images réalisée pour les différentes conditions thermiques étudiées a également permis
d’accéder a la distance inter-précipités DiP. Ce paramétre est calculé comme la moyenne de la
distance entre la surface de deux plus proches précipités. Comme le montre la figure 1I-11, la distance
inter-précipités décroit vers les fortes vitesses de refroidissement. Ceci traduit bien le phénoméne de
densification des obstacles au mouvement des dislocations. Ces aspects mécaniques seront discutés

dans les chapitres suivants.

Distance inter-précipités
60
50
40

£
£ 20
10

Distance inter-précipités

0 50 100 150 200 250
Vitesse de refroidissement (°C/min)

Figure Il - 11 : Evolution de la distance inter-précipités DiP avec la vitesse de refroidissement

Les précipités qui ont été observés ont une taille de 1’ordre de la centaine de nanomeétres. L utilisation
d’un MEB est adaptée a I’observation de particules de cette taille. Cependant, celui-ci ne permet pas
d’observer d’éventuels précipités de trés petite taille — de la dizaine de nanométres et en dessous. La
caractérisation par DNPA, qui permet justement d’accéder a la taille et la densité des précipités

nanométriques, compléte parfaitement [’analyse.

2.3 A D’échelle des précipités gamma’ tertiaires (quelques nm)

Des études ont montré que plusieurs populations de précipités étaient susceptibles de se former [2],
[12], [14], et plus particuliérement, une précipitation de taille nanométrique située entre les précipités y’
secondaires. En considérant les conditions de traitement thermique de cette étude, une simulation
réalisée a 1’aide du logiciel Matcalc [8—10]préalablement & ce travail de thése tend a confirmer la
présence d’une telle population. Celle-ci prévoit une densité de précipités nanométriques de 1’ordre de
10*m™. Une telle précipitation serait alors susceptible d’avoir une influence sensible sur les propriétés

mécaniques [37], [38]. Or les observations des images MEB n’ont pas permis d’observer d’autres
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précipités que les y’secondaires formés au cours de la trempe. En effet, I’attaque chimique utilisée
pour donner un contraste aux précipités y’ secondaires par rapport a la matrice ne permet pas de
révéler correctement les plus petits précipités. De plus, la résolution du microscope électronique ne
permet pas de quantifier précisément la taille et la fraction surfacique de ces précipités nanométriques.
La densité de ces précipités ne peut alors pas étre précisément évaluée. Une analyse par DNPA a donc

été réalisée pour évaluer la présence d’une telle population et la quantifier le cas échéant.

La double configuration utilisée a Saclay (distance échantillon-détecteur et A) permet d’obtenir un
large spectre de vecteurs de diffusion q. Cependant, les conditions expérimentales sont adaptées a la
détection des précipités de rayons compris entre 1 et 8 nm uniquement. La figure II-12 présente les
différentes parties de la courbe log(I)=f(q) obtenue. Un ordre de grandeur des tailles de particules est
¢galement donné sur ce graphique. Dans notre étude, la gamme de tailles mesurées va bien au dela de
la taille maximale détectable en DNPA. Probablement seule la queue de la gaussienne de distribution
de tailles de cette population est « vue » par cette technique. L’influence des précipités de plusieurs
dizaines de nanométres sur la courbe ne se limite par conséquent qu’aux premiers points de la courbe

(vecteurs de diffusion q inférieurs a 0,Inm™).

aN

/ 40nm

log |

0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4
q(nm™)

Figure Il - 12 : Spectre de diffusion - Rayon de particules associés

Le dispositif expérimental du LLB nécessite des échantillons de section carrée de 1 1mm de coté, et de
Imm d’épaisseur environ. Les éprouvettes de traction ne permettent pas d’extraire de telles géométries.
Les échantillons analysés par diffusion de neutrons ont donc été extraits de barreaux d’alliage ayant

subi un traitement thermique spécifique.

Le systéme de régulation thermique du four de trempe utilisé ne permet pas de fixer trés précisément
la vitesse de refroidissement et donc les vitesses mesurées au cours de ces traitements sont

sensiblement différentes de celles utilisées pour le traitement thermique des éprouvettes de traction.
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Toutefois, les cinétiques de refroidissement ont été mesurées avec précision et avec 1’objectif

d’encadrer les conditions vues par les éprouvettes.

L’influence de la vitesse de refroidissement et des vieillissements sur ces petits précipités a ainsi été

évaluée. Les différents traitements thermiques sont résumés dans le tableau I1-3.

Tableau II - 3 : Traitements thermiques analysés par diffusion neutronique

Mise en solution Vitesse de trempe REE

1170°C - 30min 23°C/min /

1170°C - 30min 170°C/min /

1170°C - 30min 280°C/min /

1170°C - 30min 315°C/min /

1170°C - 30min 525°C/min /

1170°C - 30min 320°C/min 700°C — 24h + 815°C - 16h
1170°C - 30min 295°C/min 700°C - 24h

2.3.1 Analyse des résultats de DNPA

Le traitement des données a été réalisé sur la base d’une répartition de la précipitation en deux
populations de précipités de forme sphérique : une premiére, correspondant aux y’ secondaires déja

observés au MEB, et une seconde, correspondant aux y’ tertiaires de taille nanométrique.

Comme expliqué dans le premier chapitre, le traitement des données de DNPA est complété par une
analyse chimique des précipités et de la matrice, et permet d’accéder a la fraction volumique et a la
densité de chacune des deux populations détectées. Les résultats de 1’analyse chimique sont
développés dans la partie 3 de ce chapitre. Le tableau II-4 rassemble les différents résultats de

I’analyse par DNPA pour chaque échantillon.

Tableau II - 4 : Résultats de 'analyse des précipités par diffusion neutronique aux petits angles

Population 1 (grands rayons) Population 2 (petits rayons)
Vitesse de Ravon Fraction Densité de Ravon Fraction Densité de
refroidissement (nfn) volumique | précipités (ni’n) volumique | précipités
(°C/min) (%) (m™) (%) (m’)
170 50 0,85 1,44.10" 2.4 0,21 1,94.10%
280 50 0,34 5,77.10' 2 0,28 4,33.10%
315 50 1,41 2,40.10" 3,6 0,16 5,99.10°!
525 50 0,26 4,50.10" 2,4 0,26 3,21.10%
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Un rayon moyen de particules de 50nm a été estimé pour la premiére population, valeur proche des
rayons mesurés expérimentalement. Toutefois, les fractions calculées ne sont pas représentatives de la
réalit¢é microstructurale multi-échelles pour la population de plus grands rayons, car comme nous
I’avons vu précédemment, la quasi-totalité de cette population présente une taille en dehors de la

fenétre de détection de cette technique.

En revanche, la DNPA est parfaitement adaptée a la détection de la deuxiéme population. En effet les

rayons moyens identifiés sont de 1’ordre de 2 a 4 nm.

La conclusion principale est la suivante : la précipitation nanométrique semble peu influencée par les
conditions de trempe. En effet, ni la taille moyenne des particules, ni la fraction volumique de ces
précipités ou encore leur densité ne semblent impactées par la vitesse de refroidissement. De plus, la

fraction volumique de la précipitation nanométrique reste trés faible (quelques dixiémes de pourcents).

Dans le cadre d’une étude réalisée par C. Bellot en interne chez Aubert & Duval [39], une simulation
de la précipitation a été réalisée pour des vitesses de refroidissement comparables a celle mesurées
expérimentalement. Cette simulation a été réalisée a I’aide du logiciel MatCalc, développé par le
professeur E.Kozeschnik et son équipe [11-12]. La figure II-13 montre que les résultats expérimentaux
sur la statistique de taille sont en accord avec les résultats de simulation. Cependant, les valeurs de
densité sont inférieures a ce que le logiciel de calcul thermodynamique prévoit pour la population de

2 expérimentalement contre 10”m™ pour la simulation thermodynamique).

petits précipités (10%m
Pour la population de plus gros précipités, les densités estimées expérimentalement sont de ’ordre de
10”m™. Cette valeur correspond bien a ce qui est attendu par MatCalc pour un refroidissement de
120°C/min uniquement. Bien que le calcul issu du code MatCalc soit éloigné des résultats
expérimentaux, un effet de la vitesse de refroidissement est bien constaté de maniere qualitative. Nous

n’avons pas été plus en profondeur dans la simulation car cela nécessiterait de revoir et de modifier les

paramétres d’entrée du calcul. Cet aspect constitue clairement une perspective importante de ce travail.
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Figure Il - 13 : Comparaison de la simulation de la précipitation issue du logiciel MatCalc avec l'analyse en DNPA [39]

Afin d’évaluer les tailles d’éventuels précipités formés au revenu, un échantillon vieilli 24h a 700°C a
été analysé. Le traitement des données montre une population de précipités de 2,2nm de rayon dont la

fraction volumique est de 1,85% (tableau II-5).

Apres le deuxieéme vieillissement (815°C pendant 16h), la taille moyenne de cette population tend a
croitre. Cependant, sa fraction volumique chute a 0,15%. Bien que 1’analyse de la population 1 soit
faussée par la faible résolution du dispositif expérimental pour les particules de cette taille (50nm), la
fraction volumique des plus gros précipités tend a augmenter au cours du second vieillissement. Les
petits précipités semblent donc se re-dissoudre dans la matrice y au profit des plus grands, bien en
accord avec le mécanisme de mirissement d’Ostwald qui est donc bien mis en évidence au second

vieillissement.

Tableau II - 5 : Résultats d'analyse de la précipitation par DNPA - Effet des vieillissements

Population 1 Population 2

Fraction Densité de Fraction Densité de

. oy Rayon . Ty

volumique | précipités i) volumique | précipités
) (m*) ) (m*)

Rayon

Vieillissement
(nm)

700°C - 24h
700°C - 24h + 815°C - 16h 50 2,89 4,94.10" 3,4 0,15 8,46.10%'
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2.3.2 Synthése

Une précipitation nanométrique est susceptible d’avoir une grande influence sur les mécanismes de
durcissement de 1’alliage. Or la quantification de cette précipitation n’est pas possible par observation
au MEB. Une analyse par DNPA sur des échantillons bruts de trempe montre bien la population de
précipités de quelques nanométres de rayon, mais les densités et fractions volumiques restent
particuliérement faibles. De plus, la vitesse de refroidissement ne semble pas avoir d’influence
significative sur la taille ou la fraction volumique de ces précipités (les fractions restent faibles quelle
que soit la vitesse de refroidissement). La précipitation tertiaire ne permet donc pas d’expliquer les
variations de propriétés mécaniques. D’une maniére plus générale, ce n’est pas la précipitation de
taille de quelques nanométres qui permet d’obtenir des résistances mécaniques de 1’ordre de 1200MPa
(a 20°C) a I’état trempé. Par ailleurs, la densité de particules mesurée reste bien inférieure a celle

prévue par la simulation sous Matcalc.

D’autre part, une fraction significative de précipités nanométriques a pu étre mesurée, cette fois-ci
aprés un premier vieillissement a 700°C. Contrairement a ce qui pouvait étre envisagée, les précipités
Y’ tertiaires ne sont donc pas dissous par ce traitement thermique de durée importante. Un second
vieillissement, a plus haute température, tend d’une part a faire croitre les plus petits précipités, et
d’autre part a les re-dissoudre, probablement au profit de la population de y’ secondaires, de plus grand

diameétre.

3 Chimie et fraction volumique de la précipitation y’

3.1 Analyses chimiques et cristallographiques a I’équilibre

Pour compléter les analyses par DNPA, des mesures de la composition chimique des phases y et y’ de
différents échantillons ont été réalisées par ICP-OES. Les précipités y’ extraits par dissolution
¢lectrochimique de la matrice y ont été dissous dans 1’eau régale pour les besoins de I’analyse. La
matrice y est quant a elle analysée directement a partir de la solution électrolytique aprés extraction des
précipités y’.

Par ailleurs, afin d’estimer I’écart entre la fraction molaire prévue a 1’équilibre par MatCalc et la
fraction expérimentale aprés un temps de maintien important, des échantillons ont été vieillis entre
750°C et 1150°C, pendant 7 a 30 jours selon la température (mise en solution: 1150°C puis
refroidissement a 50°C/h interrompu a la température de vieillissement) (cf tableau II-2). Au terme du
vieillissement, les échantillons sont refroidis a I’air a la sortie du four. La composition chimique des
phases présentes aprés ces vieillissements trés longs est alors supposée trés proche d’un état

d’équilibre thermodynamique a ces températures. Le tableau II-6 présente les teneurs des principaux
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¢léments chimiques de la matrice vy, ainsi que la fraction massique de précipités y’ en fonction de la

température de vieillissement.

Tableau II - 6 : Composition atomique de la matrice — Apreés un tres long vieillissement (7 a 30 jours)

Composition atomique (%) - Matrice

T de Fraction
VT Ni Cr Co Mo Ti Al massique de
vieillissement
phase y’ (%)

1150-7j 50,8% 23,1% 17,2% 2,2% 3,3% 3,4% 26,6
1100-7j 52,1% 22,6% 15,3% 2,1% 4,1% 3,9% 254
1050-7j 50,7% 23,7% 17,7% 2,4% 3,4% 2,0% 28,0
10007-j 47,6% 26,9% 17,7% 2,5% 2,5% 2, 7% 32,5
950-7j 47,4% 27,3% 19,6% 2,6% 1,2% 1,8% 42,0
900-30j 45,9% 28,4% 19,6% 2,7% 1,3% 1,9% 43,6
850-30j 44,8% 29.2% | 20,5% 2,7% 1,1% 1,6% 40,7
750-30j 43,1% 30,5% | 21,6% 2,9% 0,6% 1,1% 48,4

Pour la suite, nous faisons I’hypothése que la composition chimique des précipités est stable au cours
du temps. A partir de ces résultats expérimentaux, de la masse atomique M; de chacun des éléments
chimiques et de la composition massique initiale de I’alliage, il est possible d’estimer la fraction
molaire que représente la phase y’ dans ’alliage. Ce calcul n’est pas direct, il s’effectue en deux temps.
En premier lieu, il convient de calculer la quantité de mati¢re n; (mol) de chaque élément, pour une
masse définie de 1’alliage. Les calculs sont effectués pour une masse d’alliage de 100g. A partir de la
teneur en un ¢lément e; issue de la composition de 1’alliage, la quantité de matiére correspondant peut
étre calculée :

€;
M;

(ETI-1)

n; = —-100

De la méme manicre, il est possible de calculer la quantité de matiére du méme élément chimique dans
les précipités n;y,. Cette fois, la masse de référence considerée est celle des precipités : 100 x Fy,, avec
Fm la fraction massique de précipité. Par ailleurs, la teneur en un €lément e;),, de la composition
chimique des précipités est obtenue par différence entre la composition globale de 1’alliage avec celle

de la matrice (tableau II-8). On a alors I’équation suivante :

Ciyr E II-2
My = 2100+ By (E11-2)
Pour I’alliage comme pour les précipités, la somme des termes pour les n éléments chimiques permet
de calculer la quantité de maticre totale. On obtient alors les quantités de matiére totales de 1’alliage

Naitiage €t des précipités qui le composent n,, pour 100g d’alliage, a partir des €quations suivantes :
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E E € E II-3
Nalliage = n; = _]\/[l -100 ( )
- - i

l l

et

Ciyr E I1-4
nyr=zniy,= z]\ll_)/ll()OFm ( )
i i

Enfin, la fraction molaire de précipités est calculée par le rapport des quantités de maticre des

précipités et de I’alliage :

€iyr -
. Ziﬁ'Fm (EII-5)
Finot = r = le-
Nalliage Zlﬁl
i

La figure II-14 permet de comparer les fractions molaires expérimentales calculées aux valeurs de
fractions molaires prédites par le logiciel MatCalc a 1’équilibre thermodynamique. Ce graphique
permet donc de confirmer que 1’état thermodynamique des échantillons aprés un vieillissement long

est proche de 1’équilibre.
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© Expérimental, aprés un vieillissement long (calculé)

Figure Il - 14 : Comparaison de la fraction molaire de phase y’ calculée a partir de données expérimentales avec

le résultat de la simulation a I’équilibre thermodynamique sous MatCalc

Cependant et contrairement aux autres températures, 1’échantillon vieilli a 1150°C présente un écart a
la simulation important : 26,6% au lieu de 2 a 3%. Compte tenu de la proximité de cette température
avec la température de solvus de 1’alliage, cette valeur est trés excessive et ne peut étre expliquée par
les erreurs de mesure. Elle peut cependant trouver son origine dans la présence d’une population de

petits précipités sphériques dont la germination peut étre attribuée a la trempe générée par la sortie du
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four de vieillissement. Ce complément de précipitation a été observés au MEB, comme le montre la

figure 11-15.

’a/“-' g ¢ & e

p 500NN — p S500NM —

Figure Il - 15 : Microstructure de l'échantillon vieilli a 1150°C - Aprés attaque chimique a l’eau régale (a gauche) - Poudre
de précipités extraits (a droite)

Pour chacune des conditions de vieillissement, les analyses chimiques de la matrice dissoute en

solution montrent un appauvrissement de la matrice en aluminium et titane vers les basses

températures (figure 1I-16). Ceci illustre parfaitement la baisse de solubilité des éléments y’-génes au

cours du refroidissement, et par conséquent la formation de précipités y’.
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Figure Il - 16 : Teneur en titane et aluminium de la matrice en fonction de la température — Proche de |’équilibre

thermodynamique

Cette évolution de composition chimique peut également é&tre tracée en fonction de la fraction

massique de précipités extraits (figure 11-17).
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Figure I - 17 : Teneur en titane et aluminium de la matrice en fonction de la fraction massique de précipités extraits

Bien que les teneurs en titane et aluminium dans la matrice soient différentes d’une température a
I’autre, la composition du précipité ne semble quant a elle pas affectée de maniére significative par la
quantité de précipités présente dans 1’alliage. Comme le montre la figure II-18, la composition reste
stable avec une teneur en aluminium de 9%at et de 13%at pour le titane. Ceci valide I’hypothese de
stabilit¢ de la composition chimique de la phase Yy’ posée précédemment. Seule la fraction

volumique/molaire varie d’une conditions de trempe a ’autre.
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Figure Il - 18 : Teneurs en titane et aluminium de la phase y’ (précipités) en fonction de la fraction massique de précipités
extraits
Les analyses de ces échantillons vieillis a différentes températures avec des durées longues ont permis
de montrer que 1’état d’équilibre thermodynamique est atteint expérimentalement. La composition
chimique de la matrice tend logiquement a s’appauvrir en titane et aluminium au fur et a mesure que

les précipités sont formés. Ces derniers sont quant a eux de composition chimique constante.
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3.2 Comparaison des états bruts de trempe et vieillis avec les états a I’équilibre

Au terme d’une trempe, 1’alliage peut étre considéré comme étant hors équilibre car la précipitation est
incompléte (sursaturation de la matrice en titane et aluminium). L’objectif de cette partie est de
comparer les états de précipitation des échantillons bruts de trempe, mais également aprés un
vieillissement « industriel », avec les données a 1’équilibre. Des états d’équilibre ont été définis
précédemment, pour différentes températures. La fraction molaire ou encore les compositions

chimiques des différentes phases sont donc connues pour ces états d’équilibre.

Des analyses chimiques ont été réalisées sur des échantillons dont le refroidissement a été piloté a

différentes vitesses. L’écart a 1’état d’équilibre thermodynamique peut ainsi étre quantifié.

Les analyses chimiques des échantillons bruts de trempe sont résumées dans les tableaux II-7 (matrice
v) et II-8 (précipités y’). Figurent également les fractions massiques de précipités extraits par

dissolution.

Tableau II - 7 : Résultats de ’analyse chimique — Composition atomique de la matrice

Composition atomique (%) - Matrice

| Compositionatomique(%)-Matrice

o
23°C/min 46,6% = 27,5% @ 194% @ 2.8% | 1,5% 2,1%
170°C/min™  48,0% = 262%  18,7% = 2.6% 1,9% 2,5%
280°C/min™  48,0% = 26,0% @ 184% @ 27% | 2.2% 2,7%
315°C/min™  473%  272% @ 183% @ 2,6% @ 2,1% 2,5%
525°C/min" | 476% @ 27,1% @ 18,0% @ 2,5% @ 2.2% 2,6%
700°C (Omin)®  479%  262% = 18,9%  2,7% 1,9% 2,3%
700°C — 24h® | 474%  26,7% @ 192% @ 2.8% 1,7% 2,1%

700°C - 24h +
815°C-16h?

