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Ces travaux n’auraient pu aboutir sans la collaboration étroite entre le groupe Safran et
deux laboratoires I'lCB-LERMPS et I'institut Pprime. La complémentarité des savoir-faire, et les
divers échanges, m’ont permis d’atteindre les objectifs fixés et de m’enrichir a bien des niveaux.
Il m’est alors essentiel de remercier I'intégralité des acteurs de ces travaux de thése ainsi que
mes proches pour leur soutien inconditionnel. Alors, accrochez-vous car il y en a du monde !

Je souhaite donc dans un premier temps remercier I’ensemble des membres du jury qui
ont gracieusement accepté d’évaluer cette thése. Un grand merci a Mr. Laurent Berthe pour
avoir présidé cette soutenance et pour ses interventions pertinentes. Je souhaiterais également
adresser mes remerciements a Mr. Fernando Pedraza qui a su, lors de cette soutenance, me
challenger et proposer des discussions fort intéressantes. Merci a Mr. Alain Denoirjean pour sa
lourde tache de rapporter ces travaux et, surtout, pour m’avoir accordé sa confiance en me
prenant en post-doc. Je remercie particulierement Mr. Vladimir Esin pour la qualité de nos
échanges et pour ne pas m’en avoir trop voulu lorsque j'ai écorché son nom de famille sur la
premiere version de ce manuscrit. J'apprécie d’ailleurs grandement que vous vous soyez
déplacé jusqu’a Belfort pour assister a cette soutenance et ce malgré la crise sanitaire.

Que serait une these sans ses encadrants ? Je ne pense pas qu’on puisse avoir des
sentiments neutres a leur égard, on est obligé a la fois de les détester et de les adorer car la
theése a ce puissant pouvoir d’exacerber les ressentis. Mais, in fine, que reste-t-il ? Bien
évidemment, une immense gratitude.

Je voudrais donc te remercier Romain pour toute la bienveillance que tu as eue a mon
égard lors de ces quelgues années. Tu as constamment cherché a ce que je m’épanouisse dans
mes travaux, a ce que je me forme et que j'acquiére de multiples compétences. Une part de
moi regrette de ne pas avoir passé plus de temps a PFX pour pouvoir apprendre davantage de
toi et de nos échanges. Tu as été un encadrant exceptionnel et j'espere avoir 'occasion de
retravailler avec toi.

Sophie, je te remercie d’avoir eu confiance en moi et de m’avoir laissé suivre ma propre
voie. Je sais que pour toi ca n’a pas dd étre facile de me laisser retourner a Poitiers, ni méme
de me laisser faire cette construction atypique de manuscrit, mais je ne te remercie de m’avoir
laissé prendre mon envol. Grace a toi et a ton encadrement, j’ai su grandir scientifiguement et
culturellement, ce qui m’a permis de m’épanouir dans cette these.

Jo, je ne trouverai jamais les mots justes qui me permettront d’exprimer toute la
gratitude et la sympathie que je ressens pour toi. A tes cotés, j’ai pu me construire et prendre
confiance en moi et en ce que je faisais. Un grand merci pour ta patience, ta disponibilité, ton
énergie, ton dévouement, ta générosité et ton amitié. Tu n’as pas fini d’entendre parler de
moi !
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C’est avec beaucoup d’émotion que je t'adresse ces quelques mots Florent (ou Floflo
pour les intimes). Cette these, c’est aussi la tienne Flo car je n’aurais jamais pu faire ces essais
de TGMF sans toi, ni aller aussi loin dans les analyses et la compréhension. Travailler avec toi,
sur le banc MAATRE, fut ma partie préférée de cette these. Je me rappelle quand tu ralais car
je préférais prendre le café au lieu de lancer un essai et tu passais ton temps a me parler de ton
fichu badminton. Je garderai en souvenir nos go(ts musicaux plus que divergents, les
innombrables gramoudous et les rares restos de luxe. Je te remercie grandement d’avoir
continuellement surveillé, a mes cOtés, ces essais et ce, méme les weekends. Je n’en serais pas
la sans toi. Bref, ¢’était bien fun et si jamais tu lances un post-doc sur MAATRE ou bien que tu
cherches un remplacant sur ces activités, penses a moi gros, je vais te le faire tourner moi ce
banc !

Jaimerais a présent remercier les différentes équipes qui m’ont largement
accompagnées lors de ces travaux.

Je ne peux passer a c6té des acteurs principaux de cette these, je pense a Lorena,
Virginie, Amar et Aurélien. Merci pour I'intérét constant porté a ces travaux, pour nos échanges
et votre soutien perpétuel. J'espére avoir I'occasion de retravailler a vos cotés a travers de
nombreux projets palpitants. Je voudrais également remercier I'ensemble de I'équipe de PFX
que j'ai malheureusement peu vu lors de ces travaux mais qui m’a toujours été d’un grand
soutien. Je pense en particuliers a Hugues, Sylvain, Clément, Quentin, Martin, Thomas et Alice
avec qui les échanges et le travail furent toujours trés intéressants et enrichissants.

Du coté de Belfort, je souhaiterais adresser mes remerciements a I’'ensemble de la plat-
plat : Christophe, Christian, Geoffrey, Charlie, Lucas, Joél, Emmanuelle, et surtout a toi Yoann
car, sans ton aide précieuse, je n'aurais jamais pu texturer ces éprouvettes tubulaires. J’ai une
pensée spécifique pour Pierre qui est d’un soutien inébranlable... Tu t’es toujours intéressé a
ce je faisais et je me suis toujours sentie a I'aise pour m’épancher et discuter avec toi. Merci
pour tout cela Pierre. J'en profite pour remercier Farida et Sophie qui ont toujours su gérer les
crises administratives et qui ont su animer tous les repas du midi !

Au tour de I'équipe technique de Poitpoit | Merci a David pour ton aide autours des
tomos et des essais ATG, ce fut un plaisir de travailler avec toi. Merci a Damien qui a toujours
accepté de me fabriquer des moules en polymere A", Merci a Mickael, Mede, Séraph, Anne-
Laure, Francine, Gilbou, Karine, Valoche, Brigitte, Lolo et Jacques pour leur sourire et leur bonne
humeur. J'en profite pour remercier la team CEAT composée essentiellement de Guillaume et
Sylvie avec qui on a partagé de bons moments ! J’ai une pensée spéciale pour Amélie qui est
arrivée tardivement mais qui a toujours été bienveillante a mon égard. Jai surtout énormément
d’affection pour toi, FloOoOooow (ou Florence pour les non intimes). Merci Flo pour ton temps
et ton empathie, reste comme tu es car tu fais énormément de bien autour de toi et tu apportes
tellement de soutien aux doctorants. Tu as le pouvoir extraordinaire de savoir quand ¢a ne va
pas et de faire en sorte que I'on se confie a toi. Tu fus un peu ma décharge émotionnelle, ce
qui m’a permis parfois de ne pas sombrer dans mes émotions. J’ai une pensée pour Delphine
qui m’illuminait de son sourire tous les matins. Que serait ce labo sans la dream team Azdine



Remerciements

et Samuel ? Merci pour votre bonne humeur et vos conneries les loulous. Je me rappellerai
toujours de ce cigario fumé dans un des casinos de Las Vegas et des ribs sur-grasses impossibles
aterminer. Ce séjour aux états unis fut une des choses les plus excitantes et incroyables qui me
soient arrivées en 2020 et pendant cette these. J’'en profite aussi pour remercier Aurel qui
depuis notre rencontre lors de ce voyage n’a cessé d’étre présente et de m’exprimer son
soutien. J'espere désormais vous revoir tous les trois autour d’un bon barbeuk cet été.

La thése c’est parfois vraiment une galére, on ne cesse de voguer entre les tumultes
expérimentaux... Mais les amis que I'on s’y fait nous permettent de ne pas chavirer et de
toujours garder le cap !

La encore, il va y avoir beaucoup de personne a remercier... Je vais donc commencer
par les bros de Belbel ! Merci Francky d’avoir été un co-bureau d’exception. J'ai adoré nos
échanges et les nombreux moments ou I'on embétait notre Chichu adorée. Merci Chichu de
m’avoir bien fait rigoler pendant les mois passés au LERMPS. Merci également a Libin pour ton
extréme gentillesse et ta bienveillance, des bisous gros ! Il est temps de remercier ceux avec
qui j’ai bien picolé | Merci a Sabrina, ou beauté des iles, que j'ai peu connu en thése mais avec
qui j’ai tout de méme bien rigolé. J’aime tellement ta facon de rager meuf ! J’ai une grosse
pensée pour Emilou, le seul mec capable d’enchainer les Paix Dieu sans faillir. Merci gros pour
tous les moments passés ensemble comme les sorties a vélo, les soirées jeux et Guitar Hero,
les bonnes bouffes, les sorties ski/snow et surtout la picole | Vivement qu’on puisse se
retrouver en festoche ou sur Limoges !

[l va falloir maintenant passer aux nombreux doctorants que I'on rencontre a Pprime...
Je me nourris des échanges que je partage avec les gens alors je voudrais remercier Adele,
Satosh, Happy, Prasad (on a encore une certaine soirée a faire gros "), Nathan, Mélanie,
Romain, Vincent, Quentin, Thiph pour vos sourires et nos discussions. Un grand merci aux
italiens Carolina, Marco et Giugiu pour votre tempérament atypique et caliente. Marco, j’espere
gue tu vas en manger des patates et bon courage pour ta fin de thése, gros. Giugiu beau goss,
si tu savais 6 combien tu m’as charmé, jour aprées jour | Merci pour tous ces moments de
coinches endiablées !

Je vais maintenant m’attarder sur la TEAM’ATEM 2017 (best ATEM ever) | Ce fut
incroyable d’organiser tous ces moments conviviaux a vos cOtés. Désolé Paulito de t'avoir
imposé la tempéte que je suis, surtout lors des phases de ménage tardives mais merci d’avoir
été un compagnon de these formidable. Caro, j'ai une grosse pensée pour toi, j'ai adoré
partager ce bureau avec toi, Camille et Cédric, ce fut rigolo d’en mettre certains mal a I'aise. On
a vraiment passé de bons moments tous les quatre. Merci a toi aussi Sami, I'anaconda pour ton
sourire charmeur et ta bonne humeur.

J’ai une pensée a présent pour les vieux, oui ces anciens doctorants partis si tot. J’ai une
pensée pour Amélie et Mathieu avec qui j'ai passé de trés bons moments. Je pense également
a ce bureau d’exception qui fut le BOO1, j’ai adoré étre votre annexe pendant ces débuts de
these. Merci donc a Sélim, Marina et surtout Bibé, Amélie, Loulou et Frangousse (méme si tu
n’es pas vraiment si vieux) pour ces nombreuses soirées arrosées et moments partagés !
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Droudrou, tu as une place particuliere dans mon cceur... Merci grosse pour ta bonne
humeur et pour avoir toujours pris le temps de me voir lors de mes déplacements parisiens. Le
jour de ma soutenance fut celui de la naissance de ta fille, on est liées a jamais **.

Alice I'oasis tu fais également parti de la génération des vieux a mes yeux ! Meuf, tu fus
la partenaire de conf idéale. J'ai en souvenir les moments a San Dieg, la sortie en boite a Oxford
et cette fameuse soirée Diams/bitchage. J'attends toujours de recevoir un Pokémon fait en
crochet ;D | Promis dés que tu rentres en France, je viens vous voir, toi et Sam, a Poitpoit,
histoire qu’on se remette quelques petit punch dans le pif !

Emeline, tu es une de « mes copines de these » préférées | Lorsque je pense a toi, il n’y
a que des souvenirs de bons moments qui surgissent... Je pense aux soirées pompettes, a la
bush de Noél, a tes 25 ans, aux galas et j'en passe. Merci d’étre mon amie.

Blanche dois-je te considérer dans les vieux ? Peut-étre vu ton age et le fait que tu étais
déja une post-doc lorsque je t'ai rencontré | Merci grosse pour tous les moments partagés (on
s’est bien marré a MAATRE) et pour étre encore la malgré le fait que tu sois partie | Par contre
méme si tu es une de mes supers potes, Colcol est a moi !

Je voudrais prendre le temps de remercier ceux que j'appelle encore les nouveaux alors
que ca bien plus d’un an qu’ils sont en thése, mais bon I'année 2020, ne compte pas vraiment.
Merci a Flo et Ju, les inséparables, pour vos sourires et les rares soirées passées ensemble. Flo,
je vais bientot te rejoindre sur ton fle dans Animal Crossing et je me rappellerai a vie de ta
recette des croques monsieur. Ju, je compte bien devenir une experte des puzzles. Guigui, je
ne vais pas étre capable de te déclarer ma flamme en t’écrivant un poeme A" | J'adore le fait
que tu sois toujours partant pour sortir et faire des conneries, j'adore quand tu me racontes
tes histoires de meufs et je sais qu’il y aura encore bien des soirées | Max, on a tellement de
choses en communs que ce soit nos ames de romantiques ou nos godts musicaux particuliers !
Tu es quelqu’un de génial que j'adore réellement. Profitez bien tous les quatre de vos années
de thése pour sortir a fond (aie je me sens tellement vieille en écrivant cela), et j’aurais voulu
partager davantage de temps de these a vos cotés | Merci a vous les loulous |

Je vais prendre le temps d’écrire des remerciements bien plus individuels pour ceux qui
ont profondément marqué ma these et tres probablement ma vie...

Luciana, tu es pleine de vie, attachante et tellement rayonnante. J'ai tellement aimé
croiser ton sourire dans les couloirs du labo | Garde cette joie de vivre qui te caractérise tant !
Je ne veux pas te mettre la pression mais je suis pressée de venir a ton mariage au Brésil A" |

Samuel, loulou je voulais te dire un grand merci pour ta bonne humeur perpétuelle. Tu
apportes autour de toi tellement d’amour et de joie et tu m’as tellement nourri de cela ! J'ai en
souvenirs nos nombreuses soirées chez moi a jouer a Rocket League ou a cuisiner pour les
concours patissiers. Tu resteras mon défenseur des opprimés préféré et j'espere te voir
débarquer a Limoges !

Colcol, ton sourire non avenant va terriblement me manquer. Tu ne te rends pas compte
de ce que tu m’as apporté pendant le premier confinement en m’appelant régulierement,
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merci d’étre mon amie. Je suis d’ailleurs persuadée que tu es bien plus que ¢a, la femme de ma
vie probablement et sache que je t'attendrai. A défaut de pouvoir conquérir ton coeur,
vivement qu’on puisse te voir apres ta these afin d’enfin te voir a des soirées ou tu ne te
couches pas a 22h A | Tu pourras toujours m’appeler au moindre souci grosse, sache le !

Clem’s ou si tu préféres Clemsouille, tu es la personne la plus altruiste que je connaisse.
Des que j'ai eu besoin de ton aide quel que soit le probléme, tu es venu a ma rescousse (je
pense en particuliers au sauvetage de Pouille ou bien de I'ordi chocolaté). Tu fus un peu mon
MacGyver pendant cette thése. Tu ne te rends pas compte de I'amitié que j’ai pour toi gros, ni
a quel point tu comptes pour moi. Merci d’étre toi et d’étre toujours la. J'ai également
beaucoup d’affection pour Océane que je suis pressée de retrouver a dos de cheval dans les
paysages messins.

Sarah, merci pour ta sympathie et ton extréme gentillesse. En étant dans les
remerciements de mes co-bureaux, je souhaite remercier le Rom’s avec qui j’ai bien rigolé. J'ai
appris a te connaitre sur mes derniers instants de thése et j’ai pu découvrir un mec génial, rieur,
parfois sournois (technigue du canoé), passionné et fraternel... Reste comme tu es, gros !

Bon Zouzette, je ne pouvais pas écrire cette simple phrase pour exprimer la réelle
affection que j'ai pour toi (surtout que je veux encore bouffer des gyozas)... Jaime tellement la
femme bonne vivante et trés attachée a la bonne bouffe, que tu es. Notre amour commun pour
les bonnes choses a forgé une trés belle amitié. J’aime ta sincérité, ton ouverture d’esprit et ta
facon de voir les choses importantes de la vie! Nos trajets en voiture (ou j'ai beaucoup ralé),
ton sourire, ton humour, nos confessions vont me manquer plus que tu ne le crois. Tu es bien
plus que ma co-bureaux (la plus chaleureuse de toutes d’ailleurs), tu es une véritable amie.
Love you Grosse | Ps : un jour je verrai Zouzon... ; Pss : Tu vas la déchirer cette these meuf et
compte sur moi pour étre ton roc dans cette période difficile qui est la rédac !

Il est temps de remercier mes deux amours Alicia et Lolo... Lolo, j’aurais toujours en
souvenir nos soirées zombiflette, a fumer la pipe, en buvant des bieres (ou du vin rouge
bordelais) et se gavant de bonbons (vive les soucoupes). Désolé que tu te sois fait maintes fois
engueuler car je suis une sacrée mauvaise joueuse. Je tenais a te dire que je suis honorée d’étre
ta seule et unique pote femelle A" | Je suis pressée de te retrouver sur un snow et de féter ton
enterrement de vie de jeune garcon. Alichiasse... J'ai tellement d’amour pour toi grosse | Ton
vomijouissement est le plus beau son (ou a défaut le plus dréle) qu’il m’ait été donné
d’entendre et je t'en remercie pour cela. Merci pour ton caractéere de cochon, ta bonne
humeur, ton accent de bonhomme, ton sourire séducteur, et surtout d’étre ma meilleure amie.
Vivement qu’on puisse retourner boire des margaritas au soleil car on le mérite | Love you les
loulous.

C’est avec beaucoup d’émotions que jécris ces quelques mots pour les deux hommes
de ma these avec qui tout a commencé (et fini)... Cyril, tu as tellement été la pour moi et on a
vécu tellement de choses passionnantes et éprouvantes ensemble. Tu es I'un de mes amis les
plus fideles et sur lequel je peux entierement compter. A maintes reprises, tu m’as montré ton
dévouement et a quel point notre amitié compte pour toi. Merci gros d’avoir fait partie de la
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team déménagement, merci pour nos soirées pyjamas (Broforce, Alien, Call of), nos journées a
St Cyr ou a Europapark, nos parties de coinche et autres jeux et pour tous nos moments sportifs
(foot, bad, squash). Je trouve que tu es quelgu’un de philanthrope, un moteur pour les autres
et je suis tellement heureuse de savoir que la fin de la thése ne nous sépare pas et que I'on va
vivre encore bien des péripéties | A ce soir pour un petit top 1 des familles | Love you bro.

Et enfin Nico... Je veux que tu saches que pendant cette thése tu fus mon Paul, mon
ancre. Tu m’as écouté, soutenu, ramassé et encouragé sans relache. Je savais qu’aupres de toi
je pouvais me laisser aller et te montrer toute ma vulnérabilité. Tu m’inspires bien plus que tu
le crois car tu es remplis de bonté, de bienveillance et d’amour. Je trouve que ce qui est
particulierement beau dans notre parcours, c’est d’avoir vécu des étapes similaires aux mémes
moments. Je ne pouvais donc pas avoir de meilleur soutien que celui que tu m’as apporté.
Encore aujourd’hui tu es I'une des personnes les plus présentes de ma vie et il parait que j’ai
les yeux qui brillent quand je parle de toi. Cela est probablement di a I'immense affection et a
tout 'amour que j’ai a ton égard. Tu es et resteras mon amireux | Je te souhaite réellement de
t’épanouir dans ta vie future car tu le mérites tellement et sache que je ne serai jamais bien
loin. Love you mon amireux.

Maintenant que I’'ensemble des personnes rencontrées au travers de cette these a été
remercié, je voudrais adresser quelques lignes a mes proches.

Je voudrais adresser mes remerciements a ceux qui ont fait en sorte que cette période
sanitaire trouble se passe relativement bien, mes voisins. Je vous ai rencontré pendant le
premier confinement et vous avez rendu mon quotidien bien plus amusant. Alex, on finira par
battre Léa a Scythe et on fétera ¢a autours de bonnes IPA. Léa, je compte sur toi pour me faire
un baba au rhum maintenant que tu m’as déja fait cet excellent banoffee. Tu es ma prof
attitrée, je compte bien réviser plus que I'ordre des planetes a tes c6tés. Je pense a vous deux
a chaque fois que j’ai I'air con a faire du sport, seule dans mon salon. Laurianne, merci d’étre
qui tu es, je m’enrichie a tes cotés et j'espere réussir a toujours étre la pour toi. Quand je vois
tout ce que tu as accompli ces derniers temps, je suis fiére de toi et je sais que tu es invincible,
tu m’inspires tellement. Tu resteras toujours a mes coOtés ne serait-ce qu’a travers notre projet
commun.

Comment ne pas parler des Gadz’Arts, dont certains s’averent étre mes meilleurs amis.
Jai une pensée particuliere pour Sitoz, LGF, XV, Chach, Pierre, Bi7 et JB pour m’avoir soit poussé
a faire une thése, soit toujours soutenu tout au long de celle-ci. Merci d’étre de véritables amis.
Pons, que dire... a part que tu es I'homme de ma vie ? Merci d’avoir partagé un bout de chemin
de thése a mes cotés et surtout d’étre un ami généreux et bien entendu extrémement dréle !
Ta persévérance pour gagner mon cceur finira sGrement par payer... Chichig, tu es une de mes
meilleures amies. Je n’ai jamais connu une personne qui prenne plus de nouvelles des gens
gu’elle aime. Je t'aime pour qui tu es et tu finiras par trouver quelqu’un qui t’aime a la hauteur
de ce que tu mérites. Je voudrais finir par remercier la team déménagement et surtout mes
deux meilleurs amis Fonf et Sark. Vous avez toujours cru en moi et épaulé. Merci pour votre
présence, votre amitié infaillible. Fonf, je vais finir par te rejoindre a Bourges pour vivre des



Remerciements

aventures extraordinaires. Sark, merci d’étre mon confident le plus fidele et tu finiras par étre
un merveilleux docteur. Merci a vous tous les loulous, je vous aime profondément et vive la
Bo213 !

Je voudrais remercier celles qui m’ont accompagné pendant cette éprouvante étape qui
est la these. Malgré les instants douloureux, elles m’ont plus apporté de bonheur et de soutien
gu’autres choses. Méme si tu n’es arrivée que tardivement dans cette épreuve, saches que ces
six derniers mois de thése n’auraient jamais été aussi agréables, si tu n’avais pas été 1a. A tes
coOtés, je me suis sentie épanouie et solidement soutenue. Tu sais tout le bien que je pense de
toi et je ne m’étalerai pas ici mais tu ne mérites que d’étre heureuse.

J'ai a présent une pensée pour l'intégralité de ma famille, mes grands-parents, oncles,
tantes et cousins qui ont toujours suivi de prés ou de loin, mes déboires et réussites et qui
m’ont toujours entouré de leur amour.

Maintenant que serais-je sans mon noyau familial ? A mon avis pas grand-chose, car
c’est grace a leur soutien, amour et fierté que j’arrive a avancer. Pouch, si j’en suis |a aujourd’hui
c’est en grande partie pour te rendre fier car rien n’a jamais été plus motivant pour moi que de
voir tes yeux brillés a chaque fois que je réussis. Tu es la personne qui me rassure et vers qui je
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Alumine sous sa forme allotropique a
Analyse ThermoGravimétrique

Projection plasma sous air
(Air Plasma Spray)

Barriere Thermique

Dépot physique en phase vapeur assisté par bombardement d’électrons

(Electron Beam Physical Vapor Deposition)
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(Electron Backscatter Diffraction)

Analyse en énergie dispersive
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Haute Pression
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(Solution Precursor Plasma Spray)
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Zone de réaction secondaire
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Fatigue thermomécanique avec gradient thermique pariétal
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Introduction

Les motoristes aéronautiques doivent répondre aux actuels enjeux environnementaux de plus
en plus contraignants en concevant des turboréacteurs moins polluants avec des rendements
plus efficients, tout en abaissant les colts de production [1]. L'augmentation des températures
dans les parties chaudes de ces turbomachines permet entre autres de répondre a de telles
exigences. La zone la plus chaude se situe a la sortie de la chambre de combustion, au niveau
donc des turbines haute pression (HP — Haute pression) (figure 1), les composants s’y trouvant
sont donc soumis a un environnement extrémement sévere.

Compresseur basse pression
Aubes de soufflante

Turbine haute pression

Compresseur haute pression

figure 1 - Représentation interne d'un moteur LEAP développé par le groupe SAFRAN

Pour répondre a de telles contraintes, de nombreux efforts de conception ont d{ étre fournis
pour améliorer la tenue thermique et mécanique des distributeurs et des aubes de turbines
haute pression. Dans un premier temps, la composition des superalliages a base Nickel ne cesse
d’étre optimisée pour améliorer la tenue de ces derniers a I'oxydation et pour renforcer leur
tenue mécanique a hautes températures [2]—[5]. Les procédés d’obtention de ces pieces
coulées ont largement évolué, ce qui a permis de passer de structures polycristallines, a des
structures colonnaires puis monogranulaires, améliorant ainsi leur tenue face a du fluage a
hautes températures. Dans le domaine de la fonderie, les développements apportés ont
également pu faire émerger des canaux de refroidissement avec des géométries complexes,
assurant le refroidissement des aubes de turbines HP [6], [7].

En plus du potentiel refroidissement des aubes de turbines, ces derniéres sont revétues d’un
systeme barriere thermique permettant d’abaisser la température ressentie par I'alliage. Ce
systeme est généralement composé de trois couches distinctes : une sous-couche d’accroche,
assurant le lien entre le substrat métallique et la couche céramique, une couche d’oxyde
naturel, appelée TGO (TGO — Thermally Grown Oxide) et une couche céramique assurant
I'isolation thermique.
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Les sous-couches d’accroche

Les sous-couches (SC — Sous-Couche) sont des revétements métalliques ou intermétalliques
alumino-formeurs. Ces dernieres sont généralement enrichies en aluminium, élément ayant
une grande affinité avec I'oxygene, favorisant la formation d’une fine couche d’oxyde dense et
stable.

[l existe a ce jour trois grandes catégories de sous-couches :

- Les sous-couches déposées de type MCrAlY (avec M = Ni et/ou Co) qui sont
généralement générées par projection thermique ou par dépdt électrochimique. La
présence de chrome assure a cette couche une bonne résistance a la corrosion alors
qgue I'aluminium renforce la tenue a I'oxydation. L'yttrium est, quant a lui, utilisé pour
améliorer I'adhérence de la couche d’oxyde.

- Les sous-couches de diffusion du type aluminure de nickel qui sont caractérisées par
une couche externe monophasée B-NiAl et par une couche interne propice aux
phénomenes d’interdiffusion avec le superalliage et riche en précipités de type a-Cr, a-
W, W, etc. Ces sous-couches sont généralement enrichies en platine afin de favoriser,
entre autre, I'oxydation de I'aluminium [8]. L'utilisation de ce type de sous-couche avec
des superalliages contenant un fort taux d’éléments réfractaires, tels que le rhénium ou
le ruthénium, est toutefois controversée. L'interdiffusion des éléments favorise en effet
I'apparition d’une zone de réaction secondaire indésirable nommée SRZ (SRZ —
Secondary Reaction Zone), caractérisée par la précipitation de phases TCP (TCP —
Topologically Close Packed) et |la formation de phases aiguillées y dans une matrice y'.
Ces zones ont une influence néfaste sur les propriétés mécaniques des superalliages
(9], [10].

- Les sous-couches de diffusion de type y-Ni/y’-NisAl qui de par leur forte compatibilité
microstructurale avec les superalliages a base nickel, ont récemment été développées
pour limiter la formation des zones SRZ [11], [12]. De méme, ces sous-couches sont
généralement dopées en platine pour promouvoir I'oxydation sélective de I'alumine [8],
[13].

La couche d’oxyde naturel

La couche d’oxyde naturel TGO est formée lors de I'oxydation a hautes températures de la sous-
couche d’accroche. Sa nature et ses cinétiques de croissance dépendent fortement de la nature
et de la composition de la sous-couche d’accroche.

Dans un premier temps, cette couche d’oxyde doit étre dense pour éviter la diffusion de
I'oxygéne au coeur méme du superalliage, ce qui pourrait favoriser I'oxydation d’éléments
indésirables. Les cinétiques de croissance de ces oxydes doivent, quant a elles, étre lentes pour
ne pas que les contraintes internes induisent de décohésions prématurées. Enfin, cette couche
doit étre adhérente.
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L’alumine sous sa forme allotropique a (a-Al,03), forme la plus stable avec des cinétiques de
croissance de type parabolique relativement lentes, est le candidat idéal pour répondre aux
attentes de propriétés de cette couche protectrice.

Les barrieres thermiques

Les barrieres thermiques (BT — Barriére Thermique) ont été congues pour créer un gradient
thermique entre |'extréme surface de ces dernieres et le substrat métallique. Bien
évidemment, il est nécessaire que cette couche ait une faible conductivité thermique (<2 W.m"
1K) pour accroitre son caractére isolant mais doit également pourvoir accommoder les
contraintes liées aux différences de dilatation thermique des différentes couches du systéme
barriere thermique.

Comparativement a de nombreux oxydes, le dioxyde de zirconium (ZrO;) présente une
conductivité thermique plus faible tout en ayant un coefficient de dilatation relativement
proche de celui des alliages de nickel [14]. Toutefois, les sévéres sollicitations thermiques
induites dans les moteurs engendrent des transformations de phases du dioxyde de zirconium.
Aux alentours de 1170°C, le changement de phase tétragonal vers la phase monoclinique induit
un changement de volume conséquent ce qui peut engendrer la fissuration prématurée de la
céramique [2], [15]—-[17]. La zircone partiellement stabilisée a I'yttrium (YSZ — Yttria-Stabilized
Zirconia), matériau couramment utilisé, permet alors d’éviter ce changement de phase. |l
apparait, par ailleurs, que I'ajout de 6-8 % massique d’yttrium (Y203) dans les alliages Zr0,-Y,03
permet I'obtention d’une phase métastable tétragonal t’ dite « non transformable » qui accroit
la tenue de la céramique aux cyclages thermiques comparativement a un alliage complétement
stabilisé par I'ajout d’environ 17% massique de Y,03, ayant une structure cubique [18].

Ainsi la microstructure de la couche céramique joue un réle prédominant sur les propriétés de
cette derniere telles que sa conductivité thermique et sa capacité a accommoder les
contraintes de dilatation thermique. Or, la microstructure des barrieres thermiques dépend
fortement du procédé d’élaboration choisi. A ce jour, deux technologies sont couramment
utilisées dans I'industrie aéronautique : la projection plasma sous air (APS — Air Plasma Spray)
ou le procédé de dépot physique en phase vapeur, dont la vaporisation est générée par
bombardement d’électrons (EB-PVD - Electron Beam Physical Vapor Deposition).