750°C - 30j®  43,1% @ 30,5% @ 21,6% @ 29% @ 0,6% 1,1%

44,8% | 289% @ 20,9% 2,9% 1,0% 1,4%
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Tableau II - 8 : Résultats de [’analyse chimique - Composition atomique de la phase y’ (précipités)

Composition atomique (%) - Précipités

massique de
phase y’ (%)

Fraction

Traitement
thermique

23°C/min'" 69,8% 2,7% 4,2% 1,3% | 12,9% | 9,1% 41,8
170°C/min™ | 69,2% 2,9% 4,3% 1,3% | 132% | 9,1% 36,5
280°C/min'" | 69,4% 2,8% 4,4% 1,2% | 13,1% | 9,0% 33,3
315°C/min'" | 69,0% 3,0% 4,2% 1,2% | 13,5% | 9,2% 34,9
525°C/min'" | 69,3% 2,8% 4,3% 1,2% | 133% | 9,1% 34,5
700°C (Omin)? | 69.3% | 3,0% | 44% 13% | 13,1% | 8,9% 40,9
700°C — 24h® | 69,6% 2,8% 4,0% 1,3% | 132% | 9,1% 39,2
T e 2aty | T14% | 20% | 31% | 14% | 12.9% | 94% 40,4
750°C - 30j® | 70,4% | 2,5% 3,6% 1,5% | 12,7% | 9,3% 48,4

@ Mise en solution a 1170°C pendant 30 minutes, puis trempe jusqu’a température ambiante
@ Mise en solution a 1170°C pendant 30 minutes, trempe a 120°C/min jusqu’a température ambiante, puis revenu

® Mise en solution a 1170°C pendant 12 heures, puis refroidissement 50°C/h jusqu’a la température de revenu

A partir des équations E II-1 a 5, de I’analyse chimique des précipités ainsi que leur fraction massique,
la fraction molaire de la phase y’ dans I’alliage peut étre calculée. Le tableau 1I-9 rassemble les

fractions molaires calculées pour chaque vitesse de refroidissement testée.

Tableau II - 9 : Fraction molaire calculée de phase y’ (précipités) en fonction du traitement thermique

Traitement thermique Fraction molaire

calculée

23°C/min 38,2%
170°C/min 33,3%
280°C/min 30,4%
315°C/min 31,8%
525°C/min 31,5%
700°C (Omin) 37,3%
700°C 24h 35,8%
700°C 24h + 815°C 16h 36,8%
750°C 30j 44,2%
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La fraction molaire maximale théorique calculée est de 45,5% a 20°C. Ce calcul suppose que tout
I’aluminium et le titane ont précipité. Les calculs montrent qu’avec 44,2%, 1’échantillon vieilli a
750°C pendant 30 jours est trés proche de cet état. En revanche, ceci confirme que le potentiel de
précipitation est encore important sur les échantillons brut de trempe. De fagon moins attendue, la
fraction molaire de précipité ne semble pas évoluer aprés deux vieillissements pour le traitement
industriel. Ceci indique que la cinétique de précipitation est relativement lente a ces niveaux de
températures, car méme apres 40h de traitement, la fraction molaire de précipités mesurée reste

significativement ¢loignée de celle obtenue apres 30 jours a 750°C.

Ainsi, la vitesse de refroidissement semble influencer la fraction molaire calculée: plus le

refroidissement est lent, plus la fraction molaire de précipités est importante (figure 11-19).

45,0%
40,0%
35,0%
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Fraction molaire de précipités

25,0%
0 100 200 300 400 500 600
Vitesse de refroidissement (°C/min)

Figure Il - 19 : Evolution de la fraction molaire de phase y’ en fonction de la vitesse de refroidissement

Par ailleurs, bien que les résultats du calcul thermodynamique issu du code MatCalc ne soit pas en
accord avec les observations expérimentales des précipités y’ tertiaires, ils semblent bien plus réalistes

pour ce qui concerne la précipitation secondaire.

A partir de la densité de précipités DAP donnée par MatCalc, il est possible d’obtenir la fraction
volumique de précipités F,, calculée avec 1’équation suivante :

Rmax 4 (E 11-6)
F, = Z Enrg‘.DdP(r)

0

Ou R, est le rayon maximal des précipités observés expérimentalement.

Pour les différents traitements thermiques étudiés, on obtient alors les valeurs de fraction volumiques

(calculées) suivantes :
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Tableau II - 10 : Fraction volumique calculée de phase vy’ (précipités) en fonction du traitement thermique

Traitement thermique Fraction
volumique calculée

23°C/min 32,3%
170°C/min 28,7%
280°C/min 26,0%
315°C/min 27,8%
525°C/min 27,2%
700°C (Omin) 31,6%
700°C 24h 30,8%
700°C 24h + 815°C 16h 31,6%
750°C 30j 37,5%

3.3 Synthése partielle

Les résultats des analyses chimiques montrent que la composition des précipités ne varie pas de
manicre significative avec les divers traitements thermiques. En revanche, la composition chimique de
la matrice dépend des conditions de trempe et de vieillissement. Ceci s’explique par la formation des
précipités qui appauvrissent la phase y en titane et aluminium, la quantité de précipités formée

dépendant du traitement thermique.

Les longs temps de vieillissement appliqués permettent de déterminer la composition chimique de la
matrice proche de 1’équilibre thermodynamique pour différentes températures. Par ailleurs, un
vieillissement & 750°C pendant 30 jours permet d’atteindre une fraction molaire calculée de 44,2%,

valeur trés proche de la fraction molaire maximale théorique de 45,5% a cette température.

Au contraire, les échantillons bruts de trempe et aprés traitement thermique industriel sont plus
¢loignés de cet état d’équilibre, avec des fractions calculées entre 30 et 38,5%. Le potentiel de

précipitation reste donc important, méme aprés un traitement thermique complet.

4 Conclusions et synthese

La microstructure de l’alliage a été étudiée via différentes techniques d’analyse adaptées aux
différentes échelles d’investigation. Ceci a permis de caractériser précisément les précipités formés

aux différentes étapes du traitement thermique, ce qui permettra de discuter et de proposer une
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argumentation liée aux variations de propriétés mécaniques présentées dans le chapitre III. D une part,
les caractérisationsliées au grain y et a la précipitation y’ ont été réalisées, et d’autre part, la chimie des
différentes phases a été déterminée. L’évolution de plusieurs paramétres de microstructure tels que la
taille des précipités ou la fraction de phase Yy’ a ainsi pu étre évaluée au cours du refroidissement, pour

différentes vitesses de trempe.

De nombreuses études ont montré que la taille de grain est contrdlée par la température et la durée de
mise en solution. Ce couple de paramétres étant fixé dans notre étude, aucune variation de taille de

grains avec les conditions de trempe n’a été observée.

La formation des précipités y’ secondaires est significativement influencée par la vitesse de trempe. La
température semble quant a elle n’avoir qu’un faible impact sur la phase ¥’ en dessous de 1000°C. La

formation des précipités semble donc terminée en dessous de cette température au cours de la trempe.

Enfin, les précipités de taille nanométrique détectés mais en trés faible quantité, ne sont pas reliés aux

conditions de trempe, tant en termes de diameétre moyen que de fraction volumique.

D’une maniere générale, dans les conditions de 1’étude, seule la vitesse de refroidissement influence
de maniére sensible la formation des précipités y’. De plus, il semble que seuls les précipités

secondaires d’une taille de la centaine de nanomeétres de diamétre, soient réellement impactés.

Les résultats des analyses chimiques ont permis d’accéder a I’évolution de la fraction molaire de phase
v’ en fonction de la vitesse de refroidissement. Plus particuliérement, les échantillons bruts de trempe
et aprés traitement thermique industriel présentent des fractions molaires calculées comprises entre 30
et 38,5%. Ces valeurs sont bien loin du maximum théorique de 45,5% a 700°C, maximum qui a par
ailleurs pu étre approché expérimentalement. Le potentiel de précipitation reste donc important, méme
aprés un traitement thermique complet. Ce résultat pose 1’hypothése d’une possible optimisation du
traitement thermique de 1’alliage afin de faire précipiter une plus grande quantité de phase y’, et ainsi

améliorer les propriétés mécaniques de I’alliage.

Il est possible de replacer cette amplitude de fraction molaire sur le diagramme présentant la fraction
molaire de phase y’ a I’équilibre thermodynamique en fonction de la température (figure 11-20). Les

températures d’équilibre correspondantes sont comprises entre 945°C et 1030°C (fléches noires).
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Figure II - 20 : Evolution de la fraction volumique de phase y’ a I’équilibre thermodynamique (calculée)
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Figure Il - 21 : Digramme TRC du PER72 apreés mise en solution supersolvus [33]

De plus, les observations MEB de la précipitation secondaire semblent montrer que la microstructure

est figée en dessous de 1000°C. Les résultats issus des travaux de Ther semblent bien confirmer ce

résultat [33]. En effet, comme le montre la figure II-21, le domaine principal de précipitation de la
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phase y* semble compris entre 1130°C et 1080°C, et ce pour des vitesses de refroidissement comprises

entre 12 et 3600°C/min.

Si c’était effectivement le cas, les fractions molaires maximales de précipités mesurées seraient de
I’ordre de 34%. Ceci indique que méme si la microstructure ne semble pas évoluer au travers des
mesures réalisées par analyse d’images, la formation des précipités continue en dessous de 1000°C,
pouvant aller jusqu’a une fraction molaire de 38%. Nous avons donc bien mis en évidence un
complément de précipitation limité, mais bien mesurable de quelques pourcents en fraction molaire en

dessous de 1000°C.

D’une maniére générale, nous avons vu que la vitesse de refroidissement jouait un réle prépondérant
tant sur la taille des précipités secondaires que sur leur fraction molaire. Aussi, de telles variations sont
susceptibles d’étre a ’origine de différences de propriétés a ['usage. Une caractérisation mécanique a
alors été réalisée suivant le méme plan expérimental. L’objectif est ainsi de pouvoir relier directement

les variations de propriétés mécaniques aux évolutions de microstructure.
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Chapitre I1I : Relations entre
propriétés mécaniques et

microstructure

Lors d’une trempe, la structure subit des cycles thermiques et mécaniques dans un régime transitoire.
L’objectif de cette étude consiste a établir un lien entre les évolutions de microstructure et les
variations de propriétés mécaniques au cours du traitement thermique, et plus particuliérement lors de

la trempe.

Ce chapitre est dédié aux investigations sur le comportement et les propriétés mécaniques du PER72®
a différentes températures, en particulier au cours de la trempe aprés mise en solution a 1170°C. Pour
rappel, cette température de mise en solution est a été fixée au dessus de la température de solvus ¢’
afin de garantir une maitrise de la taille de grain d’une éprouvette a I’autre. Afin de mesurer le module
d’Young, la limite d’élasticité ou encore la sensibilit¢ de ’alliage a la vitesse de déformation, des
essais de traction et de relaxation ont été réalisés. Les évolutions des caractéristiques mécaniques ont

été quantifiées et reliées aux conditions de trempe et de revenu.

En lien avec les résultats présentés au chapitre précédent, la microstructure est particuliérement
sensible aux conditions de trempe. La taille moyenne des précipités, la distance moyenne entre
particules, et leur fraction volumique peuvent étre directement reliés a la vitesse de refroidissement.
Etablir un lien entre les évolutions de ces variables de microstructure et le comportement mécanique

en traction au cours du traitement thermique est 1I’objectif de ce chapitre.

Dans une premicre partie, les différentes contributions et mécanismes participant au durcissement des
alliages du type du PER72" seront rappelées. Par la suite, les résultats de la caractérisation mécanique
de notre alliage seront présentés. Enfin, les relations les plus pertinentes entre les grandeurs
mécaniques issues des essais de traction/relaxation et la microstructure seront sélectionnées, en vue

d’identifier les variables de microstructure a intégrer au modéle de comportement mécanique.
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1 Aspects bibliographiques focalisés sur les superalliages

Le durcissement d’un alliage trouve son origine dans la présence d’obstacles au mouvement des
dislocations. Suivant le type d’obstacles et leur interaction avec les dislocations, différents
mécanismes de durcissement sont activés. Ces obstacles peuvent étre les précipités, les joints de grains,
les atomes en solution solide, les forces de frictions du réseau ou bien les dislocations elles-mémes.
Lorsque la contrainte est suffisante pour franchir ces obstacles, 1’alliage peut se déformer

plastiquement. Ce seuil de contrainte correspond a la limite d’élasticité « physique » du matériau.

Les contributions simultanées au durcissement ont conduit certains auteurs a décrire I’influence de la
microstructure sur la limite d’¢lasticité oy sous la forme d’une expression additive (équation III-1),

souvent discutée, en particulier pour les aciers a haute résistance [1-3].
Og = 0y + 055 + 0 + 04 + 0p (E III-1)
avec :

o4 : Contribution des joints de grains

045 . Durcissement par solution solide

ofr : Contribution des forces de friction du réseau
04 : Durcissement di aux dislocations

0p : Mécanisme de durcissement par précipitation

Parmi ces différentes contributions possibles, deux d’entre elles sont particuliérement importantes
dans les superalliages : le durcissement par précipitation et le durcissement par solution solide. Ces
deux contributions sont toutefois trés liées notamment lors de la croissance des particules qui
s’accompagne d’un appauvrissement de la matrice en éléments d’alliage (cf figure II-18 du chapitre II).
Au cours de la précipitation, la contribution des particules formées augmente au détriment de celle de

la solution solide.

Le durcissement par solution solide a fait I’objet de nombreuses recherches pour différents alliages
métalliques [4-13]. En effet, certains auteurs ont utilisé¢ la formule de Gypen et Deruyttere [4, 5],
exprimant cette contribution en fonction de la composition de leur alliage [7, 8, 12, 13]. Pour les
superalliages base nickel, I'influence de la teneur en quelques éléments d’alliage a été plus

particuliérement étudiée [9—11]: le rhénium, le niobium, le tungsténe ou encore le molybdéne.

Cependant, pour les alliages de la famille du PER72%, il semble que les différences de limite
d’¢lasticité constatées suivant les conditions de trempe et de revenu soient principalement dues aux
variations de taille et fraction de précipités [9]. Par conséquent, 1I’étude de la microstructure s’est

limitée a ’analyse fine des précipités de phase y’. La contribution de la précipitation au durcissement
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de T’alliage gy, sera plus particuliérement ¢tudiee dans les parties suivantes. Si certaines des autres

contributions de la microstructure a la limite d’élasticité restent importantes, 1’hypothése majeure est
que les amplitudes de variation de ces contributions sont moindres. Ces autres contributions ne seront

pas détaillées dans cette étude et seront rassemblées sous 1’appellation o .

1.1 Mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations

Une courte description des mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations est

proposée dans cette premicre partie.

1.1.1 Introduction

Les deux phases qui constituent le PER72® ont des comportements mécaniques propres. En
particulier, il a ét¢ montré que la phase y’ pure présentait une anomalie de limite d’élasticité [54]. En
effet, cette limite tend a augmenter avec les hautes températures, passant par un maximum vers 900°C
pour redescendre par la suite. Comme le montre la figure III-1, la phase y’ présente une limite
d’¢lasticité supérieure a la matrice y des 100°C. Ainsi, selon la fraction volumique de phase y’, les

propriétés mécaniques de I’alliage peuvent étre optimisées pour les basses ou hautes températures.
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Figure Il - 1 : Evolution de la limite d'élasticité conventionnelle (Rp, ;) avec la température — Effet de la fraction volumique

de phase y’ [adapté de Beardmore et al. 1969 par T.Billot 2010] [3], [54]

Dans le cadre d’une utilisation normale, les disques de turbine HP sont sollicités dans une gamme de
températures comprises entre 400°C et 600°C, et jusqu’a 800°C en situation d’urgence. D’aprés la
figure I1I-1, les proportions de phase optimales vis a vis de la limite d’élasticité pour ce domaine de

température sont de 1’ordre de 40 a 50% de phase y’. Pour cette gamme de température, on retrouve
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logiquement des alliages tels que le PER72® ou I’Udimet®720, dont la fraction volumique de phase vy’

peut s’élever jusqu’a 40-45% a 1’équilibre thermodynamique.

L’évolution de la limite d’¢lasticité avec la température a été décrite dans plusieurs travaux, sur les
superalliages monocristallins comme polycristallins (figure III-2) [3-4]. Plus particuliérement,

Sczerzenie différencie trois domaines de températures [55] :

- Aux basses températures (20°C < T < 600°C, températures usuelles), la limite d’élasticité est élevée,

et décroit lentement avec I’augmentation de la température.

- Aux températures intermédiaires (600°C < T < 900°C), cette limite passe par un maximum (pic),

communément appelé « anomalie de limite d’élasticité ».

-Aux hautes températures (T > 900°C) la limite d’élasticité décroit fortement.
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Figure Il - 2 : Evolution du Rp,, avec la température — RR2000 monocristallin et Udimet®720 polycristallin [9], [55]

Ces variations de la limite d’¢élasticité peuvent trouver une explication dans les différents mécanismes
de déformations mis en jeu, en particulier a I’échelle des dislocations. Diologent a décrit la transition
d’un mécanisme a I’autre en fonction de la température pour plusieurs superalliages monocristallins
(figure I1I-3) [56]. Des études menées par Bettge [57] ont permis de montrer que 1’évolution de ces
mécanismes de déformation avec la température, et son impact sur les propriétés en traction, sont

similaires sur les superalliages polycristallins.
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Figure Il - 3 : Mécanismes de déformation a l’échelle des dislocations, en fonction de la température [adapté de Diologent,
2002 par T.Billot 2010] [3], [56]

- Pour les basses températures, le cisaillement des précipités est le principal mécanisme qui controle le

comportement en traction. Billot a particulierement décrit ce mécanisme de franchissement qui est

actif aux basses températures et qui contribue fortement au durcissement du matériau [3].

- Pour les températures intermédiaires, au niveau du « pic » (cf. figure III-2), I’augmentation de la
limite d’¢élasticité peut étre expliquée par un autre mécanisme de franchissement de la phase vy’ : le
glissement dévié. Les dislocations vis dissociées, glissiles dans une famille de plans {111}, adoptent
une configuration dite de « Kear — Wilsdorf » (ou verrous de Kear — Wilsdorf) par glissement dévié
dans un plan cristallographique de la famille {001} [58]. Veyssi¢re et Terzi montrent que ce
mécanisme favorise le durcissement (et probablement une certaine fragilité¢ due a I’augmentation de la

densité de dislocations sessiles) [21, 22].

- Aux températures élevées, les mécanismes de contournement sont favorisés. Avec 1’augmentation de
la température, les plus petits précipités y’ sont remis en solution au profit des plus gros. Ce
mécanisme de murissement d’Ostwald induit une décroissance de la contrainte d’Orowan qui devient

nulle pour la température de mise en solution de la phase y’.

Les essais de cette étude sont réalisés dans ces trois domaines de température. Les mécanismes de
franchissement des précipités qui y sont associés ont été abondamment discutés dans la littérature [16],

[22-28]. IIs sont résumés dans les parties suivantes.
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1.1.2 Le contournement d’Orowan

Lorsqu’une dislocation parfaite se courbe a 1’approche d’un précipité, celle-ci peut le franchir sans
toucher a son intégrité (figure I11-4). Elle laisse alors une boucle autour de ce précipité, dite « boucle

d’Orowan ».

Figure Il - 4 : Contournement d’Orowan [3]

Ce contournement ne peut se produire que si la contrainte de franchissement exercée est supérieure a

la contrainte d’Orowan définie par 1’équation E III-2 :

2T (E 111-2)

ou T est la tension de ligne
b la norme du vecteur de Burgers
et Dj, la distance inter-précipités dans le plan de glissement de la dislocation (les plans {111} pour les

structures CFC)

Billot présente une autre formulation, équivalente, qui fait intervenir les variables de microstructure
(EII-3) [3]. La contrainte s’exprime ainsi en fonction du module de cisaillement G, de la norme du
vecteur de Burgers b, du diamétre D des précipités supposés sphériques et de leur fraction volumique

F,.

Gb (E III-3)
Oorowan = FV F
Compte tenu des observations et analyses de la microstructure réalisées, cette derniére formulation
sera retenue. En effet, le diamétre des précipités et leur fraction volumiques sont des variables de

microstructure qui ont été¢ quantifiées dans le chapitre II.

1.1.3 Le cisaillement par paires de dislocations avec création de parois d’antiphase

Pour ce type de franchissement, 1’interaction dislocation / précipité y’ ordonné est considérée. Le
passage de la dislocation entraine une modification de I’ordre cristallin du précipité, créant ainsi une

paroi d’anti-phase (ou APB pour Anti-Phase Boundary). Celle-ci se caractérise par une symétrie
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d’empilement des plans cristallographiques de part et d’autre de cette paroi. Au passage d’une seconde
dislocation de méme vecteur de Burgers, I’ordre du précipité est rétabli (figure III-5). La paire de

dislocations forme alors une « superdislocation »[63].

a
<11
> <110>

APB

Figure Ill - 5 : Schéma illustrant le cisaillement par une dislocation entrainant une paroi d'antiphase (a gauche), puis par

une superdislocation (a droite) [63]

Selon la taille et la distance séparant les précipités, la contrainte critique résolue peut étre évaluée

suivant deux modeéles.

1.1.3.1 Paires de dislocations faiblement couplées

Comme le montre la figure I11-6 extraite de la référence [3], lorsque les précipités sont de petite taille,
ces derniers sont totalement cisaillés avant que le passage de la deuxiéme dislocation ne rétablisse leur

ordre. On parle alors de paire de dislocations « faiblement couplées ».

"Dislocations faiblement couplées"

1ere dislocation — ———————
®

® @
@

2éme dislocation Ve S & o— &

Figure Ill - 6 : Cisaillement de précipités par une paire de dislocations faiblement couplée 3]
La contrainte critique résolue peut s’exprimer alors de la fagcon suivante [61] :

(E I11-4)

Teis = E

3
1 (VAPB) /2 bDF, 4 _l(yAPB) F
b T 2\ p /7
ou y4pp est I’énergie de paroi d’antiphase des précipités dans les plans {111} et A un facteur

dépendant de la morphologie des précipités. Cette fonction est croissante avec le diamétre D des

précipités.
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1.1.3.2 Paires de dislocations fortement couplées

Lorsque les précipités dépassent un diametre seuil, une seconde dislocation peut aborder le précipité
avant que la premicre ne 1’ait compleétement cisaillé. Les deux dislocations traversent alors ensemble
les précipités (figure 111-7). Les dislocations sont dites « fortement couplées ». La contrainte critique

résolue s’exprime dans ce cas avec 1’équation E II1-5 [61] :

(E III-5)

1 Gb 2w |mDY4pp
Teis = 45\D +Dyp) m | wGb?

ou w un parameétre prenant en compte 1’énergie élastique de répulsion entre les dislocations fortement
couplées (w=1 dans le cas de dislocations parfaites), et @ un coefficient correctif permettant de
prendre en compte la dispersion de taille des précipités par rapport a la valeur moyenne D.
Contrairement au modé¢le proposé pour les paires de dislocations faiblement couplées, la contrainte
critique résolue associée aux dislocations fortement couplées décroit lorsque le diamétre D des

précipités augmente.

"Dislocations fortemement couplées”

1ére dislocation

2éme dislocation

Figure Il - 7 : Cisaillement de précipités par une paire de dislocations fortement couplées [3]

1.1.4 Influence de la taille des précipités sur le mécanisme de franchissement adopté

Indépendamment de la température, la taille des précipités peut avoir une influence sur le mécanisme
de franchissement adopté par les dislocations. En effet, les travaux de Reppich [66] montrent que les
mécanismes d’interaction évoluent du cisaillement vers le contournement suivant la taille des
particules. La figure III-8 présente I’évolution de la contrainte de cission résolue associée a chaque

mécanisme en fonction du diamétre des précipités.
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Plusieurs travaux ont montré que la transition entre le cisaillement faiblement et fortement couplé
dépendait également de la fraction volumique de précipités [12], [64], la taille de particule

correspondant a cette transition restant comprise entre 30 et 40nm de diamétre.

ausi

I
| e —
I

|
1
oirwise cultin ~—¢—— Orowan process
p - ? 1 1 g

b (2 - D, D particle
diameter

Figure Il - 8 : Représentation de la contrainte de cission résolue en fonction de la taille des particules [61]

— 1) Cisaillement faiblement couplé — 2) Cisaillement fortement couplé — 3) Contournement

1.2 Influence des parameétres microstructuraux sur les propriétés mécaniques en

traction

Parmi les différentes propriétés mécaniques, la limite d’élasticité est d’une grande importance dans la
prédiction des contraintes résiduelles. En effet, au dela de ce seuil de contrainte, une déformation
plastique sera constatée. Or cette déformation irréversible est a I’origine des contraintes résiduelles en
fin de traitement thermique. L’estimation de I’évolution de la limite d’élasticité au cours de ce
traitement est donc primordiale dans le développement d’une modélisation du comportement

mécanique.
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De nombreuses études ont permis de relier des éléments de la microstructure a la limite d’élasticité
conventionnelle. Parmi ceux-ci, les paramétres li€s a la précipitation tels que la taille des précipités,

leur espacement ou encore la fraction de phase y’ ont été particuliérement étudiés.

1.2.1 Effet des précipités y’ secondaires

La précipitation intragranulaire joue un réle prépondérant dans le durcissement des superalliages du
type du PER72” [38]. Plusieurs études sur des alliages proches ont montré qu’une quantité importante
de précipités fins a pour effet d’augmenter la limite d’élasticité. Notamment, les recherches de Mao
sur I’influence du traitement thermique sur les propriétés de 1'Udimet®720Li et du René 88DT [18]
montrent que la taille des y* secondaires est un paramétre significatif. Par ailleurs Mao relie la limite
d’¢lasticité a la taille des précipités par une loi empirique [2] (figure III-9). Mitchell a montré des
résultats similaires sur un autre alliage base nickel, le RR1000 [67]. Avec une description de
I’évolution de la dureté du matériau pour différentes tailles de particules et pour différentes conditions

de trempe (figure I11-10).
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Figure Ill - 9 : Influence de la taille des précipités secondaires sur la limite d'élasticité conventionnelle de I’U720Li,

traitement thermique sub-solvus [2]
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Figure ITI - 10 : Evolution de la taille des précipités (points noirs : secondaires — points blancs : tertiaires) et de la dureté de

l'alliage RR1000 (histogramme) en fonction du refroidissement appliqué [67]

1.2.2 Effet des précipités y’ tertiaires

Pour les traitements thermiques dont la trempe est relativement lente (de 1’ordre de quelques degrés
par minute), la précipitation intragranulaire peut étre constituée d’une ou plusieurs populations de

précipités supplémentaires : les y’ tertiaires, de taille plus petite que les y’ secondaires.

Jackson a repris les travaux de Reppich [62] et montre que cette population additionnelle est
susceptible d’augmenter la limite d’élasticité de 1’alliage [12]. En particulier, il met en évidence que la
population de y’ tertiaires présente une taille optimale. Cette taille correspondrait au diamétre seuil
pour lequel la transition entre le cisaillement faiblement couplé et le cisaillement fortement couplé est
constatée (figure III-11). Il a ainsi pu déterminer une taille optimale de ’ordre de 40nm pour
1’Udimet®720 a 700°C. Vaunois obtient des résultats du méme ordre de grandeur sur I’'Udimet®720Li
[68]. Comme le montre la figure III-11, issue des travaux de Jackson [12], ce diamétre critique dépend

de la température et de la fraction volumique de précipités.
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Figure Il - 11 : Influence de la taille des précipités sur la contrainte de cission résolue (a gauche) - Evolution de la taille
critique de précipités en fonction de la fraction volumique a 600°C et 800°C (a droite) [12]
Bien que la contribution de cette précipitation ne soit pas considérée comme la plus importante dans le
durcissement de 1’alliage, sa présence peut se révéler trés bénéfique [16], [21]. Ces particules
précipitent dans les couloirs libres au sein de la matrice v (entre les y* déja précipités), et viennent ainsi

constituer un nouveau réseau d’obstacles au mouvement des dislocations lors d’une sollicitation.

1.2.3 Effet de la distance inter-précipités

Parmi les variables de microstructure, la distance inter-précipités semble également avoir un role
majeur. En effet, ’augmentation du libre parcours moyen des dislocations avant ancrage sur un
obstacle se traduit par une baisse de la limite d’¢lasticité. Au contraire, des précipités proches auront
tendance a limiter la mobilité des dislocations, participant ainsi au durcissement de 1’alliage. Ce
paramétre est toutefois directement lié a la fraction volumique des particules pour une taille de
particules constante. Toutefois, 1’utilisation dans les modéles d’une telle grandeur suppose une
distribution homogene de la phase y’ dans la matrice, ce qui est rarement discuté ou vérifié dans la
littérature. Autrement dit, les estimations d’une taille moyenne de particules et de la fraction
volumique ne sont pas suffisantes. Il est nécessaire de s’assurer de la répartition homogene des

précipités dans la matrice.

La distance inter-précipités est directement intégré dans I’expression de la contrainte nécessaire au

cisaillement des précipités par des dislocations fortement couplées (équation E III-5) [61].
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Vaunois [68] a pu vérifier la répartition homogéne de la précipitation aprés quantification de la

distance inter-précipités sur I’'Udimet®720 pour une large gamme de taille de grains (4.8um a 456um).

En revanche, un effet plus local autour du joint de grains a été constaté par Maldonado [70]. En effet,
si la précipitation au centre des grains est relativement homogéne, une zone sans précipitation peut se
former le long des joints de grains. Maldonado émet I’hypothése que ce phénoméne trouve son origine
au cours de la trempe, dans la diffusion du titane vers les joints pour former des carbures [70]. Il en
résulte une zone de déplétion en périphérie des joints de grains. La distance entre les précipités est
donc localement plus importante qu’au cceur du grain. Abe [71] ou encore Krol [72] montrent que
I’augmentation de 1’épaisseur de la couche de déplétion conduit a une forte baisse de la limite

d’élasticité.

1.3 Synthese

Parmi les variables de microstructure, la taille de grains joue un réle majeur dans la recherche d’une
limite d’élasticité ¢levée de 1’alliage. Une microstructure a grains fins sera généralement recherchée.
Toutefois, nous rappelons que dans cette étude, le traitement thermique a été choisi de telle maniére
que la taille de grains soit identique quel que soit I’échantillon analysé : seul le traitement supersolvus
a pour effet de garantir une taille de grains important (700um), homogeéne et identique. Les effets de la

taille de grains sur le durcissement de 1’alliage ne seront donc pas discutés.

Les caractéristiques de la précipitation intra-granulaire sont également a prendre en compte. La taille
des précipités secondaires influence particulierement le durcissement de I’alliage. D’une maniére
générale, des précipités fins entrainent une augmentation de la limite d’élasticité par rapport a un
alliage de méme composition de solution solide sans précipités. Le maximum est atteint pour un
diamétre de I’ordre de 40nm. Bien que I’influence des y’tertiaires soit plus nuancée, cette population
tend a diminuer la distance inter-précipités, limitant ainsi la mobilité des dislocations. Ce phénoméne
se traduit par un durcissement complémentaire de 1’alliage. La taille et la distribution des précipités
étant principalement liées a la vitesse de refroidissement, 1’influence de ce paramétre du traitement

thermique sur les propriétés mécaniques sera particuliérement étudiée.

Différents mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations ont été identifiés dans la
littérature selon la température et la distribution de taille de particules. A haute température a taille de
particules équivalente, le mécanisme de contournement est favorisé. En revanche, a basse température,
le cisaillement sera privilégié. Pour des températures intermédiaires, les deux mécanismes sont

probablement en compétition.
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La taille de précipités est également un parameétre a considérer. En effet, I’augmentation de la taille des
précipités conduira a une transition d’un mécanisme de cisaillement faiblement couplé, au fortement

couplé, et enfin a un mécanisme de contournement des obstacles.

La température et la vitesse de refroidissement jouent donc un role majeur dans le controle des
propriétés mécaniques. Bien que la température n’influence pas ou peu la microstructure de 1’alliage
observée en dessous de 1000°C, elle intervient dans la nature des mécanismes de durcissement mis en
jeu. De son coté, la vitesse de refroidissement contrdle la précipitation, paramétre clé du durcissement
de I’alliage. Ces deux variables du traitement thermique seront donc particuliérement étudiées par la
suite. Ainsi, pour différentes conditions de trempe, la microstructure de 1’alliage sera mise en relation

avec les propriétés mécaniques (traction et relaxation).

2 Caractérisation mécanique de ’alliage : Résultats et interprétations

Afin de prédire le niveau de contraintes résiduelles dans la nuance PER72” aprés traitement thermique,
les différentes étapes d’un traitement thermique usuel ont été étudiées. Tout d’abord, cette étude se
focalise sur la trempe de 1’alliage, étape critique dans la genése d’une microstructure optimale. Dans
un second temps, I’influence des vieillissements sur les propriétés mécaniques de 1’alliage est évaluée

de maniére plus succincte.

Enfin, nous identifierons les principales variables de microstructure susceptibles d’avoir un rdle
significatif dans le comportement mécanique de 1’alliage. Cette étape permettra de prendre en compte,
au final, la microstructure de 1’alliage dans le modéle de comportement mécanique. Ce dernier point

fera I’objet du Chapitre I'V.

2.1 Etude de la trempe

Les résultats présentés au chapitre II ont montré qu’au cours de la trempe, les modifications de
I’équilibre thermodynamique avec la température, et donc de la sursaturation en ¢léments d’alliage au
sein de la matrice riche en nickel, permettent a la phase y* de précipiter. Afin d’estimer I’influence de
la précipitation sur les propriétés mécaniques, des essais de traction et de relaxation sont réalisés pour
différentes conditions de trempe, au cours du refroidissement, aprés une mise en solution a 1170°C.
Ainsi les influences de la vitesse de refroidissement et de la température (palier de trempe) sur les
propriétés mécaniques ont pu étre étudiées indépendamment. Les conditions thermiques étudiées sont

identiques a celles du chapitre II, partie 1.2.1.
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Pour chacune de ces conditions, des essais de traction sont réalisés. Les grandeurs caractéristiques
relevées sont la limite d’¢élasticité conventionnelle (Rpy2) et le module d’élasticité (E). La déformation
totale maximale est fixée a 1%. Ceci permet de limiter I’endommagement de 1’éprouvette dont la
microstructure doit étre observée apres essai. Cette configuration ne permet donc pas de mesurer la
contrainte ultime. La déformation est suivie par un extensométre haute température centré sur la partie

utile de 1’éprouvette.

La vitesse de déformation des essais de traction a été fixée a 107s™ pour I’ensemble des conditions
expérimentales, a 1’exception des essais réalisés a 850°C et 1170°C, pour lesquels cette sollicitation
n’a pas toujours permis d’obtenir des résultats exploitables. Afin d’évaluer la sensibilité de I’alliage a
la vitesse de déformation a haute température, d’une part d’autres vitesses de déformation ont été
appliquées (10%s™ et 10™*s™) pour quelques conditions d’essais, et d’autre part, des essais de relaxation
a 1% de déformation totale ont été réalisés pendant 10 minutes afin de balayer une plus grande gamme

de vitesses de déformation (107 a 107s™).

Le tableau III-1 rassemble 1‘ensemble des conditions d’essais réalisés dans le cadre de 1’étude de la

trempe.

Tableau III - 1 : Conditions d’essais mécaniques de [’étude de la trempe — Vitesse de déformation appliquée

Température (°C) T
1170 1000 850 600 (°C/min)

#1070 5™ 10°s" 1075 300
*10™ 3 - 3 .
107 ¢ 10°s" 107" 200

5,6.10" s

’ *10°s! 10%sT 1075t 107!

3,4.10° s £
*10°s"  10%sT 107sT 107! 75
*10™
*10°s" *10°s" 10°sT 1077 30
*107

* Conditions d’essais de traction ayant fait ['objet d’essais de relaxation exploitables

Par ailleurs, parmi ces conditions, quelques essais ont été réalisés jusqu’a rupture. Le faciés de rupture

est ensuite observé.

Compte tenu de la faible déformation appliquée, les courbes figurant dans les parties suivantes sont

représentées en contrainte et déformation conventionnelles.
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2.1.1 Résultats des essais mécaniques
2.1.1.1 A basse température (20°C et 600°C)

Les essais de traction réalisés a « basse température » ont été effectués aprés interruption du
refroidissement a 600°C, et en fin de trempe a 20°C. Les courbes de traction extraites de ces essais

sont données en figures I11-12 et I11-13.

T° essai = 20°C

900

800 .

700 .
E 600 .
= 5001 30°C/min |
o ——75°C/min
c o H
'S 400 —120 C/m!n |l
‘g ——200°C/min
O 300 .

200 .

100 .

0 Il Il Il Il
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)

Figure Ill - 12 : Courbes de traction — Essais réalisés a 20°C - Vitesse de déformation : 1 035!
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T® essai = 600°C

800

700+ .

600+ 1
gsoo I 30°C/min |
o |
§ 300 —200°C/min

200 1

100 .

% 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)

Figure Il - 13 : Courbes de traction - Essais réalisés a 600°C - Vitesse de déformation : 1 075!

Les différentes données extraites de 1’analyse des courbes de traction sont reportées dans le tableau ci-

apres :

Tableau III - 2 : Caractéristiques en traction de l'alliage aux "basses températures"— Vitesse de déformation : 1 035!

T dT/dt  Rpy., E

(°C) (°C/min) (MPa) (GPa)

20 30 707

20 75 778
240

20 120 790

20 200 813

600 30 624

600 75 697
208

600 120 710

600 200 744

Pour chaque température, la partie élastique des courbes est superposée en début d’essai. Le module

d’¢lasticité, identifié sur cette partie de la courbe, est par conséquent comparable d’un essai a I’autre.

Le matériau se caractérise aux « basses températures » par un fort module d’Young — supérieur a
200GPa - et une limite d’¢lasticité élevée — de 1’ordre de 600 a 800 MPa. De plus, la sensibilité de
I’alliage a la vitesse de déformation est négligeable devant les contraintes mesurées. En effet, aucune

relaxation de contrainte n’a pu étre mesurée pendant un maintien de 10 minutes en température.
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2.1.1.2 A haute température (1000°C et 1170°C)

Les essais effectués a « haute température » ont été réalisés a la température de mise en solution,
1170°C, puis apres interruption du refroidissement a 1000°C. Les figures I11-14 et III-15 présentent les

courbes des essais de traction réalisés a ces températures.

Les caractéristiques mécaniques issues de 1’analyse des courbes de traction sont rassemblées dans le

tableau III-3.

Aux hautes températures, 1’alliage se caractérise par un comportement atypique : comme le montrent
les figures I1I-14 et III-15, la courbe de traction présente un pic de contrainte au début du domaine
plastique, avant stabilisation a une valeur plus faible. La limite d’¢élasticité est bien plus faibles qu’aux
basses températures. Elle est en effet comprise entre quelques dizaines de mégapascals a 1170°C et un
peu plus de 350MPa a 1000°C. Le module d’élasticité est également plus faible, compris entre 100 et
165GPa.

Contrairement aux basses températures, ’alliage se montre sensible a la vitesse de déformation a haute

température. Une relaxation de contrainte a été mesurée durant le maintien en température (figure I11-

16).

T° essai = 1170°C
60 T T T T

%]
(]
1

I~
[an]
1

Contrainte (MPa
w
o

Mo
o
1

—
(]
1

) 1 —1170°C '
0 0.002 0.004 0.006 0.008 001
Déformation totale (mm/inm

Figure Ill - 14 : Courbe de traction - Essai réalisé a 1170°C - Vitesse de déformation : 3,4. 107s7!
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T® essai = 1000°C

400 \ : : :
350 .
300} .
T
250} .
& 30°C/min
[ ——75°C/min
£ 200 H
= ——120°C/min
*‘g 150 ——200°C/min
O
100 .
50 .
0 I 1 1 1
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)

Figure Il - 15 : Courbes de traction - Essais réalisés a 1000°C — Vitesse de déformation : 1 075!

200
+ Données expérimentales
- Données apres traitement
15
& 100
<
E
©
1 N
o 20
0 L
_50 1 1 1 1 1 1 ]
0 100 200 300 400 500 600 700

Temps (s)

Figure Il - 16 : Evolution de la contrainte visqueuse au cours de la relaxation (1000°C-120°C/min)
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Tableau III - 3 : Caractéristiques en traction de l'alliage aux "hautes températures"— Vitesse de déformation : 1 075!

T dT/dt Rpy, E
(°C) (°C/min) (MPa) (GPa)
1170 / 41 105
1000 30 251 165
1000 75 288

1000 120 303

1000 200 340

2.1.1.3 A une température du domaine intermédiaire (850°C)

Seule une température a été étudiée dans le domaine « intermédiaire » : 850°C. Les courbes issues des

essais de traction réalisés a cette température sont présentées dans la figure I11-17.

L’analyse des courbes de traction a permis d’extraire les valeurs de limite d’élasticité conventionnelle

et de module d’Young pour chaque essai. Ces résultats sont rassemblés dans le tableau I11-4.

T° essai = 850°C

700
600 i
500 i
©
o
% 400 30°C/min
= ——75°C/min
£ 300[ ——120°C/min |
Q
)
200+ 1
1001 ]
0 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5
Déformation totale (mm/mm) x 10~

Figure Il - 17 : Courbes de traction - Essais réalisés a 850°C
Vitesse de déformation : 1 075! (30°C/min) et 1 0!
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Aux températures « intermédiaires », ’alliage se caractérise par un comportement particuliérement
fragile. En effet, plusieurs éprouvettes ont rompu rapidement, aprés étre passées par un maximum de

contrainte.

La limite d’élasticité conventionnelle et le module d’élasticité restent cependant trés proches des

valeurs mesurées a 600°C.

Malgré la grande fragilité de 1’alliage, des essais de relaxation ont été réalisés. Seule la vitesse de
refroidissement la plus faible — 30°C/min — a permis d’obtenir des résultats exploitables (figure I1I-18).
En effet, pour les trempes plus rapides, 1’éprouvette s’est fissurée rapidement jusqu’a rupture durant le

maintien en température.

300

+ Données expérimentales
= Données aprés traitement

25

it (MPa)

0 -0,

_500 100 200 300 400 500 600 700
Temps ()

Figure Ill - 18 : Evolution de la contrainte visqueuse en cours de relaxation (850°C-30°C/min)

Tableau IlI - 4 : Caractéristiques en traction de l'alliage aux "températures intermédiaires”

Vitesse de déformation : 1 075! (30°C/min) et 1 0!
T dT/dt Rpy, E

(°C) (°C/min) (MPa) (GPa)
850 30 600 |

850 75 597 190 |
850 120 671 |
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2.1.2 Impact de la température sur les propriétés mécaniques
2.1.2.1 Pic de contrainte aux hautes températures

L’allure des courbes de traction différe d’un domaine de température a 1’autre. En particulier, a haute
température, les courbes de traction présentent un pic de contrainte en début de plasticité. La

contrainte baisse ensuite et se stabilise.