'accumulation de particules fondues lors de la projection plasma sous air, donne au
revétement une microstructure lamellaire. Cette microstructure confere a la couche
céramique, une conductivité thermique faible compte tenu des nombreuses porosités intra-
lamellaires. Une telle microstructure n’est cependant pas optimisée pour répondre aux
problématiques d’accommodation thermique. En effet, lors de la dilatation thermique des
différentes couches du systeme barriere thermique, la microstructure lamellaire favorise
I"écaillage graduel de la céramique.

En revanche, 'agglomération sous forme d’llots d’atomes d’YSZ lors des dépots EB-PVD conduit
a la formation d’un revétement colonnaire. Les colonnes de barriere thermique séparées par
des gaps intercolonnaires sont plus aptes a accommoder les contraintes de dilatation
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thermique. Aujourd’hui, les dépbts EB-PVD de barriere thermique en surface des aubes de
turbines HP sont les plus rencontrés dans l'industrie aéronautique.

Néanmoins, de nouveaux procédés moins colteux que I'EB-PVD tels que la projection
thermique de solution (SPPS — Solution Precursor Plasma Spray) ou de suspension (SPS —
Suspension plasma spray) sont en vogue. En effet, ils permettent d’obtenir des revétements
plus poreux et par conséquent de conductivités thermiques plus faibles. De plus, en adaptant
les parameétres procédés, il est possible aujourd’hui d’atteindre une microstructure colonnaire
et ainsi d’améliorer les propriétés d’accommodation thermique des revétements projetés [17],
[19].

De nombreux travaux de conception des systemes barrieres thermiques sont bien évidemment
toujours menés pour améliorer les propriétés des barrieéres thermigques mais également pour
améliorer leur tenue en service. En effet, les systémes barrieres thermiques sont
continuellement soumis a de fortes sollicitations thermiques et mécaniques. La figure 2
schématise les différents mécanismes d’endommagement que peuvent rencontrés en service
les systéemes BT. lls sont classés en deux catégories distinctes : les mécanismes intrinseques
induits par la divergence des propriétés thermomécaniques des différentes couches du
systeme BT et les mécanismes extrinseques liés a I'interaction entre I'environnement et/ou les
particules ingérées dans les turboréacteurs et le systéeme BT [20].
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figure 2 - Mécanismes d'endommagement des systémes barrieres thermiques [20]

L’écaillage de la couche céramique, alors engendré, peut étre catastrophique pour la tenue des
aubes de turbine en service. En effet, le superalliage est alors soumis a des températures
proches de son point de fusion. De méme, des lors que des décohésions de la couche d’oxyde
apparaissent, le phénomene d’interdiffusion des éléments entre les couches du systeme BT
s’accélere pour faire croftre la couche d’oxyde protectrice, en appauvrissant le superalliage en
éléments y’-genes et en affectant alors la stabilité de ce dernier a hautes températures.
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C’est précisément pour étudier des pistes d’amélioration de la tenue des systemes barrieres
thermigues en service que ces travaux de thése ont été envisagés. Afin donc de ralentir
I"écaillage de la couche céramique et par conséquent la ruine du superalliage, il a été choisi de
renforcer 'ancrage mécanique entre les couches du systéme barriére thermique. Cet ancrage
mécanique est souvent favorisé par de fortes rugosités a I'interface entre un adhésif et son
substrat. Il est connu que la rugosité entre la sous-couche et la barriere thermique est souvent
contrélée par le procédé de sablage. Or, outre les probléemes de contamination des surfaces,
un tel procédé ne permet pas de contréler finement la géométrie de surface. Ces travaux de
these sont donc menés dans le but de vérifier s’il n’est pas possible de renforcer I'ancrage
meécanique par un procédé de texturation laser afin de maitriser tous ces éléments et d’éviter
les écaillages prématurés de la couche céramique en service.

Il faut savoir que ces travaux de these suivent ceux initiés par R. Kromer qui a étudié les
bénéfices de la texturation laser sur les mécanismes d’adhésion entre une couche d’YSZ
déposée par projection plasma et un superalliage monogranulaire de premiére génération, de
I’AM1 [21]. A cette occasion, il a été mis en évidence le fait que la tenue a I'écaillage de la
barriere thermique lors de sollicitations par fluage ou fatigue thermomécanique pouvait étre
renforcée par I'optimisation des morphologies d’interfaces. Les résultats prometteurs de ses
travaux ont cependant soulevé plusieurs interrogations auxquelles les travaux effectués dans
cette thése ont essayé de répondre.

Lors de la premiére partie de sa thése, R. Kromer a étudié le comportement du superalliage
monogranulaire AM1 non revétu, lors de son interaction avec un laser infrarouge de courtes
durées d’'impulsions de I'ordre de la centaine de nanosecondes. Or, au regard des constantes
évolutions de composition des superalliages monogranulaires a base nickel, il est intéressant
de se demander si tous les superalliages monogranulaires se comportent de la méme fagon lors
du processus d’ablation et d’apporter des informations supplémentaires quant aux
mécanismes induits.

Dans un second temps, il est pertinent de se demander si la texturation laser, connue pour
renforcer I'ancrage mécanique entre un superalliage non revétu et une couche céramique
projetée, peut étre bénéfique lorsqu’elle est appliquée sur la sous-couche d’accroche d’un
systeme barriere thermigue complet, comprenant entre autres une couche d’YSZ déposée par
EB-PVD. Pour répondre a cette interrogation, il faut alors étudier la croissance des colonnes de
zircone vyttriée sur diverses morphologies de surface afin de controler la microstructure de
cette couche protectrice.

Enfin, des essais d’oxydation cyclique ont été effectués pour discriminer les morphologies de
surface alors générées. En outre, les aubes de turbine HP sont soumises en service a des
sollicitations thermiques et mécaniques complexes comprenant par exemple du fluage, de
I’oxydation et de la fatigue thermomécanique a hautes températures. C'est pourquoi, il a été
défini pour cette étude d’évaluer la tenue des systemes barrieres thermiques texturés ou non,
lors d’essais de fatigue thermomécanique hors phase avec gradients thermiques pariétaux,
effectués sur le banc MAATRE. L'objectif sera donc dans un premier temps d’étudier le
comportement des superalliages et d’un systeme barriere thermique standard face a de telles
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sollicitations et de vérifier si la texturation laser améliore ou non la tenue a I"écaillage sans
induire de mécanismes d’endommagement catastrophiques pour I'ensemble du systéme.

Ainsi, pour répondre a toutes ces exigences, ce manuscrit se compose de quatre chapitres
distincts.

Le premier chapitre a pour principaux objectifs de décrire les différents matériaux retenus dans
le cadre de ce travail, ainsi que de présenter les différents moyens mis en ceuvre pour répondre
aux problématiques. Les technologies liées au laser, les essais a hautes températures et les
moyens de caractérisation seront donc détaillés.

Le deuxiéme chapitre est centré sur I'interaction entre le faisceau laser et les superalliages
monogranulaires a base nickel. Le comportement de divers superalliages face a I'ablation laser
ainsi que les mécanismes de solidification des zones fondues lors de ces interactions, y sont
étudiés.

Le troisieme chapitre est un chapitre de transition qui détaille la stratégie employée pour
développer les morphologies de surface par texturation laser. L'idée principale est donc de
renforcer les mécanismes d’adhésion au niveau des couches du systeme barriére thermique,

tout en garantissant des microstructures de la couche céramique proches de celles utilisées en
service.

Pour finir, le dernier chapitre se concentre sur la durabilité des systémes barriéres thermiques,
texturés ou non, sous de fortes sollicitations thermiques et mécaniques. Des essais d‘oxydation
cyclique a 1150°C ont donc dans un premier temps été menés afin de discriminer les
nombreuses morphologies de surface développées et d’évaluer ainsi la tenue a |'écaillage des
systemes barrieres thermiques texturés. Ensuite, des essais de fatigue thermomeécanique hors
phase avec gradient thermique pariétal ont été conduits afin d’évaluer la pertinence de tels
systemes BT sous des sollicitations proches de celles ressenties en service.
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Dans ce chapitre, les principales composantes du systéme barriére thermique, mis en
application dans cette these, vont étre décrites. De plus, les différents superalliages
monogranulaires étudiés pour comprendre les mécanismes régissant ['interaction
laser/matiere ainsi que leurs principales caractéristiques vont par la suite étre présentés. Enfin,
les machines d’essais et moyens de caractérisation mis en ceuvre dans ces travaux seront ici
introduits.

1 Systeme barriere thermique

Le revétement de type barriere thermique déposé sur un superalliage a base nickel, est
constitué de plusieurs couches distinctes telles que : une sous-couche d’accroche déposée
directement sur le substrat métallique, une couche d’oxyde naturel TGO et enfin la BT. Le
systéme barriére thermique de référence défini pour cette these est décrit ci-dessous.

1.1 Le substrat

Le substrat choisi, dont la composition est donnée par le tableau 1, est le CMSX4 Plus. Ce
superalliage monogranulaire a base nickel de 3™ génération présente, aprés un traitement de
mise en solution et deux revenus (tableau 2), une microstructure standard de type y/y’ (figure
3) [3].
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figure 3 - Microstructure standard du CMSX4 Plus en cceur de dendrite

1.2 La sous-couche

La sous-couche de type de y/y’, récemment développée par le groupe Safran, a une épaisseur
d’une vingtaine de micromeétres (figure 4) [11]. Elle est déposée sur le substrat par un procédé
de dépot physique en phase vapeur par co-évaporation. Ordinairement, pour assurer une forte
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adhérence entre la BT et la sous-couche d’accroche, cette derniére est sablée. Le protocole de
sablage étant classé confidentiel industrie, il ne sera pas présenté ici mais une rugosité variant
entre 0,3 et 0,8 um est néanmoins développée en surface. De plus, I'accentuation de la surface
développée du matériau permet de favoriser I'apparition d’une couche d’alumine alpha.

Apres dépobt de la sous-couche d’accroche, un traitement thermique de 4h a 1100°C est
effectué afin de permettre l'interdiffusion des éléments entre cette sous-couche et le substrat.

figure 4 - Sous-couche sablée de type y/y’ récemment développée par le groupe SAFRAN

1.3 La couche d’oxyde naturel

La couche d’oxyde naturel appelée TGO est formée dans un sas de préchauffage de I'enceinte
de dépot EB-PVD du Ceramic Coating Center. Ce traitement d’oxydation, qui dure environ 20
min, permet de former une couche d’alumine sous sa forme allotropique a, d’épaisseur
comprise entre 400 et 600 nm.

1.4 Lacouche céramique

Enfin, la barriere thermique retenue dans le cadre de ces travaux est de la zircone yttriée
partiellement stabilisée par 8% massique de Y20s. Elle a une épaisseur d’environ 150 um et une
structure colonnaire. Les colonnes ont a leur base une largeur de 5 um et s’évasent au cours
du dépobt pour atteindre une largeur de 15 um sur la partie haute des colonnes. Le dépot des
barrieres thermiques sur les différents échantillons a été effectué par le procédé EB-PVD
suivant le protocole industriel du Ceramic Coating Center. Comme pour le sablage, les
parametres procédés utilisés ne seront pas décrits ici. Il est possible d’observer sur la figure 5
la barriére thermique déposée sur la sous-couche de type y/y'.
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50 um

figure 5 - Colonnes EB-PVD développées sur la sous-couche d'accroche

Par la suite, le systeme BT défini par les différentes composantes précédemment décrites
(CMSX4 plus/SC y/y’'/BT EB-PVD) sera nommé systeme BT de référence. Cependant lors de ces
travaux de thése, dans I'idée de maitriser le procédé de texturation laser, il est apparu judicieux
d’étudier spécifiguement l'interaction entre un laser et des superalliages monogranulaires. Afin
donc de multiplier les cas d’études et d’apporter plus de résultats sur la compréhension des
mécanismes régissant l'interaction laser/matiére, différents superalliages monogranulaires ont
donc été considérés. Il est de fait indispensable de présenter les outils (laser) et les matériaux
nécessaires a cette étude.

2 Texturation laser

La texturation laser est un traitement de préparation de surface envisagé pour s’additionner
ou se substituer au procédé de sablage employé afin de renforcer I'adhésion de la BT sur son
substrat.

2.1 Superalliages a base nickel étudiés

La premiere partie de la these consiste a comprendre les mécanismes régissant |'interaction
entre le faisceau laser et les matériaux impactés afin de controler les morphologies de surface
créées et de maitriser le procédé de texturation laser. Il est alors intéressant de se demander
si différents superalliages a base nickel monogranulaires se comportent de la méme fagon lors
de leur ablation par un laser travaillant avec des durées d’impulsions de l'ordre de la
nanoseconde. Le tableau 1 donne la composition des superalliages monogranulaires considérés
pour cette étude.
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tableau 1 - Compositions des superalliages a base nickel monogranulaires

Alliage Solvus (°C) [Densité (g/cm3)[Gen.® - Com 3osm.on (wt%)
Ni | Co| Cr Mo [ W |Ta| Al Ti Re| Hf Nb Others
MAR M200 + Hf | 1205 +/- 10 8,61 Bal. [ 9,5 8,6 - 11,8 - 4,9 1,9 - 116 0,9 0,13C; 0,02 Fe
AM1 1268 +/- 5 8,59 1 |Bal |65| 78| 20 |57](79| 52 1,1 -] - - -
MC2 1265 +/- 5 8,63 Bal. | 50| 8,0 2,0 [80](6,0] 50 1,5 - - - -
CMSX4 Plus | 1334+/-5 8,93 3 Bal. (10,0 3,5 0,6 [60(80]| 57 0,9 4,8| 0,1 - -

Ces superalliages, de 17 et 3°™¢ générations, sont élaborés par un procédé de fonderie appelé
procédé de Bridgman. La microstructure de ces matériaux obtenue aprés traitements de mise
en solution, est constituée d’une matrice y et de précipités y’. Aprés mise en solution, il est
possible d’effectuer des revenus pour conférer aux précipités vy’ une morphologie cuboidale
réguliere. La figure 6 présente la microstructure de ’'AM1 avant et apres ces revenus.

figure 6 - Microstructure de I'AM1 aprés : (a) traitement de mise en solution, (b) aprés traitement de mise en solution suivi des
deux revenus standards

Le tableau 2 présente alors les différents traitements thermiques appliqués a ces superalliages.
Pour la suite, les superalliages seront nommés avec le suffixe « MS » pour les superalliages
ayant regu seulement les traitements de mise en solution et « MS R1 R2 » pour ceux ayant subi
les différents revenus.

tableau 2 - Traitements thermiques appliqués aux superalliages — AQ = air quench/trempe a I'air ; GFC = gaz furnace cooling/
refroidissement dans le four

Alliage Traitement de mise en solution Revenus
MAR M200 + Hf 1210°C/0,5 h + 1225°C/0,5 h + 1240°C/4 h/AQ 1100°C/5 h/AQ + 870°C/16 h/AQ
AM1 1300°C/3 h/AQ 1100°C/5 h/AQ + 870°C/16 h/AQ
MC2 1300°C/3 h/AQ 1080°C/6 h/AQ + 870°C/16 h/AQ
CMSX4 Plus 1313°C/2 h +1318°C/2 h + 1324°C/6 h + 1335°C/6 h/GFC 1163°C/6 h/AQ +871°C/20 h/AQ

De plus, afin d’évaluer I'impact de la morphologie de la microstructure y/y’ sur la réponse en
texturation, des échantillons d’AM1 et de MAR M200 + Hf ont été refroidis différemment
(trempe a I’eau, a l'air et directement dans le four) apres la derniere étape du traitement de
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mise en solution. Effectivement, ces temps de refroidissement différents engendrent des tailles
des précipités y’ différentes au sein de ces alliages.

Enfin, pour apporter des informations complémentaires quant a linfluence de la
microstructure des superalliages sur le processus d’ablation laser, un superalliage polycristallin
forgé a aussi été étudié. L'inconel 718, dont la composition est donnée dans le tableau 3, est
constitué essentiellement d’'une matrice y et de précipités y”’. Cette phase métastable
ordonnée et semi-cohérente NisNb a une structure quadratique centrée de type DO22. Cet
alliage a grains fins (environ 10 um), obtenus apres traitement de vieillissement thermique, ne
contient quasiment pas de phase y’ (moins de 5 %). De méme, des échantillons de nickel pur
ont également été texturés et étudiés afin de comprendre les mécanismes d’ablation des
superalliages monogranulaires a base nickel.

tableau 3 - Composition de I'inconel 718

Composition (wt%)
Ni | Co| Cr Mo | W |[Ta| Al Ti Re | Hf Nb Others
Inconel 718 8,19 50-55| <1 (17-21(2,8-3,3] - | - |0,2-0,8|0,65-1,15]| - - |4,75-5,5/0,04C;0,02B; 18,5Fe

Alliage Densité (g/cm3

2.2 Caractéristiques du laser utilisé

Pour envisager différentes morphologies de surface par laser (trous, lignes, quadrillages), un
laser de marquage a fibre, référencé Laseo Ylia M20 (Quantel), a été utilisé. C'est un laser pulsé,
équipé d’un scanner permettant de texturer une surface de 100 x 100 mm. Ce laser, a durée
d’impulsions de l'ordre de la centaine de nanosecondes, délivre un rayonnement de longueur
d’onde égale a 1064 nm avec une répartition d’énergie gaussienne. Le tableau 4 présente les
principales caractéristiques de ce laser.

tableau 4 - Principales caractéristiques du Laser Ylia M20 Quantel

Longueur d’onde A 1064 nm
Durée d’impulsion 100 ns
Fréguence 20-100 kHz
Puissance maximale 20W
Energie par pulse (a 20 kHz) 1m)
Diamétre focal 60 um

Sur la base de telles caractéristiques (puissance (W), fréquence d’impulsions (Hz), etc...),
plusieurs intensités laser | (W/m?) peuvent alors étre envisagées de facon a pouvoir varier
I'impact de I'outil photonique en surface des matériaux. Les caractéristiques énergétiques d’un
laser peuvent d’ailleurs se définir suivant les différentes grandeurs rappelées ci-dessous :

P, =E;.v Eq1
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Avec P,, la puissance moyenne du laser (W), v la fréquence d’impulsion (Hz), E; I'énergie d’une
impulsion (J), P, la puissance créte (W), F la fluence (J/m?) et S la surface de la tache focale (m?)
et I I'intensité laser (W/m?).

Ainsi, suivant I'énergie laser déposée en surface des matériaux, différentes réponses peuvent
alors étre observées au regard du flux thermique irradiant, de la stratégie de marquage mais
aussi des caractéristiques thermiques et mécaniques des matériaux. Par cet outil, il est alors
possible de modeler de bien des facons la surface traitée en générant, par exemple, des motifs
de type trous, lignes ou quadrillages, comme l'illustre la figure 7.
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figure 7 - (a) Trous générés sur de ’AM1 MS, (b) trous texturés sur la sous-couche d’accroche, (c) lignes formées sur la sous-
couche d’accroche et (d) quadrillages créés sur de ’AM1 MS

Au cours de ce travail, différentes morphologies de pieces ont été considérées. Pour une
approche plutét phénoménologique, des échantillons de surface plane et de géométrie
rectangulaire ou circulaire ont tout d’abord été traités (figure 8).
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Zone de
traitement Aspiration

figure 8 - Installation du laser pour le traitement de surfaces planes

Cependant, pour I"évaluation comportementale des systemes (fatigue thermomeécanique de
systéme BT), le traitement d’éprouvettes de géométrie complexe (éprouvettes tubulaires) a d
étre considéré. Pour ce faire, un robot cing axes (ABB IRB 400 M98) a d{ étre rajouté au
systeme photonique afin de faciliter la manipulation de I'éprouvette et permettre ainsi la
texturation de I'extréme surface. La figure 9 montre le montage nécessaire au traitement des
éprouvettes dédiées aux essais de fatigue thermomécanique. Compte tenu de la géométrie
particuliere de telles pieces (pieces courbes), il fit important, en effet, d’assurer une distance
focale constante sur toute la partie utile de I'éprouvette.

Téte laser

& Rl Eprouvette tubulaire

figure 9 - Texturation laser d'une éprouvette tubulaire
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2.3 Mesures du coefficient d’absorption

Afin de caractériser I'ensemble des matériaux étudiés et de mettre en avant certaines
propriétés optiques susceptibles de présenter une influence sur le comportement du matériau
lors d’une irradiation laser, des mesures de réflectivité ont été effectuées, en collaboration avec
le laboratoire PIMM de 'ENSAM de Paris.

Pour ce faire, un faisceau est émis par un laser TRUMPF Trudisk 10002, dont les principales
caractéristiques sont données dans le tableau 5. La puissance délivrée par ce laser ne peut étre
inférieure a 305 W. Par conséquent, un filtre de densité optique absorbante a d{ étre utilisé
pour atténuer la puissance du faisceau incident et ainsi minimiser I'intensité laser déposée en
surface du matériau.

tableau 5 - Principales caractéristiques du Laser TRUMPF Trudisk 10002

Longueur d’onde A 1030 nm
Durée d’impulsion 100 ms
Densité optique 0,84
Puissance laser incidente 305w

Exposition énergétique sur cible | 120 J/cm?

Diameétre focal 2,2 mm

Le faisceau laser traverse une sphére intégrante dont la surface interne est revétue par une
couche de sulfate de baryum. Le faisceau impacte ensuite le matériau étudié, orienté a 4° par
rapport au faisceau incident et placé a 10 mm de la sortie de la sphére. Ce faisceau est ensuite
réfléchi par I'échantillon impacté et est récupéré par une photodiode en silicium (Edmund
Optics), de réponse spectrale 200-1000 nm et de surface active de 6,25 mm? (figure 10). Un
filtre interférentiel centré sur 1030 nm, de bande passante 10 nm, ainsi qu'un jeu de densités
optiques sont alors placés devant la photodiode afin d’assurer une bonne qualité du signal de
sortie. Ce signal correspond a une tension analogique proportionnelle a l'intensité lumineuse
recue et est donc enregistré par un oscilloscope numérique. La fréquence d’échantillonnage
est de 5000 ech/s.
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. : Faisceau LASER
Téte optique

Densité optique

Densité optique

Sphére intégrante "
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Détecteur
Détecteur
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monté sur table
élévatrice Echantillon

figure 10 - Mesures de réflectivité avec sphére intégrante

Afin d’estimer une réponse fiable du comportement des matériaux, trois mesures ont été
effectuées sur chaque échantillon. Les valeurs de réflectivité r sont obtenues grace a I’équation
suivante :

__0,985.5mes

Eg5
Sref q

oU Smes et Sref correspondent, respectivement, aux valeurs des signaux obtenus pour
I’échantillon étudié et pour un échantillon de référence (pastille de cuivre polie-miroir de 20
mm de diameétre, d'épaisseur 2 mm et ayant une réflectivité de 98,5% a 1030 nm).

Grace aux mesures de réflectivité, les coefficients d’absorption a peuvent alors étre obtenus
pour chaque matériau suivant la formule suivante :

a=1—7r k6

3 Essais a hautes températures

3.1 Essais d’oxydation cyclique

Afin d’étudier l'influence de la topographie de surface générée par la texturation laser sur la
tenue a I'écaillage des barrieres thermiques, des essais d’oxydation cyclique ont été effectués
dans un four ascenseur DELTA THERMIQUE du groupe SAFRAN.

Le cycle thermique correspond a une montée des échantillons de la température ambiante
jusqu’a 1150°C a vitesse contrélée (moins de quinze minutes), suivie d’'un maintien a cette
température pendant une heure (moins le temps de montée), pour finir par un refroidissement
a l'air pendant quinze minutes (voir figure 11). Imposés en boucle sur les échantillons, les essais
ont été stoppés lorsqu’approximativement 20 % de la surface revétue de la barrieére thermique
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s'est écaillée. Quotidiennement, un opérateur Safran vérifiait alors visuellement I'état de
surface des échantillons revétus pour retirer du banc de cyclage les échantillons écaillés.

Température (°C)

A . .
1150°C .).......80 min - temps de montée

Tamb _

» Temps (min)

figure 11 - Evolution de la température lors des essais d'oxydation cyclique

Pour estimer le comportement des systémes, trois pions de 1 mm d’épaisseur, 20 mm de
diameétre et revétus sur une seule face ont été testés. Afin d’estimer I'influence des traitements
de surface et donc des différentes morphologies de surface, les échantillons texturés et sablés
ont alors été comparés en oxydation cyclique. Dix configurations différentes ont ainsi été
évaluées. La figure 12 présente, lors d’une des étapes de refroidissement a I'air, le lot de pions
testés.

figure 12 - Pions testés lors du refroidissement a I'air

3.2 Analyses thermogravimétriques

Afin d’étudier les cinétiques d’oxydation en fonction du traitement de surface appliqué a
I’échantillon, des essais d’oxydation isotherme de 100 h a 1150°C (figure 13) ont ensuite été
effectués par un analyseur thermogravimétrigue modulaire (ATG SETARAM SETSYS). La prise
de masse s’est faite avec une précision de 1 ug.
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figure 13 - Température appliquée lors des essais ATG

Des pions de 1 mm d’épaisseur et de 13 mm de diametre avec des chanfreins de 1 mm des
deux cOtés ont été usinés. Aprés traitement de texturation ou de sablage, les deux faces des
pions ont été revétues. Un outillage spécifique a di étre concu afin de revétir ces pions. La
figure 14 présente 'outillage alors développé ainsi que le résultat obtenu sur un pion. Par
manque de temps, seulement quatre configurations différentes ont été analysées par
thermogravimétrie.

Echantillon (@ = 13 mm)

4+——>
14 mm

Dimensions : languettes : L : 2 mm x| = 2 mm

figure 14 - Outillage congu pour revétir les deux faces des pions pour les analyses thermogravimétriques

3.3 Essais de traction

Afin d’évaluer le comportement des superalliages lors des paliers froids des essais de fatigue
thermomécanique hors phase, des essais de traction a 500°C ont été réalisés. Ces essais ont
été effectués a une vitesse de déformation initiale de 103 s%, sur des éprouvettes d’AM1, de
CMSX4 et de CMSX4 Plus afin d’évaluer la tenue de différents superalliages monogranulaires
lors de telles sollicitations a température intermédiaire. Certains de ces résultats, nécessaires
a la compréhension des résultats des essais de fatigue thermomécanique, seront donc
intégralement présentés dans le chapitre 4, les autres seront donnés dans I'annexe 1.

3.3.1 Le pré-vieillissement des échantillons

Il a été choisi également d’évaluer I'influence d’un pré-vieillissement thermique a 1100°C et a
1150°C sur les propriétés en traction a 500°C de ces superalliages, afin de simuler une
dégradation longue durée aux cceurs des matériaux. Pour ce faire des vieillissements de 24 h,
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100 h, 200 h, 250 h, 300 h, 500 h et 1000 h a 1100°C ont été appliqués sur des éprouvettes
d’AM1, CMSX4 et CMSX4 Plus. Ces mémes temps de vieillissement ont donc été effectués a
1150°C mais seulement sur des échantillons de CMSX4 Plus, par mangue de matiere premiere.

1.1.1 La machine d’essais

Les essais de traction a 500°C ont été effectués sur une machine électromécanique Instron
8562 équipée d'un four résistif bi-zone de Pyrox. Aprées stabilisation thermique de I'éprouvette
pendant 30 minutes, un extensometre est positionné sur la surface au niveau de la partie utile
de I'éprouvette pour mesurer les déformations en cours d’essais.

1.1.2 La géométrie des éprouvettes

Les éprouvettes, de longueur 42 mm, ont une partie utile de 14 mm et de 4 mm de diamétre.
La figure 15 donne les dimensions exactes de |'éprouvette. Avant essais, la partie utile des
éprouvettes a été polie jusqu’a un état dit miroir, avec un polissage final le long de 'axe de
traction. Ces étapes de polissages ont été effectuées afin de désécrouir la surface et de
diminuer sa rugosité. Les amorcages indésirés de fissures en surface des éprouvettes sont ainsi
minimisés.
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figure 15 - Géométrie des éprouvettes de traction

3.4 Essais de fatigue thermomécanique

L’objectif principal de cette these est de renforcer I'ancrage mécanique par texturation laser
entre la sous-couche y/y’ et la zircone yttriée afin d’augmenter la tenue en service des systemes
barrieres thermiques. Pour vérifier la pertinence d’une telle solution technologique, il a été
établi d’évaluer la tenue a I’écaillage des systemes BT texturés lors de sollicitations complexes,
proches de celles ressenties par les aubes de turbine HP en service, et ce sous environnement
sévere. Pour ce faire des essais de fatigue thermomécanique hors phase avec gradient
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thermique pariétal (TGMF — Thermal Gradient Mechanical Fatigue) ont été effectués sur le banc
MAATRE.

3.4.1 Le banc d’essai MAATRE

Le banc MAATRE (Mécanique et Aérothermique des Aubes de Turbines Refroidies), développé
par l'institut Pprime, permet de reproduire des chargements de fatigue thermomécanique
représentatifs de ceux rencontrés dans les parties chaudes des turboréacteurs [22]. La figure
16 présente I'ensemble du banc. Il est constitué d’une machine surélevée Instron 8862
électromécanique d’une capacité de +/- 100 kN assurant les chargements mécaniques, d'un
brileur alimenté en gaz naturel et ayant une puissance thermique maximale de 550 kW, d’un
convergent et d’une veine d’essais en alliage de cuivre ayant un diamétre interne de 60 mm.
Cette veine, présentée sur la figure 17 est refroidie a I'eau lors des essais.