Ce pic a été peu relevé dans la littérature sur ce type d’alliages, les bases de données a des
températures si élevées étant relativement rares. Parmi les quelques auteurs ayant publié sur ce
phénomene, Saunders explique cette chute de contrainte par un changement de mécanisme de
déformation [73]. En début de traction, pour les déformation plastiques faibles, la forte augmentation
de contrainte est attribuée a la forte augmentation de la densité de dislocations, synonyme
d’écrouissage. Trés rapidement, pour un faible niveau de déformation plastique, 1’écrouissage est
accompagné d’un mécanisme de montée de dislocations donnant un degré de liberté supplémentaire au
mouvement des dislocations (figure I11-19). Il montre par ailleurs que 1’intensité de ce pic est d’autant

plus importante que la vitesse de déformation est élevée.

4 :
DDGregion i DDC region
i
-~ : -

2 R - : - —— -

g i

@ :
I
|
] Transition
' / strain
' >

Strain

Figure III - 19 : Evolution de la contrainte au cours d'un essai de traction a haute température — Glissement dévié des
dislocations (DDG : dominated by dislocation glide), puis montée (DDC : dominated by dislocation climb) au dela d’un

certain seuil de déformation [73]

Pour Guimares ou Monajati, qui ont travaillé respectivement sur les propriétés mécaniques de
I’Inconel®718 et de 1’'Udimet”720, 1’ancrage des dislocations sur les éléments d’alliages en solution
reste I’hypothése la plus probable [74], [75]. En effet, a haute température, une partie des éléments
d’alliage se retrouve en solution dans la matrice y. Cela favorise I’ancrage des dislocations. L’atteinte

d’un seuil de contrainte appelé limite d’élasticité supérieure provoque le désancrage des dislocations.
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La reprise de la mobilité des dislocations entraine une brusque chute de contrainte jusqu’a un seuil

appelé limite d’élasticité inférieure.

2.1.2.2 Module d’élasticité

Le module d’élasticité présente une variation importante avec la température. En effet, celui-ci
augmente significativement au cours du refroidissement. Cette tendance est en accord avec les

données publiées dans la littérature [1], [3], [76].

La figure III-20 montre cependant que les valeurs mesurées dans cette étude sont particuliérement
¢levées par rapport aux valeurs données dans les références [1], [3], [76]. Des mesures
complémentaires réalisées sur différentes machines de traction et avec différents extensomeétres
concluent a des résultats similaires. Différentes études établissent une corrélation entre la taille de
grains et les valeurs de module d’¢élasticité mesuré. En effet, & ’image des travaux de Dubié [76],
plusieurs études ont montré que la formation de gros grains pouvaient conduire & des mesures de
module supérieures [77] ou plus dispersées [78]. De plus, les données issues de la référence [1]
correspondent a une structure a grains fins (figure III-20). Billot a quant & lui travaillé sur
1’Udimet®720Li & microstructure « bimodale » (structure & gros grains avec des bandes de grains fins).

Les valeurs de module mesurées sont alors sensiblement inférieures [3].

300

N
vl
o

200

150

100

Module d'élasticité (GPa)

vl
o

0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Température (°C)

===Mesures expérimentales ¢ Données A&D

Billot, 2010 X Dubié, 2011

Figure Il - 20 : Evolution du module d'élasticité avec la température - Comparaison des mesures expérimentales avec des

données issues de la littérature sur I'Udimer®720Li [3] et le PER 72W" [1],176]
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2.1.2.3 Limite d’élasticité

Comme le montre la figure III-21, la température influence significativement la limite d’élasticité.
Conformément a la littérature [3][4], jusqu’aux températures intermédiaires, le seuil de plasticité
décroit faiblement avec la température. Au dela de 900°C, cette propriété chute drastiquement pour
atteindre quelques mégapascals. Ces résultats sont cohérents avec les hypothéses formulées par
Diologent [56] a propos des mécanismes de durcissement activés par domaine de température : a basse
température, les précipités sont cisaillés et la dépendance en température est faible. Aux températures
intermédiaires, 1’augmentation de la mobilité des dislocations tend a activer le contournement des
précipités. Ce contournement est d’autant plus facile que la température est élevée, ce qui tend faire

décroitre la limite d’¢élasticité de ’alliage.

Par ailleurs, le choix des températures d’essais ne nous permet pas d’observer I’« anomalie de limite
d’¢lasticité » constatée habituellement sur les superalliages aux températures intermédiaires (figure I11-

2).

Contrairement aux résultats obtenus sur des nuances a base de nickel présentés par Reed et Sczerzenie,
notre alliage n’a pas été vieilli. Or, comme nous le verrons dans la partie 2.2, cette derniere étape du
traitement thermique a pour effet d’augmenter la limite d’élasticité. Par ailleurs, les résultats
références [9][55] ont été obtenus sur des nuances a grains fins. Les valeurs de limite d’élasticité

mesurées dans cette étude sont donc plus faibles en comparaison de celles issues de la littérature.

1200
1000 —/A

N XA
N\
N\

Rp0,2 (MPa)

200
O T T T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Température (°C)
=o=Reed RR2000 exp maximum sans vieillissement
=@=Sczerzenie U720 exp minimum sans vieillissement

Figure Ill - 21 : Evolution Rp;avec la température — Comparaison des valeurs expérimentales minimales (30°C/min) et

maximales (plus forte vitesse de refroidissement) avec 1’'U720 polycristallin [55] et le RR2000 monocristallin [9]
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2.1.3 Effet de la vitesse de refroidissement sur la limite d’élasticité

Sur la figure III-21, les valeurs minimales et maximales de la limite d’élasticité conventionnelle sont
tracées pour chacune des températures d’essai. Or, ces minima et maxima de seuil de plasticité
correspondent respectivement aux vitesses de refroidissement minimales et maximales étudiées. La
vitesse de refroidissement joue donc également un role significatif dans le comportement de 1’alliage.
La figure 11I-22 montre que la limite d’¢élasticité conventionnelle augmente avec les fortes vitesses de

refroidissement. Cet effet peut étre observé pour toutes les températures testées.

Selon la littérature abondante sur le sujet, les mécanismes de franchissement des précipités par les
dislocations différent entre les basses et les hautes températures. Pour chacun de ces mécanismes, la
vitesse de refroidissement semble un paramétre pertinent & introduire dans une modélisation

mécanique, au travers de variables de microstructure.

900
800 f _
700 - ' =
=600
a
= 500
(o]
s 400
2 ]
o 300 __M
200
100
0 T T T T 1
0 50 100 150 200 250
Vitesse de refroidissement (°C/min)
=0(=20°C 600°C 850°C =i=1000°C

Figure Il - 22 : Evolution du Rpy; avec la vitesse de refroidissement pour chaque température d'essai

2.1.4 Impact des conditions de trempe sur les mécanismes activés

2.1.4.1 Aux basses températures

Aux basses températures, le mécanisme de cisaillement est privilégié. Selon la taille des précipités,
deux types de cisaillement peuvent étre envisagés : le cisaillement faiblement couplé, pour de petits
précipités, ou le cisaillement fortement couplé pour des précipités de taille plus importante. Dans cette

é¢tude, seul le cisaillement fortement couplé sera considéré. En effet, d’aprés les résultats des
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statistiques de tailles présentés au chapitre 11, le diamétre des précipités observés dans cette étude est
supérieur a 90nm, diamétre bien supérieur a la taille critique de transition estimée a 40nm dans la
littérature [12].

L’équation III-5, rappelée ci-dessous, définit la contrainte de cission résolue critique (contrainte
minimale nécessaire au franchissement des précipités par les dislocations) suivant un mécanisme de

cisaillement fortement couplé.

(E III-5)

1 Gb 2w |mDY4pp
Teis = “E(D n Dip)? wGb?

Cette contrainte dépend directement du diameétre D des précipités ainsi que de la distance inter-
précipités DiP. La figure I1I-23 montre 1’évolution du diameétre moyen des précipités. La figure 111-24
montre quant a elle I’évolution de la distance inter-précipités moyenne (figures déja présentées au
chapitre II). Ce paramétre est calculé par le logiciel d’analyse d’images comme la moyenne de la

distance entre premiers voisins.

D’une manicre générale, plus la vitesse de refroidissement est élevée, plus les précipités sont de petite

taille et rapprochés.

Diameétre moyen des précipités
2 250 7
Q
= F 200
v .
3 % 150 - ,
EQ ¢
@ ‘s 100 <
= 0
QD “Q
= 50
58
Q 0 T T T T 1
0 50 100 150 200 250
Vitesse de refroidissement (°C/min)

Figure Ill - 23 : Evolution du diamétre moyen des précipités secondaires avec la vitesse de refroidissement - Statistiques

établies sur plusieurs milliers de particules (entre 7000 et 12000) par échantillon
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Distance inter-précipités
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Figure Il - 24 : Evolution de la distance inter-précipités avec la vitesse de refroidissement - Statistiques établies sur

plusieurs milliers de particules (entre 7000 et 12000) par échantillon

Parmi les autres paramétres de 1’équation I1I-5, certains sont thermo-dépendants tels que le module de
cisaillement, ou encore I’énergie de paroi d’antiphase [12]. D’autres sont quasi constants pour le
domaine de température concerné : & qui dépend de la distribution de la précipitation déja établie, et le

vecteur de Burgers b qui dépend du paramétre de maille de I’alliage, lui méme quasi-constant.

Ainsi, prenant en compte les variations de la taille des précipités et leur espacement avec la vitesse de
refroidissement, 1’équation III-5 prédit une augmentation de la limite d’élasticité avec les
refroidissements rapides pour une méme température d’essai. Ce résultat est parfaitement cohérent

avec les mesures expérimentales réalisées a basse température (figure 111-22).

2.1.4.2 Aux hautes températures

Aux plus hautes températures, le mécanisme de contournement est privilégié. L’équation III-3,
rappelée ci-dessous exprime la contrainte d’Orowan. Elle définit le seuil de plasticité associé a ce

mécanisme.

Gb (E III-3)
Corowan = F\/Fv

Comme pour 1’équation relative au mécanisme de cisaillement, le module de cisaillement ainsi que le
vecteur de Burgers sont indépendants de la vitesse de refroidissement alors que le diamétre des
précipités est fortement impacté. L’évaluation de la contrainte d’Orowan nécessite également une
estimation de la fraction volumique. Aprés analyses d’échantillons trempés jusqu’a température
ambiante, nous avons établi dans le chapitre II que ce paramétre dépendait de la vitesse de
refroidissement. La figure I1I-25 montre que plus la vitesse de refroidissement est rapide, plus la

fraction de phase y’ est faible.
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Fraction volumique de précipités
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Figure Il - 25 : Evolution de la fraction volumique de précipités avec la vitesse de refroidissement, a température ambiante

Par ailleurs, nous avons établi que la microstructure est quasiment figée dés 1000°C. Nous pouvons
donc supposer qu’en dessous de cette température, la vitesse de refroidissement a un faible impact, car
méme si la fraction volumique augmente encore faiblement (la sursaturation en éléments d’alliages est
plus faible), les cinétiques de diffusion sont trop faible a ces températures pour conduire a un
complément de précipitation susceptible de rapprocher le systéeme de 1’équilibre thermodynamique. Au
contraire, pour des températures comprises entre 1170°C et 1000°C, I’impact de la vitesse de

refroidissement est important, contr6lé par la forte variation de fraction volumique a 1’équilibre.

Fv a I'équilibre calculée sous Matcalc
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Figure IlI - 26 : Evolution de la fraction volumique de phase y’ a I’équilibre thermodynamique avec la température.

Simulation issue du logiciel MatCalc
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Dans 1’équation III-3, seuls la fraction volumique et le diamétre moyen des précipités dépendent de la
vitesse de refroidissement. La figure III-27 trace 1’évolution de la racine de la fraction volumique
divisée par le diamétre moyen de précipités. Par conséquent, I’équation I11-3 prédit bien une baisse de

la contrainte d’Orowan vers les faibles vitesses de refroidissement.
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Figure Ill - 27 : Evolution de la racine de la fraction volumique divisée par le diamétre moyen de précipités — Proportionnel
a la contrainte d’Orowan pour une température donnée

Ces résultats sont en accord avec ce qui a été mesuré expérimentalement dans cette étude. En effet,
comme le montre la figure 111-22, a 1000°C, la limite d’¢élasticité augmente de 60MPa avec une vitesse
de refroidissement passant de 30°C/min a 120°C/min. En comparaison, les variations de
microstructure correspondant a ces conditions entrainent une augmentation de la contrainte d’Orowan

d’une quarantaine de mégapascals.

De méme, a 1170°C, la limite d’élasticité expérimentale mesurée aprés relaxation n’est que de 13MPa,
résultat trés proche du calcul de la contrainte d’Orowan. A cette température le calcul prédit bien
évidemment une contrainte nulle, puisque la température de 1170°C est au-dessus du solvus v’ (et
donc F, = 0). Les quelques mégapascals résiduels peuvent étre attribués aux autres contributions du

durcissement, o ..

2.1.4.3 Aux températures intermédiaires

Aux températures intermédiaires, les mécanismes de contournement et de cisaillement sont

potentiellement tous les deux activés.

D’aprés les équations III-3 et -5, pour chacun de ces mécanismes, I’évolution du diameétre des
précipités, de leur espacement et de leur fraction volumique avec la vitesse de refroidissement entraine
une augmentation du seuil de plasticité. Comme le montre la figure I11-22, ce résultat est cohérent avec

les mesures expérimentales a 850°C.
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Par ailleurs, comme nous 1’avons vu au début de ce chapitre, I’activation des mécanismes peut étre a la
fois reliée a la température comme a la taille des particules : de gros précipités favorisent le
contournement alors que les précipités fins sont plutdt franchis par cisaillement. A notre connaissance,
aucune observation n’a été réalisée et ne vient donc appuyer cette hypothése qui sera abordée dans le

cadre du chapitre IV.

Ces résultats montrent que les conditions de trempe influencent significativement le comportement
mécanique du PER72%. Au terme du refroidissement, les caractéristiques mécaniques peuvent ne pas
correspondre aux requis de I’application de la pi¢ce. Des étapes de vieillissement viennent alors affiner

les propriétés mécaniques de 1’alliage.

2.2 Etude des revenus

Les effets du revenu sur la microstructure et les propriétés mécaniques sont étudiés uniquement sur
des échantillons trempés a une vitesse de 120°C/min. Ce refroidissement correspond a la vitesse
mesurée dans le cadre du traitement industriel. Les échantillons sont ensuite revenus suivant les

conditions précisées dans le tableau II1-5.

Tableau III - 5 : Conditions de revenu étudiées

Revenu préliminaire 700°C — 24h

T° de revenu étudiée 700°C ‘ 815°C

Omin* Omin*

Smin Smin
*’échantillon est porté a la 30min 30min
température du revenu étudié 1h 1h
puis immédiatement sorti du four 24h 16h

Afin de mesurer 1’évolution de la dureté en fonction des conditions de revenu, des essais de type
Rockwell C sont réalisés a température ambiante pour chacune des conditions de revenu. La précharge
est de 10kgf et la charge de travail de 150kgf (1kgf=9,81N). Cinq mesures ont été réalisées par

échantillons
2.2.1 Résultats de la caractérisation mécanique

La figure III-28 montre que la dureté augmente au cours des deux vieillissements. Cette augmentation

ne semble pas significative pour le premier revenu. En effet, au regard de la dispersion des mesures,
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seul le second revenu semble avoir une influence qui reste cependant limitée : un gain de 1’ordre de
3HRC est mesuré (contre environ 1,5HRC par rapport au brut de trempe pour un revenu a 700°C

pendant 24h)
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Figure Il - 28 : Evolution de la dureté du PER72W® au cours des revenus 700°C puis 815°C

Afin de compléter ces résultats, deux essais de traction ont été réalisés a température ambiante : le
premier sur une éprouvette brute de trempe et le second aprés un traitement thermique complet (double

revenu).

La figure III-29 montre que les revenus permettent d’augmenter la limite d’élasticité. Comme le
montre les résultats du tableau III-6, la limite d’élasticité conventionnelle augmente de 86 MPa avec le

double revenu. Cette augmentation est bien cohérente avec le gain de dureté de 3HRC.

Les revenus semblent également avoir une influence sur le taux d’écrouissage de 1’alliage : aprés un
traitement complet, la contrainte maximale admissible est plus importante que pour 1’alliage brut de
trempe. Cependant, mis en regard de 1’augmentation de limite d’élasticité, le gain en contrainte

maximale n’est que de 58MPa (tableau I1I-6).

Le gain en limite d’élasticité et en contrainte maximale admissible s’accompagne d’une baisse de la
ductilité. L’allongement a rupture passe de 20,5% pour I’alliage brut de trempe, a 11,5% apres

traitement complet (tableau I11-6).
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Figure Il - 29 : Comparaison des propriétés de l'alliage brut de trempe et apres traitement thermique complet -

Refroidissement de 120°C/min

Tableau III - 6 : Limite d'élasticité conventionnelle - Brut de trempe et apreés traitement complet

Traitement Rpo, Rm A

thermique (MPa) (MPa) (%)
Brut de trempe 790 1251 20,5

Traitement complet 876 1309 11,5

2.2.2 Effet de la température de revenu et du temps de maintien

Les propriétés mécaniques de 1’alliage semblent donc influencées par les revenus. En particulier, un
gain d’une centaine de mégapascals a été mesuré entre le traitement brut de trempe et un traitement
thermique complet. Cette amélioration des propriétés mécaniques ne peut s’expliquer que par une

évolution de la précipitation de la phase y’.

Comme nous 1’avons vu dans le chapitre II, la fraction volumique de phase y’ tend a augmenter
sensiblement au cours des revenus. Par un mécanisme thermiquement activé, 1’alliage se rapproche de
I’état d’équilibre thermodynamique : la diffusion des atomes de soluté permet un complément de
précipitation de la phase y’. Les deux principales évolutions possibles sont soit un mécanisme de
murissement d’Ostwald des précipités déja existant, soit une nouvelle vague de précipitation. Or, les
analyses d’images ont montré que la taille des précipités secondaires restait constante au cours des

vieillissements. L. hypothése d’une nouvelle vague de précipitation semble donc la plus probable.
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Cette hypothése est confirmée par les analyses par DNPA qui ont montré qu’une faible fraction
volumique de précipités tertiaires (précipités nanométriques) se forme au cours du premier revenu, et
que ces précipités présentent une croissance avec le second revenu. Ces précipités se formant dans les
espaces matriciels, entre les précipités secondaires, ils diminuent la distance inter-précipités vue par
les dislocations. Ils contribuent ainsi au durcissement de I’alliage. Toutefois, la fraction volumique de
cette précipitation reste modeste par rapport a la précipitation existante aprés trempe. Il en résulte que

le gain de limite d’¢élasticité quoique bien réel et significatif reste modéré.

3 Conclusion et Synthese: identification des paramétres de

microstructure

L’ensemble des résultats obtenus montre que les conditions de traitement thermique influencent
significativement les propriétés du PER72". En particulier, la trempe est 1’étape clé, qui conduit a une
forte évolution de comportement mécanique de 1’alliage en un temps qui peut-étre trés court. Les
revenus viennent quant & eux compléter le durcissement et « régler » les propriétés de I’alliage sur
celles requises pour son application aéronautique. Ils permettent également de relaxer une partie des

contraintes résiduelles générées au cours de la trempe.

La baisse de température entraine un changement trés sensible de comportement mécanique. Au
refroidissement depuis 1170°C, si I’alliage reste a haute température, la courbe de traction présente un
pic de contrainte en début de plasticité. L’origine de ce pic pourrait étre associée a 1’interaction
dislocations/éléments de soluté [74]. La sensibilité¢ a la vitesse de déformation est également trés
importante aux températures €élevées du plan d’expérience. En effet, ’amplitude de contrainte relaxée
aprés 10 minutes est de 1’ordre de la centaine de mégapascals. Avec la baisse de température, les effets
visqueux passent par un maximum aux températures intermédiaires, avec une relaxation de plus de
300MPa en 10 minutes a 850°C. A plus basse température, la sensibilité a la vitesse de déformation

chute et devient quasiment inexistante aux basses températures.

Par ailleurs, et quelle que soit la température considérée (inférieure a Tyvus), la vitesse de
refroidissement influence également la limite d’élasticité. En effet, plus la trempe est rapide, plus le
durcissement de 1’alliage est important. Ces conditions de trempe modifient la précipitation et un lien

logique est établi entre les écarts de limite d’¢lasticité et les éléments quantitatifs liés a la précipitation.

En effet, le durcissement par précipitation est la principale contribution au durcissement des alliages
du type du PER72" [9]. Les mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations sont
associés a ce type de durcissement, et sont activés sur un domaine de température qui leur est propre.

Ainsi, a hautes températures, le contournement des précipités sera privilégié, alors que pour les basses
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températures, seul le cisaillement des particules est activé. Le domaine des températures
intermédiaires permet probablement aux deux mécanismes d’étre activés suivant la taille, la

morphologie et la cohérence cristalline avec la nature des précipités.

Pour chacun de ces mécanismes, la littérature est relativement abondante quant au développement de
modeles permettant d’estimer la contrainte minimale, nécessaire au franchissement des précipités par
les dislocations. Elle est exprimée a partir de valeurs de variables de microstructure telles que le
diamétre des précipités, leur fraction ou encore leur espacement moyen. Or, nous avons montré dans le
chapitre II que ces mémes variables étaient directement impactées par la vitesse de refroidissement ou

la température. Leurs évolutions en fonction de ces parameétres ont alors été établies.