Ce banc permet de travailler dans une gamme de température variant de 300°C a 1600°C et
d’atteindre des transitoires de température tres élevés (vitesses de chauffage supérieures a
300°C/s dans la gamme de température 500-1200°C).
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figure 16 - Banc MAATRE
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figure 17 - Veine d'essais du banc MAATRE

1.1.3 Géométries des éprouvettes

Les essais de fatigue thermomécanique ont été réalisés sur des éprouvettes tubulaires de
diametre 11 mm extérieur et 9 mm intérieur sur toute la section utile de 25 mm de longueur
(figure 18). L'usinage interne de |'éprouvette (percage et rodage) permet ensuite le
refroidissement interne du matériau induisant des gradients thermiques pariétaux.
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figure 18 - Géométrie des éprouvettes de fatigue thermomécanique

1.1.4 Conditions de chargement

Pour évaluer la pertinence de la solution technologie développée lors de ces travaux, il a été
choisi d’étudier le comportement des systemes barrieres thermigues, avec ou sans texturation
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au niveau de la sous-couche d’accroche en fatigue thermomécanique hors phase. Le cycle
appliqué est le suivant :

- Montée en température : 60s/20°C.s*
- Palier chaud : 1h/-100 MPa/Tmax

- Descente en température : 60s/20°C.s?
- Palier froid : 30s/700 MPa/500°C

La température Tmax, appliquée a 'amont des éprouvettes vis-a-vis de I"écoulement du flux,
est fortement dépendante du revétement appliqué ou non sur les éprouvettes. Les
paragraphes suivants décrivent comment cette derniere a été établie.

Tous ces essais ont été effectués avec un débit de refroidissement interne constant, égala 17
Nm3/h et 13 Nm3/h pour les éprouvettes non revétues et revétues, respectivement.

1.1.5 Calibrations thermiques

Les éprouvettes cyclées seront donc soumises a un écoulement turbulent et seront chauffées
par convection forcée externe. Il est nécessaire donc de contréler la température imposée aux
éprouvettes. Or, pour pouvoir coupler les résultats de fatigue thermomécanique a ceux
obtenus en oxydation cyclique, il a été choisi d'imposer une température de 1150°C a
I'interface sous-couche/superalliage.

Une caméra thermique infrarouge a micro-bolometres (Optriss Pl 450) a donc été utilisée pour
mesurer la température appliqguée en surface des éprouvettes. La figure 19.a montre le
gradient thermique obtenu sur une éprouvette de CMSX4 Plus non revétue. Il est cependant
impossible de mesurer par une quelconque instrumentation la température imposée a
Iinterface sous-couche/superalliage. Pour pallier ce probléeme, des calculs de bilan thermique
décrits dans I'annexe 2 ont été effectués et ont permis d’établir le fait qu’il faille imposer, dans
des conditions de refroidissement interne fixées (13 Nm3/h de débit), une température de
1180°C a la surface de la barriere thermique pour atteindre I'objectif souhaité a l'interface
(figure 19.b).
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figure 19 - Mesures du gradient thermique sur la surface : (a) d’une éprouvette non revétue et (b) d’une éprouvette revétue
du systeme barriere thermique de référence

Pour vérifier ces résultats, un essai de fluage de 24 h a 100 MPa sur une éprouvette revétue a
été effectué dans les conditions de chargements thermiques théoriques. Aprés essais,
I"éprouvette a été découpée longitudinalement, polie jusqu’au micron, attaquée chimiquement
et observée en microscopie électronique a balayage. Cet essai a permis la mise en radeaux des
précipités y’, facilitant ainsi la mesure de la fraction surfacique des précipités y’. Or, a partir de
ces mesures, il est possible de remonter a la température vue par le substrat. En effet, I'annexe
3 présente I'étude préalablement faite a cette these et qui a permis d’établir I'évolution de la
fraction surfacique des précipités y’ en fonction de la température, pour divers superalliages
monogranulaires a base nickel. Les résultats obtenus en termes de fraction surfacique de
précipités y’, donnés dans I'annexe 2, ont permis alors de confirmer le fait qu’en appliquant
1180°C a I'extréme surface de la couche céramique, la température a linterface sous-
couche/superalliage est proche des 1150°C.

3.4.2 Matrice d’essais

Des essais sur différents superalliages monogranulaires sans revétement ont dans un premier
temps été effectués afin d’évaluer leur comportement face a de telles conditions de
sollicitation. Une éprouvette d’AM1 et une de CMSX4 Plus ont donc été testées en fatigue
thermomécanique. Avant chaque essai, les éprouvettes non revétues ont été scrupuleusement
polies (jusqu’au papier 4000 SiC) pour minimiser les défauts de surface pouvant étre des sites
préférentiels d’amorcage de fissures.
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Dans un second temps, le systeme barriére thermique de référence a été cyclé en fatigue
thermomécanique. De plus, pour évaluer l'influence des différentes couches du systeme
barriere thermique sur la durée de vie en fatigue thermomécanique, un essai sur une
éprouvette uniquement revétue de la sous-couche y/y’ a également été effectué. Puis,
I'influence des motifs de texturation sur les propriétés en fatigue thermomeécanique a enfin été
évaluée. Pour une question de co(t, seulement deux morphologies de surface texturées ont pu
étre étudiées lors de cette campagne d’essais, morphologies sélectionnées sur la base de leur
tenue en oxydation cyclique.

En outre, le comportement du systéme barriere thermique de référence a été comparé a un
systeme de type AM1/NiAIPt/YSZ plus communément utilisé par le groupe SAFRAN. Enfin, une
étude sur l'influence d’un pré-vieillissement de 100 h a 1150°C a été menée, afin d’évaluer
I'impact d’'une dégradation longue durée du systéme BT sur les propriétés en TGMF. Les
vieillissements thermiques ont été effectués, préalablement aux essais de fatigue
thermomécanique, dans un four Nabertherm 1800. Afin de ne pas favoriser un quelconque
écaillage des éprouvettes revétues, il a été décidé de refroidir I'ensemble des éprouvettes au
four avec des transitoires proches des 10°C/min.

Le tableau 6 tableau 1récapitule I'ensemble des essais de fatigue thermomécanique conduits
lors de ces travaux de these. Au regard du prix de tels essais, un seul essai par condition a été
effectué.

tableau 6 - Matrice d'essais de fatigue thermomécanique avec gradients thermiques pariétaux

Matériaux Sous-couche BT Texturation Pré-vieillissement Tmax (°C)

AM1 X X X X 1150°C
CMSX4 Plus X X X X 1150°C
CMSX4 Plus vy X X X 1150°C
CMSX4 Plus A% YSZ X X 1180°C
CMSX4 Plus vy YSZ 1°" motif X 1180°C
CMSX4 Plus vV YSz 28me motif X 1180°C
AM1 NiAlPt YSZ X X 1180°C
X X X 1h -1150°C 1150°C

CMSX4 Plus RF : 10°C/min
vV X X 1h — 1150°C 1150°C

CMSX4 Plus RF : 10°C/min
vV Ysz X 1h — 1150°C 1180°C

CMSX4 Plus RF : 10°C/min
A% YSZ 1°" motif 1h -1150°C 1180°C

CMSX4 Plus RF : 10°C/min
v YSZ 28me motif 1h —1150°C 1180°C

CMSX4 Plus RF : 10°C/min
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1.1.6  Suivi de marqueurs

Afin de suivre les déformations des éprouvettes lors des essais de fatigue thermomécanique, il
a été nécessaire de placer des marqueurs sur les éprouvettes tubulaires. Par une peinture
haute émissivité (Hie-Coat 840 CX), quatre marqueurs ont systématiquement été placés sur les
éprouvettes revétues (voir un exemple sur la figure 20). Des disques en platine ont ensuite été
soudés par point sur les éprouvettes tubulaires non revétues. A I'aide d’une caméra (AVT Manta
G-917), couplée a un logiciel d’acquisition d’images développé au sein de l'institut Pprime, il a
ainsi été possible de mesurer en temps réel le déplacement de ces marqueurs.

I Marqueurs peints

figure 20 - Marqueurs peints sur les éprouvettes revétues

4 Caractérisation des échantillons

4.1 Préparation des échantillons

Afin d’analyser les différents échantillons aprés essais, il a été nécessaire d’effectuer un
ensemble d’étapes pour préparer ces derniers et ainsi faciliter les observations. Ces principales
étapes vont étre décrites dans les paragraphes suivants.

4.1.1 Analyse des motifs de texturation

Il est particulierement compliqué de caractériser les surfaces texturées par des mesures de
rugosité standards de par les fortes profondeurs générées. Dans I'optique donc de qualifier les
morphologies de surface, il a été défini de caractériser spécifiqguement la morphologie des
motifs de texturation.

Pour ce faire, les échantillons ont été enrobés a froid par une résine époxy et découpés a 'aide
d’une micro trongconneuse (Mecatom T210 (4500 rpm, 0.1 mm/s)). Cette étape d’enrobage a
froid est nécessaire pour protéger les motifs de texturation et éviter toute dégradation, ainsi
que les effets de bords, pouvant survenir lors des étapes de découpe et polissage. Par la suite,
les échantillons ont donc été polis jusqu’au micron puis soigneusement nettoyés a I'éthanol
dans un bain a ultrasons pendant 5 minutes.

Afin de révéler la microstructure des superalliages, une attaque chimique pendant 10 secondes
par de I'eau régale (1/3 HNOs + 2/3 HCl en volume), a été réalisée sur les surfaces polies. Enfin
les échantillons ont été métallisés par une couche nanométrique d’or-palladium. Lorsque les
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motifs ont été texturées sur la sous-couche y/y’, les échantillons enrobés puis découpés ont
subis un polissage jusqu’au micron suivi d’un polissage a I'OPS pendant 6 minutes. Les mémes
étapes de nettoyage et de métallisation ont ensuite été appliquées.

4.1.2 Préparation des pions revétus

Dans un premier temps, tous les pions revétus du systeme barriere thermique ont été
métallisés par une couche nanométrique d’or-palladium afin d’effectuer des observations de
la couche céramique en surface par microscopie électronique a balayage.

Par la suite, I’ensemble des échantillons a été enrobé a froid, puis découpé de la facon décrite
dans les paragraphes précédents. L'étape d’enrobage a froid sur les échantillons revétus est en
effet nécessaire afin de minimiser les endommagements liés aux différentes étapes de
préparation. Un polissage manuel jusqu’au micron suivi d’'une étape de nettoyage ont ensuite
été effectués. L'ensemble des pions ainsi préparés a de nouveau été métallisé afin de permettre
I’'observation en microscopie électronique.

1.1.7 Eprouvettes de traction

Afin de corréler la tenue en traction a 500°C des superalliages a leur microstructure, les
éprouvettes de traction ont été, apres essais, découpées longitudinalement, a I'aide toujours
de la micro trongonneuse. Les étapes de polissage jusqu’au micron, couplées a celles de
nettoyage et d’attaque chimique, ont suivi.

4.1.3 Eprouvettes tubulaires

Afin d’étudier les mécanismes d’endommagement induits sur les éprouvettes tubulaires lors
des essais de TGMF, il est nécessaire de préparer ces dernieres afin de pouvoir les observer en
microscopie électronique a balayage.

Pour éviter I'écaillage de la barriere thermique lors des étapes de préparation, il a été défini,
pour les protéger, d’enrober a froid les éprouvettes revétues. Afin donc de pouvoir entierement
enrober a froid les éprouvettes tubulaires revétues, un moule a d{ étre concu (avec I'aide du
logiciel Catia V6). Le moule a ensuite été fabriqué a I'aide d’une machine de fabrication additive
(Ultimaker 2). Le matériau utilisé est du polyuréthane thermoplastique TPU 95A, il a été choisi
pour étre suffisamment souple afin de faciliter le démoulage. La figure 21 présente le moule
ainsi gu’une éprouvette revétue avant I'étape d’enrobage a froid.
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figure 21 - Moule congu pour permettre I'enrobage des éprouvettes tubulaires

Une fois les éprouvettes enrobées, elles ont été découpées longitudinalement et ont subi les

mémes étapes de préparation que les éprouvettes de traction.

Les éprouvettes tubulaires non revétues ont, quant a elles, été découpées longitudinalement
puis elles ont été enrobées a chaud par une résine dédiée pour les observations MEB.

Différentes étapes sont donc nécessaires pour caractériser, analyser les échantillons et
éprouvettes utiles a cette these. Le tableau 7 résume donc ces diverses étapes de préparation
en fonction de la nature des échantillons.

tableau 7 - Etapes de préparation en fonction de la nature des échantillons analysés

tubulaire revétue

Types Etapes Pré-enrobage Découpe Polissage | Attaque | Métallisation
d’échantillons préliminaires a froid chimique
Pion non revétu // axe de
) ) X X ) micron v X
(motif texturation) texturation
// axe de micron +
Pion revétu Métallisation % ) Vv Vv
texturation OPS
Eprouvette traction X X longitudinale micron % X
Eprouvette
) X X longitudinale micron % X
tubulaire nue
Eprouvette
X v longitudinale micron % v
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4.2 Microscopie

4.2.1 Caractérisation par microscopie électronique a balayage

Différents microscopes électroniques a balayage (MEB — Microscopie Electronique a Balayage)
ont été utilisés pour observer la microstructure des matériaux considérés dans cette étude :

- MEB conventionnel JEOL 6400, utilisé en électrons secondaires et en électrons
rétrodiffusés, sous une tension d’accélération de 25 kV, essentiellement pour
caractériser dimensionnellement les morphologies de surface.

- MEB FEG JEOL 7000F, utilisé en électrons secondaires, sous une tension d’accélération
de 25 kV, essentiellement pour caractériser la microstructure des superalliages.

-  MEB FEG JEOL 7000F et 7800F, utilisé en électrons secondaires et en électrons
rétrodiffusés, sous une tension d’accélération de 25 kV, essentiellement pour
caractériser la microstructure des éprouvettes revétues.

Des microscopes différents ont donc été utilisés pour des raisons de disponibilités des moyens
lors des différentes phases d’analyses.

4.2.2 Analyses EBSD

Dans le but de caractériser |'orientation cristallographique au niveau des zones, fondues puis
re-solidifiées, a proximité des cavités, des analyses EBSD ont été effectuées a I'aide du MEB FEG
JEOL 7000F et du logiciel OIM.

L’ensemble des cartographies présentées ont été codées selon I'axe z (figure 22), axe paralléle
a I'axe de solidification des superalliages monogranulaires étudiés.

Laser

[V

figure 22 - Repére pour le codage des cartographies EBSD

4.3 Analyses d'images

4.3.1 Caractérisation dimensionnelle des motifs de texturation

Afin de mesurer les géométries et ainsi déterminer les volumes thermiquement affectés en
périphérie des motifs, au moins six images MEB de chaque motif texturé, au grossissement
x1000, ont été traitées par le logiciel Imagel. Des précisions concernant ces mesures de
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géomeétries et les calculs associés pour approximer les volumes thermiquement affectés, sont
donnés dans le chapitre 2.

4.3.2 Caractérisation de la microstructure des superalliages

Pour évaluer les évolutions microstructurales des matériaux lors du processus d’ablation laser
ou bien lors de leur exposition a de hautes températures, I"utilisation du logiciel Visilog 6.9 a
été nécessaire. La largeur des couloirs de matrice v, la taille des précipités y’, aussi que leur
fraction surfacique ont été approximées a I'aide d’images MEB a différents grossissements, en
cceur de dendrites et dans les zones interdendritiques (figure 23).
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figure 23 - Détermination de la fraction surfacique des précipités y’, de leur taille et détermination de la largeur des couloirs
de matrice y

4.3.3 Caractérisation de la microstructure des barrieres thermiques

Pour caractériser les revétements déposés par EB-PVD, plusieurs mesures ont été effectuées,
a l'aide du logiciel ImageJ, sur au moins six images différentes. L'épaisseur de la couche
céramique (figure 24.a), la largeur des colonnes en haut du dépo6t et a mi-hauteur (figure 24.b)
ont donc été mesurées. Par ce logiciel et a partir des vues en surface des barrieres thermiques,
il est possible de déterminer le taux de densité de colonnes. En effet, comme illustré par la
figure 25, il est possible de mesurer le taux de porosités et ainsi d’estimer la densité de colonnes
rencontrée. De méme, les taux de vides intercolonnaires au niveau d’un motif ont pu également
étre mesurés (figure 26).
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figure 24 - Mesures de (a) I'épaisseur du dépét et (b) les largeurs des colonnes en haut et a mi dépét

100 um

v T o o

Vue de dessus de la couche Seuillage Analyse des particules
céramique

figure 25 - Etapes de mesure de la densité de colonnes

-

Vue en coupe de la couche Sélection de la Seuillage Analyse des
céramique zone d’étude particules

figure 26 - Etapes de mesure du taux de vide intercolonnaire

5 Synthese

Ce chapitre avait donc pour objectif de présenter les matériaux étudiés, comprenant le systeme
BT considéré comme étant celui de référence pour ces travaux et les superalliages considérés
pour I'étude de I'interaction laser-matiére. Le laser utilisé pour traiter les surfaces et les essais
mis en ceuvre pour évaluer la tenue a I'écaillage des systemes BT ont également été présentés.
Enfin, les différents moyens employés pour caractériser et analyser la microstructure des
superalliages et des systémes BT ont été définis.
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Il est a présent temps de s’intéresser aux mécanismes régissant de l|'interaction laser-
superalliages afin de maitriser le procédé de texturation laser et d’évaluer I'impact d’un tel
traitement de surface sur 'endommagement des matériaux irradiés dans cette étude.
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L'objectif principal de ce chapitre est d’étudier le comportement des matériaux lorsqu’ils sont
irradiés par un laser nanoseconde. Il est donc nécessaire d’apporter des réponses quant aux
endommagements induits par un tel traitement de surface, aux matériaux considérés dans
cette étude.

1 Etude bibliographique

Afin de maitriser le procédé de texturation laser et les modifications de surface induites, il est
nécessaire de comprendre les mécanismes qui régissent l'interaction entre le laser et les
matériaux considérés. Différents résultats peuvent en effet étre observés selon les
caractéristiques du faisceau laser et celles du matériau traité. Par conséquent, un rappel sera
fait dans un premier temps, sur les superalliages a base nickel, en s’attardant particulierement
sur leurs propriétés microstructurales. Les principes de I'ablation laser et les différents
mécanismes favorisant la formation de cavités seront présentés par la suite. Enfin, pour
comprendre comment se positionnent ces travaux de these dans la communauté scientifique,
différentes études spécifiques a I'interaction laser-superalliages seront détaillées.

1.1 Les superalliages a base nickel

Les superalliages a base nickel coulés, matériaux considérés dans ces travaux de these, sont
utilisés pour répondre aux criteres de dimensionnement des aubes de turbine haute pression
des turboréacteurs. L'un des principaux développements de ces alliages s’est orienté autour
des procédés d’obtention afin de passer de structures équiaxes, a des structures colonnaires
puis monogranulaires (figure 27) [23], [24]. La suppression des joints de grain, sites
préférentiels d’amorcage de fissures, a notamment permis d’augmenter la tenue au fluage de
ces matériaux.

(c)

Equiaxed crystal | Single crystal

structure Columnar crystal

structure

figure 27 - Structures des aubes : (a) équiaxe, (b) colonnaire, (c) monogranulaire [2]
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Le procédé de solidification Bridgman permet donc I'obtention de pieces a solidification dirigée
ou monogranulaires. Le métal liquide est versé dans un moule a la forme extérieure de la piece
considérée, positionné dans un four sous vide. Le moule est déplacé a vitesse controlée de la
partie chaude du four vers une partie plus froide. Le gradient thermique alors engendré impose
un déplacement unidirectionnel de linterface solide-liquide et ainsi une croissance
dendritique. Les dendrites formées vont alors croitre dans la direction de solidification qui, dans
le cas des superalliages, s’avere généralement étre suivant |'orientation cristallographique
[001]. Les bras secondaires de la structure dendritique vont ensuite se développer dans les
directions [100] et [010]. La structure monogranulaire est obtenue par I'utilisation de sélecteurs
favorisant la croissance d’un seul grain dans le moule (figure 28) [23], [25]-[27].

® ®
® Four a ®
® radiation ®
® f ®
® : o
o - e
® ®
® 2
MOUN? en Sélecteur
ceramique de grain
Systéme de

refroidissement

figure 28 - Procédé de solidification Bridgman [25]

Il existe des hétérogénéités microstructurales et chimiques au sein de ces matériaux dues a la
solidification dendritique de ces derniers. En effet, les dendrites se solidifient plus rapidement
que les espaces interdendritiques résultant en un enrichissement des éléments y’-genes vers
ces derniers, de par la plus faible densité de ces éléments. Les espaces interdendritques
présentent donc une fraction volumique de la phase y’ plus importante ainsi que des précipités
plus grossiers dans I’état brut de coulée. De plus, la formation d’eutectiques riches en éléments
y'-genes au sein méme de ces espaces est favorisée. Les éléments réfractaires tels que le
rhénium, le molybdéne et le tungsténe vont eux se trouver majoritairement en cceur de
dendrites [2].

Un traitement thermique de mise en solution adapté a chaque alliage est donc préconisé pour
réduire ces hétérogénéités, via l'interdiffusion des éléments au sein de la structure dendritique.
La plage de température définie doit permettre a |'alliage d’étre dans un domaine monophasé
Y. La température de ce traitement doit donc étre proche du solidus mais inférieure a la
température de brllure du matériau (i.e. température de formation de la premiére goutte de
liguide).
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Deux traitements thermiques consécutifs sont ensuite appliqués aux superalliages afin de leur
conférer une microstructure optimisée. Le premier revenu, dit de diffusion, réalisé
habituellement entre 1000°C et 1200°C pendant 2 a 8 heures, joue un réle sur la taille, la
distribution et la morphologie des précipités y’. Ce premier traitement est aussi employé pour
assurer l'interdiffusion entre le revétement (sous-couche d’accroche) et le substrat dans le cas
d’'un composant. Le deuxieme traitement thermique, communément appelé revenu de
vieillissement, augmente quant a lui la fraction volumique de précipités au sein de I'alliage. Ce
revenu est généralement réalisé aux alentours des 870°C pendant 6 a 30 heures. Finalement,
la figure 29 schématise les différents traitements thermiques appliqués aux superalliages a base

nickel [28].

T(°C)

| Mise en

[ solution
|

De 2 a 8 heures
1000°C < T< 1200°C

| Revenu |

I:I. n°l \
| |

Premier point de fusion

¥ solvus

De 6 a 30 heures
750°C < T <900°C

Revenu
n°2 \

De 3 a 30 heures
T>1200°C

Temps

figure 29 - Traitements thermiques appliqués aux superalliages monogranulaires [28]

La microstructure standard des superalliages a base nickel monogranulaires est donc
constituée d’'une matrice austénitique y de structure cubique a faces centrées, renforcée par
la précipitation d’une phase stable et cohérente y’. Cette derniére, essentiellement composée
de Nis(Al, Ti, Ta), a une structure cristallographique ordonnée (cubique) de type L1, (figure 30).

figure 30 - Structure cristallographique : (a) de la phase y, (b) des précipités y’ [29]
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La figure 31 présente, apres attaque chimique, la microstructure typique en cceur de dendrite
d’un superalliage a base nickel monogranulaire. Ces précipités cuboidaux sont alignés selon la
direction de solidification du matériau et ont des cotés de longueur comprise entre 400 et 500
nm.

figure 31 - Microstructure standard en cceur de dendrite de I'AM1

La cohérence a l'interface y/y’, dépendante du désaccord paramétrique de maille des deux
phases, participe a la tenue mécanique de tels alliages a hautes températures. Le désaccord
paramétrique & de maille est défini par I'’équation suivante :

Ay — a
S=—>=~L ¥ Eq7
O,5.(ay/ +ay)

avec ay et ay les parametres de maille des phases y et y’, respectivement.

Ce désaccord paramétrique de maille, communément appelé « misfit », s’avere étre négatif a
haute température (T > 800°C), pour tous les superalliages considérés dans ces travaux, ce qui
signifie que le parametre de maille de la phase y est plus important que celui de la phase y'.

L'évolution de la microstructure des superalliages est caractéristique des sollicitations
thermiques et mécaniques subies par ces derniers. En effet, I'exposition des superalliages a
hautes températures engendre le grossissement et la coalescence des précipités y’ menant a
I"élargissement des couloirs de matrice [30], [31]. De telles évolutions microstructurales sont
menées par la réduction globale de I'énergie aux interfaces y/y’. Par conséquent, la fraction
volumique des précipités évolue également avec la température et le temps d’exposition [5].
La figure 32 donne un exemple de grossissement des précipités suite a une exposition a 1040°C
d’un superalliage monogranulaire [32]. Enfin, ces dégradations microstructurales peuvent étre
accompagnées d'un réseau de dislocation susceptible d’apparaitre aux interfaces y/y’ [33], [34].
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figure 32 - Evolution de la microstructure d'un superalliage monogranulaire exposé a 1040°C pendant : (a) Oh, (b) 200h, (c)
400 h, (d) 600 h, et (e) 800h [32]

De plus, lors de la mise sous contrainte de tels matériaux, un phénomeéne de « mise en
radeaux » peut étre enclenché [35]—[38]. Il est caractérisé par la coalescence des précipités y’
dans une direction privilégiée. Par exemple, pour les superalliages ayant un misfit négatif, la
direction privilégiée des précipités est perpendiculaire a I'axe de sollicitation lors d’une mise en
traction (microstructure de type « N » (N = Normal)). Inversement, lorsque ces matériaux sont
sollicités en compression, la mise en radeaux se fait parallelement a I'axe de sollicitation
(microstructure de type « P » (P = Parallel)). Ce mécanisme est donc controlé par le misfit du
superalliage considéré mais également par le signe de la contrainte appliquée [39], [40]. La
figure 33 donne un exemple de mise en radeaux d’un superalliage de 2¢™¢ génération CMSX4
aprés des essais de fluage en traction et en compression a 1050°C/+/- 120 MPa.

figure 33 - Microstructure du CMSX4 : (a) standard, (b) mise en radeaux perpendiculaire a I'axe de sollicitation et (c) mise en
radeaux paralléele a I'axe de sollicitation [41]
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Les évolutions microstructurales des superalliages sont donc effectivement révélatrices des
sollicitations thermiques et mécaniques auxquelles ces matériaux sont soumis. Pour étudier
I'interaction laser/superalliages, il a alors été défini pour ces travaux de thése, d’analyser la
microstructure y/y’ de I'alliage aux alentours des cavités générées et de vérifier ainsi si cette
derniére est endommagée par le processus d’ablation laser.

1.2 Principes de I'ablation laser

Le laser (amplification de la lumiere par émission stimulée de radiation) est un dispositif
permettant d’émettre un rayonnement monochromatique spatialement et temporellement
cohérent a différentes longueurs d’onde (UV, visible, IR, etc.). Les sources laser pouvant étre
de nature différente (laser a gaz COy, a solide, a excimére, etc...), ils peuvent travailler en mode
continu ou pulsé et interagir ainsi de facon variable avec le matériau cible [42], [43]. Depuis la
création du premier laser en 1960, "utilisation de ces derniers dans l'industrie s’est largement
développée. En effet, de nombreuses applications industrielles tels que le percage, le soudage,
la fabrication additive ou bien les traitements de surface ont émergé avec I'évolution des
technologies, suivant les densités de puissance accessibles, tout comme les temps d’interaction
entre le faisceau laser et le matériau a traiter (figure 34) [44].
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figure 34 - Applications possibles du laser en fonction de la densité de puissance et des temps d’interaction laser-matiére [44]

L'interaction laser-matiere traduit I'ensemble des processus qui interviennent lors de
Iirradiation d’un matériau par une source laser [45], [46]. Ces processus peuvent dépendre de
I'environnement de travail (composition et pression des gaz environnants), du matériau
(nature, propriétés optiques et thermiques, rugosité de surface), des parametres liés a la source
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laser (longueur d’onde, durée d’impulsions, puissance moyenne) ainsi que des parameétres
machines (vitesse, synchronisation, focalisation)[47].

Lors de l'irradiation d’un matériau, une partie du faisceau est absorbée tandis que I'autre est
réfléchie. La quantité d’énergie absorbée par les matériaux est principalement dépendante de
la longueur d’onde du rayonnement. La quantité d’énergie absorbée est décrite par le
coefficient d’absorption (Ay) défini par la relation suivante :

any

AT R e

Eq 8
avec Ry le coefficient de réflexion, ny et ki les parties réelles et imaginaires des indices optiques
du matériau a la longueur d’onde incidente A.

En utilisant la loi de Beer-Lambert, il est alors possible d’approximer la profondeur du
rayonnement absorbé (8)) :

avec k la partie complexe de l'indice de réfraction.

Fort d’une telle quantité de photons incidents, les électrons libres de la zone irradiée se
trouvent alors « excités » par absorption d’énergie en surface du matériau. Suivant le temps
d’interaction, différents phénomenes d’excitation et de relaxation des électrons, placés sous
des espaces temporels extrémement courts, peuvent alors subvenir. Il en ressort des effets de
nature thermique, photochimique et mécanique. Dans le cas de 'ablation laser de matériaux
métalliques avec des temps d’interaction courts (de I'ordre de la centaine de nanosecondes
comme c’est le cas dans cette étude), I'énergie déposée est convertie en chaleur et se propage
essentiellement par conduction thermique au sein du matériau pouvant entrainer alors sa
fusion voire méme sa vaporisation [48], [49]. Un certain volume de matiere va donc
nécessairement étre thermiquement affecté par la propagation de la chaleur.

Si suffisamment d’énergie est apportée au matériau, un plasma peut étre créé lors de
I'interaction entre le faisceau laser et la vapeur en surface, composée d’électrons libres et
d’ions métalligues du matériau vaporisé. La détente de ce plasma dans 'espace engendre alors
une pression dite de recul sur le bain liquide, provoquant un déplacement de celui-ci, ainsi que
I’éjection de la matiére fondue. La perte de matiere lors de la vaporisation du matériau, couplée
aux éjections de matiere, sont a l'origine de la formation de cavités a I'extréme surface du
matériau irradié (figure 35) [50].
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figure 35 - Différentes étapes du processus d'ablation laser [50]

La texturation laser est un traitement de surface basé sur le principe de I'ablation laser en
régime impulsionnel [51]—[53]. Par focalisation du laser en un point de la surface du matériau,
I"'accumulation d’impacts sur ce méme point, régie par la fréquence d’'impulsion, permet la
création de cavités. En effet, la pression de recul, engendrée par les interactions cycliques avec
le laser, induit des écoulements hydrodynamiques au niveau du bain liquide, voire des éjections
de matiére, ce qui permet de creuser en surface (figure 36) [54]—[56].
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figure 36 - Ecoulement hydrodynamique du bain liquide [55]
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La direction de I'éjection de matiére va donc évoluer avec la géométrie du cratére formé, elle-
méme dépendante du nombre d’impulsions laser. En effet, lors des premiers impacts laser sur
une surface plane, la détente du plasma éjecte la matiere quasi horizontale. Avec I'évolution
de I'interface, le métal liquide va étre éjecté dans une direction de plus en plus verticale (figure
37) [57], [58].

faisceau laser faisceau laser

N /
N—

figure 37 - Directions des éjections de matiere en fonction de I'évolution de la cavité

Les cavités générées tendent alors vers un profil conique, di au fait que le faisceau laser finit
par se concentrer plus qu’en un seul point (figure 38). En effet, lors de tels phénomenes, les
réflexions multiples et déviations intrinseques du faisceau laser entrainent le piégeage de ce
dernier dans la cavité et forcent le dép6t d’énergie au fond du motif [59]-[61].

asion
perficielle

Flegeage -
g% Vaporisation et augmentation du creusement

Augmentation du piégeage
figure 38 - Phénoméne de piégeage du faisceau laser [60]

Enfin, compte tenu des temps d’interaction et des phénomenes physiques induits
extrémement courts, une solidification rapide de la matiére apparait avant méme son retour a
I’équilibre. La matiere se solidifie donc sur les parois de la cavité tout comme en extréme
surface sous la forme de bourrelets [62]. Ainsi, suivant la quantité de matiere impactée, des
excroissances (bourrelets) de tailles plus ou moins importantes seront visibles jusqu’a entrainer
une contamination des cavités par rebouchage des creux formés. En effet, la figure 39 montre
que plus le nombre d’impulsions augmente plus la quantité de matiére solidifiée est importante
entrainant une réduction des diametres de trous [63].
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figure 39 - Evolution des cavités en fonction du nombre d'impulsions laser [63]

L'interaction laser-matiére est donc fortement dépendante de la nature des matériaux
impactés et des caractéristiques propres au laser utilisé. L'ensemble des phénomeénes
physiques qui en découlent sont alors extrémement complexes et partiellement incompris. Il
est alors intéressant de se focaliser sur les différents travaux, tirés de la communauté
scientifiqgue, qui s’attardent spécifiquement sur les interactions entre les lasers et les
superalliages a base nickel pour essayer de comprendre les différents phénomenes qui en
résultent.

1.3 L'ablation laser des superalliages

A ce jour, l'outil laser a été utilisé sur des superalliages & base nickel & travers diverses
applications industrielles. Par exemple, Feng et al. ont usiné du René N5 et du CMSX4 a I'aide
d’un laser femtoseconde pour percer un systeme barriere thermique complet (sous-couche et
barriere thermique comprises) [64]. Moskal et al. se sont servis d’un laser picoseconde pour
nettoyer et désoxyder I'extréme surface de pions d’AM1 [65]. Avec le développement des
technologies laser, de nombreux auteurs se sont intéressés a I'ablation des superalliages par
lasers de trés courtes (picoseconde) et ultra courtes (femtoseconde) durées d’'impulsions. En
revanche, selon les fluences laser, I’évolution morphologique de la surface impactée [66]-[68]
ainsi que les mécanismes d’ablation [69] ont plutdét mis en avant les avantages des durées
d’impulsion ultra-courtes sur les mécanismes d’endommagement des matériaux impactés [64],
[70].

En effet, dans le cas de deux superalliages a base nickel (Hastelloy X et Nimonic 263) traités par
laser femtoseconde, Petronic et al. ont démontré que I'étude de la microstructure au niveau
des cavités générées a l'extréme surface des matériaux est révélatrice des mécanismes
d’interaction avec le faisceau laser. Contrairement a I'Hastelloy X, la microstructure du Nimonic
263 reste par exemple inchangée, malgré le traitement laser, témoin de I'absence de fusion du
matériau [71].

Ma et al. ont pour leur part étudié I'impact d’'une impulsion laser femtoseconde a différentes
fluences pour estimer la quantité d’énergie seuil a partir de laquelle le matériau commence a
étre ablaté. Ils ont portés leur étude sur du CMSX4, du nickel pur et de I'intermétallique NizAl
(représentatifs des phases y et y' des superalliages a base nickel). lls ont pu tout d’abord
constater qu’il fallait moins d’énergie pour ablater le superalliage comparativement aux deux
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autres matériaux. Il semblerait de plus qu’il faille Iégerement plus d’énergie pour ablater du Ni
pur que du NisAl. Néanmoins, les valeurs obtenues étant suffisamment proches, les auteurs en
ont déduit que I'ablation des phases au sein du superalliage par un laser a durée d’'impulsion
de 'ordre de la femtoseconde, se faisait de facon uniforme [72].

Avec des durées d’impulsions de |‘ordre de la nanoseconde, Wu et al. ont, quant a eux,
démontré l'importance de la longueur d’onde du faisceau laser sur les mécanismes
d’endommagement dans le cas d’un Inconel 718 polycristallin [73].

Il s"avére cependant que peu d’auteurs se sont intéressés au comportement des alliages
monogranulaires lors de leur interaction avec un laser nanoseconde de longueur d’onde proche
de l'infrarouge. Il est possible de citer néanmoins les travaux de thése de Robin Kromer qui
pendant sa thése a largement étudié le comportement de I'AM1, superalliage de 1°®
génération, lors de son ablation par un laser nanoseconde [21]. Dans un premier temps, il a
étudié I’évolution de la géométrie des motifs de texturation ainsi que les épaisseurs de la zone
fondue (zone relevée par attaque chimique négative) en fonction des parameétres procédés tels
que le nombre d’impulsions et I'intensité émise. Il a mis en évidence le fait que I'augmentation
du nombre d’impacts engendre des motifs plus profonds et plus larges jusqu’a une quantité
seuil de matiére fondue ou une réduction des diametres de cavités est observée (figure 40). La
corrélation de tels changements morphologiques avec les mécanismes d’écoulement
hydrodynamique du bain liquide a donc pu étre établie.
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figure 40 - Evolution de : (a) le diametre des motifs, (b) la profondeur des motifs, (c) I'épaisseur de la zone fondue en fond de
motifs et (d) I'épaisseur de la zone fondue au niveau des bourrelets de matiere, en fonction du l'intensité laser et du nombre
d'impulsions [21]

Dans un second temps, I'évolution microstructurale d’un tel alliage aprés irradiation laser a
ensuite été mise en évidence par attaque chimique favorisant la dissolution des précipités y’" au
sein du matériau. Comme l'illustre la figure 41, il est possible alors de distinguer trois zones :

- une zone monochrome dite fondue (désignée « ZF » sur la figure 41)

- une zone thermiquement affectée oU les précipités y’ ont perdu leur morphologie
cuboidale (désignée « ZAT » sur la figure 41)

- une zone intacte ou la microstructure n’a pas évolué (désignée « ZI » sur la figure 41)

Par nanoindentation, il a pu alors étre confirmé que la zone fondue présentait une dureté et
un module d’Young plus élevés qu’au cceur du matériau. De telles disparités peuvent
s’expliquer soit par la recristallisation de la zone fondue, soit par une nano précipitation de la
phase vy’ suite aux fortes vitesses de refroidissement, soit par la génération de dislocations dues
aux contraintes thermiques induites lors de la solidification du bain liquide.
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figure 41 - Microstructure de I'AM1 apres impacts laser [21]

Au regard, des derniers travaux tirés de la littérature, il semblerait donc que les auteurs se
soient essentiellement concentrés sur l'influence des parametres laser sur |‘ablation des
superalliages. Peu ont réellement comparé le comportement de différents superalliages face a
I"ablation conduite par un laser infrarouge a des durées d’impulsion proches de la centaine de
nanosecondes.

2 Etude des mécanismes d’ablation laser des
superalliages a base nickel monogranulaires

Compte tenu de la grande diversité des superalliages en termes de compositions et de
propriétés, différents comportements peuvent donc étre attendus aprés interaction avec un
faisceau laser de courte durée d’'impulsions. L'objectif de ces travaux consiste donc a étudier
les modifications induites par un tel processus énergétique trés localisé et de tenter d’apporter
quelques réponses quant aux phénomeénes physiques pouvant intervenir dans ce processus.

2.1 Comportement des superalliages monogranulaires a base nickel face a
I'ablation

2.1.1 Présentation des motifs étudiés

Al'aide du procédé de texturation laser, il est possible de générer une infinité de morphologies
de surface. Il a alors été choisi, lors de ces travaux, d’étudier deux géométries de motifs
spécifiques, I'une ayant une morphologie plus évasée et I'autre ayant une profondeur plus
conséquente. Ces deux motifs seront invariablement désignés comme tel :

-« motif 1 », formé de trous espacés de 60 um engendrés par 50 impulsions a une
intensité laser de 8,8.102 GW/cm?.
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-« motif 2 », constitué de trous espacés de 100 um générés par 15 impulsions a une
intensité laser de 1,8.10"1 GW/cm?.

La figure 42 présente alors les deux motifs texturés sur les divers superalliages
monogranulaires. Quels que soient les superalliages, les motifs présentent toujours une
morphologie réguliere tant d’un point de vue profondeur que diamétre égalent a environ 53
um et 30 um, respectivement, pour le motif 1 et 20 um et 60 um, respectivement, pour le motif
2.

Apres observation en coupe, des zones de matiére fondue peuvent étre facilement observées
le long des cavités tout comme en surface sous la forme de bourrelets (fleches blanches sur la
figure 42). Aucune re-précipitation n’a pu étre observée dans ces zones, quel que soit le
matériau observé. Il s’avere néanmoins que la quantité de matiere re-solidifiée est bien plus
conséquente dans le cas du motif 1. Ceci peut étre d( aux différences de traitement entre les
deux motifs en termes d’énergie et de taux de répétition susceptibles de générer une
accumulation d’énergie plus ou moins importante, pouvant conduire alors a un volume de
matiere affecté différent.

@“0@ﬂ9©7
(@l@, i@ (@ ls)
QTGO

figure 42 - (a) vue de dessus du motif 1, (b) vue de dessus du motif 2, (c) vue en coupe du motif 1, (d) vue en coupe du motif 2

2.1.2 Evolutions microstructurales aux alentours des motifs de texturation

Ces deux motifs ont donc été texturés sur tous les superalliages a base nickel considérés dans
cette étude. Une vue en coupe apres attaque chimique des deux motifs texturés sur de I'’AM1
MS R1 R2 est donnée en exemple par la figure 43. Il est tout d’abord possible de remarquer
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une zone affectée par le traitement laser de faible épaisseur, constituée de matiére resolidifiée
et d’une zone thermiquement affectée (1,8 um pour le motif 1 et 1,4 um pour le motif 2). Une
transition microstructurale au sein méme de la zone dite affectée est néanmoins identifiable
par les couloirs de matrice, plus claires que les précipités, qui semblent suivre la concavité du
trou. Au-dela de cette zone, la microstructure du superalliage ne semble pas avoir été affectée
par le traitement laser. En effet, la taille des précipités y’ reste inchangée comparativement a
celle au cceur du matériau. De plus, aucune empreinte de dislocation aux interfaces y/y’ n’a pu
étre observée [33]. Ces constats ont pu étre faits quel que soit le superalliage monogranulaire
traité.

figure 43 - Microstructures de I'AM1 MS R1 R2 en fond de trou : (a) Motif 1, (b) Motif 2

La figure 44 présente la vue en coupe du motif 1 formé sur du MAR M200 + Hf MS R1 R2. Cet
alliage est le seul matériau de cette étude, a étre pourvu de nombreux carbures tels que des
carbures de tungsténe ou de titane [74]. Il est possible de constater ici que certains carbures
non fondus se trouvent immergés au sein de la zone fondue du motif. Un tel constat est vrai
quel que soit le motif et le traitement thermique recu par cet alliage.

figure 44 - Motif 1 texturé sur du MAR M200 + Hf MS R1 R2 : (a) au grossissement x1000, (b) au grossissement x2500
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2.1.3 Caractérisation des volumes thermiquement affectés

La géométrie des motifs de texturation est fortement dépendante de I'interaction du matériau
avec le faisceau laser et donc du processus de solidification de la matiere. Il est d’ailleurs difficile
aprés découpe des échantillons d’obtenir la méme morphologie de bourrelet pour un méme
motif (voir figure 45). En effet, lors de la découpe des échantillons les motifs ne sont pas
interceptés de la méme facon de par leur distribution spatiale (voir figure 46).

figure 46 - Interception des motifs en fonction de I'axe de découpe des échantillons

Il a alors été choisi lors de cette étude de non pas s’intéresser aux géométries des motifs qui
semblent relativement similaires quel que soit le superalliage monogranulaire considéré mais
aux zones thermiquement affectées. A partir des vues en coupe des échantillons attaqués
chimiguement, il est aisé de distinguer la délimitation entre la zone non affectée et celle dite
thermiquement affectée. En effet, il a été considéré que lorsque les précipités gardent leur
morphologie cubique d’environ 500 nm de c6té, cela signifie qu’ils n’ont pas été affectés par
les gradients thermiques imposés lors du processus d’ablation laser. La figure 47 présente les
vues en coupe des motifs 1 et 2, générés dans cet exemple sur de ’AM1 MS R1 R2, avec leurs
dimensions respectives mesurées (diametre et profondeur). En considérant le volume d’une
demi-ellipse, il est alors possible d’approximer le volume thermiquement affecté du motif
étudié par I'équation suivante :

diameétre

. )2 Eq10

V= 2?71 .profondeur. (
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figure 47 - Grandeurs mesurées sur : (a) le motif 1, (b) le motif 2

Les volumes thermiquement affectés des deux motifs ont alors été approximés aprés
texturation sur les divers superalliages monogranulaires (rappelés dans le tableau 8). L'idée ici
est de comparer les superalliages a base nickel entre eux, et de vérifier si les évolutions
microstructurales induites par les traitements thermiques appliqués apres celui de mise en
solution ont un impact sur ces dits volumes.

tableau 8 - Désignation des superalliages en fonction des différents traitements thermiques préalablement appliqués

Matériaux Traitement de Revenus supplémentaires
mise en solution (MS) (R1R2)

AM1 MS v X
AM1 MS R1 R2 v v
CMSX4 Plus MS v X
CMSX4 Plus MS R1 R2 v v
MAR M200 + Hf MS v X
MAR M200 + Hf MS R1 R2 v v
MC2 MS R1 R2 v v

Les figures 48 et 49 présentent les résultats alors obtenus pour les motifs 1 et 2,
respectivement. Il est possible de constater, a travers ces deux graphiques, que les traitements
thermiques appliqués pour optimiser la microstructure des superalliages ont une influence sur
les volumes thermiquement affectés apres texturation laser. En effet, les volumes obtenus
apres texturation de ’AM1 MS et du CMSX4 Plus MS semblent moins élevés que ceux créés sur
de 'AM1 MS R1 R2 et CMSX4 Plus MS R1 R2, respectivement. La tendance semble étre
cependant inversée pour le superalliage MAR M200 + Hf.
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figure 48 - Volumes thermiquement affectés du motif 1 texturé sur différents superalliages a base nickel
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figure 49 - Volumes thermiquement affectés du motif 2 texturé sur différents superalliages a base nickel

En considérant désormais uniguement les échantillons ayant recu les revenus supplémentaires
(MS R1 R2), il semblerait une fois encore que le MAR M200 + Hf se comporte différemment
comparé aux autres superalliages coulés. En effet, pour les deux typologies de motifs étudiés,
les volumes thermiquement affectés du MAR M200 + Hf MS R1 R2 sont bien les plus petits.

Des dissemblances en termes de réponses face au faisceau laser peuvent donc été relevées. Il
est pertinent néanmoins de se demander si cela est d{ aux différences de microstructures
existantes entre les superalliages et configurations étudiés (avec ou sans revenus
complémentaires).
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2.1.4 Influence de la taille des précipités sur les volumes thermiquement affectés

Une des différences majeures entre un superalliage ayant recu le traitement de mise en
solution et la mise en solution suivie des deux revenus standards, est la taille des précipités y’.
A I'aide d’un logiciel d’analyse d’images, la taille des précipités a pu étre estimée. Le tableau 9
résume les valeurs ainsi obtenues. Ces résultats montrent que les traitements de vieillissement
qui suivent celui de la mise en solution, favorisent effectivement le grossissement des
précipités. Il est alors intéressant d’évaluer I'influence de la taille des précipités sur les volumes
thermiquement affectés des superalliages.

tableau 9 - Mesures par analyse d'images du diamétre équivalent des précipités y’ au sein des superalliages

MAR MAR AM1 AM1 CMSX4 CMSX4
M200 + Hf | M200 + Hf MS MS R1 R2 Plus Plus
MS MS R1 R2 MS MS R1 R2
Dendrite <100 nm | ~300nm |~295nm |[~375mnm |~610nm | ~635nm
Interdendrite | <100 nm | ~¥345nm |[~315nm | ~380nm |~ 625nm | ~650nm

De nombreux travaux montrent que la microstructure d’un superalliage est fortement
dépendante de I'historique thermique de ce dernier [31], [75], [76]. En outre, Grosdidier et al.
ont montré que la vitesse de refroidissement apres une mise en solution de 30 minutes dans
le domaine y des superalliages avait une influence sur la précipitation de la phase y’ [77]. De
méme, Steuer et al. ont montré que plus la vitesse de refroidissement aprés traitement de mise
en solution de '’AM3 était lente, plus la taille des précipités y’ était importante [78]. Dans le but
de faire varier la taille de précipités, des échantillons d’AM1 et de MAR M200 + Hf ont donc été
refroidis a des vitesses différentes aprés leur traitement de mise en solution.

La figure 50 représente les microstructures de I’AM1 en cceur de dendrite en fonction des
diverses vitesses de refroidissement appliquées aprés le traitement de mise en solution a
1300°C. Il s"avére que la trempe a I'eau qui correspond au refroidissement le plus rapide,
favorise la formation des précipités les plus fins (figure 50.a) avec un diameétre équivalent qui
n’excede pas les 155 nm. Les plus gros précipités de diametre équivalent proche de 390 nm,
sont obtenus apres un refroidissement dans le four de I'échantillon (figure 50.c). Une trempe a
I"air donne approximativement aux précipités un diameétre équivalent proche de 300 nm (figure
50.c). Les précipités au sein du MAR M200 + Hf étant beaucoup plus petits que ceux formés
dans 'AM1 MS, n’ont malheureusement pas pu étre précisément caractérisés par analyse
d’images. Il a d’ailleurs été difficile de faire des mesures pertinentes dans le cas de 'AM1
refroidi par une trempe a l'eau.
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figure 50 - Microstructure de I'AM1 en cceur de dendrite apreés traitement de mise en solution suivi par : (a) une trempe a l'eau,
(b) une trempe a l'air et (c) un refroidissement au four

Enfin, les figures 51 et 52 représentent les volumes thermiquement affectés relatifs aux motifs
1 et 2, respectivement, en fonction des modes de refroidissement des échantillons (air, eau,
four). Quel que soit le matériau considéré, une évolution systématique est a remarquer d’un
point de vue volume de matiere affectée. Néanmoins, contrairement aux résultats
précédemment observés, il apparait que les échantillons présentant les précipités les plus
larges soient les moins sensibles au cycle thermique. Cela dit, au regard des écarts types
obtenus, un certain recouvrement des résultats peut étre noté, ce qui tend a discréditer
I'influence réelle de la microstructure des alliages sur leur réponse vis a vis du processus
photonique d’ablation.
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figure 51 - Volumes thermiquement affectés du motif 1 texturé sur 'AM1 et sur du MAR M200 + Hf en fonction du temps de
refroidissement aprés traitement de mise en solution
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figure 52 - Volumes thermiquement affectés du motif 2 texturé sur ’'AM1 et sur du MAR M200 + Hf en fonction du temps de
refroidissement apreés traitement de mise en solution

Les différences de tailles des précipités observées entre les alliages ne semblent donc pas
expliquer les dissemblances notées en termes de volumes de matiere transformée (cf.fires 48
et 49). Pour poursuivre ces investigations, d’autres facteurs se doivent par conséquent d’étre
considérés comme par exemple le coefficient d’absorption.

2.1.5 Influence du coefficient d’absorption

L'ablation laser est fortement dépendante, en effet, des propriétés optiques des matériaux.
Néanmoins, comme l'illustre la figure 53, le coefficient d’absorption, qui reflete la quantité
d’énergie absorbée par le matériau, ne semble pas présenter de corrélation claire avec les
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volumes thermiquement affectés des motifs texturés. Comme décrit dans le chapitre
précédent, seulement trois mesures ont été effectuées sur les différents superalliages polis
miroir, il aurait probablement fallu augmenter le nombre de mesures pour affiner les écarts
types et dégager des tendances plus claires. Cependant, il est connu dans la littérature que
I"absorption des matériaux évolue lors de la fusion des matériaux ainsi que lors de la formation
des cavités [79], [80]. Ces évolutions en cours de texturation n’ont donc pas pu étre prises en
compte et pourraient éventuellement jouer un réle plus significatif dans les mécanismes
d’ablation des différents matériaux traités.
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2 o0m = / = CMSX4 Plus MS R1 R2
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figure 53 - Coefficients d'absorption des superalliages monogranulaires étudiés

2.2 Influence de la microstructure y/y’ des superalliages sur les mécanismes
d’ablation

Les résultats précédents ont permis de mettre en avant de légeres différences de
comportements entre les superalliages monogranulaires face a I'ablation laser. Ces
dissemblances peuvent étre dues aux différences de propriétés optiques des matériaux
(coefficient d’absorption) mais également physiques (conductivité thermique, température de
solvus et de liquidus). Cependant, il n’a pas été possible, lors de ces travaux de these, de
dissocier I'ensemble de ces propriétés intrinseques aux divers alliages considérés. Or, il a été
constaté que pour un méme superalliage monogranulaire, mais ayant une microstructure
différente, les volumes thermigquement affectés étaient différents. Il est donc possible de se
demander a quel point la microstructure peut avoir une influence sur les mécanismes
d’ablation des superalliages.

Un superalliage a base nickel monogranulaire est connu pour sa microstructure biphasée lui
conférant de bonnes propriétés thermomécaniques a hautes températures. De nombreux
développements ont été menés sur la composition et les traitements thermiques de ces alliages
afin d’augmenter essentiellement leur tenue a de fortes sollicitations en fluage et ce a hautes
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températures [2]. Il s"avere donc que la taille des précipités, leur fraction volumique et la
température de solvus divergent d’un superalliage a un autre.

Afin de comprendre pourquoi il semblerait exister des différences de comportement face a
I’ablation laser des superalliages monogranulaires, les deux motifs présentés précédemment
ont été texturés sur du nickel pur représentatif de la phase y ainsi que sur de I'inconel 718, un
superalliage polycristallin. L'Inconel 718 est un superalliage forgé, enrichi en niobium
favorisant, au détriment de la phase y’ Nis(Al, Ti, Ta), la précipitation d’'une phase y” NisNb.
L'idée de ces travaux fut donc de dissocier I'impact que peuvent avoir individuellement les
phases y et y’" sur les mécanismes d’ablation.

Tout d’abord, il na pas été possible d’atteindre les zones fondues des motifs texturés sur le
nickel pur ainsi que sur I'Inconel 718 par attaque chimique. En effet, I'attaque chimique a 'eau
régale permet seulement de dissoudre la phase y’. Il a donc fallu se contenter des observations
en surface des motifs de texturation pour essayer de distinguer des différences de
comportements entre ces matériaux.

La figure 54 présente les motifs 1 et 2 texturés sur du nickel pur (figures 54.a, 54.d), de I'Inconel
718 (figures 54.b et 28.c) et sur de 'AM1 MS (figures 54.c et 54.d). Il est évident ici que le nickel
pur, contrairement aux deux autres superalliages, présente un comportement totalement
différent. En effet, il semblerait ici que I'intensité laser déposée en surface du matériau pour
créer le motif 1 (8,8.102 GW/cm?) ne soit pas suffisante pour ablater le nickel malgré
I"'accumulation thermique engendrée par les 50 impulsions laser. Cependant, avec une intensité
laser plus importante (1,8.10° GW/cm? pour le cas du motif 2), I'ablation du nickel pur a pu
étre enclenchée avec seulement 15 impulsions laser. La principale différence réside dans la
formation des bourrelets de matiére. De plus, a de telles intensités laser, les motifs engendrés
sur les deux superalliages a base nickel sont similaires.

Nickel Inconel 718 AM1 MS

Motif 1

Motif 2

figure 54 - Motifs 1 texturés sur (a) du nickel pur, (b) de I'lnconel 718, (c) de 'AM1 MS et motifs 2 texturés sur (d) du nickel
pur, (e) de I'inconel 718, (f) de 'AM1 MS
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Il est connu que la phase y cubique a faces centrées est essentiellement composé de Ni alors
que la phase y’ cubique de type L1, se compose de Nis(Al, Ti, Ta), approximée par la suite par
NisAl. Il se pourrait donc au regard de ce dernier constat, que les mécanismes d’ablation entre
les deux phases different. Or, comme mentionné précédemment dans ce chapitre, Ma et al.
ont déja mis en évidence le fait que I'ablation des phases au sein du CMSX4, un superalliage
de 2" génération, par un laser a durée d’impulsion de I'ordre de la femtoseconde, se faisait de
facon uniforme [72]. Or, les régimes d’ablation des matériaux sont contrélés par la durée
d’impulsion des lasers [63]. Il est fort probable alors que la différence des propriétés optiques
et thermiques des phases y et y' présentent un effet plus significatif lors de leur interaction
avec un laser de courte durée d’impulsions (de I'ordre de la centaine de nanosecondes par
exemple).

Lors de la texturation laser des motifs étudiés, la température excede localement le point de
fusion, voir le point d’ébullition des matériaux impactés. Au regard du diagramme de phase
binaire Ni-Al, donné par la figure 55, il s’avere que la température de fusion du nickel pur,
matériau équivalent a la phase y, est proche de 1455°C. L'intermétallique NisAl quant a lui fond
aux alentours des 1385°C [81]. Il est possible alors de comprendre par ce diagramme que I'ajout
d’éléments avec des températures de fusion basses (aux alentours de 660°C pour I'aluminium)
abaisse le point de fusion des superalliages. En effet d’apres la littérature, le point de fusion
naissant (appelé aussi température de brilure) de ’'AM1 et du MC2 se trouve respectivement
aux alentours des 1315°C et 1330°C [82]. De plus I'ajout d’éléments réfractaires tels que le
rhénium ou le tungsténe dans la phase y pourrait augmenter les températures de changement
de phase de cette derniére. La différence de composition chimique entre les deux phases
pourrait alors avoir un impact sur leur cinétique d’ablation.
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figure 55 - Diagramme binaire Ni-Al [81]
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De plus, avec des temps d’interaction trés courts avec le laser, de 'ordre de la nanoseconde,
I"nomogénéisation thermique au sein du superalliage semble compliquée. En effet, aucune
coalescence, ni aucun grossissement des précipités y’' n‘ont été observés aux alentours des
cavités formées par texturation laser. Cette hypothése pourrait également s’avérer vrai au
regard des carbures non fondus de I'alliage MAR M200 + Hf. En effet, il est possible de trouver,
dans ce superalliage, des carbures de niobium et de titane dont les températures
caractéristiques sont données dans le tableau 10. Le fait de trouver des carbures dans les zones
fondues des motifs texturés montre que, soit le point de fusion de ces matériaux n’a pas été
atteint lors de I'ablation laser, soit que les temps d’interaction sont trop courts pour que les
carbures aient le temps de fondre. Il serait alors possible d’intuiter que les deux phases des
superalliages se comportent comme deux matériaux distincts. Dans de telles conditions, les
précipités y’ se vaporiseraient alors plus vite que la matrice y.

tableau 10 - Températures caractéristiques des carbures de niobium et de titane [83]

Point de fusion Point d’ébullition

Carbure de Niobium 3490 °C 4300 °C

Carbure de Titane 3140 °C 4820°C

Cette hypotheése parait cohérente au regard de la microstructure en fond des trous texturés.
En effet, comme l'illustre la figure 56, il semble difficile de distinguer les précipités y’ (en gris
foncé) dans la zone de matiere resolidifiée du motif. Les couloirs de matrice (en gris clair)
semblent, quant a eux, suivre I"écoulement du bain liquide induit par la force de recul exercée
lors du processus d’ablation. Ces deux phases semblent par conséquent se comporter de fagcon
bien distincte.

figure 56 - Microstructure en fond de deux trous du motif 1 texturé sur de I'AM1 MS R1 R2

Au regard de cette hypothese, il serait pertinent de s’attendre a des comportements différents
entre les superalliages monogranulaires et I'Inconel 718, matériau quasi dépourvu en phase y'.
En effet, cet alliage est essentiellement composé de précipités y”’, NisNb. La figure 57 présente
alors un motif généré dans des conditions énergétiques suffisantes pour déformer I'extréme
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surface des matériaux impactés, mais insuffisantes pour générer des éjections de matieres. |l
est possible de constater ici que tous les superalliages monogranulaires ont tous un
comportement similaire contrairement au nickel pur et a I'Inconel 718. En effet, la surface du
nickel pur n’apparait pas marquée d’intensité égale aux autres substrats. Il en va de méme pour
I'Inconel 718 d’ailleurs qui semble différer des superalliages monogranulaires d’un point de vue
oxydation, tout comme suivant des aspects géométriques (cavité de plus petite taille). En effet,
il est possible de mesurer ici (Inconel 718) un diameétre interne de 34 um alors qu’il équivaut a
44 um pour les autres alliages considérés.

figure 57 - Motifs générés par une faible intensité laser sur (a) du nickel pur, (b) de I'lnconel 718, (c) du MAR M200 + Hf MS R1
R2, (c) du MC2 MS R1 R2, (e) de I'AM1 MS R1 R2 et (f) du CMSX4 Plus MS R1 R2

Quinze, trente, quarante et cinquante impulsions a 4,4.10% GW/cm? et 5,9.10% GW/cm?
d’intensité laser ont également été appliquées sur la surface des différents matériaux, toujours
pour comparer les superalliages a de faibles taux d’ablation laser. Les principales tendances
observées en surface et décrites précédemment sont toujours valables quelles que soient les
conditions testées. A nouveau, une différence dans les mécanismes d’ablation des phases y et
y’, phases caractéristiques des superalliages a base nickel monogranulaires, semble étre
I"hypothése la plus plausible pour expliquer ces différences de comportements ablatifs. En
effet, la différence des propriétés thermiques a I'échelle des phases du superalliage pourrait
avoir un impact sur les volumes thermiquement affectés et donc la gé¢ométrie des motifs, lors
des premieres étapes du processus d’ablation laser. Ces matériaux pourraient dans un tel cas
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étre considérés comme « composites » ou le domaine monophasé y accentue la résistance du
matériau au processus d’ablation laser.