L’influence des revenus sur les variables de microstructure reste cohérente avec 1’hypothése du
durcissement par précipitation. En effet, le temps d’exposition en température peut favoriser une
précipitation tertiaire dans les couloirs matriciels, diminuant ainsi la distance inter-précipités vue par

les dislocations. Ce mécanisme provoque un complément de durcissement.

Le tableau III-7 synthétise les différentes équations et différentes variables de microstructure

influengant le comportement mécanique de 1’alliage pour chaque domaine de température.

A partir de ces équations, des conditions de traitement thermique et des variables de microstructure
identifiées, le gain de limite d’élasticité attribué a la précipitation peut étre estimé. La microstructure
peut ainsi s’intégrer a la modélisation du comportement mécanique. Cependant, le modéle de
comportement retenu doit également tenir compte de paramétres essentiels qui permettent de décrire la
sensibilité¢ a la vitesse de déformation ou 1’écrouissage (rhéologie de I’alliage limitée a quelques
pourcents de déformation plastique). La mise en ceuvre du modéle de comportement ainsi que
I’analyse des écarts entre les résultats issus de I’expérience et de la simulation font 1’objet du chapitre

suivant.
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Tableau IlI - 7 : Mécanismes activés et variables de microstructure influengant le comportement mécanique pour chaque
domaine de température

H Hautes températures Températures Basses températures
Domaine de P intermédiaires P
température °C->1170° ->700°

(900°C 70°C) (700°C -> 900°C) (->700°C)
effet de T sur

propriétés

viscosité importante

viscosité importante

viscosité négligeable

microstructures
significatives

D diametre des
précipités

précipités
DiP distance inter
précipités

§ mécaniques
& 4‘3 Comportement ductile
© = Allure de courbe Comportement fragile Comportement ductile
= qé Pic de contrainte
=2
N Type de faciés de : . ; .
Qv o intergranulaire mixte transgranulaire
o o rupture
(] Dépendance de Limite d’élasticité Limite d’élasticité Limite d’élasticité
pla limite croissante avec la croissante avec la croissante avec la
& élasticité vitesse de vitesse de vitesse de
refroidissement refroidissement refroidissement
Mécanismes de Contournement Contournement et/ou Cisaillement
" déformation + ancrage (pic) cisaillement
) b
3 o=2Jf 3]
o = o VF
© g Expression b ou A D
= simplifiée de la 0= _\/f: T= 7777 (51
c ~3 plifie D (D + DiP) B
i) £ contrainte de A D |
® - franchissement (3] t= (D +DiP) (B [61]
L2 0
Y= -
"3 N [61]
=
3 Qo f, fraction volumique y’
e f, fraction volumique y’ D diametre des
S Variables de v quey D diamétre des précipités

DiP distance inter
précipités
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Chapitre IV : Modélisation du

comportement mécanique

Les chapitres précédents ont permis d’évaluer 1’influence des conditions de traitement thermique tant
sur les propriétés mécaniques que sur la microstructure de 1’alliage. Ainsi, les variables de
microstructure pertinentes ont ét¢ identifiées. Cette partie est consacrée a la formulation d’un modéle
de comportement mécanique du PER72%. Ce modéle doit permettre la prise en compte des évolutions
de la microstructure dans la prévision des caractéristiques mécaniques usuelles de 1’alliage au cours du

traitement thermique.

Dans un premier temps, un modéle de comportement mécanique simple issu de la littérature est
formulé et ses paramétres identifiés. Les dépendances des paramétres du modéle avec les conditions de

traitement thermique sont alors évaluées.

Ensuite, I'influence de la microstructure est intégrée au modéle de comportement mécanique au

travers de lois d’évolution des parameétres de microstructure identifiés au chapitre 2.

Enfin, une validation du mod¢le ainsi formulé est réalisée par la simulation de la trempe d’un galet de
PER72%. Ces résultats sont comparés a des mesures de contraintes résiduelles obtenues par ’analyse
des résultats de diffraction de neutrons, réalisées en marge de ce projet a I’Institut Laue-Langevin

(ILL).

1 Contexte industriel

Afin de prédire les propriétés mécaniques du PER72” aprés traitement thermique, Aubert & Duval a
développé une loi phénoménologique permettant de prédire la contrainte a rupture de ’alliage et son
module d’élasticité a une température donnée. Cette valeur est calculée a partir de la vitesse de
déformation totale €;,¢, et de deux paramétres matériau K et m dépendants de la température. Ces

parameétres et le module d’élasticité E ont été déterminés a partir d’essais de torsion, réalisés au sein de
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la société Aubert & Duval. Leurs valeurs sont introduites « point par point » pour plusieurs niveaux de

température. La loi dite « loi A&D » est donnée par la formule suivante :

0 = K(T)éroe™ ™ (EIV-1)

Malgré sa simplicité, cette loi phénoménologique décrit de facon correcte les contraintes maximales en
traction de 1’alliage obtenues dans le cas du traitement thermique industriel complet (mise en solution
— trempe — double vieillissement). La figure IV-1 présente la confrontation des résultats
expérimentaux présentés au chapitre 3 avec les valeurs prédites par la « loi A&D ». La loi A&D a été
déterminée pour du PER72 grains fins, alors que la présente étude s’est portée sur une microstructure a
gros grains. Néanmoins, les valeurs de contrainte maximale en traction prédites par le calcul sont

conformes a ce qui peut étre mesuré dans notre étude pour un traitement thermique « industriel ».

Evolution de la contrainte maximale avec la

température

- 1400
&
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€
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)
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200 1
&
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Température (*C)

Figure IV - 1 : Comparaison des résultats expérimentaux et des valeurs prédites par la "loi A&D" - Contrainte ultime en
fonction de la température pour une vitesse de déformation de 1 035!
Cependant, cette loi ne peut prendre en compte 1’évolution des propriétés mécaniques au cours du
traitement thermique. D’apres les examens des évolutions de la microstructure, la trempe semble étre
1’étape la plus critique. Cette étude propose par conséquent d’améliorer cette approche avec un modele

considérant les évolutions du comportement mécaniques du PER72” au cours de la trempe.

Par ailleurs, cette étude ne tient pas compte de la rupture prématurée du matériau a 850°C ou du pic de
contrainte observé aux températures d’essais supéricures a 1000°C. En effet, une expertise
microstructurale complémentaire doit-étre réalisée pour arriver a une compréhension totale et
maitrisée des phénoménes physiques qui régissent ces singularités. Il s’est avéré prématuré de les

considérer au sein de la modélisation du comportement mécanique du matériau et dans une premiére
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approche, il a été décidé de simplifier I’analyse et de laisser ces deux aspects en perspectives de ces

travaux.

2 Lois constitutives du modele de comportement

En 1929, les travaux de Norton marquent le début de la modélisation du comportement viscoplastique
des matériaux [79]. Celui-ci a pour la premiére fois formulé une loi exprimant la vitesse de
déformation en fluage en fonction de la contrainte imposée, et de deux parametres K et n dépendant du
matériau et de la température.
. (Tn\" (E1IV-2)
& = (7)
A partir de ces travaux, plusieurs lois ont été proposées afin de décrire les effets de 1’écrouissage, de
relaxation ou encore de fluage. Cependant, ces modéles ne tiennent pas compte des évolutions

microstructurales liées aux conditions de ’essai [4-6].

Dans cette étude, une approche phénoménologique est privilégiée afin de décrire le comportement
mécanique en traction a différentes températures. Un mod¢ele de comportement unifié est identifié. Il
considére I'hypothése de petites perturbations avec une partition de la déformation en une partie
¢lastique et inélastique, la transition étant contrdlée par le critére de plasticité de von Mises. Le
modéle comprend une loi d'écoulement viscoplastique, qui permet de prendre en compte la sensibilité
du matériau a la vitesse de déformation, ce qui est primordial a haute température. Une variable
d'écrouissage isotrope est également introduite dans la formulation. Une procédure d’identification des
paramétres du modéle est présentée pour une vitesse de refroidissement donnée et pour différents
niveaux de températures. L'influence de la vitesse de refroidissement sur le comportement mécanique
est prise en compte dans la formulation du modéle au travers de l'expression de la limite d'élasticité.
Cette phase fait appel a des considérations microstructurales présentées et discutées dans le chapitre 2
et qui seront rappelées dans cette section. Les équations constitutives sont présentées dans la suite,
elles offrent l'avantage d'étre en accord avec la thermodynamique des processus irréversibles [83], [84].
L'implantation du modéle permet ainsi la simulation de contraintes thermomécaniques générées au
cours de la trempe, sur une piéce en PER72". Pour la suite de ’étude, une géométrie simple a été
choisie : un galet. Des mesures de contraintes résiduelles réalisées a I'Institut Laue-Langevin (ILL) et
obtenues par analyse des résultats de diffraction des neutrons permettent de valider les résultats de la

simulation.
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2.1 Présentation du modéle

Le modéle de comportement mécanique identifié est un modéle élasto-viscoplastique sous forme

additive.

En faisant I’hypothése des petites déformations, il est possible de décomposer la déformation sous la
forme d’une somme d’une partie réversible, la déformation élastique, et une partie irréversible, la

déformation inélastique (ou plastique).

Eméca = E&1 t & (E1V-3)

Les propriétés du matériau sont considérées comme isotropes. La mise en solution supersolvus
conforte cette hypothése par une relaxation totale des éventuelles contraintes résiduelles générées a la
mise en forme du galet. Un critére de plasticité de von Mises est donc utilisé pour définir la fonction
de charge f (équation E IV-4). Un seuil de plasticité (ou limite d’¢lasticité « vraie ») g, permet la
transition entre un comportement élastique et élasto-viscoplastique. Une variable d’écrouissage

isotrope R est introduite afin de définir I'évolution de cette surface de charge.

f=0eq—R—0g (E1V-4)

!

OU 0gq est la contrainte €quivalente au sens de von Mises, soit gpq = 50 0’ avec ¢’ le tenseur

:

déviateur des contraintes.

La vitesse de déformation plastique cumulée p s’écrit alors sous la forme suivante :

. [Oeqg — R —0p\" (EIV-5)
p=(——F—

Elle peut alors étre reliée a la vitesse de déformation plastique par 1’équation E IV-6 :

. 3.a (E IV-6)
& ==p—
P 2 Oeq

Cette équation permet de tenir compte de la sensibilité du matériau a la vitesse de déformation au

travers des paramétres K et n dépendant de la température.
La variable isotrope R s'écrit quant a elle le plus souvent sous sa forme intégrée :

R=0Q(1-e7?7) (E IV-7)
ou Q et b sont des paramétres du modele.

La caractérisation mécanique de 1’alliage a donc été réalisée au travers d’essais de traction et de
relaxation uni-axiaux. On choisit donc d'écrire le modele sous sa forme uni-axiale afin d’identifier les

différents parametres. L’équation EIV-6 se réduit alors a I’expression suivante :
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lép| =P ou €, =p.sign(o) (E IV-8)

ou la fonction sign(x) prend la valeur +1 ou -1 selon que le signe de la variable x soit positif ou

négatif.

Dans ce cadre, a partir de la décomposition sous forme additive de la contrainte équivalente de von
Mises, la sensibilité du matériau a la vitesse de déformation peut étre prise en compte sous la forme

d’une contrainte visqueuse g,,.
Oeq =09+ R+ 0y (EIV-9)
Les équations E IV-5, -8 et -9 permettent d’expliciter la formulation de la contrainte visqueuse g, :

o = Klépll/” (E IV-10)

Le modé¢le ainsi formulé ne permet pas de prendre en compte le pic de contrainte constaté sur les
essais a 1170°C et 1000°C. Il convient cependant pour approximer le niveau de contrainte stabilisé
pour des déformations supérieures (apres ce pic). Le modele sous cette forme contient 6 paramétres a
identifier : le module d’¢lasticité E, la limite d’élasticité g, les paramétres de viscosité K et n, les

paramétres d’écrouissage Q et b.

3 Méthodologie d’identification des paramétres

L’identification des coefficients du modéle est réalisée en deux étapes. La premiére consiste en une
identification des paramétres de viscosité pour chacune des conditions d’essais définies par les
variables suivantes : la température d’essai T, la vitesse de refroidissement T, et la vitesse de
déformation totale £;,,. La seconde étape consiste a identifier les autres parameétres du modele afin de
transcrire au mieux le comportement mécanique du matériau, par minimisation de I’écart expérience-

modele.
3.1 Premiére étape : identification de la contrainte visqueuse

Dans un premier temps, les parametres liés a la viscosité (K et n) sont identifiés a partir d’essais de
« relaxation » effectués a 850°C et 1000°C, ainsi que sur les deux essais réalisés a 1170°C (les essais a
plus basse température ont montré que le matériau n’était pas sensible a la vitesse de déformation).
Afin de faciliter et de fiabiliser ’identification des parameétres, les données expérimentales sont

traitées a I’aide d’une routine Matlab®.
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La part de contrainte visqueuse est isolée par soustraction de la contrainte interne g; a la contrainte
totale (équation E IV-11). Cette contrainte g; correspond a la contrainte non visqueuse. Sa valeur peut

étre approchée par la valeur asymptotique de la contrainte totale en fin de relaxation.
Oy = Ogq — 0; (EIV-11)
avec g; = gg + R

En exprimant I’équation E IV-10 sous forme logarithmique, il est possible d’exprimer 1’évolution de la
contrainte visqueuse en fonction de la vitesse de déformation plastique sous la forme d’une fonction

linéaire:

In (o) = %x In(|&,]) + In (K) (EIV-12)

Les paramétres K et n peuvent donc étre directement déduits des coefficients de la droite ainsi tracée
en échelle logarithmique.

Le tableau IV-1 rassemble les résultats de 1’identification des paramétres de viscosité pour chacun des

essais de traction réalisés.

Tableau IV - 1 : Parameétres de viscosité K et n déterminés lors de la premiére itération

T T & K n
(°C)  (°C/min) ™) (MPa.s"™)
ce1170 /650 1,7 |
1000 200 10° 1000 4,4
1000 200 10 1000 4.4
1000 120 10° 898 4,4
1000 75 10° 933 4.4
1000 30 10 771,5 4,9
1000 30 10° 1056 4,1
1000 30 10* 1042 4,4
% 85() 30 10° 1600 4,0

* Les valeurs des parametres K et n a 1170°C ont été déterminées a partir de 2 courbes d’essais a vitesses de déformation

différentes (3,4.1 075" et 5,6.107! ). Aucun essai de relaxation n’a été réalisé a cette température.

** Seuls les essais réalisés aprés une vitesse de refroidissement de 30°C/min ont permis d’obtenir une relaxation sans

endommagement du matériau a 850°C. Seules ces données ont donc été utilisées pour cette température.

Le tableau IV-1 montre que parmi les variables testées, la température semble avoir une influence

particuliérement significative sur les paramétres K et n. Une nouvelle identification a alors été réalisée
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en compilant les données expérimentales de tous les essais par température. Ainsi, un unique couple

de parameétres de viscosité a été défini pour chacune des températures d’essais.
Pour les essais réalisés a 20°C et 600°C, K et n ont été fixés arbitrairement selon deux critéres :

- la contrainte visqueuse doit rester négligeable devant les autres composantes du modé¢le (faible
sensibilité du matériau a la vitesse de déformation). En effet, a ces températures, aucune relaxation du
matériau n’a pu étre observée. Ceci implique que dans cette gamme de température, la valeur de K soit

faible et celle de n élevée.

- L’expression anisotherme du modéle de comportement nécessite de formuler une loi d’évolution de
ces parametres en fonction de la température. S’il est trop ambitieux de proposer des lois basées sur la

physique des matériaux, les lois les plus simples seront a privilégier.

Le parameétre n présente une variation monotone, décroissante avec la température. En revanche, le
parameétre K ne varie pas de maniére monotone. En effet, ce paramétre présente des valeurs tres faibles
a basse température : il croit de 20 a 100 MPa.s'™ entre 20°C et 600°C. Il passe ensuite par un
maximum de 1350 MPa.s'™ a 850°C, avant de décroitre a 650 — 750 MPa.s"™ au-dessus de 1000°C.
Une telle allure singuliére du parametre K se retrouve dans la littérature. En effet, cette tendance se
retrouve pour des phases intermétalliques [85]. Plus particuliérement, la figure IV-2 montre que la
sensibilité a la vitesse de déformation du NizAl (constituant de la phase y”) passe par un maximum aux

alentours de 700°C.
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Figure IV - 2 : Evolution de la contrainte visqueuse du composé NizAl en fonction de la température. [85]

La méthode d’identification appliquée pour les essais réalisés a 1170°C est identique a celle utilisée a

850°C et 1000°C. Cependant, pour cette température, aucun essai de relaxation n’a pu étre réalisé.
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Seules les vitesses de déformations de 3,4.107s™ et 5,6.10™s™ ont été utilisées. L’interpolation sur ces
2 points permet d’obtenir une valeur de K et n, dont la robustesse nécessiterait d’étre vérifiée par des

essais sollicitant le matériau a d’autres vitesses.

Aprés unification de la formulation de ces parameétres, 1’erreur sur l’estimation de la contrainte
visqueuse générée par ces modifications reste négligeable devant le niveau de contrainte constaté
expérimentalement (10 a 20 MPa pour une vitesse de déformation de I’ordre de 107s™ contre 300 a

600MPa mesurés expérimentalement).

Les figures IV-3 et IV-4 présentent les courbes utilisées pour identifier les paramétres K et n a 1000°C

et 850°C.

10
10° :
©
o
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O.E
|
o)
10'F :
o Données cumulées |
o —+— Droite identifiée
10 1 1 T
107 107 107 107 10°

Vitesse de déformation plastique (3‘1)

Figure IV - 3 : Identification des paramétres K et n pour les essais de relaxation a 1000°C

(données cumulées des tous les essais réalisés a 1000°C)
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Figure IV - 4 : Identification des paramétres K et n pour les essais de relaxation a 850°C
(données cumulées de tous les essais réalisés a 850°C)
Les valeurs des paramétres présentent une grande variation entre les basses températures et les
températures intermédiaires. Afin de limiter le risque d’une mauvaise estimation de la contrainte
visqueuse dans la gamme de température 600-815°C, des valeurs de K et n issues de bases de données
Aubert & Duval ont été rajoutées a 750°C et 810°C. Ces valeurs ont été obtenues par simple lissage
afin d’obtenir une interpolation correcte. Le tableau IV-2 rassemble les valeurs des paramétres de

viscosité identifiés pour chacune des températures d’essais.

Tableau 1V - 2 : Valeurs des paramétres de viscosité identifiés par température (Base de données Aubert & Duval)

1170 650 1,7
1000 755 4,5
850 1350 5,0
810 800 7
750 400 13
600 100 35
20 20 50
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Avant de pouvoir déterminer la contrainte équivalente au sens de von Mises, Les autres parameétres de
la loi doivent étre identifiés. Ceux-ci permettent de quantifier la limite d’élasticité et la variable

d’écrouissage pour chaque condition d’essai.

3.2 Seconde Etape : identification des paramétres Q, b et o

Une fois les paramétres K et n déterminés, ’identification des autres parametres a été réalisée par
minimalisation de la différence entre les courbes expérimentales et la contrainte calculée par le modéle,
a I’aide du logiciel ZSet®. Lors de cette étape, les coefficients K et n sont fixés a la valeur trouvée
précédemment pour chaque niveau de température. Les autres parameétres Q, b, gy liés a la variable
d’écrouissage sont identifiés a 1’aide d’une procédure d’optimisation paramétrique utilisant les
données des essais de traction. Cette procédure est répétée pour chaque niveau de température et de

vitesse de refroidissement.

Les résultats de cette étape sont présentés dans les tableaux IV-3 a IV-7. Les courbes permettant de
comparer le mode¢le identifié dans cette seconde étape avec les résultats expérimentaux, figurent quant

a elles en annexe IV-1.

Les valeurs de limite d’¢élasticité a 1000°C présentent une singularité : la limite d’¢élasticité aprés un
refroidissement de 200°C/min est inférieure a celle identifiée pour un refroidissement de 120°C/min.
La précipitation étant déja établie a cette température, une valeur supérieure a 180MPa était attendue.
Cette particularité pourrait s’expliquer par un potentiel endommagement prématuré du matériau pour
cet état thermique. L’expertise de I’éprouvette n’a pas permis de mettre en évidence la cause de ce

phénomene.