Avec de telles hypotheses, il serait possible d’'imaginer que les différences de volumes
thermiguement affectés observées pour un méme superalliage ayant subi ou non certains
traitements thermiques, soient dues aux disparités de comportement entre les phases y et y'.
En effet, il est connu que les revenus appliqués a de tels alliages réduisent les hétérogénéités
chimiques et microstructurales entre les dendrites et les espaces interdendritiques. Dans de
telles conditions, I'ablation se ferait donc de fagcon plus homogéne ce qui pourrait expliquer le
fait que les zones thermiquement affectées de ’AM1 MS R1 R2 et du CMSX4 Plus R1 R2 soient
plus volumineuses que celles de 'AM1 MS et CMSX4 Plus MS. Il est cependant compliqué de
comprendre alors le comportement du MAR M200 + Hf qui s’avere cependant étre un alliage
bien différent des deux autres, d(i a la présence de carbures en son sein. Cette différence peut-
elle étre due au fait que cet alliage ait un taux de précipités y’ plus faible que les autres
superalliages considérés (environ 60% et 70% de précipités y’" pour le MAR M200 + Hf et le
CMSX4 Plus, respectivement) ?

Des efforts supplémentaires devront donc étre fournis pour comprendre les différences entre
les alliages considérés. Pour ce faire, une caractérisation fine des propriétés intrinseques des
matériaux ainsi que des essais expérimentaux supplémentaires pour étudier les mécanismes
d’ablation laser s’averent nécessaires. Cependant, malgré les faibles différences observées sur
les volumes thermiquement affectés, les géométries générées et présentées dans le chapitre
suivant seront considérées comme équivalentes quel que soit le superalliage monogranulaire
retenu. Aucune adaptation des parameétres laser ne sera alors normalement nécessaire.

Cette étude a permis également de mettre en avant le fait que les volumes thermiquement
affectés au voisinage des motifs de texturation étaient relativement faibles, la microstructure
des superalliages au-dela de ces dits volumes n’est que peu, voire pas impactée. Il est a présent
primordial de s’intéresser singulierement aux zones dites fondues et plus particulierement aux
meécanismes de re-solidification mis en jeux lors du procédé de texturation. En effet, ces zones
de composition et de microstructure différentes, relativement au reste du substrat, pourraient
étre sujettes a des mécanismes d’endommagement spécifiques. La stabilité a haute
température du matériau, pouvant alors avoir une influence néfaste sur sa durée de vie sous
sollicitations thermomécaniques, peut en étre impactée.

2.3 Meécanismes de solidification des zones fondues

Depuis de nombreuses années, il a été démontré que les joints de grains pouvaient étre
défavorables a la tenue en fluage et fatigue des superalliages a base nickel. En effet, ils sont
connus pour étre des sites préférentiels d’amorcage de fissures. Il est alors pertinent de
s’'intéresser aux mécanismes de solidification du bain liquide et de vérifier si des phénomenes
de recristallisation peuvent étre favorisés, lors de I'ablation des superalliages monogranulaires.
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Pour ce faire, l'orientation cristallographique au niveau des bourrelets de matiere a été étudiée
par des analyses EBSD. Trois motifs dont la morphologie des bourrelets de matiéere differe de
facon considérable ont alors été choisis pour cette étude (voir figure 58) :

-« motif 1 » constitué de trous engendrés par 50 impulsions a une intensité laser de
8,8.102 GW/cm?.

-« motif 2 » constitué de trous engendrés par 15 impulsions a une intensité laser de
1,8.101 GW/cm?2.

-« motif 3 » constitué de trous engendrés par 40 impulsions a une intensité laser de
17,1.102 GW/cm?.

figure 58 - Motifs étudiés en EBDS : (a) motif 1, (b) motif 2 et (c) motif 3

Lors des observations au microscope électronique a balayage de ces motifs, il a été possible
d’observer des traces courbées dans la zone fondue de matiere (fleches blanches sur la figure
59). Ces marques apparaissent sur les parois du motif et pourraient étre apparentées a des
bandes de glissement. Ces bandes ont également été observées sur les parois et en profondeur
des deux autres motifs étudiés.

=

figure 59 - Bandes de glissement observées a I'extréme surface de la zone fondue : (a) motif M3, (b) zone fondue a fort
grossissement
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Des bandes similaires ont également pu étre observées au centre de motifs texturés a de plus
faibles intensités laser et ce quel que soit le superalliage a base nickel considéré. Par exemple,
les trois motifs représentés sur la figure 60 ont été générés a une méme intensité laser (égale
a 5,9.10?% GW/cm? ) aprés 40 impulsions sur de ’AM1 MS (figure 60.a), 30 impulsions sur du
CMSX4 Plus MS R1 R2 (figure 60.b) et 15 impulsions sur I'extréme surface de I'Inconel 718
(figure 60.c). Ces bandes de glissement pourraient étre révélatrices de déformations générées
a chaud et ce a de tres fortes vitesses de déformation induites par la multiplication des impacts
laser. La présence de telles bandes pourrait en effet traduire les déformations du bain liquide
engendrées par la pression de recul induite lors de I'expansion du plasma.

Il aurait été intéressant dans ce cas d’obtenir I'orientation cristallographigue exacte du substrat
et la direction de ces bandes pour définir quel systéeme de glissement est alors favorisé lors de
la texturation laser de tels matériaux. Par manque de temps, ces analyses n’ont
malheureusement pas pu étre effectuées lors de ces travaux de thése.

Des analyses EBSD ont néanmoins pu étre effectuées pour identifier I'orientation
cristallographique des bourrelets de matiere. L’'ensemble des cartographies EBSD présentées
dans ce chapitre sont codées selon I'axe z (cf. figure 61.b). Cet axe s’avere étre parallele a I'axe
de solidification des superalliages monogranulaires.

Les cartographies EBSD de plusieurs bourrelets de matiére du motif 1 sont données figure 61.
La solidification du superalliage monogranulaire étant proche de [lorientation
cristallographique <001>, il parait donc pertinent d’obtenir cette orientation cristallographique
au coeur du matériau. Néanmoins, au regard de ces données EBSD, seuls quelques grains dans
certaines zones limitées de bourrelets de matiere ont pu étre observés (figure 61.a). Quel que
soit le bourrelet de matiere considéré, il est possible d’observer un gradient de couleur
caractéristique d’une légere désorientation de la maille cristalline, le reste de la zone fondue
observée ne présentant pas de désorientations cristallographiques significatives.
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figure 60 - Bandes de glissement observées au centre de motifs générés sur (a) de ’AM1 MS, (b) du CMSX4 MS R1 R2 et (c)
de I'Inconel 718
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(a) z 111

001 101

figure 61 - Cartographies des orientations cristallographiques codées selon I'axe z : (a) repére et figure de péle inverse, (b)
cartographie d’un motif 1 en entier, (c) cartographie d’un bourrelet de matiére d’un motif 1 et (d) cartographie d’un autre
bourrelet de matiere d’un motif 1. La surface texturée de 'AM1 MS a été préalablement nickelée.

La figure 62 présente la cartographie EBSD d’un motif 2. Dans ces conditions, de plus fortes
modifications structurales peuvent étre relevées en particulier au sein des bourrelets de
matiere fondue. En effet, comparé au bourrelet de droite (figure 62.d) qui s’avere
complétement recristallisé, le bourrelet de gauche (figure 62.c), présente des désorientations
cristallographiques au niveau de la jonction bourrelet-superalliage, puis une zone totalement
recristallisée (partie gauche du bourrelet). Des grains allongés selon une direction privilégiée
paralléle a I'axe z sont de plus révélés.
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Une deuxieme cartographie EBSD du motif 2 est donnée par la figure 63. Il est possible
d’observer sur chaque bourrelet une zone marquée par des désorientations
cristallographiques. Cette zone reconnaissable par les gradients de couleurs se situe au niveau
de la jonction entre le coeur du matériau et le bourrelet de matiére. Les zones les plus éloignées
de cette jonction s’averent étre totalement recristallisées.

figure 62 - Cartographies des orientations cristallographiques, codées selon I'axe z, d’un premier motif 2 : (a) repére et figure
de pdle inverse, (b) cartographie du motif 2 en entier, (c) cartographie d’un des bourrelets de matiére du motif 2 et (d)
cartographie de I'autre bourrelet de matiere du motif 2. La surface texturée de ’AM1 MS a été préalablement nickelée.
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001 101

figure 63 - Cartographies des orientations cristallographiques, codées selon I’axe z, d’un deuxieme motif 2 : (a) repere et figure
de pdle inverse, (b) cartographie du motif 2 en entier, (c) cartographie d’un des bourrelets de matiere du motif 2 et (d)
cartographie de I'autre bourrelet de matiére du motif 2. La surface texturée de 'AM1 MS a été préalablement nickelée

Enfin, la figure 64 donne les orientations cristallographiques des bourrelets de matiere du
troisieme motif considéré. La couleur orangée au cceur du matériau est révélatrice de I'axe de
découpe des échantillons qui n’est pas parfaitement paralléle a I'axe de solidification des
superalliages monogranulaires. Aucun grain recristallisé n’a pu étre observé ici. De méme, les
gradients de couleurs au niveau des bourrelets de matiére ainsi qu’au niveau des zones dites
fondues semblent peu significatifs, ce qui pourrait signifier une solidification en épitaxie du bain
liquide par rapport au substrat.
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001 101

figure 64 - Cartographies des orientations cristallographiques, codées selon I'axe z, de plusieurs motifs 3 : (a) repere et figure
de péle inverse, (b) cartographie d’un premier motif 3, (c) cartographie d’un deuxieme motif 3 et (d) cartographie d’un
troisieme motif 3. La surface texturée de ’AM1 MS a été préalablement nickelée.

Au regard des différents résultats obtenus, il apparait donc que |'orientation cristallographique
des bourrelets de matiere soit fortement dépendante de leur géométrie mais surtout de
Iinterface entre les bourrelets de matiere et le matériau massif. Les désorientations
cristallographiques couplées au fait que I'allongement des grains se fasse suivant une direction
privilégiée indiquent la présence d’un gradient thermique relativement vertical, proche de I'axe
z, au sein méme des bourrelets de matiére. La croissance en épitaxie avec le substrat de
certains bourrelets de matiere met probablement en évidence un déplacement de I'interface
solide-liquide unidirectionnel.

Lors du procédé de texturation laser, I’'extréme surface traitée est en contact avec I'air ambiant.
Les bourrelets de matiére sont donc refroidis par convection thermique. De plus, Les échanges
entre le bain liquide et le reste du matériau induisent également un refroidissement des
bourrelets de matiere par conduction. Cette compétition dans les mécanismes de
refroidissement lors de I'ablation laser est a 'origine du gradient thermique et donc des
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mécanismes de solidification. Plus la jonction entre les bourrelets de matieres est importante
plus la conduction thermique est favorisée, ce qui facilite la solidification des bourrelets en
épitaxie avec le superalliage.

Il faut retenir ici que la texturation laser n’entraine pas forcément de recristallisation au sein
de la matiere solidifiée, résultat vraiment marquant de ces caractérisations EBSD. Ainsi, de tels
bourrelets de matiére en relation d’épitaxie avec le substrat et avec une faible densité de sous-
joints auront une bonne résistance face aux sollicitations thermomécaniques,
comparativement a ce qu’elle serait avec des bourrelets recristallisés. Il faudrait donc adapter
les parametres laser pour éviter toute recristallisation qui pourrait avoir des effets néfastes
quant a la tenue des matériaux a hautes températures. Il serait alors pertinent d’analyser
d’autres morphologies de bourrelets afin de corréler les parametres laser appliqués aux
géomeétries puis aux phénomenes de recristallisation. De méme, des simulations numérigues
couplées aux résultats expérimentaux permettraient de mettre en avant quels sont les
mécanismes de refroidissement prédominants afin d’appréhender les contraintes
potentiellement générées dans les bourrelets de matiéres.

3 Synthese

Il est important d’appréhender l'interaction laser-matiere afin de contréler le procédé de
texturation laser qui sera employé par la suite pour optimiser I'adhésion d’une barriere
thermique déposée sur une sous-couche d’accroche de type y/y’. Lors de ces travaux, le
comportement lors du procédé d’ablation laser de superalliages monogranulaires a base nickel
a été largement étudié. Au regard, des travaux tirés de la littérature, il semblerait que peu
d’auteurs se soient intéressés justement aux processus d’ablation, sous I'impulsion d’un laser
infrarouge avec des durées d’impulsion proches de la centaine de nanosecondes, de tels
matériaux. L'idée principale de ce chapitre fut alors de comparer ces alliages monogranulaires
entre eux.

Pour ce faire, la microstructure aux alentours des cavités a été observée. Quel que soit le
superalliage monogranulaire considéré, il s‘est avéré qu’au-dela de la zone fondue, aucun
phénoméne de coalescence et de grossissement des précipités y’ n’a pu étre observé. De méme,
les interfaces y/y’ sont dépourvues d’empreintes de dislocation. Cependant, des bandes de
glissement probablement révélatrices des déformations du bain liquide induites a chaud, ont été
observées sur la paroi des motifs de texturation, au niveau de la zone fondue.

Afin de vérifier si tous les superalliages se comportaient de facon similaire face a I’ablation laser,
les volumes thermiquement affectés ont été mesurés. Au regard des résultats obtenus, il existe
de légeres différences de volumes entre les alliages ayant subi uniquement le traitement de mise
en solution et ceux ayant subi les revenus supplémentaires. Par exemple, la zone
thermiguement affectée de ’'AM1 MS est plus petite que celle de 'AM1 MS R1 R2.

Une partie discussion autour de l'influence de la microstructure biphasée de ces matériaux a
alors été menée et des hypothéses pouvant expliquer les dissemblances constatées ont été
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émises. En effet, il est possible de croire, a partir des résultats obtenus, que lors de I'ablation
des superalliages dans de telles conditions d’essais (laser de courtes durées d’impulsion (100
ns) et de longueurs d’onde proche de l'infrarouge), les phases y et y' se comportent comme
deux matériaux distincts. Il semblerait que les paliers de changement de phase surviendraient
plus rapidement pour les précipités y' que pour la matrice y. Dans ce cas, plus le domaine
monophasé y de I'alliage est atteint rapidement lors du processus de texturation, moins les
cavités tendraient a se creuser.

Dans un second temps, des analyses EBSD ont été effectuées pour étudier les mécanismes de
solidification des bourrelets de matiere. La géométrie de ces derniers joue un réle majeur sur
les mécanismes de recristallisation. Il semblerait en effet que plus la « jonction » entre le
bourrelet de matiere et le reste du matériau est important (interface), plus le refroidissement
par conduction thermique est favorisé, provoquant alors la solidification des bourrelets de
matiére en épitaxie avec le substrat, voire pour certains motifs, de fagon colonnaire.

De nombreux travaux sont encore a réaliser pour maitriser I'interaction entre le faisceau laser
et les superalliages monogranulaires a base nickel. Il serait intéressant par exemple de coupler
les résultats observés avec une caractérisation des propriétés intrinséques des matériaux.
Certes, la microstructure pourrait avoir une influence dans les processus d’ablation mais elle
rentre en compétition avec la conduction thermique, la viscosité, I'absorption, et bien d’autres
propriétés des matériaux. Une fois les caractérisations faites, il serait pertinent aussi, par
simulation numérique, d’établir quels parametres dominent majoritairement dans le processus
d’ablation. De plus, des réponses supplémentaires quant aux mécanismes de recristallisation
des bourrelets de matiére sont a apporter. Il serait pertinent par exemple, de corréler les
parametres laser a la géométrie des bourrelets de matieres et de controéler leur solidification.
La simulation numérique serait encore une fois bénéfique pour comprendre les mécanismes
induits lors la solidification du bain liquide.

Enfin, ces travaux ont permis de mettre en avant le fait que lorsque les régimes d’ablation sont
bien établis, les paramétres laser n’ont pas besoin d’étre modifiés pour obtenir le méme motif
sur divers superalliages monogranulaires. De méme, il est possible d’obtenir des bourrelets de
matiere non recristallisés, ce qui pourrait étre plus que favorable pour la tenue de ces
matériaux texturés lors de fortes sollicitations thermomécaniques a de hautes températures.
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Il a été choisi dans cette these de renforcer I'adhésion entre les couches d’un systeme barriére
thermique en renforgant I’'ancrage mécanique via une texturation laser des surfaces. Une des
étapes principales de ces travaux fut donc de comprendre les mécanismes de croissance des
dépdbts EB-PVD sur diverses morphologies de surface afin d’optimiser les propriétés d’adhésion
tout en garantissant une microstructure du dépot proche de celle rencontrée en service. La
stratégie de construction des morphologies de surface va donc étre consciencieusement
décrite dans ce chapitre de transition.

1 Etude bibliographique

L'objectif principal de cette these est de ralentir I'écaillage de la couche céramique. Pour ce
faire, il a été choisi de renforcer les mécanismes d’adhésion entre les couches du systéeme
barriere thermique, par I'optimisation des morphologies d’interface. Il est alors nécessaire de
rappeler les différentes interactions contrélant I'adhérence entre deux matériaux. Ces
mécanismes sont fortement dépendants des matériaux mis en contact mais également du
procédé d’élaboration. Pour ces travau, la zircone yttriée fut déposée par le procédé de dépot
physique en phase vapeur. Les différentes étapes de ce procédé ainsi que les processus
menant a la croissance des couches EB-PVD vont alors étre décrits.

La texturation laser est le procédé de traitement de surface choisi pour renforcer I'ancrage
meécanigue au niveau des interfaces. Les bénéfices apportés par ce procédé sur I'adhésion des
systemes barrieres thermiques vont donc étre donnés. Sur la base des travaux tirés de la
littérature, il va alors étre possible d’appréhender le réle de la rugosité de surface sur la
microstructure des dépots PVD et d’analyser I'influence de ces évolutions microstructurales sur
les propriétés de la couche céramique.

1.1 Le procédé EB-PVD

L’adhésion des matériaux dépend fortement des propriétés physico-chimiques des matériaux
mais est sensible, aussi, aux procédés de dépobts utilisés. Il est important donc de comprendre
comment se forment et croissent les colonnes des barrieres thermiques afin de comprendre
guels mécanismes d’adhésion sont alors naturellement favorisés.

Les procédés de dépdt physique en phase vapeur (PVD — Physical Vapor Deposition) sont des
procédés de dépdbt atomistique. Les atomes ou molécules sont arrachés a une cible solide ou
liquide, puis transportés jusqu’au substrat sous phase vapeur pour s’y condenser et former une
couche mince, dont la microstructure dépendra essentiellement des parametres du procédé.
Se distinguent alors différentes étapes telles que :

- la vaporisation du matériau cible
- le transport des éléments

- la condensation sur le matériau a revétir
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1.1.1 Vaporisation du matériau

Plusieurs techniques sont utilisées pour arracher les atomes de la cible comme la pulvérisation
cathodique ou bien I'évaporation thermique. Cette derniére, utilisée lors de cette these,
consiste a apporter suffisamment d’énergie sur un matériau cible pour qu’il passe de I'état
solide a I’état gazeux. Pour favoriser ce changement d’état, plusieurs techniques peuvent étre
retenues comme le chauffage par effet joule, le chauffage par induction ainsi que le
bombardement d’électrons.

Le procédé de dépdt physique en phase vapeur, dont la vaporisation est générée par
bombardement d’électrons (EB-PDV - Electron Beam Physical Vapor Deposition), est souvent
adopté pour vaporiser des éléments réfractaires tels que les céramiques. Le faisceau
d’électrons est émis, a une tension d’accélération de I'ordre de 40 kV, par un canon a électrons
de puissance maximale égale a 150 kW, équipé d’un filament thermoionique généralement en
tungsténe [84]. Les électrons sont acheminés a grande vitesse par un champ électrique ou
magnétique jusqu’a la cible. Lors du contact avec le matériau, I'énergie cinétique des électrons
se transforme en énergie thermique. Le matériau va donc monter en température jusqu’a sa
fusion et sa vaporisation. Bien évidemment, le creuset en cuivre contenant le matériau a
déposer est refroidi afin d’assurer la pureté du dépot et d’éviter la formation d’eutectiques.

Les électrons sont typiquement envoyés linéairement sur la cible (figure 65.a) mais peuvent
étre déviés d’un angle supérieur a 180° par un champ magnétique, pour éviter le dépot de la
matiere évaporée sur le filament du canon (figure 65.b).

En balayant la surface du matériau cible de facon contrélée et en maitrisant la puissance du
canon a électrons, il est possible ainsi, par ce procédé, d’atteindre des vitesses de dépot de

I'ordre du um/min.
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figure 65 - Bombardement des électrons sur le matériau cible : (a) Trajectoire des électrons linéaire -- (b) Trajectoire des
électrons déviée [84]
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1.1.2 Transport de matiere

Afin de contréler la composition du matériau, les procédés de dépbt en phase vapeur se
réalisent majoritairement a faible pression dans une enceinte hermétique (figure 66)
Généralement, le vide généré par de puissantes pompes, atteint des pressions de 'ordre de
1043 10° mbar.

Le transport des atomes est fortement dépendant de leurs vitesses, de la distance a traverser
et des phénoménes physiques relatifs aux collisions entre les atomes. De nombreuses études
ont d’ailleurs été menées pour simuler ces phénomenes afin de prédire la structure du dépdt
et d’améliorer les rendements liés au procédé [85], [86].

Dans les conditions optimales, ou les collisions entre atomes sont minimisées (libre parcours
moyen des atomes suffisamment grand par rapport a la distance cible-substrat), la trajectoire
du flux atomique s’effectue alors de facon rectiligne avant de rentrer en contact avec le substrat
(87].

Vertical rotary
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/ \ ) Load lock
p chamber
ok i
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pumps \ T @
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Chamber dimensions

depth: 910 mm
Four independent 8 cm O width: 896 mm
ion sources (100-1000 eV)
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Three ingot feeders
70 mmdia. x 500 mm long ingots
0.15 to 15 mm/min feed rate

Maximum substrate dimensions/weight
Horizontally fed cylinder: 200 mm dia. x 289 mm/20 kg
Vertically held disc: 400 mm dia./100 kg

figure 66 - Représentation du procédé EB-PVD [2]

1.1.3 Formation des colonnes

Le contact entre les atomes et le matériau cible s’opére par adsorption, qui traduit I'ensemble
des phénomeénes qui menent a la fixation des atomes (adsorbats) sur une surface solide
(adsorbant) suivant une répartition angulaire. Les adatomes vont pourvoir alors se répartir sur
la surface grace aux phénomenes de diffusion fortement dépendant de la température du
substrat, de I'énergie des atomes et de leur angle d’incidence. La formation d’agrégats va étre
ensuite engendrée par la rencontre de plusieurs adatomes [88].
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C’est par accumulation d’atomes que les agrégats s’élargissent pour former alors une couche
susceptible de devenir un revétement. La croissance des dépodts peut étre décrite par trois
processus distincts [89]:

- Croissance de type Franck — Van Der Merwe (figure 67.a) : par une forte diffusion des
adatomes, les agrégats coalescent horizontalement pour recouvrir totalement la
surface du substrat. La croissance s’effectue alors couche par couche.

- Croissance de type Volmer — Weber (figure 67.b) : les agrégats, formés par I'arrivée de
nouveaux atomes et la diffusion d’adatomes, se développent dans toutes les directions,
créant des flots. Par I'accumulation de plusieurs atomes, de nombreux ilots peuvent
recouvrir alors la surface du substrat et finir par se dresser verticalement.

- Croissance de type Stranski — Krastanov (figure 67.c) : ce mécanisme de croissance est
un mixte des deux processus décrits précédemment. En effet, les agrégats vont d’abord
s’étendre pour recouvrir toute la surface du substrat sous la forme d’'une monocouche.
Une croissance en ilot sur cette derniére sera par la suite favorisée.

HENEEN
(a) (c)

figure 67 - Croissance du dépét : (a) De type Franck - Van Der Merwe, (b) De type Volmer — Weber, (c) De type Stranski —
Krastanov [90]

1.1.4 Structure des films PVD

La croissance des films PVD est fortement contrélée par les parametres procédés. Movchan et
Demchishin sont les premiers a proposer un modele présentant la structure des films PVD en
fonction du rapport T/Tm ou T représente la température du dépdt et Tm la température de
fusion du matériau déposé (figure 68.a). Ce ratio T/Tm refléte la capacité des adatomes a se
diffuser sur la surface. Par la suite, Thornton a alimenté ce modele et construit un diagramme
montrant I'influence du rapport T/Tm et de la pression d’argon sur la structure du film (figure
68.b) [91].

Les structures obtenues ont été ainsi catégorisées en quatre zones distinctes :

- Zone | (T/Tm < 0,25) : cette zone est caractérisée par de fines colonnes en forme de
domes et de grands gaps intercolonnaires. La diffusion des adatomes dans cette
configuration paramétrique est limitée.

- Zone T : dans cette zone dite de transition, la diffusion des adatomes est facilitée,
entrainant une compétition de croissance entre les grains. La structure du dépot est
dite colonnaire a facettes.
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- Zone Il (0,25 < T/Tm < 0,5) : la spécificité de cette zone réside dans la formation de
colonnes larges et d’épaisseurs constantes. La mobilité des adatomes y est accrue.

- Zone lll (T/Tm > 0,5) : la structure des films n’est plus de type colonnaire. La formation
de gros grains équiaxes est favorisée.

TEMPERATURE (T/Tm) PRESSURE W TEMPE RATURE
(MICRONSI {TITm)

figure 68 - Structure des films PVD : (a) Modéle de Movchan - Demchishin -- (b) Diagramme de Thornton [92]

Au fur et a mesure des études et des analyses, de telles représentations qualitatives,
permettant de prédire la structure des films PVD, sont constamment complexifiées. Par
exemple, grace aux travaux de A. Anders, l'influence de I'énergie des atomes arrivant en
surface, sur la structure des couches, est connue aujourd’hui [91].

La microstructure des revétements déposés par le procédé EB-PVD dépend donc
essentiellement de la capacité des atomes a recouvrir I'intégralité de la surface du substrat.
Ceci est étroitement lié a la rugosité du substrat (certaines zones sont moins facilement
accessibles) et la capacité de diffusion des adatomes (essentiellement controlée par la
température du substrat).

Concernant les systemes BT utilisés pour le groupe SAFRAN, la rugosité de la surface du substrat
est controlée par le procédé de sablage et permet d’assurer une relativement bonne adhésion
de la zircone yttriée sur la sous-couche d’accroche. Cependant en service, il semblerait que
cette couche isolante puisse s’écaillée prématurément. Il a donc été choisi de travailler sur les
meécanismes d’adhésion entre ces deux couches dans I'optique de ralentir cet écaillage.

1.2 Les mécanismes d’adhésion

Lors du contact entre deux matériaux de natures ou de compositions différentes, diverses
interactions peuvent prendre place pour assurer |'accroche entre les deux entités. Les
principales théories qui décrivent les mécanismes d’adhésion se doivent alors d’étre abordées
[93].
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1.1.1 Théorie de I'ancrage mécanique

Cette théorie a été initiée par McBain en 1924 [94] et stipule la présence de contraintes de
traction/compression a l'interface entre deux matériaux pour assurer une adhésion dite
mécanique. L'ancrage mécanique est dans ce cas favorisé par une forte rugosité du substrat,
permettant 'augmentation de I'aire de contact entre les matériaux et le ralentissement des
propagations de fissures interfaciales. Le matériau déposé doit alors nécessairement remplir
au maximum les anfractuosités du substrat.

1.1.2 Théorie de la liaison chimique

Lorsque deux matériaux sont mis en contact, une réaction chimique peut se produire. En effet,
lorsque I'énergie d’activation est atteinte, les atomes des deux réactifs peuvent échanger des
électrons créant ainsi des liaisons de valences primaires (covalente, ionique, métallique). De
fortes énergies doivent donc étre mises en jeu pour rompre ces liaisons primaires, ce qui assure
une bonne adhésion entre le substrat et le revétement [93].

1.1.3 Théorie thermodynamique

L'adhésion peut aussi étre due aux forces intermoléculaires de type Wan Der Waals
susceptibles de s’établir entre un revétement et son substrat. D’aprés le tableau 11, ces liaisons
sont de faible intensité mais peuvent étre suffisantes si elles sont en trés grand nombre [95],
[96]. De plus, elles ont un faible champ d’action, ce qui implique la nécessité d’avoir un bon
contact entre les matériaux.

tableau 11 - Energies associées aux différents types de liaisons [95]

. Energie associée Portée
Type de liaison
{kJ/miol) [rim)
Lisisons Liaisons de Van der Waals 2-15 =1
secondaires Liaisons hydrogénes 10- 40 0,2
Covalente 150 - 950 0,1-0,2
Liai
farsons lonique 400 - 800 02-03
primaires
Metallique 100 - 400 0,3-05

1.1.4 Théorie de la diffusion

Lorsque deux matériaux en contact possédent une solubilité suffisante I'un par rapport a
I'autre, des mécanismes d’interdiffusion des molécules peuvent intervenir. L'interface entre les
deux matériaux devient alors une interphase ou des molécules du revétement se mélangent a
celles du substrat. Le gradient de composition au sein de l'interphase engendre alors un
gradient de propriétés physico-chimiques.
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1.1.5 Théorie électrique

La théorie électrique s’oriente autour de [|'idée qu'un systeme revétement
diélectrique/substrat métallique peut étre assimilé a un condensateur plan. Ce condensateur
serait formé par les deux couches électriques créées au contact des deux surfaces. Les
interactions électrostatiques qui en découlent et qui seraient générées par des hétérogénéités
chimiques et des défauts de surface, semblent donc étre insuffisantes pour obtenir une bonne
adhérence entre un revétement et son substrat [93].

'adhésion des dépobts peut donc étre contrdlée par plusieurs mécanismes qui peuvent
d’ailleurs étre couplés. En effet, dans le cas d’une couche céramique déposée par EB-PVD, sur
la sous-couche, I'adhésion est essentiellement contréler par des liaisons chimiques permises
par la couche d’oxyde intermédiaire (TGO) mais également par ancrage mécanique assuré par
la rugosité interfaciale. Cette derniere est usuellement contréler par le sablage de la sous-
couche. Or, il a été défini dans ces travaux de modeler la surface de la sous-couche d’accroche
par texturation laser afin de jouer sur cette rugosité interfaciale en générant des cavités plus
ou moins profondes. Ce traitement de surface est effectué dans I'espoir de maximiser I’ancrage
mécanique entre la couche céramique et son substrat.

1.2 L’ancrage mécanique favorisé par la texturation laser

Comme rappelé dans le chapitre 2, la texturation laser est un procédé de traitement de surface,
basé sur le principe de I'ablation laser en régime impulsionnel, qui permet la formation de
cavités a I'extréme surface du matériau irradié. Ce procédé est utilisé dans de nombreux
domaines industriels [44]. En effet, la texturation laser est par exemple fortement développée
dans le domaine de la tribologie. Les motifs texturés permettent de réduire le coefficient de
frottement et par conséquent 'usure des pieces en contact. lls peuvent, par exemple, servir de
réceptacle a débris d’'usure ou encore de réservoirs a lubrifiant [97]-[100]. De plus, de
nombreux travaux ont été menés afin d’optimiser les motifs de texturation pour améliorer les
propriétés de mouillabilité des matériaux et rendre par exemple les surfaces traitées
hydrophobes [101]—[103]. Enfin, la texturation laser, procédé automatisable, est largement
utilisée aussi pour des problématiques d’adhésion dés lors qu’elle peut renforcer I'ancrage
mécanique entre les surfaces par la formation de cavités sans contaminer la surface traitée
[104]. Un tel concept peut donc parfaitement s’appliquer dans le domaine des revétements
[49], [105].

De nombreux auteurs ont par exemple travaillé sur I'optimisation des morphologies de surfaces
afin d’améliorer I'adhésion entre un revétement et son substrat en particulier dans le domaine
de la projection thermique. Quel que soit le couple substrat/revétement considéré, les
systemes texturés présentent de fagcon quasi systématique de meilleurs résultats par rapport
aux procédés conventionnels (sablage) [106]—[108]. De plus, I'intérét de la texturation laser sur
la tenue en service de barrieres thermiques YSZ déposées par projection plasma directement
sur substrats en superalliage a base Nickel (fluage, fatigue thermomécanique), a aussi été
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démontré [21], [109], [110]. Dans de telles conditions, I'ancrage mécanique induit par les motifs
de texturation remplace |'utilisation d’une sous-couche qui assure usuellement I'accroche
entre la couche céramique et son substrat.

Des auteurs ont, quant a eux, essayé de mettre en avant les bénéfices apportés par la
texturation laser sur les mécanismes d’adhésion entre des substrats métalliques, polymeres et
céramiques et une couche en aluminium pure déposée par cold spray [111].

La particularité de ces dépdts réside dans leur microstructure lamellaire. Par I'optimisation des
parametres de projection, du matériau précurseur (granulométries) et des rugosités de
surfaces, il est manifestement possible alors de renforcer I'accroche entre les matériaux et
donc leur tenue lors de sollicitations proches de celles rencontrées en service.

De plus, Kromer et al. ont également initié des travaux montrant I'influence de la rugosité de
surface, induite pas texturation laser, d’un acier inoxydable 304L ou d’une sous-couche MCrALY
déposée par projection plasma sous air, sur la microstructure d’un revétement YSZ généré par
projection plasma de suspensions (SPS). Une morphologie de surface formée par des trous
profonds favoriserait donc plut6t la formation d’'un dépot dense et lamellaire alors que des
motifs moins profonds et plus resserrés favoriseraient I'apparition d’une microstructure
colonnaire (figure 69) [112].

50 um 50 um

figure 69 - Morphologies de surface qui dans le cas d’un dépét SPS, favorisent la formation : (a) de colonnes et (b) d’un dépét
dense [112]

Des travaux similaires ont d’ailleurs été effectués par Sokolowski et al. pour démontrer
I'influence des nombreux paraméetres procédés sur la formation de structures colonnaires par
SPS. lls ont montré par exemple que seule la géométrie de surface, générée par texturation
laser, permettait I'obtention de colonnes lors de la projection de particules larges de zircone
partiellement stabilisée par de I'oxyde de cérium ou de I'oxyde d’yttrium [113].

Cependant, peu d’auteurs se sont concentrés sur I'optimisation des morphologies d’interface
par texturation laser dans le cas des dép6ts par EB-PVD. Toutefois, Walston a quand méme
montré qu’une sous-couche PtAl, texturée de lignes profondes d’un vingtaine de micrometres
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et espacées de 125 um, présente une durée de vie approximativement deux fois plus grande
en cyclage thermique a 1135°C qu’une sous-couche non texturée (figure 70) [114].

=]
1

(b)

Relative TBC Life at 1135°C

Smooth PtAl Grooved PtAl

figure 70 - (a) Lignes générée sur une sous-couche PtAl ; (b) influence de la morphologie de surface sur les durées de vie en
cyclage thermique a 1135°C [114]

Il est possible de remarquer sur la figure 70 que la texturation semble tout de méme avoir un
impact significatif sur la morphologie du dép6t EB-PVD, des espaces intercolonnaires sont
visibles au niveau des cavités générées.

Il est donc tout a fait envisageable d’utiliser le procédé de texturation laser dans I'optique de
renforcer les mécanismes d’adhésion entre un revétement déposé par EB-PVD et son substrat.
Il est cependant intéressant de se demander si ces modifications interfaciales peuvent avoir
une influence quelconque sur la microstructure et les propriétés de la couche de zircone
yttriée.

1.3 Influence de la rugosité de surface sur les dép6ts PVD

De nombreux auteurs ont étudié l'influence que pouvait avoir la rugosité du substrat sur la
structure des barrieres thermiques déposées par projection thermique et par conséquence sur
leur pouvoir isolant [19], [115]. Par exemple, Curry et al. ont montré que les traitements de
surfaces tels que le sablage, grenaillage ou polissage, générant des rugosités de surface
différentes sur une sous-couche NiCoCrAlY, ont un impact sur la formation des colonnes d’une
BT YSZ déposée par SPS. Or, les évolutions microstructurales du revétement présentent elles
aussi un impact conséquent sur la conductivité thermique du dépd6t, ainsi que sur la tenue de
ces dernieres en cyclage thermique a 1100°C [116]. Néanmoins, peu d’auteurs ont étudié la
croissance des colonnes EB-PVD sur des morphologies de surface controlées et mesuré
I'influence que peut avoir les évolutions structurales induites sur les propriétés du systeme
barriere thermique.
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Parmi ceux-ci, A. Besnard a mis en avant, expérimentalement et numériquement, l'influence
de la rugosité de surface sur la croissance de colonnes PVD [87]. En effet, par
électrolithographie, des plots cubiques a des échelles nanométriques sur la surface libre du
substrat ont été générés et ont confirmés leur réle sur les mécanismes de croissance des
revétements (figure 71). Contrairement, a des surfaces dites lisses oU les structures colonnaires
s'arrangent de facon aléatoire, la texturation des surfaces impose ici une croissance organisée
des colonnes.

figure 71 - Micrographies MEB de colonnes EB-PVD déposées sur des plots de hauteurs 50 nm avec : (a) un diamétre de 200
nm et un espacement entre plots égal a 200 nm et (b) un diamétre de 50 nm et un espacement entre plots égal a 150 nm
(87]

Il a d’ailleurs montré dans ses travaux que la hauteur des plots ainsi que I'espacement imposé
entre chaque plot entrainent des variations conséquentes sur la microstructure du film déposé.
Par exemple, les surépaisseurs générées sur le substrat par la formation des plots ont des
répercussions sur I'épaisseur des dépdts, ces surépaisseurs étant conservées tout au long de la
formation des colonnes.

De la méme facon, appliqué a des sous-couches NiCrAlY élaborées par EB-PVD, Rahmani et al.
ont également montré que la morphologie du substrat avait une influence directe sur la
rugosité de la couche [117]. L’évolution de surface du revétement semble ici directement en
lien avec I'état de surface initial du substrat. Pour compléter de tels effets d’ailleurs, il a été
démontré aussi I'impact de ce facteur géométrique sur la tenue interfaciale du systéme.
Comme en témoignent les travaux de Guo et al. par exemple, dans le cas du couple NiCoCrAlY-
BT élaboré par EB-PVD, les mécanismes d’écaillage de la BT different suivant I'état de surface
de la sous-couche. Il faut une énergie plus importante pour rompre |'interface entre ces deux
couches des lors qu’il s’agit de surfaces rugueuses [118].

Ainsi, au regard des études tirées de la littérature, la croissance des colonnes générées par EB-
PVD s’avere fortement dépendante de la morphologie de surface du substrat. Etudier la
croissance du revétement sur des surfaces parfaitement controlées et évaluer la durabilité du
systeme peut apparaitre alors particulierement pertinent.
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2 Développement des motifs de texturation laser

Un des objectifs principaux de cette these est de renforcer I'ancrage mécanique entre les
couches du systeme barriére thermique par I'optimisation des morphologies aux interfaces. La
texturation laser est le procédé choisi pour controler cette rugosité interfaciale. Or, il est
possible, grace a cette technologie, d’obtenir une infinité de morphologies différentes. En effet,
suivant les paramétres laser, diverses géométries peuvent étre développées sous la forme de
cavités, de lignes ou encore de quadrillages. Une partie conséquente de ces travaux de these
réside donc dans 'optimisation de ces motifs de texturation. Cela passe, tout d’abord, par le
contréle de la géométrie des motifs texturés. Pour ce faire, une étude préliminaire a donc été
réalisée pour permettre de corréler la densité des motifs générés et leurs morphologies.
L'impact de telles géométries de surface sur la microstructure du revétement s'imposera donc
dans un second temps.

2.1 Influence de I'espacement entre les impacts laser sur la géométrie des
motifs et par conséquent sur la morphologie de surfaces

Lors de I'accumulation d’impacts laser en un méme point, des cavités tendent a se former sur
la surface irradiée. Or, il est connu aujourd’hui que les conditions énergétiques du laser
(fluence, nombre d’impacts) ont une influence majeure sur la formation de ces cavités [21],
[63], [119]—-[121]. Il est cependant intéressant de se demander si I'espacement entre les
impacts laser (ou densité d’impacts) présente une influence sur la gé¢ométrie des trous formés.
En effet, dés lors que les impacts laser sont trop rapprochés spatialement, des problématiques
d’accumulation thermiques peuvent apparaitre modifiant alors les écoulements du bain liquide
et pouvant conduire a des morphologies de motifs et de surface totalement différentes.
L’objectif principal de cette étude préliminaire fut donc de définir la distance seuil a partir de
laquelle la géométrie d’un motif n‘est pas modifiée par les impacts laser nécessaires a la
formation du motif voisin.

Pour ce faire, les deux morphologies alors bien connues des « motif 1 » et « motif 2 »,
présentées dans le chapitre précédent, ont été choisis pour étre I'objet de cette étude. Les
parametres énergétiques utilisés pour former ces deux motifs (tableau 12) resteront inchangés,
seul 'espacement entre les impacts laser, qui correspond in fine a I’'espacement centre a centre
entre deux motifs voisins, va varier de 20 a 100 um (tableau 13). Compte tenu de leurs
diamétres respectifs, préalablement établis (tableau 12), il a été possible d’estimer le taux de
recouvrement des motifs. Le recouvrement entre deux motifs voisins correspond au moment
oU les diametres des motifs sont plus importants que la distance entre les impacts laser.

Le tableau 13 donne donc, pour les deux types de motifs considérés, le taux de recouvrement
calculé. Les valeurs négatives signifient qu’aucun recouvrement entre les motifs n’a lieu.
Lorsque les valeurs, pour un méme motif, sont négatives dans la colonne externe, et positives
dans la colonne interne, cela signifie que seuls les bourrelets de matiére se chevauchent.
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tableau 12 - Caractéristiques des motifs de type «motif 1 » et « motif2 »

Intensité Nombre Diametre | Diametre
Type de Espacement Profondeur
laser d’impulsions interne externe
motif (um) (um)
(GW/cm?) (um) (um)
«motif1» | 8,8.10° 50 60 30 53 54
« motif2 » 1,8.101 15 100 65 85 20

tableau 13 - Taux de recouvrement des motifs en fonction de I’espacement des impacts laser

Type « motif 1 » Type « motif 2 »
Espacement | Taux de recouvrement (%) | Taux de recouvrement (%)

(um) vis-a-vis des diameétres vis-a-vis des diametres
interne externe interne externe

20 67 125 138 153

40 -67 49 77 106

60 -200 -26 15 59

80 -333 -102 -46 12

100 -467 -177 -108 -35

La figure 72 illustre bien I'impact que peut avoir ces mécanismes de recouvrement sur la
morphologie globale des surfaces. En effet, dans cet exemple, plus les motifs de type « motif
1 » sont proches, moins la surface semble réguliere et contrélée.
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figure 72 - Morphologies de surface générées par la texturation de motifs de type "motif 1" espacés de : (a) 20 um, (b) 40 um,
(c) 60 um, (d) 80 um, et (e) 100 um
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Ces hétérogénéités de surface se refletent alors sur la géométrie méme des motifs de
texturation. En effet, au regard de la figure 73 qui présente les cavités de type « motif 1 »
obtenues en fonction de I'espacement imposé entre les impacts laser, la géométrie des motifs,
et particulierement leur profondeur, évoluent en fonction de la répartition spatiale de ces
derniers. En effet, la géométrie des trous est similaire pour les motifs séparés tous les 60, 80 et
100 um (figures 73.c, 73.d, 73.e). Cependant, a partir de 40 um d’espacement, c’est-a-dire, des
lors que les bourrelets de matiere se chevauchent, la forme des motifs semble devenir bien
plus hétérogene, tendance qui semble étre accentuée lorsque les impacts laser sont encore
plus rapprochés (20 um).

La figure 74 montre l'influence de I'espacement sur la formation des trous de type « motif 2 ».
Contrairement au cas précédent, la géométrie de ces derniers semble n’étre impactée qu’a
partir de 60 um seulement d’espacement. Par la suite, plus les espacements entre les impacts
laser sont proches, plus la forme des cavités se dégrade.

2 ' 100 pm

.

figure 73 - Vues en coupe de motifs de type "motif 1" dont les espacements varient de : (a) 20 um, (b) 40 um, (c) 60 um, (d) 80
um, et (e) 100 um
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figure 74 - Vues en coupe de motifs de type "motif 2" dont les espacements varient de : (a) 20 um, (b) 40 um, (c) 60 um, (d) 80
um, et (e) 100 um

Afin de quantifier ces changements de morphologies, les profondeurs des cavités générées ont
alors été moyennées a partir d’au moins 6 mesures prises sur les vues en coupe de ces
dernieres. La figure 75 présente les résultats obtenus pour les différents types de motifs et
matériaux considérés. Comme il a pu étre relevé par simple observations visuelles, il est
possible de remarquer que la profondeur n’est pas impactée lorsque I'espacement entre les
impacts est supérieur ou égale a 60 um et ce quel que soit le motif ou le matériau pris en
considération. En effet, entre 60 et 100 um d’espacement, les profondeurs des motifs restent
respectivement égales a environ 54 um (motif 1) et environ 20 um (motif 2). Lorsque les
impacts laser tendent a se densifier (40 um d’espacement), la profondeur des motifs en
particulier de type « motif 1 » apparaissent plus profonds d’environ 10 um et ce quel que soit
le matériau envisagé. A I'inverse, pour les motifs de type « motif 2 », la profondeur de ces
derniers reste égale a 20 um dans le cas de I'’AM1, alors qu’elle devient légerement plus grande
lorsqu’il s’agit du CMSX4 Plus. Enfin dés lors que les impacts sont espacés de seulement 20 um
les profondeurs des motifs varient drastiquement.
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figure 75 - Influence de I'espacement entre les impacts laser sur la profondeur des motifs texturés sur (a) de 'AM1 MS, (b) de
I'AM1 MS R1 R2, (c) du CMSX4 Plus MS et (d) du CMSX 4 Plus MS R1 R2

Le phénomeéne d’accumulation thermique semble donc jouer un réle significatif sur la
profondeur des cavités générées. En effet, plus les impacts sont proches spatialement, moins
la chaleur, localement, a le temps d’étre évacuée, ce qui pourrait modifier les cinétiques de
changements de phases au cours du traitement de surface.

Il est en revanche étrange de remarquer que pour les motifs espacés de 40 um, contrairement
a ceux espacés de 20 um, la profondeur semble plus impactée pour les motifs de type « motif
1 » que pour ceux de type « motif 2 ». En effet, I'intensité laser appliquée pour générer les
motifs de type « motif 2 » est bien plus importante que pour ceux de type « motif 1 » (tableau
12). De méme, les motifs de type « motif 2 » sont également plus évasés, ce qui entraine des
taux de recouvrement plus importants (tableau 13). Il serait alors judicieux d’observer une plus
forte influence du facteur densité sur la profondeur des cavités. Ces résultats, quoi que
étonnants, peuvent traduire néanmoins le fait que ni l'intensité laser, ni le taux de
recouvrement ne semblent des parametres prépondérants dans les mécanismes
d’accumulation thermique. Le paramétre majeur, contrélant la profondeur des cavités, semble
donc étre plutot lié au nombre d’impulsions laser. En effet, les motifs de type « motif 1 » sont
générés par I'accumulation de 50 impulsions sur le méme point d’impacts, au lieu de 15
impulsions pour les motifs de type « motif 2 ».

Enfin, cette étude a permis de mettre en avant l'influence de I'espacement entre les impacts
laser sur la géométrie des motifs de texturation. En effet, la profondeur de ces derniers peut
varier drastiqguement dés lors que les mécanismes d’ablation laser sont fortement dépendants
des phénomeénes thermiques. De plus, au regard des figures 73 et 74, il est possible de
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remarquer que la morphologie des bourrelets de matiere ainsi que le diameétre des cavités
évoluent de facon considérable lorsque le nombre de motifs texturés sur la surface augmente.
Malheureusement, ces évolutions morphologiques n‘ont pas pu étre caractérisées dans cette
étude mais il est évident ici, que plus la densité de motifs texturés sur la surface est importante,
plus la morphologie de cette derniére perd en régularité. Dans I'optique donc de controéler
parfaitement les morphologies de surface, modelées par texturation laser, il a été défini pour
la suite de ces travaux d’espacer les motifs de type trous de plus de 60 um les uns des autres.

2.2 Influence de la morphologie de surface sur la croissance du dépoét

Dans ces travaux de these, il a donc été défini d’utiliser le procédé de texturation laser afin de
ralentir I’écaillage entre les couches d’un systeme barriere thermique. Or, il est a priori difficile
de savoir quelles morphologies de surface seront les plus propices au renforcement de
I'ancrage mécanique entre les interfaces considérés. Sachant que les parametres du procédé
de dépot sont imposés par le processus industriel (Ceramic Coating Center), ne pouvant donc
pas varier, il a été choisi dans un premier temps d’étudier I'influence de diverses morphologies
de surface sur la microstructure du revétement colonnaire.

2.2.1 Développement de diverses morphologies de surface

Pour évaluer donc I'influence de la morphologie de surface sur la construction des revétements
EB-PVD, différentes morphologies de motifs ont tout d’abord été réalisées sur I'extréme
surface d’échantillons d’AM1 MS, et revétus par la suite de zircone partiellement stabilisée
d’yttrium. La croissance colonnaire du revétement céramique sur de telles géométries de
surface a donc pu étre étudiée. L’absence, ici, de la sous-couche d’accroche ne pose alors aucun
probléme au regard de I'objectif fixé.

Comme illustré figure 76, différents motifs ont pu étre élaborés sous la forme de cavités ou de
quadrillages. Les motifs de type trous sont générés par I'accumulation de plusieurs impulsions
laser sur un méme point tandis que les quadrillages sont obtenus par la juxtaposition des
impulsions laser. Diverses variantes d’un point de vue formes, profondeurs, diametres,
bourrelets de matiere ou encore espacements entre les motifs, ont donc pu étre obtenues.

110



Chapitre 3 : Optimisation des morphologies d’interface afin de renforcer les mécanismes d’adhésion

vﬁﬁﬁﬁﬁ‘ﬁM 
- \";"‘-\‘\"\)‘\‘\
‘ﬁﬁ”\‘W\““

figure 76 - Motifs de géométries différentes

Il est nécessaire de comprendre a présent, I'influence que peut avoir de telles morphologies de
surface sur la croissance du dépot colonnaire.

2.2.2 Premiéres observations faites sur la structure des dépots

A partir des premieres observations effectuées sur les échantillons texturés puis revétus par
microscopie électronique a balayage, plusieurs constats peuvent étre dressés.

Comme le montre la figure 77, il est tout d’abord possible de remarquer que la topographie de
surface du superalliage se refléte au niveau de I'extréme surface de la couche céramique. Quels
que soient les motifs, la périodicité en extréme surface du dépot s’apparente a la celle générée
initialement sur la surface du substrat.

figure 77 - (a, b, ¢, d) : vues en surface de différents motifs texturés sur la surface de 'AM1 MS; (e, f, g, h) : vues en surface de
ces mémes motifs aprés dépét de la couche céramique
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De plus, il est clair d’apres la figure 78 que les colonnes croissent préférentiellement sur les
bourrelets de matiére. Les colonnes se développent effectivement sous forme d’ilots dont
I'origine part des aspérités de surface. Il est alors possible de comprendre que lors de leur
arrivée sur la surface du substrat, les atomes d’YSZ rencontrent en priorité un bourrelet de
matiére, favorisant la croissance du dépo6t autour de ce dernier.

figure 78 - Croissance des colonnes de BT sur les bourrelets de matiére de trois motifs différents

La répartition spatiale des aspérités de surface joue alors un roéle significatif sur la
microstructure du dépdt. Il semblerait effectivement que plus I'espacement entre les
bourrelets de matiére est important, plus la structure du dépot est impactée. En effet, en
comparant par exemple, la figure 79.a ou les bourrelets de matiére sont espacés de 40 um au
niveau d’'une méme cavité a la figure 79.b dont I'espacement des aspérités est égal a 75 um, la
densité du dépot diverge considérablement. Par la suite, les zones noires dans I'épaisseur du
dépbt représentées par les fleches blanches sur la figure 79, seront nommeées vides
intercolonnaires. Il est donc possible de constater ici que des motifs de diameétres internes
larges génerent des vides intercolonnaires considérables, probablement néfastes pour la tenue
thermomécanique de la barriere thermique et son pouvoir d’isolation thermique.

Tt 2 Tl
LA

figure 79 - Vides intercolonnaires, représentés par des fléches blanches, dépendants de I'espacement entre les bourrelets de
matiere de trois motifs différents

De méme, au regard de la figure 80, il semblerait que le remplissage des motifs par la couche
céramique soit fortement dépendant de la géométrie de ces derniers. En effet, des lors que la
profondeur des motifs excéde 25 um, des défauts de remplissage apparaissent. Il est possible
de constater par exemple qu’un motif de profondeur approximativement égale a 20 um (figure
80.a) soit intégralement recouvert de BT alors que des motifs plus prononcés, de profondeur
proche de 30 um (figure 80.b), ne laissent apparaitre qu’une fine couche de BT. Les motifs
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guadrillages générés lors de cette campagne ayant une profondeur excédentaire a la valeur
seuil mentionnée, présentent systématiquement des défauts de remplissage (figure 81).

Mais la profondeur des cavités ne semble étre pas l'unique facteur responsable d’une
croissance homogene du revétement. En effet, comme illustré figure 80, la géométrie de la
cavité en particulier d’'un point de vue angle d’ouverture, semble particulierement efficace dans
le processus de condensation atomique. D’apres les résultats obtenus, il semblerait en effet
que le ratio R (profondeur sur le diametre interne du motif) se doit d’étre strictement inférieur
a 0,6 pour que le motif soit entierement revétu, ce qui veut dire que le diametre interne doit
étre supérieur a la profondeur du motif.

Enfin, il est possible de remarquer que les formes convexes telles que celles engendrées par les
bourrelets de matiere favorisent un évasement des colonnes contrairement aux formes
concaves qui tendent plutdt a rapprocher les colonnes de BT entre elles. La figure 82
schématise d’ailleurs la croissance des colonnes en fonction de la courbure de la surface sur
laquelle elles se développent.

figure 80 - Influence de la profondeur sur le remplissage des motifs par le dépét céramique

figure 81 - Défauts de remplissage observés au niveau d'anfractuosités induites par la texturation de motifs de type quadrillage
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figure 82 - Développement des colonnes en fonction de formes : (a) concaves et (b) convexes

D’apres ces premiers constats, il semblerait donc que les morphologies de surface aient une
influence majeure sur la construction du dépot. En effet, en fonction essentiellement de la
répartition spatiale des motifs de texturation sur la surface ainsi que de leur profondeur et
évasement, la microstructure de la couche céramique peut varier de facon considérable. Il est
désormais nécessaire de comprendre comment les paramétres géométriques des motifs
contrélent la croissance des dépoéts afin de maitriser cette derniére et de former des structures
de couches céramiques proches de celles usuellement rencontrées.

2.2.3 Influence de la géométrie des motifs sur le développement du dépot EB-PVD

Afin de corréler de fagon plus précise la formation des dépbts avec la géométrie des motifs, de
nombreuses caractérisations ont été effectuées sur les échantillons revétus. Compte tenu des
premieres analyses morphologiques, seuls les motifs de type trous ont donc été considérés
dans cette étude (tableau 14) et observés en surface et en coupe avant et aprés revétement
(figure 83).

tableau 14 - Caractéristiques des motifs étudiés lors de la premiere campagne de texturation laser (les valeurs *
correspondent aux cas ou les écart-types sont les plus élevés)

‘ Intensité Nombre Espacement | ¢ interne | ¢ externe | Profondeur
Motits (GW/cm?) | d'impulsions (um) (um) (um) (um)

T1 8.8.1072 50 65 30 53 54
T2-1 1.8.101 15 100 65 86 20
T2-2 1.8.101 15 120 65 86 20
T3-1 8.8.1072 15 65 43 60 12
T3-2 8.8.102 15 100 43 60 12

T4 8.8.102 30 75 32% 63 30

T5 7.1.1072 40 70 23* 63 40

114



Chapitre 3 : Optimisation des morphologies d’interface afin de renforcer les mécanismes d’adhésion

@P@mmﬂﬁr
CODOO0O00 -
Tl [eie(eis[ejsjald
Slejwielsiele)d
£ ~e

Q

T2-1

T2-2

T3-2

T4

figure 83 - 1¢¢ campagne de texturation : (a, d, g, j, m, p, s)- motifs en vues de dessus avant dépét ; (b, e, h, k, n, g, t) - vues
du dessus aprés dépét des motifs ; (c, f, i, I, o, r, u) - vues en coupe apres dépét de ces motifs
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Comme en témoigne la bibliographique, les surépaisseurs générées sur la surface d’un substrat
se conservent tout au long de la formation d’un dépot PVD. Il est alors tout a fait pertinent de
mesurer I'épaisseur des dépots formés et de corréler les valeurs obtenues avec la morphologie
de surface et plus particuliéerement avec la hauteur des bourrelets de matiére.

Or, comme il est possible de le distinguer sur la figure 84.a, des différences d’épaisseur de
dépbt sont observées malgré les conditions d’élaboration identiques. De telles variations
semblent étre liées aux excroissances de matiere de part et d’autre des cavités (figure 84.b).
En effet, plus la matiere accumulée présente une hauteur importante, plus la couche
céramique apparait épaisse.

En outre, pour certains motifs tels que ceux des morphologies T1 et T4 (figures 83.a et 83.p), la
hauteur des bourrelets de matiere varie de fagon considérable. Le fait que la matiere fondue
ne s’étale pas de fagcon homogene est probablement d{ aux conditions énergétiques du laser
et particulierement aux nombres d’impulsions laser employés pour générer ces deux motifs (50
et 30 impulsions pour les motifs T1 et T4, respectivement). De tels parameétres induisent
nécessairement des écoulements turbulents du bain liquide et des temps de refroidissement
spécifiques. Or, au regard des résultats de la figure 84, ces différences de hauteurs entrainent
nécessairement une hétérogénéité au niveau de |'épaisseur du dépdt. Ce constat est
matérialisé par les écarts types obtenus sur les figures 84.a et 84.b spécifiquement pour les
motifs T1 et T4.
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figure 84 - 1¢¢ campagne de texturation : (a) Largeurs des dépdts pour toutes les morphologies de surface considérées ; (b)
hauteurs des bourrelets de matiére

Il semblerait par ailleurs que la rugosité générée a l'interface engendre une rugosité similaire a
I'extréme surface de la couche céramique. Afin de comparer les microstructures obtenues
entre elles, les densités de colonnes, en vue de dessus, ont donc été mesurées sur les différents
motifs étudiés. La figure 85 présente les valeurs obtenues.

Il est possible de constater de légeres différences entre les motifs. En effet, les motifs des
morphologies T4 et T5 donnent des densités de colonnes plus importantes que les autres.
Cependant, il n’a pas été possible lors de cette campagne de corréler les valeurs de densités de
colonnes obtenues avec la gé¢ométrie des motifs. Il est probable que la périodicité ainsi que la
géomeétrie des bourrelets de matiére jouent un réle non négligeable sur la densité du dépbt
finale.
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figure 85 - 1¢ campagne de texturation : densités de colonnes obtenues a partie des vues de dessus des différents motifs
apres dépét de la couche céramique

De méme, il a été observé sur les vues en coupe que la densité du dépot diverge d’un motif a
un autre. Pour quantifier ces différences, le taux de vide intercolonnaire généré au niveau des
motifs a donc été mesuré et corrélé avec le diametre interne du motif considéré. Au regard des
résultats présentés sur la figure 86, plus le diametre interne est petit, c’est-a-dire plus
I’espacement des bourrelets de matére au niveau d’un seul trou est petit, moins le taux de vide
intercolonaire est important, ce qui conforte les observations prélablement faites.
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figure 86 - 1¢¢ campagne de texturation : corrélation entre le vide intercolonnaire et le diamétre interne des motifs considérés
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Il semble pertinent alors de noter que les motifs T2-1 et T2-2, voire T3-1 et T3-2, engendrent
un méme taux de de vide intercolonnaire dés lors que cette mesure ne prend en compte que
le vide généré entre deux bourrelets d’'un méme motif. Or les motifs mentionnés ont la méme
géométrie mais leur répartition sur la surface du substrat diverge. La répétition des motifs n’est
donc pas prise en compte dans cette mesure. Mais il est alors possible d’'imaginer que plus la
densité de motifs texturés sur la surface du superalliage est importante, plus la structure
globale de la couche peut étre impactée. Il est cependant compliqué a I'aide des vues en coupe
de définir le taux de vide intercolonnaire généralisé a tout le volume de la couche céramique.
En effet, comme les vues en coupe dépendent fortement de I'axe de découpe des échantillons
et donc du nombre de motifs interceptés, il n’est pas possible de mesurer de facon pertinente
un taux de vide sur tout le volume du dép6ot.