Tableau 1V - 3 : Parameétres identifiés — Essais a 1170°C

T E K oo 0

(°C) (GPa) (MPas'™) (MPa) (MPa)
1170 105 650 1,7 11 2 1000

Tableau 1V - 4 : Parameétres identifiés — Essais a 1000°C

T E K gy 0
(°C/min) (GPa) (MPas'™) (MPa) (MPa)

L1000 200 165 755 45 125 10 600 |
1000 120 165 755 4,5 180 10 600
1000 75 165 755 4,5 130 10 600
1000 30 165 755 4,5 120 10 600
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Tableau IV - 5 : Paramétres identifiés — Essais a 850°C

T T E K gy o
(°C) (°C/min) (GPa) (MPa.s'™) (MPa) (MPa)
850 120 190 1350 5 440 50 500
850 75 190 1350 5 400 50 500
850 30 190 1350 5 235 50 500

Tableau IV - 6 : Paramétres identifiés — Essais a 600°C

T E K gy 0
(°C/min) (GPa) (MPas") (MPa) (MPa)
600 200 208 100 35 620 86 300
600 120 208 100 35 595 86 300
600 75 208 100 35 580 86 300
600 30 208 100 35 505 86 300

Tableau IV - 7 : Paramétres identifiés — Essais a 20°C

T E K gy [0
(°C/min) (GPa) (MPas'™) (MPa) (MPa)
20 200 240 20 50 760 100 220
20 120 240 20 50 730 100 220
20 75 240 20 50 720 100 220
20 30 240 20 50 650 100 220

Au final, six parameétres dépendants de la température sont identifiés a ce stade, le module d’élasticité
E, la limite d’¢lasticité gy, les coefficients liés a la variable d’écrouissage (Q, b) et ceux liés a la loi
d’écoulement (K et n). Parmi ces coefficients, seule la limite d’élasticité est supposée dépendante de la
vitesse de refroidissement (figure IV-5 et IV-6). L’évolution de chaque coefficient est donnée en
annexe [V-2. A I’exception du paramétre K, tous les paramétres présentent une variation monotone au

cours du refroidissement.
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Figure IV - 5 : Evolution du seuil de plasticité identifié en fonction de la température pour les différentes vitesses de

refroidissement du plan d’expérience.
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Figure IV - 6 : Evolution du seuil de plasticité identifié en fonction de la vitesse de refroidissement pour les différentes

températures du plan d’expérience

A 1170°C, le refroidissement n’a pas commencé. Une limite d’élasticité unique a donc été identifiée.
En effet, a cette température, I’alliage est monophasé avec tous les ¢léments d’alliage en solution
solide. Au contraire, a 1000°C, les observations de la microstructure présentées dans le chapitre 2 ont

montré que la précipitation était déja présente dans sa forme quasi définitive. Pour les températures
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inférieures, la limite d’élasticité augmente sensiblement avec les fortes vitesses de refroidissement. La

taille et la fraction de précipités semblent étre a 1’origine de ces variations.

L’état de la microstructure est particulierement influencé par la vitesse de refroidissement. Or seul le
seuil de plasticit¢ semble sensible a cette variable du traitement thermique. L’influence de la
microstructure sur le comportement mécanique semble donc, en premiére approximation, se limiter a

un effet sur la limite d’élasticité.

4 Introduction des variables de microstructure dans I’expression de la

limite d’élasticité

La précipitation semble étre le paramétre le plus significatif dans les variations du comportement en
traction des superalliages du type du PER72® au cours des deux derniéres étapes du traitement
thermique. Ces observations nous permettent de considérer la formulation donnée par 1’équation EIV-
13 pour I’expression de la limite d’¢lasticité 0. Celle-ci dissocie la contribution de la précipitation gy,
qui peut étre explicitée au travers d’équations spécifiques, des autres contributions rassemblées sous

un unique terme o,..
Oy = 0p + 04 (E IV-13)

Les évolutions de microstructure sont donc introduites via la contribution de la précipitation oy,.
4.1 Evolutions des paramétres microstructuraux avec les conditions de trempe

Les équations suivantes ont été présentées dans le chapitre 3. Elles permettent de calculer la contrainte
nécessaire au franchissement d’un obstacle par une dislocation en tenant compte des mécanismes mis
en jeu (contournement (E IV-14) ou cisaillement (E IV-15)). La contrainte ainsi calculée représente un
minimum de contrainte a fournir pour que 1’alliage puisse se déformer. Il s’agit de la limite d’élasticité

« physique ». Dans le PER72, ces obstacles sont les précipités y’.

Gb EIV-14
Oorowan = F\/Fv ( )

(EIV-15)

1( Gb )Zw DY 4pp

—a- 1
teis = 92\D+ DiP) T | web 2

Ces équations font appel a différents parametres liés a la géométrie et la répartition des obstacles (D,
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DiP, F,) ou a l’interface précipités/matrice (w, yapg), Ou encore a la structure cristallographique (b.).
En revanche, ces équations ne prennent pas en compte le désaccord paramétrique largement décrit

dans la littérature.

Les observations de la microstructure présentées dans le chapitre 2 ont permis d’accéder a 1’évolution
des paramétres liés aux précipités en fonction de la vitesse de refroidissement. En effet, les analyses
d’images ont permis de déterminer les tailles moyennes de précipités (figure 1V-7), ainsi que les

distances moyennes inter-précipités (figure IV-8) en fonction de la vitesse de refroidissement.
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Figure IV - 7 : Evolution du diamétre moyen des précipités avec la vitesse de refroidissement
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Figure IV - 8 : Evolution de la distance inter-précipités avec la vitesse de refroidissement

De méme, la fraction volumique de précipités a température ambiante a été calculée a partir de
I’analyse chimique et cristallographique de la phase y’. La figure IV-9 donne son évolution avec la

vitesse de refroidissement.
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Figure IV - 9 : Evolution de la fraction volumique (calculée) de phase y’ avec la vitesse de refroidissement

L’évolution de ces paramétres en fonction de la vitesse de refroidissement peut s’exprimer a partir de
lois empiriques simples. Nous proposons alors les équations suivantes a I’image de celles présentées

dans les références [12] [13]:

- Le diameétre moyen des précipités D :

D(mm) = D1.In(T) + D2 (E1V-14)

- La distance inter-précipités DiP :

DiP(mm) = DiP1.In(T) +DiP2 (E IV-15)

- La fraction volumique de phase y’ F, a température ambiante:
F, = Fpy.In(T) + Fyy (E IV-16)
Dans ces expressions, les paramétres Dy, D,, DiP;, DiP,, F,; et F,, sont des constantes a déterminer.

Ces trois variables de microstructure sont également dépendantes de la température. En effet, la
fraction de phase y’ a I’équilibre thermodynamique tend a baisser, jusqu’a devenir nulle a la
température de solvus. Le diamétre des précipités ainsi que la distance les séparant s’en trouvent
directement impactés. La fraction volumique de phase y’ a été exprimée en fonction de la température.
En effet, la fraction volumique expérimentale a température ambiante ainsi que celles calculées a

I’équilibre ont été déterminées avec précision (entre 750°C et 1150°C pour la fraction a I’équilibre).

Une nouvelle formulation de la fraction volumique tenant compte a la fois de la température et de la

vitesse de refroidissement peut alors é&tre proposée. Un terme multiplicatif (dépendant de Ia
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température) est ajouté a I’expression de la fraction volumique a température ambiante (dépendant de
la vitesse de refroidissement) (équation IV-17). Ce terme est formulé comme le rapport entre la

fraction volumique de phase y’ a 1’équilibre thermodynamique a la température considérée F,,eq et la

valeur de cette méme fraction a température ambiante F, (fraction maximale théorique). On

max

obtient alors I’expression suivante :

F, (T , EIV-17
E,(T) = FL() (Fpr.In(T) + Fyp) ( )

Vmax

Les fractions volumiques a I’équilibre ont été calculées a I’aide du logiciel MatCalc entre 700°C et
1170°C. Les valeurs des fractions volumiques calculées sont reportées dans le tableau IV-8. La

fraction volumique théorique a 1’équilibre est fixée a son maximum : 37,9%.

Tableau 1V - 8 : Valeur de fraction volumique calculée a l’équilibre thermodynamique en fonction de la température

T (C) Fyiq (%)
1170 0
1156 0
1100 14,8
1000 28,0
900 33,0
800 36,3
700 37,6

20 37,9

Contrairement a la fraction volumique ou aux caractéristiques de taille et espacement des précipités,
aucune évolution significative de la cristallographie de ’alliage n’a pu étre constatée d’un traitement
thermique a I’autre (pour toutes les conditions de trempe et revenu étudiées). La norme du vecteur de

Burgers b, reste donc fixée a une valeur de 2,55.10 " mm.

De méme, I’énergie de paroi d’antiphase (APB) évolue peu avec les conditions de trempe et la

température [12]. Elle sera fixée 4 280.10°mJ/mm”.

Ces paramétres permettent désormais de calculer la contrainte relative a chacun des mécanismes
définis précédemment pour toute condition de trempe. La partie suivante est consacrée aux critéres

adaptés quant a leurs conditions d’activation.
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4.2 Conditions d’activation des différents mécanismes de franchissement

4.2.1 Dépendance en température

La littérature a montré (cf chapitre 3) que selon le domaine de température, différents mécanismes de
franchissement des précipités par les dislocations €taient activés. Du point de vue de la modélisation, il
est possible de résumer I’activation des différents mécanismes avec la température de la maniére
suivante :

- a basse température (T<600°C), le cisaillement des précipités est le mécanisme prédominant.
- au contraire, a haute température (T>900°C), le contournement est favorisé.

- aux températures intermédiaires (600°C<T<900°C), nous supposons que les mécanismes de

contournement et de cisaillement peuvent &tre présents.

Nous proposons que 1’activation des mécanismes soit réalisée au travers d’une loi de mélange dont le
paramétre X dépend de la température. L’expression de la limite d’élasticité proposée est donnée par

I’équation EIV-18 :
0o = X.00rowan + (1 = X).7¢i5 + 04 (E IV-18)
ou X varie entre 0 et 1 avec la température, et s’exprime comme suit :

(1)"1 (E IV-19)

T
m
1+ (Tlc)

avec T la température (en Kelvin), T. la température critique de changement de mécanisme (en

Kelvin), et m un paramétre traduisant la cinétique de transition d’un mécanisme a I’autre.

4.2.2 Dépendance en taille de précipités

Aux températures intermédiaires, il est difficile, d’aprés nos connaissances issues de la littérature, de
privilégier un mécanisme de franchissement par rapport a un autre. Dans ce cas, la taille des particules

a une forte influence sur le mécanisme adoptg.

La prise en compte de ce phénoméne dans le modele de comportement mécanique se fait au travers
d’une dépendance de la température critique de changement de mécanisme T, avec la vitesse de
refroidissement. De maniére analogue aux variables de microstructure, nous proposons également une

loi logarithmique phénoménologique dont les coefficients T, et T, ont été identifiés :

To(K) = Tey. In(T) + T, (E IV-20)
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4.3 Résumé des équations du modéle de comportement

Les équations précédentes et les coefficients qui y sont associés permettent de calculer la contrainte
dans I’alliage au cours d’essais de traction a différentes vitesses et différentes températures aprés mise
en solution supersolvus. Elles constituent ainsi le modé¢le de comportement mécanique de 1’alliage.
Parmi ces équations, la premicre (EIV-4) explicite la contrainte équivalente au sens de von Mises. Les
différentes contributions a cette contrainte sont précisées au travers des équations constitutives

suivantes, régissant le comportement mécanique.
Critere de plasticité :

fzaeq—R—ao

(EIV-4)
Loi d’écoulement viscoplastique :
lép| =P ou €, =p.sign(o) (E IV-8)
] " (E1V-5)
= {z)
Ecrouissage isotrope :
R=0Q(1-e7?P) (E IV-7)

Par ailleurs la limite d’élasticité peut s’exprimer en fonction de mécanismes microstructuraux en lien

avec les mécanismes de franchissement des précipités.

0o = X.00rowan + (1 — X).7¢5 + 04 (E IV-18)

Dans cette derniére équation, on retrouve :

( T )m (E1V-19)
=\
T m
1+ (T_c)
avece
To(K) = Ty.In(T) + T, (E IV-20)

Deux types de mécanismes de franchissement des précipités ont été identifiés :

- Mécanisme de contournement :
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Gb (E IV-12)
Corowan = F\/Fv
ou
Fy o (T) . (E IV-17)
F, = Fe" < (Fpr.In(T) + Fyp)
Vmax
et
D = D1.In(T) + D2 (E1V-14)
- Mécanisme de cisaillement :
~ 1( Gb )Zw "DYarn _ (EIV-13)
s =9\0+ piP) 7w | weh,?
ou
DiP = DiP1.In(T) +DiP2 (E IV-15)

Les valeurs prises par les paramétres du modéle pour chaque température d’essai sont rassemblées
dans les tableaux IV-9 a IV-12. Le tableau IV-9 indique la valeur des paramétres liés a 1’écrouissage
isotrope et a la loi d’écoulement. Aprés unification du modeéle, ces paramétres ne varient qu’avec la

température d’essai.

Tableau IV - 9 : Paramétres du modele ne dépendant que de la température

1170 650 1,7 2 1000 105
1000 755 4,5 10 600 165
850 1350 5,0 50 500 190
810 800 7 56%* 468* 193*
750 400 13 64* 420* 197*
600 100 35 86 300 208
20 20 50 100 220 240

* valeurs obtenues par interpolation linéaire entre 600°C et 850°C

Les valeurs de fraction volumique de précipités a 1’équilibre utilisées dans 1’équation IV-17 sont

indiquées dans le tableau IV-8.

L’ensemble des coefficients en lien avec les observations microstructurales sont rassemblés dans le

tableau IV-10. Parmi ces coefficients, @ permet de prendre en compte la dispersion de taille de
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précipités dans le calcul de la contrainte de cisaillement (EIV-13). Afin de bien traduire 1’effet de la
vitesse de refroidissement sur le durcissement de 1’alliage a basse température, « a été pris égal a 1,54
aprés optimisation. Cette optimisation a été réalisée en minimisant 1’écart entre la contrainte simulée et
la contrainte mesurée expérimentalement sur I’ensemble des essais aux basses températures (20°C et
600°C). Dans le cadre de cette optimisation, les autres paramétres du modéle ont été fixés aux valeurs

indiquées dans le tableau IV-10.

Tableau IV - 10 : Valeurs des paramétres fixes du modéle

Parameétre Valeur

Y ApE 280.10°mJ/mm’
b 2,55.10'mm
m 30
a 1,54
D, -0,622.107*
D, 4,29.107*

DiP, —1,363.1075

DipP, 1,01.107%

F1 -2,2.1072

F,, 3,965.1071

T, 114

T., 632

Enfin, la contribution des autres mécanismes de durcissement o, a été identifiée par différence avec la

contrainte expérimentale, pour chaque température d’essai. Ces valeurs sont rassemblées dans le
tableau [V-11 :

Tableau IV - 11 : Contributions des autres mécanismes de durcissement en fonction de la température

T (°C) o, (MPa)

1170 11
1000 75
850 200
600 310
20 430

Le modé¢le ainsi formulé permet de simuler I’évolution de la contrainte dans une éprouvette au cours

d’un essai de traction. L’influence de la trempe est également prise en compte au travers des variables
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de microstructure qui agissent sur I’évolution de la limite d’élasticité suivant [’activation des

mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations.

4.4 Simulation des essais de traction avec le modéele unifié : vérification de la qualité de

P’identification

Le modéle de comportement anisotherme défini dans la partie précédente a été formulé a partir
d’essais de traction. Les conditions expérimentales ont été reproduites afin de tester le mod¢le. Cette
partie permet de contrdler la qualité de ’identification réalisée par une comparaison entre les courbes

expérimentales et les simulations fournies par le modéle.

En particulier, les équations EIV-12 a 20 permettent de calculer la limite d’élasticité « vraie » pour

chaque condition d’essai, en intégrant les paramétres de microstructure identifiés expérimentalement.

Les valeurs de limite d’élasticité calculées sont comparées aux valeurs identifiées précédemment (cf.
partie 3.2) dans le tableau IV-12, pour des vitesses de déformation totale de 107s™. L’écart maximum
constaté entre les limites d’élasticité calculées et expérimentales est de 90MPa. Cet écart important
n’est constaté qu’a 1000°C pour un refroidissement de 200°C/min, et constitue une erreur de pres de
70% par rapport a la valeur expérimentale. Cet écart est la conséquence directe de la faible valeur

d’¢élasticité mesurée dans ces conditions expérimentales (cf. partie 3.2).

La figure IV-10 montre que cette formulation permet de reproduire convenablement les essais de
traction réalisés dans cette étude. L’ensemble des courbes simulées avec ce modéle anisotherme est

comparé¢ aux courbes expérimentales, les résultats sont donnés en annexe 1V-3.

Tableau 1V - 12 : Comparaison des valeurs de limite d’élasticité « vraie » identifiées (fond rouge) et calculées (fond blanc)

pour des vitesses de déformation totale de 1 075!

650 505 235 120 11
720 580 400 130 11
dT/dt 730 595 440 180 11
120°C/min 744 601 441 153 12
200°C/min e 620 / - -
772 627 493 215 13
Ecart Max
(MPa) % - ® ® :
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Figure IV - 10 : Comparaison des courbes simulées et des courbes expérimentales — Refroidissement fixé a 120°C/min —

Essais de tractions réalisés avec une vitesse de déformation totale de 1 0’s

L’alliage présente une singularité de comportement dans le domaine des températures intermédiaires
(cf. partie 3.1). En effet, il comporte une forte sensibilité a la vitesse de déformation et de plus, la
vitesse de refroidissement a une forte influence sur 1’activation des mécanismes de durcissement. Par
conséquent, plusieurs simulations de traction & 107s™ et 10™s™ ont été réalisées, pour un domaine de
température compris entre 700 et 850°C, afin de s’assurer de la continuité des résultats issus du
modéle de comportement. La figure IV-11 donne 1’évolution avec la température de la limite
d’¢lasticité conventionnelle simulée avec le modéle de comportement, pour toutes les vitesses de
refroidissement du plan expérimental. Il apparait que la contrainte passe par un maximum local pour
des températures de I’ordre de 800°C. En particulier, pour les fortes vitesses de refroidissement et
fortes vitesses de déformation, ce maximum de contrainte peut étre global. Cette « anomalie de limite
d’élasticité », a déja été observé dans la littérature [9], [11] et dans les superalliages de composition

chimique proche de celle du PER72°.
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Vitesse de déformation : 1e-3 s-1
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Figure IV - 11 : Evolution du Rpy, (simulé) avec la température, pour plusieurs vitesse de refroidissement

Vitesse de déformation : 1 075!

La figure IV-12 montre que ces résultats sont en accord avec les travaux de Sczerzenie [11] réalisés

sur I’évolution du Rpy , de I'Udimet®720 (grains fins) en fonction de la température.

La contrainte calculée dans cette étude est cependant inférieure a ce qui a ét€ mesuré
expérimentalement par Sczerzenie. Cette différence s’explique par le traitement thermique de notre
alliage qui est d’une part incomplet (pas de vieillissement), alors que I’alliage utilisé par cet auteur a
subi un double vieillissement. D’autre part, nos essais sont réalisés apres avoir interrompu la trempe
de I’alliage a la température d’essai, alors que Sczerzenie passe systématiquement par la température

ambiante avant de revenir a la température de 1’essai.

La figure IV-12 permet également de comparer nos résultats a ceux obtenus par Reed dans une étude
sur le RR2000 un alliage monocristallin [9]. Les résultats issus de ces travaux obtenus pour un

matériau et des conditions d’essais proches de notre étude confortent nos analyses.
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Figure IV - 12 : Evolution du Rp,, avec la température

. . , \ . , . 3 -]
L’annexe IV-4 rassemble les courbes de traction simulées a une vitesse de déformation de 10™s™ pour

des températures comprises entre 20°C et 850°C.

5 Validation du modéle : Intégration sous Forge®

Dans le cadre du projet COMMETAD 720, projet collaboratif entre Turboméca, 1’institut P°, Aubert &
Duval et I’Institut Clément Ader, Aubert & Duval a réalisé un traitement thermique spécifique sur un
galet de PER72" (diamétre 80mm par 40mm de hauteur) : une trempe huile depuis une température de
1154°C. Des mesures de contraintes résiduelles ont ensuite été réalisées par I’analyse des résultats de

diffraction neutronique a I’Institut Laue-Langevin (ILL).

Afin de valider le mode¢le de comportement mécanique, une simulation du méme traitement thermique
a été réalisée. Les déformations et contraintes résiduelles simulées sont ensuite comparées aux

mesures expérimentales effectuées a I’'ILL.

5.1 Mise en donnée.

Pour cette étude, la géométrie de la picce a été simplifiée pour les besoins de la simulation. Le galet
étant axisymétrique, seul un plan radial a été considéré. Le probléme en 3D devient 2D axisymétrique.
Les bords extérieurs sont donc libres. Le bord défini par ’axe de symétrie est quant a lui verrouillé

selon I’axe radial, et libre selon 1’axe vertical.
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La température du galet constitue une donnée d’entrée de cette simulation. En effet, une trempe d’un
galet instrumenté en peau et a cceur a été réalisée par Aubert & Duval, et a permis de déterminer les
coefficients d’échange thermique de 1’alliage sur chaque face du galet. Le chemin thermique imposé
est le suivant : mise en solution a 1154°C pendant 2h, puis un refroidissement équivalent a une trempe
industrielle - 2min de temps de transfert a 1’air calme puis trempe a I’huile. Le refroidissement est
alors simulé par 1’application d’un échange thermiques par convection avec 1’air puis ’huile, appliqué
sur les surfaces supérieure, inférieure et circonférentielles. Les coefficients de convection thermique
utilisés pour I’huile sont précisés dans le tableau IV-13. Le coefficient de convection thermique sous
air est considéré comme constant et égal a 20W.m™>K"'. La température de I’huile est également
supposée constante, égale a 50°C. Les températures aux autres points de la piéce sont déduites a tout
instant et en tout point par un calcul de diffusion thermique. Le coefficient de conductivité thermique

utilisé est précisé en fonction de la température dans le tableau IV-14 [1].

Tableau IV - 13 : Coefficient de convection thermique dans l'huile

; Echange Echange Echange
Température de . . .
surface (°C) thermique thermique thermique
(W/m2.K) (W/m2.K) (W/m2.K)
20 10 10 10
100 80 80 80
200 200 200 200
300 350 350 350
350 400 400 400
380 800 800 800
400 1500 1500 /
420 2000 2000 /
600 2600 2600 /
700 1800 1800 /
800 1000 1300 700
900 600 1000 /
1000 / / 350
1100 80 400 200
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Tableau 1V - 14 : Conductivité thermique du PER 72% [1]

Température Conductivité

de surface thermique

(°C) (W.m™.K?")
20 11,0
200 13,5
400 16,2
600 19,0
800 21,5
1000 24,5

A partir du calcul thermique, les propriétés microstructurales de 1’alliage peuvent étre déduites. En
particulier, le chapitre 2 a montré que la précipitation évoluait peu en dessous de 1000°C. La vitesse
de refroidissement simulée n’a donc pas d’influence sur la précipitation en dessous de cette
température. Ainsi, entre la température de mise en solution et 1000°C, la vitesse de refroidissement
est calculée comme la vitesse moyenne entre le début du refroidissement et I’instant considéré. En
dessous de 1000°C, la microstructure simulée doit étre figée. La vitesse de refroidissement, méme si

elle évolue, sera donc considérée comme constante pour la simulation du comportement mécanique.

La modélisation prend ainsi en compte deux hypothéses fortes : d’une part, on considére que la loi
formulée dans ces travaux, loi établie a partir d’un matériau a gros grains (mise en solutions
supersolvus), est valide pour le galet qui comporte une microstructure duplex (mise en solution a
1154°C). D’autre part, on considére une vitesse de refroidissement moyenne glissante au cours du
temps jusqu’a 1000°C, puis constante en dessous de 1000°C (la microstructure est supposée figée en

dessous de cette température).

En faisant appel aux données liées a la précipitation, la connaissance de la température en tout point et
a chaque instant permet également de calculer les propriétés mécaniques locales de 1’alliage. Un calcul
inverse de la loi de Hooke permet d’en déduire la déformation élastique. En parall¢le, le calcul
thermique et le coefficient de dilatation de 1’alliage permettent de déterminer la déformation totale

dans la piéce (E IV-23 et IV-24).
Etot = Eméca T Etn (E IV-23)
ou
gn = a(T). (T — Ty) (E IV-24)

avec a(T) le coefficient de dilatation thermique de I’alliage en fonction de la température, et T, la
température initiale. Dans cette simulation, Ty correspond a la température de la piéce avant le

refroidissement (1154°C).
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La différence de la déformation totale et de la déformation élastique permet d’obtenir la déformation
plastique (E IV-3). Cette donnée est enfin utilisée par le modéle de comportement mécanique pour

calculer le niveau de contrainte locale.

5.2 Résultats du calcul et comparaison avec I’expérience

La technique de diffraction des neutrons permet d’accéder au paramétre de maille de 1’alliage jusqu’a
une profondeur de 20mm, la ou la diffraction de rayons X s’arréte a quelques microns. Par
comparaison des mesures effectuées sur le galet et celles sur un échantillon de référence « totalement
relaxé », cette technique permet d’accéder a la déformation du matériau. La loi de Hooke permet de

calculer les contraintes a 1’origine de la déformation, les contraintes résiduelles.

Les mesures de déformation ont été effectuées selon deux génératrices, comme illustré sur la figure
IV-13: la premiére « LA », sur I’axe de symétrie de la piéce, ou au moins trois mesures ont été
effectuées entre la peau et le ceeur ; la seconde « LC », suivant un rayon du galet a mi-épaisseur, ou

quatre mesures ont été effectuées. Au total, un minimum de sept points de mesures a été¢ déterminé.

DEF_E_A&XIALE [3D element]
Frin

Figure IV - 13 : Position des points de mesures par diffraction neutronique sur le galet

Pour chaque point, la déformation a ét¢é mesurée suivant les trois directions : axiale, radiale et
tangentielle. La comparaison de la déformation simulée aux mesures effectuées a I’ILL (annexe IV-5)

montre que les valeurs de coefficient de dilatation utilisées dans le modéle sont relativement fiables.

A partir de ces déformations, les contraintes résiduelles sont calculées (loi de Hooke). Ainsi, les
contraintes résiduelles obtenues a partir des mesures expérimentales de I’ILL peuvent étre comparées a
celles calculées avec le modele de comportement. Les résultats en termes de contraintes radiales,

tangentielles et axiales selon les deux génératrices LA et LC sont présentés sur les figures [V-14 a 18.
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Les barres d’erreur indiquent I’incertitude de mesure calculée par I’ILL pour le dispositif expérimental

concerné.

Contrainte - Ligne verticale LA MPa
1000
800
600
400
200

-200
-400
en peau / 600
v -800
-1000

Distance de I'axe (mm)

——Contrainte Radiale simulée X Mesure ILL Radiale

Figure IV - 14 : Comparaison de la contrainte radiale issue du modéle et celle obtenue expérimentalement (ILL) - LA

Contrainte - Ligne verticale LA MPa
1000
800
600
400
X
200
en peau _Jf a cceur
r — \x T O
25 20 15 10 5 0
" , -200
Distance de I'axe (mm)
——Contrainte Axiale simulée X Mesure ILL Axiale

Figure IV - 15 : Comparaison de la contrainte axiale issue du modéle et celle obtenue expérimentalement (ILL) - LA
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Contrainte- Ligne horizontale LC MPa
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—Contrainte Radiale simulée X Mesure ILL Radiale

Figure IV - 16 : Comparaison de la contrainte radiale issue du modéle et celle obtenue expérimentalement (ILL) - LC

Déformation élastique - Ligne horizontale LC

X
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Figure IV - 17 : Comparaison de la contrainte tangentielle issue du modéle et celle obtenue expérimentalement (ILL) - LC

137



Chapitre IV : Modélisation du comportement mécanique

MPa
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Figure IV - 18 : Comparaison de la contrainte axiale issue du modéle et celle obtenue expérimentalement (ILL) - LC

Cette comparaison montre que quelques écarts peuvent étre constatés. En particulier, la contrainte de
compression issue du résultat de la simulation (axiale selon I’axe LA et radiale selon 1’axe LC) est
sous-estimée en peau (de 1’ordre de 300 a 400MPa). Par ailleurs, la contrainte de traction radiale a
ceeur est inférieure de 200MPa a ce qui était attendu. Le modéle de comportement mécanique donne
des tendances en accord avec les résultats expérimentaux. Globalement, 1’ordre de grandeur des

contraintes estimées a partir des mesures expérimentales est retrouvé par la simulation.

Différents ¢léments peuvent expliquer 1’origine de ces €carts, et particulierement les éléments propres

a I’établissement du modéle de comportement :

- Un premier point est la discrétisation des données aux températures intermédiaires. En effet,
de part les changements de mécanismes de déformation au-dessus de 600°C, des essais
complémentaires entre 700°C et 850°C aurait permis une meilleure prise en compte du
comportement mécanique de ’alliage au cours du refroidissement. Des essais supplémentaires

dans cette zone « critique » en température seraient donc nécessaires.

- Par ailleurs, la loi utilisée dans cette modélisation a été établie pour un matériau a gros
grains, alors que le galet comporte une microstructure duplex. Cette différence de taille de
grains, connue depuis ’origine de 1’étude peut expliquer des écarts de contrainte en traction.
En effet, a température ambiante, la structure a grains fins posséde une limite d’élasticité plus

¢élevée que la structure a gros grains.
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- Une autre piste concerne la discrétisation des données aux hautes températures. La
précipitation ayant lieu principalement entre 1156°C (Tsowus) et 1000°C, des données
complémentaires dans cette plage de température auraient permis une meilleure prise en
compte de la cinétique de précipitation, et par conséquent, de 1’évolution des propriétés

mécaniques en début de trempe.

- Toujours dans cette gamme de température, le calcul de la vitesse de refroidissement est
calculé comme une moyenne glissante au cours du temps, indifféremment du chemin
thermique suivi. Il serait pertinent de valider I’équivalence des microstructures et propriétés
mécaniques obtenues pour des éprouvettes ayant subi des refroidissements différents, et dont
la vitesse de refroidissement moyenne entre la température de mise en solution et 1000°C est

identique.

- De plus, les courbes de traction a 1000°C montrent un pic de contrainte en début de plasticité
qui n’est pas pris en compte dans cette formulation du modéle. La considération de ce
phénomeéne permettrait d’éviter une potentielle erreur d’estimation des contraintes résiduelles

autour de 1000°C.

-Une autre explication des écarts trouve son origine dans la notion d’ordre des contraintes. En
effet, la diffraction de neutron est une méthode précise permettant de donner accés aux
contraintes résiduelles d’ordre 3, en majorité associées aux déformations a proximité des
défauts cristallins (contraintes résiduelles microscopiques hétérogénes). En opposition, le
modéle de comportement mécanique a été¢ développé a partir d’essais de traction et permet de
déterminer des contraintes dans un élément de volume représentatif qui contient plusieurs

centaines de grains. Il s’agit dans ce cas de contraintes de premier ordre.

- Enfin, s’il est relativement aisé¢ de tester la répétabilité de la mesure expérimentale par
diffraction de neutrons, il est plus difficile d’estimer la justesse de cette mesure. Une

estimation des contraintes par une autre technique serait également a envisager.
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6 Conclusions

Un modéle de comportement mécanique anisotherme a été identifié. Il permet de tenir compte du
comportement élasto-viscoplastique en traction pour des vitesses de déformations comprises entre
10°s" et 107%™, des températures comprises entre 20°C et 1170°C et des vitesses de trempe allant de
30°C/min a 200°C/min. L’identification des paramétres du modéle a été réalisée en plusieurs étapes
successives, et a permis d’obtenir des jeux de paramétres par température et vitesse de refroidissement

appliquées.

L’influence de la vitesse de refroidissement a été prise en compte au travers de la limite d’élasticité,
qui dépend ainsi a la fois de la vitesse de refroidissement et de la température. L’évolution de la limite
d’¢lasticité en fonction des conditions d’essais peut étre approchée par un modéle qui prend en compte
I’activation successive des mécanismes de cisaillement et de contournement. Le réle de la
microstructure a ainsi pu étre introduit dans la formulation du modéle de comportement. En particulier,
la taille des précipités, leur fraction volumique et leur espacement moyen dépendent de la vitesse de

refroidissement et influencent significativement le comportement mécanique.

Les simulations obtenues avec le modéle ainsi formulé donnent des résultats en relativement bon
accord avec les résultats expérimentaux. Bien que des singularités de comportement aient été
identifiées dans le domaine des températures intermédiaires, les calculs de limite d’élasticité a 0,2% de

déformation plastique donnent des résultats cohérents avec la littérature.

Enfin, le modéle de comportement a été implanté dans le logiciel Forge®, logiciel utilisé par Aubert &
Duval. Une simulation de trempe d’un galet (diamétre 80mm, hauteur 40mm) a été réalisée. Les
contraintes résiduelles calculées avec ce modele ont été comparées a celles mesurées a I’'ILL par
diffraction de neutrons. Cette loi conduit a des variations de contraintes en bon accord avec les
mesures. Cependant, des écarts sont constatés en peau (contraintes de compression élevées alors
qu’aucune contrainte de compression n’a été mesurée) et a cceur (valeurs de traction radiale plus
faibles). Ces différences peuvent s’expliquer par diverses raisons : la discrétisation des données a
haute température (en particulier entre 1156°C et 1000°C), la formulation du modéle qui ne prend en
compte le pic de contrainte observé a 1000°C, le calcul de la vitesse de refroidissement moyenne a
haute température, la différence de taille de grains entre le galet et les éprouvettes ayant servi a

I’identification du modé¢le, ou encore la justesse méme de la mesure de contraintes résiduelles.

140



Conclusions et perspectives

Le traitement thermique, et en particulier la trempe aprés mise en solution, est 1’étape critique du
traitement thermique en raison de la formation de contraintes résiduelles. Afin d’optimiser 1’usinage et
le dimensionnement des disques de turbines, ces contraintes résiduelles doivent étre estimées, par
calcul. Cette étude s’est consacrée d’une part a la conception et la mise en place d’un outillage d’essais
mécaniques qui permet de réaliser le traitement thermique de ’alliage in situ, sur la machine d’essai
électro-hydraulique. D’autre part, un modéle de comportement mécanique du PER72% a été identifié,
étape clé de la prédiction des contraintes résiduelles. Ce modéle intégre des considérations

microstructurales. Il a été établi au travers de 3 axes de recherche :

- L’analyse de la précipitation au cours du traitement thermique en relation avec la température et la

vitesse de refroidissement.

- L’analyse des propriétés mécaniques au cours du traitement thermique, en relation avec les

variables de microstructure.

- La formulation d’un modéle de comportement mécanique adapté a la trempe, avec une prise en

compte de la microstructure.

Afin de se rapprocher au mieux des conditions de traitement industriel, la gamme de vitesses de
refroidissement étudiée varie de 30°C/min a 200°C/min, pour des températures allant de 1170°C a

20°C.

Dans un premier temps, la microstructure de I’alliage a été analysée par différentes techniques
expérimentales. Ainsi, des observations de la précipitation ont été réalisées sur une large gamme
d’échelles de grandeur, et la chimie des différentes phases a été déterminée aprés extraction des
précipités de la matrice. L’évolution de plusieurs paramétres de microstructure tels que la taille des
précipités ou la fraction de phase y’ a ainsi pu étre évaluée au cours du refroidissement, pour

différentes vitesses de trempe et différentes températures.

La formation des précipités y’ secondaires est significativement influencée par la vitesse de trempe. En

revanche, la température semble quant a elle n’avoir qu’un faible impact sur la phase y’ en dessous de
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1000°C. La formation des précipités semble donc terminée en dessous de cette température au cours

de la trempe.

Par conséquent, il semble que la vitesse de refroidissement soit la variable prépondérante de la
formation des précipités. De plus, seuls les précipités y’ secondaires, de I’ordre de la centaine de
nanomeétres de diameétre, sont réellement impactés. Ainsi, plus la vitesse de refroidissement est

importante, plus les précipités sont fins et de morphologie réguliére.

D’autre part, les résultats des analyses chimiques ont permis d’accéder a 1’évolution de la fraction
volumique de la phase y’ en fonction de la vitesse de refroidissement. Plus particuliérement, les
échantillons bruts de trempe et aprés traitement thermique industriel présentent des fractions
volumiques calculées comprises entre 25 et 32%. Ces valeurs sont bien loin du maximum théorique de
37,9% a 20°C, maximum qui a par ailleurs pu étre approché expérimentalement pour des temps trés
longs de vieillissement. Ce résultat, établi a partir de données expérimentales, montre que le potentiel

de précipitation reste donc important, méme aprés un traitement thermique complet.

L’¢élément majeur issu de 1’étude microstructurale est le suivant : la vitesse de refroidissement joue un
role prépondérant tant sur la taille des précipités secondaires que sur leur fraction volumique. De telles

variations sont susceptibles d’étre a 1’origine de différences de propriétés a 1’usage.

Dans un second temps, la caractérisation mécanique de 1’alliage a été réalisée. L objectif est ainsi de
pouvoir relier directement les variations de propriétés mécaniques aux évolutions de microstructure.
L’ensemble des résultats obtenus montre que les conditions de traitement thermique influencent
significativement les propriétés du PER72", en particulier la trempe, qui conduit a une forte évolution
du comportement mécanique de 1’alliage. Cette étape du traitement est a 1’origine de 1’établissement
des propriétés de 1’alliage. Les revenus viennent quant a eux compléter le durcissement et « ajuster

les propriétés de I’alliage sur celles requises pour son application aéronautique.

La baisse de température entraine un changement radical de comportement mécanique. A haute
température, la viscosité est trés importante. Avec la baisse de température, celle-ci passe par un
maximum pour une température proche de 850°C. A plus basse température, la viscosité chute et

devient quasiment inexistante.

Par ailleurs, la température influence ¢galement la limite d’élasticité, qui augmente au fur et & mesure
que la température baisse. Quelle que soit la température considérée (inférieure a Tyopvys), la vitesse de
refroidissement modifie également la valeur de la limite d’¢élasticité. En effet, plus la trempe est rapide,
plus le durcissement de 1’alliage est important. Ces conditions de trempe influencent également la
précipitation et un lien logique est établi entre les écarts de limite d’élasticité et les éléments

quantitatifs liés a la précipitation.
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En effet, les mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations sont associés au
durcissement par précipitation, et sont activés sur un domaine de température qui leur est propre. Ainsi,
a hautes températures, le contournement des précipités sera privilégié, alors que pour les basses
températures, seul le cisaillement des particules est activé. Pour le domaine des températures

intermédiaires, nous avons émis 1’hypothése que les deux mécanismes sont activés en paralléle.

Les équations fournies par la littérature permettent d’estimer la contrainte minimale, nécessaire au
franchissement des précipités par une dislocation. Elle est exprimée a partir de valeurs de variables de
microstructure telles que le diamétre des précipités, leur fraction ou encore leur espacement moyen. Or,
ces mémes variables sont directement impactées par la vitesse de refroidissement ou la température.
La microstructure peut ainsi s’intégrer a la modélisation du comportement mécanique. Par ailleurs, le
modéle fait intervenir des équations complémentaires, relatives a la sensibilité a la vitesse de

déformation de I’alliage ou encore son écrouissage.

Dans un troisiéme temps, un modéle de comportement mécanique anisotherme est identifié. Il permet
de tenir compte du comportement élasto-viscoplastique en traction pour des vitesses de déformations
comprises entre 10°s" et 107s™ et les conditions de traitement thermique définies dans cette étude.
L’identification des parameétres du modéle a été réalisée en plusieurs étapes successives, et a permis

d’obtenir des jeux de paramétres par température et vitesse de refroidissement appliquée.

L’influence de la vitesse de refroidissement a été prise en compte au travers de la limite d’élasticité.
Ainsi, elle dépend a la fois de la vitesse de refroidissement et de la température. L’activation
successive des mécanismes de cisaillement et de contournement des précipités par les dislocations
permet d’expliquer son évolution en fonction des conditions d’essais. Le réle de la microstructure a
ainsi pu étre introduit dans la formulation du modéle de comportement, ce qui constitue un élément

majeur de ce travail.

Les simulations obtenues avec le modéle ainsi formulé donnent des résultats en bon accord avec les
résultats expérimentaux. Bien que des singularités de comportement aient été identifiées dans le
domaine des températures intermédiaires, les mesures de limite d’élasticité a 0,2% de déformation

plastique donnent des résultats cohérents avec la littérature.

Enfin, le modéle de comportement a été implanté sous le logiciel Forge®, logiciel utilisé par Aubert &
Duval. Une simulation de trempe d’un galet (diamétre 80mm, hauteur 40mm) a été réalisée. Les
contraintes résiduelles calculées avec ce modele ont été comparées a celles mesurées a I’'ILL par
diffraction de neutrons. Cette loi conduit a des résultats cohérents et assez représentatifs des mesures.
Cependant, des écarts sont constatés en peau (contraintes de compression plus élevées) et a cceur
(valeurs de traction radiale plus faibles). Ces différences peuvent s’expliquer par la discrétisation des

données a haute température (en particulier entre 1150°C et 1000°C), ou encore par le fait que le

143



Conclusion et perspectives

modele ait été établi a partir d’une microstructure a gros grains alors que le galet comporte une
microstructure « duplex ». La justesse de la méthode de mesure en elle méme peut également étre
discutée. En effet, I’acces aux contraintes résiduelles par diffraction de neutrons permet généralement
de quantifier des contraintes résiduelles d’ordre 3, alors que le mode¢le a été¢ formulé pour déterminer
une contrainte d’ordre 1. Des écart pourraient don simplement &tre expliqués par des différences de

contraintes locales.

Les bases de données doivent étre complétées. Le modele de comportement pourrait ainsi étre affiné

suivant les propositions suivantes :

La premiere consisterait a explorer plus finement le domaine des températures intermédiaire et des
hautes températures. En effet, seules les températures de 850°C, 1000°C et 1170°C ont pu étre
investiguées. Or, ces domaines de température représentent une charniére dans le comportement
mécanique de I’alliage, et en particulier dans I’activation des différents mécanismes de franchissement

des précipités par les dislocations.

Le mode¢le a été développé pour une structure a gros grains alors que le galet testé comporte une
microstructure industrielle bimodale. Une seconde perspective consisterait donc a valider le modéle

avec une mesure de contraintes résiduelles sur une piéce a gros grains.

Le modéle mériterait également d’étre testé sur d’autres piéces. En premier lieu, sur une éprouvette de
laboratoire. Cette étape intermédiaire de la modélisation du comportement mécanique n’a pas été
réalisée dans notre étude, et il serait pertinent de valider que la simulation permet d’obtenir des
résultats comparables a ceux obtenus expérimentalement. Ensuite, ce type d’étude pourrait également
permettre d’étendre la validité du modéele de comportement a d’autres piéces de géométrie plus

complexe.