Par ailleurs, la répétition des motifs engendre des mécanismes de croissance différents entre
ces dits motifs. En effet, comme le montre les fleches blanches de la figure 87, lorsque les
motifs sont trop proches, il est possible d’observer des zones de vide intercolonnaire, alors que
lorsque les motifs sont suffisamment éloignés, la croissance du dépo6t sur la surface est
enclenchée.

figure 87 - Croissance des colonnes en fonction de I'espacement entre les motifs — morphologies de surface : (a) T2-1, (b) T2-
2, (c) T3-1 et (d) T3-2

La figure 88 schématise ces différents mécanismes de croissance entre les motifs. Cette
campagne de texturation a pu mettre en avant le fait que lorsque les bourrelets de matiere
entre deux motifs sont espacés de moins de 20 um, les colonnes ne peuvent pas croitre sur la
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surface du superalliage. A I'inverse, lorsque I'espacement entre les bourrelets de matiére de
deux motifs est compris entre 20 et 100 um, les colonnes se développent sur la surface libre,
surface non texturée (« lisse ») du superalliage. Ce développement peut etre néanmoins géné
par les colonnes voisines, la croissance des flots de BT se developpant préférentiellement sur
les bourrelets de matiére. Au dela de 100 um d’espacement, les colonnes peuvent se
developper sur la surface libre du matériau jusqu’a la fin du dépot.

L'espacement entre les aspérités de surface, qu’il soit lié a la répartition spatiale des motifs de
texturation ou a I’évasement de ces derniers, joue donc un role prédominant sur la porosité
globale de la couche céramique. Il aurait été pertinent d’évaluer cette derniere mais il aurait
fallu mesurer, pour ce faire, la densité de colonnes en cours du dépot. Cependant, il n’a pas été
possible d’éffectuer de telles expérimentations en raison des difficultés d’acces aux machines
industrielles (Céramic Coating Center). De plus, la porosité intercolonnaire est étroitement liée
au phénomene d’ombrage. En effet, comme en cours de dépdt, les atomes de zircone yttriée
se condensent majoritarement sur les surfaces proéminentes, certaines zones ne sont alors pas
accessibles par ces derniers, générant alors des vides intercolonnaires non négligeables.

(a) ~(b)

- .
- Lt

> 100 um

figure 88 - Schématisation de I'influence de I'espacement entre les motifs sur la croissance des colonnes ; (a) espacement < 20
um, (b) espacement compris entre 20 et 100 um et (c) espacement supérieur a 100 um

Enfin, lors de cette campagne il a été possible de caractériser I'évasement des flots de barriere
thermique qui s’initient sur les bourrelets de matiére. Pour se faire, la largeur des bourrelets
de matiére, la largeur des Tlots de BT a leur base ainsi que la largeur de ces mémes flots a 100
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um de la surface du substrat ont été mesurées et sont données sur la figure 89.a. Il s’avere que
plus les points correspondant a une méme morphologie de surface sont proches, moins les ilots
de matiere ont tendance a s’évaser.

D’apres les résultats présentés sur la figure 89.a il est également possible de constater une
certaine corrélation entre tous ces éléments directement tributaires de la géométrie initiale du
substrat. En effet, plus les bourrelets de matiére sont larges, plus les ilots de barriére thermique
le sont également. Ces résultats mettent en avant le fait la couche céramique tend a recouvrir
I'intégralité de I'extréme surface du bourrelet de matiére. Par conséquent, plus la surface du
bourrelet de matiére accessible aux atomes d’YSZ est importante, plus la base des ilots de BT
est large.

Les écarts entre la largeur des ilots de barriére thermique a 100 um de la surface du superalliage
et celle du bourrelet de matiére sont donnés sur la figure 89.b. Ces valeurs sont représentatives
de I'évasement de Illot de BT et témoignent de leur développement. Ces résultats sont
comparés avec les diametres internes des motifs qui contrélent la répartition des bourrelets de
matiére sur la surface du substrat. Effectivement, plus le diameétre interne des motifs est petit,
c’est-a-dire, plus les aspérités de surface sont proches, moins les ilots de BT auront tendance a
s’évaser car ils auront moins d’espace disponible pour le faire.
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figure 89 - 1¢'¢ campagne de texturation : (a) Largeurs des ilots de BT ; (b) Corrélation entre I’évasement des motifs et le
diametre interne de ces derniers

Ces résultats mettent donc I'accent sur le fait que plus les flots de BT vont avoir de I'espace,
plus ces derniers vont tendre a s’évaser. La figure 90 schématise d’ailleurs les différents
meécanismes de croissance des ilots sur différentes morphologies de bourrelets de matiere alors
rencontrés. Dans un premiers temps, la largeur des bourrelets de matiére conditionne la
morphologie a la base des flots de barriere thermique. Ensuite, la morphologie des ilots va
dépendre de 'espace disponible pour que ces derniers puissent se développer. Les ilots de
colonnes vont tendre donc a s’évaser dans toutes les directions jusqu’a la rencontre d’un
obstacle, c’est-a-dire jusqu’a la rencontre d’autres flots de BT, les colonnes de barriere
thermigue vont alors croftre perpendiculairement a la surface du substrat.
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(a) (b) (c)

figure 90 - Schématisation du développement des ilots de BT en fonction de la géométrie des bourrelets de matiere - (a)
bourrelets peu évasés et peu écartés ; (b) bourrelets peu évasés et écartés ; (c) bourrelets évasés et peu écartés

Cette premiere campagne de texturation a permis de mettre en avant le fait que la morphologie
de surface du substrat a une influence colossale sur la structure de la couche céramique. Les
constats les plus marquants peuvent étre résumés par les points suivants :

- une cavité dont la profondeur excéde les 25 um ne sera pas intégralement remplie de
barriére thermique

- les colonnes de zircone croissent sous forme d’ilots et ce préférentiellement sur les
bourrelets de matiere

- cesilots vont se développer en occupant un maximum d’espace

- la géométrie des bourrelets de matiere va jouer une influence majeure sur la largeur a
la base de ces dits ilots

- de par de forts phénoménes d’'ombrage et en fonction de I'espacement entre les
aspérités de surface, les colonnes ne peuvent pas forcément se développer entrainant
la présence importante de vides intercolonnaires au sein méme du dépot.

Fort de tous ces éléments et compte tenu des capacités de I'outil laser (paramétres adaptables
pour contrdler la morphologie des cavités de surface), il est alors possible d’ajuster la stratégie
de texturation laser pour obtenir des structures de dépdt moins chaotiques.

2.3 Morphologies de surface développées

Afin d’optimiser la structure colonnaire des barriéres thermiques en référence aux revétements
conventionnels (apres sablage, figure 91), une optimisation de la morphologie des surfaces
s’avere donc nécessaire en tous points. Outre les propriétés de surface du substrat, le contréle
de la géométrie de la sous-couche de diffusion s’'impose alors. Pour ce faire, une optimisation
des parametres laser se doit aussi d’étre réalisée sur la base des précédents résultats.
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figure 91 - Systeme barriere thermique de référence (CMSX4 Plus / SC y/y’ sablée / BT EB-PV)

2.3.1 Présentation des motifs développées

Différentes morphologies de surface ont donc été générées par texturation laser pour essayer
d’obtenir des structures de colonnes proches de celle de référence (figure 91). Il a néanmoins
été nécessaire de faire varier les caractéristiques géométriques des motifs ne sachant pas, au
préalable, quel serait le paramétre géométrique le plus pertinent pour le renforcement des
mécanismes d’adhésion. Le tableau 15 ainsi que la figure 92 présentent donc les différentes
morphologies de surface modelées lors de cette deuxieme campagne de texturation. Toutes
les morphologies de surface ont été générées ici par des motifs de type trou exceptés pour les
morphologies M5 et M6 dont les motifs sont de type quadrillage.

Il a été choisi de jouer prioritairement sur la profondeur des motifs afin de remplir ces derniers
de barriére thermique et de ne pas drastiquement changer l'isolation thermique du systeme
BT. Il a donc été décidé de générer des motifs ayant une profondeur proche de 10 um afin donc
d’assurer le dépo6t de BT dans ces motifs et de ne pas considérablement affecter la structure
de la sous-couche d’accroche, d’une trentaine de micrometres d’épaisseur.

Cependant, la morphologie de surface M7 est composée de motifs ayant une profondeur
d’environ 40 um, excédant |'épaisseur de la sous-couche y/y’. Les parameétres procédé choisis
pour ces motifs (M7) sont les mémes que ceux des motifs de la morphologie T5, de la premiere
campagne, car ce sont ceux qui permettaient d’obtenir une structure de la couche céramique
proche de celle dite de référence. En outre, les géométries obtenues par I'emploi de tels
parametres laser sur la sous-couche d’accroche sont les mémes que celles obtenues apres
texturation de la surface du superalliage sans revétement. Il semblerait donc que les
mécanismes d’ablation pour texturer un superalliage nu soient analogues a ceux pour texturer
une sous-couche d’accroche diffusée y/y’. Cependant, aucune étude n’a été menée lors de ces
travaux de thése pour vérifier ce constat avec d’autres motifs de texturation.
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tableau 15 - Caractéristiques des motifs étudiés lors de la deuxiéme campagne de texturation laser

. Intensité Nombre Espacement | ¢ interne | ¢ externe | Profondeur
Motifs (GW/cm?) | d'impulsions (um) (um) (um) (um)
M1 1.8.10 10 150 72 53 54
M2 1.8.101 5 150 70 86 20
M3 8.8.102 10 100 40 86 20
M4 8.8.102 10 60 40 60 12
M7 7.1.1072 40 70 23* 60 40
Intensité Nombre de Orientation Périodicité | Amplitude max
Motifs
(GW/cm?) passage laser des lignes (um) (um)
M5 5.9.10? 5 0°/90° 60 10
M6 5.9.102 5 60°/-60° 40 6
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figure 92 - 2¢me campagne de texturation : (a, d, g, j, m, p, s) - motifs en vues de dessus avant dépét ; (b, e, h, k, n, g, t) - vues
du dessus apres dépét des motifs ; (c, f, i, I, o, r, u) - vues en coupe apres dépédt de ces motifs
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2.3.2 Influence du sablage sur la morphologie de surface

Parce que les sous-couches sont traditionnellement sablées avant élaboration du revétement
final, il a été choisi, dans un second temps, d’évaluer I'impact que pouvait avoir une texturation
laser suivi d’un post sablage sur la construction du dépdt et les mécanismes d’adhésion. L'idée
ici fut donc de renforcer I'ancrage mécanique plus spécifiqguement sur la surface localisée entre
les motifs de texturation. Des pions texturés des motifs M1, M6 et M7 ont donc été traités par
sablage avant élaboration de la BT. Ces morphologies de surface seront par la suite nommées
M1S, M6S et M7S.

La figure 93 présente ces trois morphologies de surface avant et aprés sablage. A la vue des
micrographies, il apparait que le sablage modifie séverement I'extréme surface de la sous-
couche d’accroche (il est a rappeler néanmoins ici que les parameétres de sablage n’ont pu étre
modifié étant figés par le protocole d’élaboration industriel). La rugosité entre les motifs
semble en effet qualitativement accrue apres le procédé de sablage et une variation
significative des morphologies de surface peut étre notée. Les bourrelets de matiere des motifs
des morphologies M1 et M7 (figures 93.b et93.k) ont effectivement été totalement supprimés
par ce traitement de surface (figures 93.d et 93.1). De méme, les ondulations des motifs M6 ont
quant a elles quasiment totalement disparu. Le sablage a d’ailleurs dans certains cas, déplacé
le surplus de matiere des bourrelets de matiere rebouchant alors les cavités a proximité (figures
93.j et 93.1).

Enfin, il semblerait que I'épaisseur de la sous-couche mesure approximativement 28 um apres
écrouissage de celle-ci par sablage alors qu’elle mesurait une trentaine de micrometres avant
ce traitement de surface.
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figure 93 - Différents motifs avant et aprés sablage en vue de dessus et en coupe

128



Chapitre 3 : Optimisation des morphologies d’interface afin de renforcer les mécanismes d’adhésion

Les parametres de sablage (pression de sablage, taille et nature des particules de sablage,
temps de traitement, etc...) étant établis par le Ceramic Coating Center, ils n"ont pas pu étre
modifiés au cours de ces travaux. Il serait peut-étre intéressant alors de mener une étude pour
optimiser les paramétres de sablage afin de pouvoir traiter la surface sans drastiquement
détruire les motifs de texturation.

2.3.3 Comparaison des structures de barriére thermique obtenues

Aprés optimisation des morphologies de surface, il a semblé pertinent d’analyser les structures
des dépdbts alors engendrés et de les comparer avec le systeme barriere thermique dit de
référence (figure 92).

La figure 94 met en relation les épaisseurs des couches céramiques mesurées avec les hauteurs
des bourrelets de matiére. Lorsque les morphologies de surface générées ne présentent pas
d’aspérités spécifiques, ce qui s’avere étre le cas pour les morphologies de surface sablées M1S,
M6S, M7S et Ref ainsi que celles de type quadrillage M5 et M6, aucune hauteur de bourrelet a
donc été mesurée.

Les corrélations mettant en avant l'influence de la hauteur des bourrelets sur I'épaisseur du
dépbt, faites lors de la premiéere campagne, ne sont plus si évidentes. Il est quand méme
possible de noter que plus les surfaces sont « lisses », c’est-a-dire dépourvues de bourrelets de
matiere, moins les dépots sont épais et plus ils sont proches de la valeur de référence.
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figure 94 - 2eme campagne de texturation : corrélation entre la largeur du dépét et la hauteur des bourrelets de matiere des
motifs considérés
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D’un point de vue compacité de dépdt, la figure 95 rassemble les densités de colonnes
mesurées sur I'extréme surface des dépots. Mis a part les morphologies M1 et M7, les valeurs
obtenues sont relativement proches de celles de référence (98,6 +/- 0,2). Il est possible de
noter que les morphologies de surface sablées donnent systématiquement des densités de
colonnes plus importantes que celles non sablées. Cette tendance est moins flagrante entre les
morphologies M6 et M6S, ce qui est peut étre représentatif du fait que le changement de
rugosité entre ces deux motifs semble moins accru. Encore une fois, aucune corrélation
pertinente n’a pu étre faite entre les géométries des différents motifs et les densités de
colonnes mesurées.
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figure 95 - 2éme campagne de texturation : densités de colonnes obtenues a partie des vues de dessus des différents motifs
apres dépét de la couche céramique

Enfin, le taux de vide intercolonnaire au niveau des motifs de type trou a été mesuré (figure
96). Mis a part pour les motifs de la morphologie M1, il s'avere que 'optimisation des
morphologies de surface a permis de réduire la taux de vide intercolonnaire au niveau des
motifs de texturation (aux alentours des 10%). Cependant, en comparant les résultats obtenus
avec ceux de la premiére campagne qui mettaient en avant I'influence du diametre interne des
motifs, c’est-a- dire de leur évasement, sur le taux de vide intercolonnaire, il est cette fois ci
impossible de vérifier ces constats.

De plus, il s’avere que les morphologies de surface M3 et M4 sont composées de motifs ayant
la méme géomeétrie, seule la densité surfacique des cavités diverge. Il serait naturel de
s'attendre, comme constaté lors de la premiere campagne, a ce que les taux de vide
intercolonnaire soient similaires. Il semblerait alors, comme le schématise la figure 97, que plus
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les motifs sont proches, plus les Tlots de BT sont forcés a se développer au-dessus méme des
cavités, la ou ils ont le plus de place, minimisant ainsi le taux de vide intercolonnaire.

35 75
A ; 4 Vide intercolonnaire
30 A Diameétre interne 65
;\E‘- p—
£25 55 E
V] * =
= -~
o o
€20 a5 £
5
S e
515 35 @
-t -
E g
@ ©
T 10 252
>
5 + PR 15
0 5

M1 M1S M2 M3 M7

figure 96 - 2¢me campagne : relation entre le vide intercolonnaire et le diamétre interne des motifs considérés
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figure 97 - Schématisation de I'influence de I'espacement entre les motifs sur le taux de vide intercolonnaire

Les résultats de cette campagne ont montré que |'optimisation des morphologies de surface a
permis d’obtenir des structures de dépots relativement proches de celle de référence.
Cependant, de par les mécanismes de croissance des colonnes complexes, il n’est pas évident
de mettre en relation les résultats obtenus avec les divergences engendrées au niveau des
morphologies de surface. Il devient désormais essentiel de vérifier a quel point ces
morphologies ont un impact sur la tenue a 'écaillage des systémes barrieres thermiques en
cyclage thermique et thermomécanique.
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3 Syntheése

Il a été montré dans I'étude bibliographique de ce chapitre que la texturation laser est un
procédé utilisé pour renforcer les mécanismes d’adhésion spécifiguement pour des systemes
barrieres thermiques dont la couche céramique fut projetée. Il est effectivement possible
d’adapter les paramétres de projection, comme par exemple la granulométrie des poudres,
pour que les lamelles du dépbt épousent au mieux les géométries générées sur la
surface irradiée.

Lors de ces travaux, les colonnes de zircone yttriée ont été déposées par le procédé EB-PVD,
avec des parametres immuables, établis par le Ceramic Coating Center. Il a donc fallu analyser
comment se développent les colonnes de BT sur des morphologies de surface spécifiques afin
d’adapter les motifs de texturation au procédé de dépot.

Suivant les parametres laser, différentes morphologies de motifs, en termes de profondeur,
d’évasement et de reliefs en surface (bourrelets de matiére) ont été envisagées. Il est connu
aujourd’hui que les conditions énergétiques avec lesquelles les traitements de surface sont
réalisés (fluence, nombre d’'impulsions) sont des parameétres clés dans la formation des motifs.
Néanmoins, la densité ou I'espacement entre les cavités semblent jouer aussi un réle
prépondérant sur la topographie de surface. En effet, des lors que les impacts laser sont
suffisamment proches spatialement, le phénomeéene d’accumulation thermique étant amplifié,
mene a la formation de cavités plus profondes et donne lieu a un relief plus chaotique.

Une premiere campagne d’évaluation a par la suite été menée sur un substrat non revétu, pour
révéler I'impact significatif de la morphologie de surface sur la structure des dépots. Dans un
premier temps, il a pu étre constaté que les motifs, dont la profondeur excéde 25 um, ne
peuvent étre recouverts de barriere thermique. De plus, il est apparu que les flots de colonnes
de BT tendent principalement a se développer sur les reliefs de la surface (au niveau des
bourrelets de matiere) pour se développer ensuite en occupant un maximum d’espace. En effet,
les Tlots de barriere thermique s’expandent en premier lieu dans toutes les directions de
I'espace jusqu’a la rencontre d’un flot voisin forgcant ces derniers a croitre verticalement. La
morphologie du relief surfacique conditionnée par I'espacement entre les bourrelets de matiere
semble donc étre d’une importance cruciale pour les mécanismes de croissance de la couche
céramique élaborée par EB-PVD. En effet, outre I'initiation et le développement des colonnes,
le taux de vides intercolonnaires, lié au phénomene d’ombrage, est fortement dépendant de la
répartition spatiale des aspérités de surface. En effet, lors du dépot EB-PVD, certaines zones
sont difficiles d’accés par les atomes d’YSZ (cas par exemple d’anfractuosités trop profondes)
car ils sont interceptés en amont par des bourrelets de matiére ou des ilots de BT en cours de
développement.

A partir de tels constats, les morphologies de surface ont donc ensuite pu étre optimisées afin
d’obtenir des structures de dépot proches de celle de référence. L'influence du sablage apres
texturation des surfaces a aussi été étudiée afin de renforcer I'ancrage mécanique par une
augmentation de la rugosité globale de la surface, en particulier entre deux motifs de
texturation. Malheureusement, les parametres de sablage utilisés (processus industriel du
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Ceramic Coating Center) se sont avérés trop séveres et annihilent les bénéfices apportés par la
texturation laser. Il serait intéressant donc aujourd’hui d’optimiser ces paramétres de sablage
et d’analyser I'apport de cette solution technologique sur les mécanismes d’adhésion.

Néanmoins, une question essentielle subsiste encore : est-ce que les morphologies de surface
développées ici favorisent I'ancrage mécanique et renforcent les mécanismes d’adhésion entre
les couches du systeme barriére thermique ? Pour répondre a une telle interrogation, il est
nécessaire d’évaluer la durabilité des systémes barrieres thermiques texturés sous diverses
sollicitations a hautes températures.
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1 Etude bibliographique

1.1 Mécanismes d’endommagement des systémes barrieres thermiques

En service, les aubes de turbines sont soumises a de fortes sollicitations thermomécaniques et
environnementales qui ménent a I'écaillage du systéme barriére thermique. A ce jour, la ruine
du systeme est principalement due a différents mécanismes d’endommagement classés en
deux catégories distinctes : les mécanismes dits extrinseques qui sont étroitement liés a
I'interaction entre le revétement et son milieu environnant et les mécanismes intrinséques
induits par les contrastes de propriétés thermomécaniques des différentes couches du systeme
barriere thermique (voir figure 98) [20].
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figure 98 - Mécanismes d'endommagement des systemes barriéres thermiques [20]

1.1.1 Les mécanismes extrinseques

Les mécanismes extrinseques sont donc liés a 'interaction entre des particules ingérées dans
les turboréacteurs (sable par exemple) et le systéme barriére thermique pouvant conduire a la
ruine de la couche céramique.

Il est aujourd’hui connu que la couche céramique s’érode graduellement lors de I'impact de
petites particules a grandes vitesses sur le revétement [122], [123]. Ces impacts peuvent
induire des fissures inter-lamellaires et intra-colonnaires pour des BT APS et EB-PVD,
respectivement [124].

Lors de I'impact a vitesses intermédiaires de particules plus larges, les colonnes des BT EB-PVD
ne se fissurent pas mais se compactent du fait du grand nombre de nano-porosités intra-
colonnaires. En effet, les contraintes locales imposées au niveau de chaque colonne restent
plus faibles que les contraintes a rupture de la céramique [122].
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Enfin, lors de la collision entre la BT et de larges particules a de faibles vitesses, différents
mécanismes d’endommagement peuvent survenir. Des phénomeénes de flambage des
colonnes des BT EB-PVD ainsi que des phénomenes de densification menant a I'apparition de
fissures transverses dans la céramique et des déformations plastiques de la sous-couche
d’accroche, ont été observés [122], [125].

De plus, de nombreux efforts de conception des systémes barriéres thermiques sont encore
menés aujourd’hui pour répondre a la problématique des attaques CMAS. Les CMAS sont des
particules de sable, de cendre ou de poussiere de type calcium (Ca0O), magnésium (Mg0) et
alumino-silicates (Al2Os et SiO2), ingérées pas le moteur et ayant une température de fusion
variable en fonction de la composition du sable en question. Outre, I'impact d( au choc, lorsque
la température au sein des turbines haute pression dépasse le point de fusion, les particules
fondent et adherent au revétement. Ces particules fondues peuvent donc s’infiltrer dans le
revétement jusqu’a la couche d’oxyde naturel (TGO) grace aux vides intercolonnaires des BT
EB-PVD. Lors des phases d’extinction du moteur, le mélange CMAS se resolidifie, rigidifiant la
partie infiltrée de la BT. La différence des coefficients de dilation thermique alors engendrée
au sein méme de la couche céramique mene de fait a I'apparition de fissures horizontales et a
I"écaillage brutal de celle-ci [126].

Par ailleurs, ces infiltrations CMAS peuvent conduire a d’autres endommagements du systéeme
[20], [127]. Un phénomene de corrosion peut survenir en haut des colonnes BT lors de
I'interaction entre le mélange de CMAS fondu et |a zircone partiellement stabilisée a I'yttrum.
En effet, il s’avére que I'yttrium réagit dans le mélange fondu favorisant la transformation de
la phase tétragonal t' « non-transformable » en phase monoclinique, susceptible d’engendrer
des changements de volume au sein de la céramique [128], [129]. C'est pourquoi, pour éviter
la ruine de tels systémes par ces attaques CMAS, de nombreuses stratégies sont actuellement
développées comme par exemple |'utilisation d’une couche de céramique dense sacrificielle
enrichie en gadolinium (ou autres terres rares), empéchant l'infiltration des particules fondues
[127], [130]-[133].

1.1.2 Les mécanismes intrinseques

Lors de I'exposition a hautes températures du systéme barriére thermique, deux phénomenes
principaux peuvent survenir : la croissance de la couche d’oxyde a l'interface sous-couche/BT
et le phénomene d’interdiffusion des especes chimiques. Ces deux phénoménes meénent
inéluctablement a I'appauvrissement progressif de I'aluminium au sein de la sous-couche
d’accroche et au niveau de I'extréme surface du superalliage. L'appauvrissement du réservoir
d’aluminium peut alors devenir dramatique pour la tenue du systeme BT.

Les différents mécanismes induisant des endommagements du systéeme barriere thermique
lors de I'exposition a haute température vont étre décrits dans les paragraphes suivants.
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= Les phénomeénes d’interdiffusion des espéces chimiques

La diffusion des especes chimiques est un processus irréversible, thermiquement activé qui
réside dans le mouvement des espéeces afin de minimiser le gradient de potentiel chimique
induit par la différence de composition entre deux milieux en contact. Ce processus au niveau
atomistique est permis grace a la présence de défauts dans les réseaux cristallins, tels que les
lacunes ou les interstitiels. En effet, les atomes peuvent se déplacer aisément en présence de
sites vacants tels que les lacunes. Ce processus est également accéléré par les défauts de
plasticité (dislocations, etc...).

Concernant le couple superalliage/sous-couche y/y’ riche en platine, les matériaux sont
composés des mémes phases mais présentent des compositions chimiques différentes,
générant nécessairement un gradient de potentiel chimique. Les phénomenes d’interdiffusion
deviennent alors inévitables. La zone d’interdiffusion se situe a lintersection entre le
superalliage, ou le précipités y’ sont relativement fins, et la sous-couche d’accroche pourvue
de précipités bien plus volumineux. Les éléments du superalliage tels que le nickel, le chrome,
le cobalt, le titane et le tantale vont diffuser alors vers la sous-couche tandis qu’a I'inverse,
I'aluminium et le platine migrent plus facilement de la sous-couche vers le superalliage. En
effet, sous l'influence d’un gradient de concentration, les espéces chimiques vont se mouvoir
d’une zone dite riche vers une zone dite pauvre (loi de Fick) [134].

Mais de tels mouvements atomiques ne se limitent pas aux phénomeénes d’interdiffusion. En
effet, lors de la mise sous température du systeme barriere thermique, une couche d’oxyde
d’aluminium dense et protectrice croit généralement a l'interface entre la sous-couche
d’accroche et la BT. La sous-couche s’appauvrie donc en aluminium par un processus
d’oxydation.

= La croissance de la couche d’oxyde

Lors de la mise en température d’un systéme barriére thermique, une couche d’oxyde dense
et protectrice croit. L'alumine, sous sa forme allotropique a est I'oxyde désiré pour répondre a
de telles attentes.

Pour assurer une croissance lente de la couche d’oxyde et ainsi minimiser les contraintes liées
a cette croissance, la diffusion a travers la couche d’oxyde doit étre le mécanisme limitant la
croissance de cette couche.

La cinétique de croissance de la couche doit alors suivre une loi parabolique décrite par
I’équation suivante :

A
(Tm) ‘=kpt Eqi11

avec Am la variation de masse, S la surface développée de I'échantillon, kp la constante de
cinétique parabolique et t le temps.

Cette équation simplifiée ne prend pas en compte les régimes transitoires et les processus
interfaciaux indispensables pour décrire les cinétiques d’oxydation liées a la croissance de
plusieurs oxydes tels que les différentes formes allotropiques de I’'alumine alpha.
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Monceau et al. ont donc proposé une loi parabolique compléte qui permet de prendre en
compte ces paramétres supplémentaires [135] :
1

t=A+B(-)+ -

Am 2

—)° Eq12

()7 E

avec Am la variation de masse, S la surface développée de I’échantillon, kp la constante de
cinétique parabolique, tle temps et A et B des constantes dépendante des conditions initiales
du régime parabolique, de la nature de la couche d’oxyde et des processus interfaciaux pouvant
intervenir dans la croissance de la couche.

Lorsque la croissance de ['alumine alpha n’est plus possible, due par exemple a
I"appauvrissement progressif de I'aluminium au sein de la sous-couche, d’autres oxydes moins
stables ou plus poreux sont susceptibles de se former dont leur nature dépend fortement des
éléments composants la sous-couche d’accroche ou le superalliage a base nickel.

Par exemple, Izumi et al. ont étudié, lors d’essais d’oxydation isotherme et cyclique a 1150°C,
le comportement d’alliages de type y/y’ dopés en platine et en hafnium. A cette occasion, ils
ont pu mettre en évidence (figure 99), le fait que les teneurs en éléments chimiques, surtout
celle en platine, jouent un réle majeur sur la nature des couches d’oxydes formées. Ils ont pu
observer que des couches d’oxyde de nickel NiO et de spinelles NiAl,O4 étaient susceptibles de
se former sur une couche d’alumine Al;Os lors de I'exposition a haute température de ce type
d’alliages. De méme des particules d’oxyde d’hafnium sont promptes a précipiter [13].

d) e) 20um

figure 99 - Nature des couches d’oxydes aprés 500 cycles d’une heure a 1150°C d’alliages NiAl dopés en Pt et Hf : (a) Ni-20%Al,
(b) Ni-20%AI-0.3%Hf, (c) Ni-20%AI-5%Pt-0.3%Hf, (c) Ni-20%Al-10%Pt-0.4%Hf, (d) Ni-20%AI-10%Pt-0.3%Hf et (e) Ni-20%Al-
209%Pt-0.3%Hf [13]
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De méme, P. Audigié a pu observer lors de sa these, la formation de spinelles de type NiAl,O4
ou de rutiles TiTaOa4 lors d’essais de cyclage thermique a 1100°C d’une sous-couche de type y/y’
déposée sur de 'AM1 [136].

Ainsi, de nombreux mouvements atomiques et structuraux peuvent survenir au sein des
matériaux lors de leur exposition a de hauts flux thermiques. A cette occasion, la formation de
pores peut étre observée en particulier de type Kirkendal.

= La formation de pores de type Kirkendall

L'effet Kirkendall réside dans le déplacement de I'interface entre deux milieux en contact, de
compositions différentes et dont le processus de diffusion des espéces chimiques entre ces
deux milieux est prédominant [137], [138]. Les flux des atomes s’operent généralement a des
vitesses et des directions différentes conduisant a la formation de lacunes susceptibles de
coalescer et de générer des pores de type Kirkendall. L’effet Kirkendall reflete donc le fait qu’un
plus grand nombre d’atomes « légers » migrent dans une direction privilégiée par rapport au
nombre d’atomes « lourds » se déplacant dans une autre direction.