Enfin, une perspective importante serait d’éprouver la validit¢ du modéle par comparaison avec une
autre méthode expérimentale de détermination de contraintes résiduelles, telle que la méthode du

percage incrémental ou la mesure des « contoursy.
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Annexes

1 Préparation des échantillons

Ci-dessous, la chronologic des étapes nécessaires a la préparation d’un échantillon pour son

observation au MEB.
= polissage mécanique (papier SiC puis solution diamantée) jusqu’au 1um.
= polissage électrolytique (si nécessaire, ex :EBSD) : supprime la couche d ‘écrouissage induite par le
polissage mécanique

Electrolyte : Struers A3 I + II (méthanol, 2-butoxyethanol, acide perchlorique)

= Attaque chimique négative
Solution d’attaque : « eau régale » (30%vol HNO3, 70%vol HCI)

Parametres influant sur le temps d’attaque :
Température de la solution
Concentration de la solution
Mode d’attaque (immersion, dépot d’une goutte, vapeurs, ... )
Etat de la matiere (état de précipitation, historique thermo-mécanique, ...)

= Ringage eau +15 min en bain d’acétone sous ultrason
= Ringage éthanol

2 Analyse d’images

2.1 Observation(s) préalable(s)

Les précipités de grande taille ( ¢éq>700nm) correspondant aux y’ primaires, leur présence est conditionnée
par le traitement thermique (mise en solution) préalablement effectué sur I’échantillon observe. Trois cas

peuvent se presenter pour les quantifier :

Cas 1 : mise en solution supersolvus (gros grains homogénes)

Ce type de traitement thermique vise la dissolution totale de cette classe de précipités. Par conséquent, les
précipités restants étant trés peu nombreux et partiellement dissouts, leur caractérisation stéréologique ne

présente pas d’intérét particulier.
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Cas 2 : mise en solution subsolvus (grains fins homogénes)

Par opposition au cas précédent, cette microstructure comporte de nombreux Yy’ primaires dont la

caractérisation s’avere intéressante dans le cadre d’une analyse de la précipitation.

Cas 3 : mise en solution au solvus (microstructure « duplex »)

Ce cas particulier de traitement thermique permet d’obtenir une microstructure hétérogene en taille de grains :
on retrouve une alternance de bandes de grains fins et de gros grains. Ce type de microstructure bimodale peut

nécessiter une analyse indépendante de chacun des deux états granulaires.

Un retour d’expérience de différentes analyses métallographiques permet de relier le grossissement de

I’image a traiter a la taille (diamétre équivalent ¢) des précipités a caractériser.

Les plus gros précipités peuvent se répartir de maniére hétérogéne au sein du grain. Il peut par
conséquent €tre nécessaire de les caractériser suivant deux échelles : une premicre (G1) permettant de
traiter un maximum de particules afin d’obtenir une fraction surfacique représentative de 1’échantillon

et une seconde (G2) permettant d’analyser plus finement la taille et la morphologie des précipités.

Le tableau ci-dessous en fait le résumé.

Taille (nm) ¢ > 700 700 > ¢ > 400 | 400>¢>100 | 100>¢>50 | 50> ¢
Gl x 2 000 x 10 000
G2 x 5 000 x 25 000 x 25 000 x 50 000 G > x 100 000

Pour des raisons de représentativité statistique, il est conseillé de traiter 10 images par grossissement.

2.2 Macro(s)

Cette partie est une description générale des €tapes a appliquer lors de I’analyse d’image. Le nom des

fonctions associées pourra varier d’un logiciel a 1’autre.
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2.2.1 Analyse de la précipitation

L’analyse de la précipitation se fait a partir d’une observation micrographique. (P1)

Segmentation de I’image : cette étape permet d’isoler les précipités du reste de 1’image par contraste.

(P2)

On obtient ainsi une image binaire brute (P3) comportant les précipités totalement ou partiellement

détectés, mais aussi des petits objets indésirables dus au bruit de I’image d’origine.

Une étape d’érosion-reconstruction permet de préciser le contour des précipités (cas de faible contraste

entre le précipité et la matrice), et de supprimer le bruit de I’image binaire. (P4)

Une étape de remplissage permet de combler 1’espace non détecté au sein d’un précipité déja isolé.

L’image binaire ainsi obtenue est préte a étre traitée dans le cas d’une analyse de la fraction surfacique.

On parle d’image binaire reconstituée. (P5)

A partir de cette image, il est possible d’extraire la fraction surfacique de précipités. Pour ce faire, il
suffit de ramener le nombre de pixels des précipités (pixels bleus sur I’image P5) au nombre total de

pixels de I’image.

Afin d’obtenir une répartition de la taille de précipités, il est nécessaire de ne s’intéresser qu’aux
précipités intégralement présents sur 1’image binaire. La suppression des précipités coupés par le bord

de I’image se fait lors d’une étape supplémentaire (souvent appelée « border kill »). (P6)

Aprés une identification des différents précipités, le logiciel d’analyse d’image permet d’extraire un

tableau résumant leurs caractéristiques (taille, aire, périmétre, diameétre équivalent, ...). (P7)

Il est désormais possible de ne travailler que sur une partie des précipités analysés par 1’application de
filtres sur leurs caractéristiques géométriques. Exemple : on peut se limiter a I’étude des précipités

dont la taille est supérieure a une valeur donnée. (PS8)
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2.2.2 Etude des distances inter-particules

L’objectif de cette étape est de quantifier la largeur de I’espace entre les précipités. Cette mesure se

fait en deux temps :

Premiers point : réaliser la « carte des distances »

Cette carte représente les courbes iso-distance entre particules. (P9)

A partir de cette carte, il est possible de tracer les courbes d’équidistance entre particules. On obtient

alors le squelette de la matrice. (en bleu sur P10)

Second point : déterminer la distance entre deux particules

A chaque point du squelette est associé la distance entre les deux plus proches particules. Il existe
donc pour ces particules un minimum local de distance situé sur le squelette. I suffit alors de
déterminer I’ensemble de ces minima locaux pour obtenir une mesure de chacune des distances inter-

particules de I’image. (P11)
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P1: Micrographie originale de 1’échantillon | P2 : Segmentation

traité

P3 : Image binaire brute P4 : Image érodée et reconstruite

PS5 : Image binaire reconstituée P6 : Image binaire apres “’border kill”’
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3 Confrontation Visilog® /Aphelion™

Dans le cadre de cette étude, un méme échantillon a été analysé¢ avec deux logiciels différents :

Visilog® et Aphelion™.

L’échantillon utilisé a subi le traitement thermique suivant: 1156°C — 2h puis refroidissement a
50°C/min. La mise en solution étant faite a la température de solvus, il en découle une dissolution

partielle des y’primaires répartis de maniére hétérogeéne dans le volume de I’échantillon.

Classes de précipités Cl1 C2 C3 Total
Tailles (Visilog®) 2000 535 154
Tailles (Aphelion™) 1400* 602 250%*
Fs (Visilog®) 7,6% 15,7% 9,7% 33%
Fs (Aphelion™) 4,6% 13,1% 10,0% 30%***

Tableau 1: Comparaison des résultats Visilog®/Aphelion ™

*Compte tenu du faible nombre de y’primaires et de leur hétérogénéité en taille (car plus ou moins dissouts), il

n’est pas surprenant d’obtenir des résultat d’analyse sensiblement différents

**Lors de l’analyse par le logiciel Aphelion ™, une quatrieme classe de précipités a été détectée (FS = 5%). Au
contraire, ['analyse Visilog® a intégré ces petits précipités a la classe 3. Il en découle une différence de taille

moyenne de précipités.

***Le résultat de la fraction volumique totale mesurée sous Aphelion ™ prend en compte la quatriéme classe de

précipités non analysés.

4 Bilan et limites

Le présent protocole a pour objectif de fixer une méthodologie pour la préparation métallographique
des échantillons et 1’analyse stéréologique qui en découle. On vise ainsi a améliorer la reproductibilité
et la représentativité de ce type d’analyse, tout en conservant une flexibilité sur le plan des outils

disponibles.

A partir de la macro décrite précédemment, il est possible d’obtenir des résultats comparables avec

deux logiciels d’analyse d’images différents.

En revanche, un certains nombre de paramétres ont été identifiés comme pouvant influencer les

résultats de I’analyse.
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Dans le cadre du groupe de travail COMMETAD 720, les protocoles d’attaque chimique différent

d’un laboratoire a I’autre. En voici un résumé :

Institut P’ ICA
M¢éthode d’attaque Immersion - vapeur — dépo6t de | immersion
goutte
Température de la solution 3-5°C Ambiante
Logiciel d’analyse Visilog® Aphelion™

Tableau 2 : Singularités expérimentales des laboratoires

Il pourrait étre envisagé d’uniformiser les paramétres de préparation divergents.
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Annexe IV-1: Deuxiéme étape : identification des autres paramétres du modéle -

Comparaison courbes expérimentales / modéle

Tractions réalisées a 1170°C, ¢ fixé 4 3,4.10°s™ et 5,6.10™s™

60 T T T T

50r %o .

N
(@]
T

O
O
|

U OUO0O YOO O0OO0OO0o

+
T

Contrainte (MPa)
w
o

N
(=]

e R R R e T

——simu 3.4e-3s-1
——simu 5.6e-4s-1 7
o exp 3.4e-3s-1
+ exp 5.6e-4s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)

10
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Tractions réalisées a 1000°C aprés une trempe a 30°C/min, € fixé a 1072, 107 et 10™s™

450 . Reieepe . :
© o
400+ o° - |
TE60000000000000000000000VVTY
350+ |
- 300+ i
o
g 250+ T b bbb b b b R R R
(] X
% 2007 J+,L"*+—'1—“‘ Lk g ¥ ok ,*-'$.+¢-j#f,,*f,+f$g~f_¥~.7
=
o .
O 150+ ——simu 1e-2s-1 j
——simu 1e-3s-1
100+ ——simu 1e-4s-1 e
© exp le-2s-1
3014 + exp 1e-3s-1 .
© exp le-4s-1
o(/ L T T 1
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)

Tractions réalisées & 1000°C aprés une trempe a 75°C/min, € fixé a 1072, 107 et 10™s™

400 T . . ;
350+
300+
S o501
=
2 200}
®
€
8 150+ .
100¢ ——simu 1e-2s-1 |
——simu 1e-3s-1
50 simu 1e-4s-1 ]
+ exp 1e-3s-1
O'V' | T T |
0 0.002 0.004 0.006 0.008

Déformation totale (mm/mm)

0.01
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Tractions réalisées a 1000°C aprés une trempe a 120°C/min, € fixé a 107, 107 et 10™s™

400 . . . ;
350+
300+
& 250+
=3
2 200}
©
I=
8 150+
+
100¢ * ——simu 1e-2s-1 |
4 ——simu 1e-3s-1
50 + simu 1e-4s-1 i
F + exp 1e-3s-1
o | T T |
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)

Tractions réalisées a 1000°C aprés une trempe a 200°C/min, € fixé a 107, 107 et 10™s™

400 T . . :
350+ R
300+ B
& 250} -
E gk gy
° 7773777 .rqi’%++,.+-”’.’.H‘-+y’*[ﬂ,.,’+*
£ 200r T
5 % ‘
§ 150 /. 1
$i :
/ —simu 1e-2s-1
100¢ Vi ——simu 1e-3s-1
T ——simu 1e-4s-1
50 4 + exp 1e-3s-1 i
+ exp le-4s-1
0 | T T |
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)
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Tractions réalisées a 850°C aprés une trempe a 30°C/min, € fixé a 107, 107 et 10

900 . ; : ;

800

7001
= 600+
o
< 5001
Q
£
® 400+
€
[e]
O 300+ { 1

A+
200+ ——simu 1e-2s-1 e
——simu 1e-3s-1
100 simu 1e-4s-1 1
+ exp 1e-3s-1
o— | T T |
0 0.002 0.004 0.006 0.008

Déformation totale (mm/mm)

0.01

Tractions réalisées a 850°C aprés une trempe a 75°C/min, € fixé a 107, 107 et 10

1000 .

900+

800+

700
g
= 600+
2 s00f .
'§
'g 400+ J 4
O

300+ . i

200 —s?mu 1e-2s-1 i

——simu 1e-3s-1
100 ~simu 1e-4s-1 1
' “ exp le-4s-1
0 1 T T 1
0 0.002 0.004 0.006 0.008

Déformation totale (mm/mm)

0.01
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Tractions réalisées a 850°C aprés une trempe a 120°C/min, € fixé a 1072, 107 et 10™s™

1200 . . . .
1000+
= 800
o
=3
Q
€ 600
o "
€ #
e y
O 400+ IV 1
. ——simu 1e-2s-1
200r - ——simu 1e-3s-1 1
v simu 1e-4s-1
¥ + exp 1e-4s-1
o I 1 T T 1
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01

Déformation totale (mm/mm)

Tractions réalisées a 600°C aprés une trempe a 30°C/min, € fixé a 107s™

700 . . . .

600 -
500/ -
400 ¥ -

300+ 1

200+ 7] 1

100+ - .
—simu 1e-3s-1

+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)

Contrainte (MPa)
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Tractions réalisées a 600°C aprés une trempe a 75°C/min, € fixé a 107s™

800 . . . .

700+

600+

500+

400+

300+

Contrainte (MPa)

200+

100 ——simu 1e-3s-1 i

+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)

Tractions réalisées a 600°C aprés une trempe a 120°C/min, € fixé a 107s™

800 . . . .

700+

600+

P
N
(@}
o

T
1

Contrainte (MPa)
N
o
o

3]
o
(=]
T
I

200+ .

100 / ——simu 1e-3s-1 i

+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)
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Tractions réalisées a 600°C aprés une trempe a 200°C/min, € fixé a 107s™

800

700+

600+

500+

400+

300+

Contrainte (MPa)

200+

100 ——simu 1e-3s-1 i

+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)

Tractions réalisées a 20°C aprés une trempe a 30°C/min, € fixé a 107s™

800 . . . .

700+

600+

P
)]
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(=]

T

Contrainte (MPa)
N
o
o

3]

o

(=]
T

—simu 1e-3s-1

+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)
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Tractions réalisées a 20°C aprés une trempe a 75°C/min, € fixé a 107s™

900 . . . .

100 ——simu 1e-3s-1 1
+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)

Tractions réalisées a 20°C aprés une trempe a 120°C/min, € fixé a 107s™

900 . . . .

800+

700

)
&) [0)]
(o] (o]
(=] o
T T

Contrainte (MPa
N
(@}
o

100F / ——simu 1e-3s-1 1
+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)
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Tractions réalisées a 20°C aprés une trempe a 200°C/min, € fixé a 107s™

900 . . . .

100 ——simu 1e-3s-1 1
+ exp 1e-3s-1

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
Déformation totale (mm/mm)

173



Annexes

Annexe IV-2 : Evolution des paramétres thermo-dépendants avec la température
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Annexe IV-3 : Comparaisons courbes expérimentales / modele anisotherme

30°C/min
800 T T T T T T T T
****************
* ¥
700 | T T
* //7(,7)—7/****/ L+
* - +
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120°C/min

200°C/min

Contrainte (MPa)

Contrainte (MPa)

900 T T T T T T T T T
800 - —
700 - =
600 — 1170 (sim) 1e-3s-1 H
— 1000 (sim) 1e-3s-1
850 (sim) 1e-4s-1
500 - — 600 (sim) 1e-3s-1 H
20 (sim) 1e-3s-1
O 1170 (exp) 1e-3s-1
400 - + 1000 (exp) 1e-3s-1 [
* 850 (exp) 1e-4s-1
Ty + 600 (exp) 1e-3s-1 |
300 ++++++++A—r+++++A++ * 20 (exp) 1e-3s-1
200 - B
100 -
Ooolom%m?mmmmwmmmmmww 0
0
0 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008 0.009 0.01
Déformation totale (mm/mm)
900 T T T T T T T T T
************
800 - Tk R EEE 4
o E—
,#ajfj;###MM
700 B
600 - 1170 (sim) 1e-3e-1
— 1000 (sim) 1e-3s-1
L — 850 (sim) 1e-3s-1 ||
500 — 600 (sim) 1e-3s-1
— 20 (sim) 1e-3s-1
400 L © 1170 (exp) 1e-3s-1 ||
+ 1000 (exp) 1e-3s-1
+ 600 (exp) 1e-3s-1
300 * 20 (exp) 1e-3s-1
200 - —
100 —
O
06 nmlm i Yx/\_/\/ i \I/\/\/\_/\/\J\/\JI\/\_/\/\_/\—/\_A_ATAJ\_/\_/\_/\J\/\T L
0 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008 0.009 0.01

Déformation totale (mm/mm)

176



Annexes

Annexe IV-3 : Sensibilité a la vitesse de déformation entre 20°C et 850°C
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75°C/min
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120°C/min

107%™

107%™

Contrainte (MPa)

Contrainte (MPa)

900

800

700

600

500

400

300

200

100

900

800

700

600

500

400

300

200

100

0
0

0
0

— 850 (sim) 1e-3s-1
825 (sim) 1e-3s-1
810 (sim) 1e-3s-1
800 (sim) 1e-3s-1
700 (sim) 1e-3s-1
— 20 (sim) 1e-3s-1

0.001

0.002

0.003 0.004 0005 0.006 0.007 0.008 0.009

Déformation totale (mm/mm)

0.01

— 850
— 825 (sim) 1e-4s-1
— 810 (sim) 1e-4s-1
— 800 (sim) 1e-4s-1
— 700 (sim) 1e-4s-1
20 (sim) 1e-4s-1

sim) 1e-4s-1 |

0.001

0.002

0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008 0.009

Déformation totale (mm/mm)

0.01

179



Annexes

200°C/min
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Annexe IV-4: comparaison de la déformation

expérimentales réalisées a I’'ILL
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Déformation axiale - ligne LA

Déformation élastique - Ligne verticale LA
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Déformation tangentielle - ligne LC

Déformation élastique - Ligne horizontale LC

Déformation axiale - ligne LC
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Prise en compte des évolutions de la précipitation gamma prime dans la mod¢lisation du
comportement mécanique en traction du PER72® au cours du traitement thermique :
application a la prévision des contraintes résiduelles aprés trempe

Le PER72® est un superalliage a base de nickel élaboré par Aubert & Duval, utilisé pour la fabrication de
disques de turbines de moteurs d’hélicopteres. Dans le cadre de son élaboration, 1’alliage subit un traitement
thermique qui lui confére ses bonnes propriétés mécaniques, mais qui peut aussi étre a I’origine de contraintes
résiduelles pouvant fragiliser la piece. L’objectif de ce travail de thése consiste a étudier le traitement thermique
de ce superalliage et proposer des lois de comportement mécaniques afin d’estimer les contraintes résiduelles

créées lors de 1’élaboration des disques.

Les conditions de traitement thermique sont étudiées. D une part, I’effet de la vitesse de refroidissement sur les
propriétés de I’alliage est investiguée. D’autre part, pour chaque vitesse de refroidissement, la trempe est
interrompue a différentes températures pour procéder a des essais mécaniques de traction a chaud. Pour ce faire,
un outillage permettant de réaliser le traitement thermique des éprouvettes directement sur la machine d’essai a
été spécialement développé. De plus, pour chaque condition d’essai, une caractérisation de la microstructure des
éprouvettes post-mortem est réalisée. En particulier, la taille et la fraction volumique des précipités de phase

gamma’ sont étudiés.

L’objectif premier est de comprendre 1 ‘influence des conditions de traitement thermique sur les propriétés
mécaniques et la microstructure de I’alliage. Dans un second temps, un lien entre la microstructure et les
propriétés mécaniques est discuté. Enfin, un modele de comportement thermomécanique adapté a la trempe est

formulé. Dans sa formulation, ce modele prend en compte les paramétres microstructuraux identifiés.

Mots clés : Superalliage - PER72 — Microstructure — Traitement thermique — Comportement mécanique

Consideration of the evolutions of gamma prime precipitation in the modelling of the tensile
mechanical behavior of the PER72® during the heat treatment : application in the forecast of
the residual stresses after quenching

PER72® is a nickel-base superalloys developed by Aubert&Duval. This alloy is used in helicopter engine
turbine disk manufacturing. During the elaboration, a heat treatment provides the alloy his good mechanical
properties, but it can also be at the origin of residual stresses that can affect the disk capabilities. The objective of
this work is to study the heat treatment and formulate mechanical behaviour law in order to estimate residual

stress generated during the process.

The heat treatment conditions are studied. On one hand, the effect of cooling rate on mechanical properties is
investigated. On the other hand, for each studied cooling rate, the quench is interrupted at a testing temperature
to carry out a tensile test. A special testing device has been developed in order to carry out the heat treatment of
alloy specimens directly on the testing machine. Moreover, for each testing condition, the microstructure is

characterized. In particular, precipitate size and volume fraction have been measured.

The first objective is to understand the influence of quenching conditions on mechanical properties and
microstructure. A link between the microstructure and the mechanical properties is then discussed. Finally, a
thermo-mechanical behaviour law is formulated. This model takes the identified microstructural parameters into

account.

Keywords : Superalloy — PER72 — Microstructure — Heat treatment — Mechanical behavior
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