De nombreux auteurs ont pu observer la formation de ces pores, relativement sphéroidaux,
dans la zone d’interdiffusion entre la sous-couche y/y’ et le superalliage [12], [139], [140]. P.
Audigié par exemple, lors de ses travaux de thése, a essayé de comprendre les causes de la
germination de pores dans la zone d’interdiffusion entre la sous-couche y/y’ riche en platine et
le superalliage a base nickel. Elle a pu mettre en évidence le fait que seule la présence de platine
dans la sous-couche d’accroche semble jouer un réle prédominant [136]. Par tomographie X au
synchrotron, il a pu d’ailleurs étre révélé que ces pores étaient systémiquement localisés au
niveau du front de diffusion du platine. Les analyses statistiques, couplées a des simulations
numeériques, semblent confirmer le fait que 'effet Kirkendall soit le processus dominant dans
la germination de tels pores.

= L'accommodation des contraintes mécaniques

Lors de I'exposition cyclée a haute température, le systéeme barriére thermique est soumis a
des contraintes mécaniques. La croissance de la TGO par oxydation et la différence de
coefficients de dilatation thermique entre les couches du systéme BT entrainent effectivement
de fortes contraintes de compression au sein de la TGO spécifiqguement lors des phases de
refroidissement du cycle. Ces contraintes de compression au sein de la TGO peuvent étre
relaxées par trois mécanismes distincts : le cloquage, la fissuration et la déformation plastique
de la couche d’oxyde et de son substrat (figure 100) [141]—[145].
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figure 100 - Mécanismes d'endommagement menant a I'écaillage d’une couche d'oxyde déposée sur un substrat métallique
[144]

Lors de sollicitations cycliques d’un systéme BT, le couple TGO/sous-couche va avoir tendance
a se déformer plastiguement par ratcheting (fluage cyclique) ou par rumpling. Le ratcheting
traduit le fait que la sous-couche d’accroche s’affaisse, induisant un déplacement de l'interface
SC/TGO vers cette derniere [146]. Le rumpling quant a lui désigne le comportement de la sous-
couche lorsque celle-ci ondule autour de son interface d’origine (SC/TGO) et ce de facon
relativement périodique [147]. Ces phénomeénes peuvent tous les deux conduire a I'écaillage
de la couche céramique [145], [148]-[150]. Certains auteurs ont montré d’ailleurs que ces
meécanismes d’endommagement s’amplifient avec le nombre de cycles et lorsque la surface de
la sous-couche est rugueuse ou pourvue d’imperfections [151], [152].

Les déformations plastiques, ainsi générées et accentuées par la croissance de la couche
d’oxyde, induisent donc des contraintes de traction au sein de la couche céramique, pouvant
conduire a la formation de fissures paralléles a I'interface TGO/SC [153]. La coalescence de ces
fissures mene, in-fine, a I’écaillage de la barriere thermique (figure 101).
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figure 101 - Mécanismes d'écaillage des barriéres thermiques sous oxydation cyclique a haute température

Cependant les sous-couches de type y/y’ semblent limiter ces phénomenes de déformation
contrairement aux sous-couches de type aluminure de nickel, de par leur meilleure résistance
intrinseque au fluage et de par le fait que les phénomeénes d’interdiffusion entre ces sous-
couches et les superalliages sont réduits grace a une chimie plus proche de celle du substrat
[11], [154], [155].

1.2 La fatigue thermomécanique

1.2.1 Les essais de fatigue thermomécanique

Les essais de fatigue thermomécanique (TMF — Thermo-Mechanical Fatigue) sur des
superalliages monogranulaires revétus ou non du systéme barriere thermique sont développés
pour caractériser leur tenue face a des sollicitations proches de celles rencontrées par les aubes
de turbine HP en service, notamment au niveau des zones critiques.

Les aubes de turbine haute pression sont réguliecrement soumises a des gradients de
températures induits par les extinctions et démarrages répétés des turboréacteurs ainsi qu’a
leur canaux de refroidissement internes. Pendant ces temps transitoires ou les paliers
isothermes ne sont pas encore atteints, la température ressentie par ces composants n’est ni
constante, ni homogene. Les essais de fatigue thermomécanique sont donc nécessaires et a
coupler avec des essais de fatigue isotherme pour comprendre le comportement des matériaux
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lors de toutes les phases subies par les aubes en service, et spécifiqguement lorsque ces
composants sont soumis a de forts gradients de température.

La fatigue thermomécanique consiste a déformer un matériau par des sollicitations thermiques
et mécaniques couplées et ce de fagon cycligue. De nombreux cycles de fatigue
thermomécanique sont a ce jour utilisés comme par exemple les cycles horaires, antihoraires,
en phase et hors phase. Ces deux derniers sont les plus couramment étudiés :

- La fatigue thermomeécanique en phase : les matériaux sont soumis a des sollicitations
de traction a haute température et de compression a basse température

- La fatigue thermomécanique hors phase : Les matériaux sont contraints a des
sollicitations de compression a haute température, et de traction a basse température

Des temps de maintien en température peuvent étre ajoutés a ces cycles pour étre plus
représentatifs des sollicitations rencontrées en service.

La température au sein d’'une aube n’est pas répartie de facon homogene, il existe des zones
plus chaudes, entourées de zones plus froides, appelées points chauds. Au niveau de ces points
chauds, le matériau aurait tendance a se dilater mais est contraint par les zones froides qui ne
sont pas soumises a ces phénomenes de dilatation thermique. Le matériau, au niveau du point
chaud, est alors soumis a de fortes contraintes de compression. Comparativement, les points
froids sont, eux, soumis a des contraintes de traction liées a ces forts gradients thermiques.

Les cycles de fatigue thermomécanique hors phase et en phase simulent le comportement de
ces points chauds et froids, respectivement. En effet, lors du cycle hors phase, les matériaux
sont soumis a des contraintes de compression a hautes températures alors qu’ils subissent
plutot des contraintes de traction a basses températures.

Il a été choisi, lors de ces travaux de thése, d’effectuer uniqguement des cycles hors phase pour
simuler le comportement des points chauds des aubes de turbines qui s’averent étre les zones
oU les endommagements sont les plus significatifs pour les superalliages monogranulaires
orientés selon I'axe <001>.

D’ailleurs, Han et al. ont étudié le comportement d’un superalliage monogranulaire de
premiere génération (SRR99) orienté selon la direction <001> lors de sollicitations de fatigue
thermomécanique, hors phase et en phase, sans temps de maintien a haute température. Ils
ont mis en évidence le fait que les contraintes de traction appliquées lors des phases froides
du cycle étaient dramatiques pour la durabilité de I'alliage qui s’avere d’ailleurs étre plus courte
lors des essais hors phase [156].

De plus lors de cette étude, toutes les éprouvettes ont été refroidies via un canal interne
(éprouvettes tubulaires). Il est alors possible de parler d’essais de fatigue thermomécanique
avec gradient pariétal de températures (TGMF — Thermo-Gradient-Mechanical Fatigue).

De nombreux essais de fatigue thermomécanique sont donc possibles. Les chargements
thermigues et mécaniques dépendent des capacités du banc d’essai, des matériaux a évaluer
et des sollicitations a simuler. Il serait d’ailleurs envisageable de complexifier ces essais en
ajoutant par exemple l'injection de CMAS dans le banc pour étudier I'impact de l'infiltration de
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telles particules au niveau de la couche céramique et pour se rapprocher au plus prés des divers
mécanismes d’endommagement rencontrés en service [157].

Par la suite, il est pertinent de s'intéresser aux mécanismes d’endommagement des
superalliages revétus ou non, induits par de telles sollicitations thermomécaniques, le substrat
pouvant, dans de nombreux cas, étre source de développement de fissures critiques de TMF.

1.2.2 Le comportement des superalliages non revétus face a des sollicitations de fatigue
thermomécanique

Moverare et al. ont étudié le comportement d’un alliage de 1 génération (STAL 15) et d’un
alliage de 2°™me génération (CMSX4). La principale différence entre ces deux alliages réside dans
la teneur en rhénium qui s’avére étre plus importante pour l'alliage de 2¢™e génération. s ont
pu montrer alors que les alliages avaient la méme durée de vie lors d’essais de fatigue
thermomécanique hors phase mais que les mécanismes de déformation des alliages different.
Dans le STAL 15, le cisaillement des précipités y’ est favorisé alors que le CMSX4 est plus sujet
a la formation de macles [158].

Lors d’essais de fatigue thermomécanique, effectués sur des superalliages dépourvus de
guelconque revétement, le maclage est effectivement I'un des mécanismes de déformation
prédominants [159]-[164]. Le maclage est un mode de déformation rencontré au sein des
superalliages, caractérisé par une désorientation de 60° du réseau cristallin. La structure
cristallographique de ces dernieres reste alors identique a celle du superalliage, cependant le
matériau n’est alors plus monogranulaire.

Segersall et al. ont d’ailleurs mis en avant a travers des travaux effectués sur un superalliage
monogranulaire (MD2) le fait que ces mécanismes de déformation ont majoritairement lieu
lorsque I'alliage est soumis a de la fatigue thermomeécanique hors phase (contrairement a de la
fatigue thermomeécanique en phase). Il semblerait en outre que la précipitation de phases TCP,
couplée a des phénomeénes de recristallisation, soient favorisés aux intersections de ces bandes
de maclage [165], [166]. Les intersections des bandes de maclage peuvent alors étre des sites
préférentiels d’amorcage de fissures. Ce mécanisme de déformation semble donc contréler la
durée de vie en OP-TMF (OP-TMF — Out of Phase ThermoMechanical Fatigue) des superalliages
non revétus, du fait que les fissures se forment préférentiellement le long des macles.

Ces mémes auteurs ont également montré qu’un superalliage monogranulaire de 2°éme
génération (CMSX4) se déforme majoritairement par maclage et cisaillement, tout en étant peu
sensible a I'oxydation a haute température lors d’essais de fatigue thermomécanique hors
phase (100°C — 850°C) [167].

De plus, certains auteurs ont étudié l'influence que pouvait avoir un temps de maintien en
compression lors d’essais de fatigue thermomécanique hors phase. lls ont pu mettre en
évidence le fait que les mécanismes de propagation des fissures varient en fonction de
I"application ou non de ce temps de maintien a haute température. Lorsque les superalliages
sont cyclés sans temps de maintien, les fissures fatales, assistées par oxydation, se propagent
perpendiculairement a I'axe de sollicitation jusqu’a la rencontre d’une macle qui dévie la
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direction de propagation des fissures dans le plan de maclage. Lors de I'application d’'un temps
de maintien en compression, les fissures se propagent de la surface vers le coeur du superalliage
directement selon un plan de maclage [168], [169].

Au regard des travaux tirés de la littérature, il semblerait donc que les mécanismes de
déformation des superalliages monogranulaires, lors de sollicitation de fatigue
thermomécanique, sont bien connus. Mais qu’en est-il lorsque de tels alliages sont soumis a de
la fatigue thermomécanique hors phase avec gradient thermique pariétal ? Il est également
intéressant de s’interroger sur le comportement des systemes revétus lors de tels essais de
fatigue thermomécanique.

1.2.3 Le comportement des systéemes barriéres thermiques face a des sollicitations de
fatigue thermomeécanique

Peichl et al. ont étudié le comportement en fatigue thermomécanique hors phase du systeme
barriere thermique suivant : IN 617/CoNiCrAlY/YSZ EB-PVD. Lors de ces essais, ils ont pu
observer la présence de fissures de segmentation au sein méme de la couche céramique ainsi
que des fissures de fatigue (figure 102) qui s’amorcent a l'interface BT/SC. Ces fissures,
perpendiculaires a I'axe de sollicitation et qui s’averent étre plus nombreuses lorsque les
éprouvettes sont pré-vieillies pendant 100h a 1050°C, se propagent lorsque les éprouvettes
sont soumises a de la traction a basse température (température inférieure a la température
de transition ductile-fragile de la sous-couche). lls ont également pu constater qu’un pré-
vieillissement des éprouvettes n’entraine pas nécessairement un abattement de la durée de
vie de ces dernieres. De plus, malgré les forts chargements mécaniques appliqués, aucun
écaillage de la barriere thermique n’a pu étre observé [170].

50um

figure 102 - Fissures de fatigue observées apres des essais de fatigue thermomécanique hors phase [170]

A. Bickard a également observé lors de sa these la formation de fissures a 'interface BT/SC, qui
se propagent au sein la sous-couche. Il semblerait que la formation de telles fissures réside
dans la coalescence de cavités situées au sein méme de la TGO [171].
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Subramanian et al. ont mis en évidence le fait que les mécanismes d’endommagement d’un
systeme barriere thermique IN 738/CoNiCrAlY/YSZ APS dépendent fortement du chargement
mécanique appliqué. Ils ont effectivement montré que la propagation des fissures vers le coeur
de I'éprouvette était amplifiée lors d’essais de fatigue a des températures inférieures a la
température de transition ductile-fragile de la sous-couche et également lors d’essais de
fatigue thermomeécanique hors phase (figure 103) [172]. Les propriétés intrinseques de la sous-
couche d’accroche semblent donc jouer un réle majeur sur la tenue des systéemes barrieres
thermiques lors de tels essais [173].
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figure 103 - Schématisation des mécanismes d’endommagement induits lors d’essais de : (a) fatigue a 500°C et de fatigue
thermomécanique hors phase ; (b) fatigue a 900°C et de fatigue thermomécanique en phase [172]

Bartsch et al. ont dégagé un mode d’endommagement atypique lors d’essais de fatigue
thermomécanique avec gradient thermique pariétal. La figure 104 présente une fissure de type
« smiley » qui s’amorce dans la couche de zircone vyttriée et qui se propage
perpendiculairement a I'interface BT/SC jusqu’a dévier parallélement a cette interface au sein
méme de la sous-couche déposée. Lors de tels essais de TGMF, la ruine du systeme a donc été
engendrée par I'écaillage de la couche céramique [174].

figure 104 - Fissure de type "smiley" [174]

Mauget et al. ont étudié les mécanismes d’endommagement d’un systéme barriere thermique
AM1/NiAlIPt/YSZ EB-PVD lors d’essais de fatigue thermomécanique hors phase (1h/1100°C/-
120 MPa + 30s/500°C/700 ou 800 MPa), effectués sur le banc MAATRE. lls ont dans un premier
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temps étudié I'influence de la valeur de la contrainte de traction lors des paliers froids du cycle
puis, I'effet d’'un pré-vieillissement de 100h a 1100°C sur la tenue du systeme BT. Enfin, ils ont
étudié I'impact d’un gradient pariétal de températures, induit par le refroidissement interne
des éprouvettes revétues sur le comportement de ces derniéres en fatigue thermomécanique.

Atravers ces essais, ils ont d’abord pu mettre en avant le fait que I'abaissement de la contrainte
de traction lors des paliers froids du cycle de TMF, améliore la durée de vie du systeme barriére
thermique et change les mécanismes d’endommagement alors induits. En effet, il est possible
d’observer, sur la figure 105, une décohésion a l'interface BT/TGO lorsque I'éprouvette a été
sollicitée a 700 MPa alors que les fissures amorcées dans la BT se sont propagées a travers la
sous-couche jusqu’au superalliage pour les éprouvettes sollicitées a 800 MPa.

De plus, ils ont pu souligner le fait que les pré-vieillissements thermiques appliqués aux
éprouvettes n’induisent pas forcément un abattement de la durée de vie mais engendrent des
déformations en compression plus conséquentes.

Enfin, Ils ont montré que le refroidissement interne des éprouvettes de TGMF, qui génére un
gradient de températures sur toute I'éprouvette tubulaire, entraine une augmentation de la
durée de vie du systeme BT et un ralentissement des cinétiques d’endommagement [175].

figure 105 - Mécanismes d’endommagement des éprouvettes sollicitées par : (a) 700 MPa et (b) 800 MPa lors des paliers froids
du cycle de TMF [175]

En fonction du chargement appliqué et du systeme BT considéré, différents mécanismes
d’endommagement peuvent étre rencontrés lorsque ces systemes sont sollicités en fatigue
thermomécanique. Il est a présent utile de se demander a quel point les cavités générées par
texturation laser sur le substrat de la couche céramique ont un impact sur la tenue des
systemes BT en fatigue thermomécanique et sur les mécanismes d’endommagement associés.
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1.2.4 Le comportement des systéemes barrieéres thermiques texturés face a des sollicitations
de fatigue thermomeécanique

R. Kromer pendant sa these a étudié le comportement d’un systeme barriere thermique texturé
(AM1/sans sous-couche/BT APS) lors de sollicitations en fatigue thermomécanique avec un
palier chaud d’une heure a 1100°C et 120 MPa et un palier froid de trente secondes a 500°C et
700 MPa, sur le banc MAATRE. Il a mis en évidence les différents mécanismes d’écaillage
rencontrés entre un systéme barriere thermique texturé et son homologue sablé. En effet,
comme le montre la figure 106, les cavités générées sur la surface du superalliage dévient les
fissures au-dessus de l'interface TGO/superalliage, renforcant ainsi la tenue a I'écaillage des
systemes texturés. Il a d’ailleurs montré a 'aide de ces essais couplés a des essais de fluage a
haute température, que les cavités générées a la surface d’un superalliage de premiere
génération (AM1), en plus de renforcer I'lancrage mécanique directement entre le superalliage
et une couche d'YSZ déposée par projection plasma sous air, ne sont pas des zones
préférentielles d’'amorcage de fissures [21], [109].

100 pm
r-—:t

figure 106 - Propagation de fissures au sein d'un systeme barriere thermique : (a) sablé, (b) texturé [109]

Ainsi, en considérant tous ces résultats tirés de la littérature, il semblerait que les mécanismes
d’endommagement des systemes barrieres thermiques soient fortement dépendants du
chargement appliqué lors des essais de fatigue thermomécanique mais aussi de la composition
du systeme considéré.

De plus, lorsque la couche de zircone yttriée est déposée par projection directement sur la
surface d’un superalliage monogranulaire texturé, la durée de vie a I'écaillage, évaluée par des
essais de fluage et de TMF, est alors renforcée par ancrage mécanique. Malgré le fait que les
mécanismes d’écaillage different entre une surface sablée et une surface texturée, les motifs
de texturation ne semblent pas étre des sites préférentiels d’amorcage de fissures malgré leur
caractere de concentrateurs de contraintes. Mais est-ce toujours le cas lorsque ces motifs sont
texturés non plus sur un superalliage monogranulaire mais sur une sous-couche de type y/y/,
ou lorsque la couche céramique passe d’une microstructure lamellaire a colonnaire ?
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Par conséquent, I'objectif principal de ce chapitre est d’observer I'impact de la texturation laser
appliquée a la sous-couche d’accroche d’un systeme CMSX4 Plus / SC y/y’/ BT EB-PVD, pour
évaluer son effet quant a I'écaillage de la couche céramique lorsque ce dernier est sollicité
thermiquement et mécaniquement.

2 Durabilité des systémes barrieres thermiques
texturés lors d’essais d’oxydation a haute
température

Aprés optimisation des morphologies de surface (cf. chapitre 3), il a donc été fondamental de
vérifier si les morphologies générées avaient une influence sur les mécanismes d’adhésion et
par conséquent sur la tenue a I'écaillage des systémes barrieres thermiques.

2.1 Evaluation de la durabilité des systemes barriéres thermiques texturés
lors d’essais d’oxydation cyclique a 1150°C

Des essais d’oxydation cyclique ont donc été menés sur les systémes barrieres thermiques
considérés pour cette étude (celui dit de référence et ceux texturés) afin d’évaluer leur tenue
a |"écaillage. Par comparaison des durées de vie, il va étre possible de vérifier si les
morphologies d’interface optimisées renforcent ou non I'adhésion de la couche céramique sur
la sous-couche y/y’. Il faut savoir également que si un systeme BT donne de mauvais résultats
en oxydation cyclique, il donnera forcément de mauvais résultats en fatigue thermomécanique
hors phase (ou les échantillons sont cyclés a la fois mécaniquement et thermiquement).

Pour rappel, le cycle thermique appliqué sur les échantillons revétus de la zircone yttriée est le
suivant :

- Montée en température (1150°C) pendant 15 minutes

- Maintien en température (1150°C) pendant 60 minutes (moins le temps de montée en
température)

- Trempe a l'air plus maintien des échantillons a température ambiante pendant 15 min

2.1.1 Evaluation de la durée de vie a I'écaillage

Apres texturation de la sous-couche d’accroche, les pions ont été envoyés au Ceramic Coating
Center pour y effectuer les dépbts EB-PVD. Or, lors de la réception des pions revétus, il s’est
avéré que deux pions étaient préalablement écaillés (figure 107), tous les deux de motifs
quadrillage (M5 et M6). Au regard de la figure 107 qui présente les vues en surface de la couche
céramique de ces deux pions, il semblerait que les fissures se propagent suivant les motifs
texturés en extréme surface de la sous-couche. Il serait a cet instant possible de croire que les
motifs de type lignes ou quadrillages facilitent la propagation des fissures. De plus, lors de la
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préparation des échantillons texturés du motif M5, I'écaillage de la couche céramique semble
systématique.

100_ Km

figure 107 - Ecaillages prématurés des morphologies M5 : (a) motifs texturés sur la SC avant dépét de la BT, (b et c) propagation
de fissures au niveau de la couche céramique ; et M6 (d) motifs texturés sur la SC avant dépét de la BT, (e et f) propagation
de fissures au niveau de la couche céramique

Des analyses supplémentaires sont indispensables donc pour comprendre a quel point
I’'adhésion entre un dépdt EB-PVD et de telles morphologies de surface est faible.

Pour évaluer alors la tenue des revétements EB-PVD sur les surfaces de morphologies
spécifiques, des essais d’oxydation cyclique a 1150°C ont donc été réalisés. Pour rappel, les
essais ont été interrompus lorsque 20 % de la surface revétue par la couche de zircone yttriée
est écaillée. Le tableau 16 donne les durées de vie atteintes par les différentes configurations,
qui sont comparées a celles du systeme dit de référence (CMSX4 Plus/SC y/y’/BT EB-PVD).

Excepté pour le systeme barriére thermique texturé de la morphologie de surface M7, tous les
systemes BT texturés ont engendré un écaillage prématuré vis-a-vis du systéme dit de
référence (non texturé) qui a atteint des durées de vie proches de 900 cycles. Les durées de vie
du systeme barriere thermique texturé du motif M7 lors de ces essais d’oxydation cyclique
semblent étre équivalentes, voire supérieures a celles du systeme de référence sablé.

En mettant de c6té le motif M7S qui malgré une surface dite « lisse » a une morphologie
différente de par la profondeur impactée par I'ablation laser, il est inattendu d’observer des
différences en terme de durée de vie a I’écaillage entre les motifs sablés et celui de référence,
car I'ancrage mécanique aurait d( étre similaire.
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tableau 16 - Résultats des essais d'oxydation cyclique a 1150°C

Motifs | Nombre de cycles jusqu’a I’écaillage | Ecart type
M1 129 80
M1S 123 42
M2 115 39
M3 128 41
M4 194 80
M5 171 104
M6 110 43
M6S 241 43
M7 928 196
M7S 142 44
Ref 882 253

L'influence de la morphologie de surface semble donc indéniable pour justifier la tenue sous
cyclage thermique de tels systemes BT. Avec de tels résultats, il est cependant normal de se
demander pourquoi certaines morphologies de surface favorisent un écaillage prématuré de la
couche céramique et pourquoi d’autres donnent des durées de vie en oxydation cyclique
proches de celles de référence malgré des rugosités interfaciales totalement différentes. Il est
donc tout a fait pertinent de s’intéresser aux mécanismes d’endommagement qui ont pu mener
a I’écaillage du revétement.

Il est connu dans la littérature que lors de sollicitations thermiques cycliques, I'écaillage de la
couche céramique est étroitement lié aux déformations couplées de la couche d’oxyde et de |a
sous-couche d’accroche. Il semble donc nécessaire d’observer ces évolutions au cours des
différents essais.

2.1.2 Evolutions de la couche d’oxyde

La figure 108 présente les différents systemes BT aprés observations post mortem.
Malheureusement, seulement un seul échantillon par configuration a pu étre analysé. |
semblerait qu’il y ait différents mécanismes de croissance d’oxydes mis en jeu. En effet,
certaines morphologies de surface semblent privilégier la croissance d’une seule couche
d’oxyde tandis que d’autres favorisent des oxydes de natures différentes. Des contrastes de
phases, soulignés par des gradients de gris au niveau de la TGO, révelent d’ailleurs plusieurs
oxydes. Effectivement, les surfaces quadrillées M5, M6 et M6S (figures 108.e, 108.f et 108.i)
semblent avoir formé une TGO monocontraste alors que les surfaces sablées, excepté pour la
morphologie M6S (figures 108.h, 108.j et 108.k) présentent systématiquement plusieurs
phases au sein de la TGO.
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M1 - 110 cycles M1S — 77 cycles M2 — 73 cycles

M6 — 57 cycles — 239 cycles M7 703 cycles

u\";.\\)\&\ 4/%\,\ g

—190 cycles Ref — 703 cycles

20 um

figure 108 - Oxydes formés sur les surfaces texturées des motifs (a) M1, (b) M2, (c) M3, (d) M4, (e) M5, (f) M6, (g) M7, (h)
M1S, (i) ME6S, (j) M7S et (k) sur la surface sablée de référence

Des cartographies EDS, présentées sur la figure 109, ont permis de mettre en avant le fait que
la phase la plus sombre semble étre de l'alumine car elle composée essentiellement
d’aluminium et d’oxygene. Malheureusement, il est difficile d’identifier la nature des autres
oxydes alors formés, qui semble malgré tout en accord avec les résultats obtenus dans la
littérature [136], tels que des spinelles de type NiAl;O4, voire du rutile TiTaOa. Toutefois, au vu
de ces résultats, il est possible de se demander si des spinelles de type NiCr,Os peuvent
également crofitre.
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figure 109 - Cartographie EDS des couches d'oxydes formées sur la surface texturée de motifs M4

Comme le montre la figure 110, il semblerait que les TGO formées d’une seule phase soient
essentiellement composées d’oxygene et d’aluminium. Il y a donc fort a parier que cette couche
soit de I'alumine Al;Os3. Cependant, aucune analyse n’a été effectuée pour vérifier si cette
couche d’alumine se présente sous sa forme allotropique a.

figure 110 - Cartographie EDS d'une couche d'oxyde dense, formée sur la surface texturée de motif M7

Pour compléter I'étude, les couches d’oxydes des échantillons observés ont ensuite été
mesurées. Comme mentionné dans le tableau 17, il apparait que les couches d’oxydes
différentes de l'alumine sont systématiquement plus épaisses que cette derniére. Il est
cependant impossible a ce jour de corréler I'épaisseur des couches d’oxydes avec la durée de
vie a 'écaillage des différents systémes BT. De méme, aucune corrélation n’a pu étre effectuée
entre la durée de vie et la nature des oxydes formés. Il est d’ailleurs délicat de comprendre
pourqguoi certaines morphologies favorisent la croissance de plusieurs oxydes alors que pour
d’autres configurations, seule une couche d’alumine dense se développe. Se pourrait-il que ces
couches d’oxydes indésirées se forment lors des premiéres étapes de décohésion de la couche
céramique ? Se pourrait-il également que les morphologies favorables a la formation d’une
monocouche (M2, M3 et M6 et M6S) aient, tout de méme formé, des oxydes complexes (en
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plus de I'alumine alpha) mais qu'’ils se soient écaillés en cours d’essais ou lors de la préparation
des échantillons ?

Pour répondre a de telles questions, il aurait été intéressant d’étudier I'ensemble des
échantillons cyclés avant que la barriere thermique ne se soit écaillée. Malheureusement, par
manque de temps et de matiere premiére, de telles analyses n’ont pu étre effectuées.

tableau 17 - Epaisseurs des couches d'oxydes en fonction de la durée de vie & I'écaillage des différentes configurations testées

' Nombre de Epaisseur de la Epaisseur des couches Interface de
Motifs cycles de couche d’oxydes décohésion
I"échantillon d’alumine (um) supplémentaires (um)

M1 110 58+/-1,0 6,4+/-0,9 TGO /BT
M1S 77 3,3+/-1,3 7,2+/-2,6 TGO /BT
M2 73 3,4+/-0,8 X TGO /BT
M3 110 39+/-0,7 X TGO /BT
M4 94 4,0+/-0,9 9,1+/-1,2 TGO /BT
M5 110 4,1+/-0,3 X SC/TGO
M6 57 4,0+/-0,0 X SC/ TGO
M6S 239 5,2 +/-0,5 X TGO /BT
M7 703 7,2+/-1,3 X TGO /BT
M7S 190 4,1+/-1,0 8,7+/-3,9 TGO /BT
Ref 703 6,6 +/-0,7 12,1+/-2,1 TGO /BT

Ces premieres observations ont également permis d’identifier I'interface olu se situe la
décohésion entre les diverses couches des systemes BT (tableau 17). D’'une facon systématique,
la décohésion se situe toujours a l'interface TGO/BT, excepté dans le cas des morphologies de
surfaces quadrillées, localisée a linterface SC/TGO. De telles observations semblent
relativement cohérentes face aux mécanismes d’écaillage des systemes quadrillés des lors que
les ondulations générées sur I'extréme surface reproduisent par avance le phénomeéne de
rumpling avant méme les essais de cyclage thermique.

Afin de comprendre pourquoi certaines morphologies de surface entrainent des écaillages
prématurés de la couche céramique, il est nécessaire d’investiguer I'ensemble des
endommagements induits lors des essais d’oxydation cyclique.
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2.1.3 Evolutions de la sous-couche

L’évolution de la morphologie de la sous-couche d’accroche est essentielle pour comprendre
les phénomenes menant a I'écaillage de la couche céramique.

Dans un premier temps, comme le montre la figure 111, il est possible de constater, que les
précipités y’ au sein de la sous-couche tendent a grossir et a coalescer. De méme, il apparait
que le front de diffusion de la sous-couche y/y’ évolue nettement aprés les essais de cyclage
thermique. Par ailleurs, quel que soit I'’échantillon observé, une zone dite de « déplétion »,
c’est-a-dire dépourvue de précipités y’, est systématiquement observée en extréme surface de
la sous-couche d’accroche.

figure 111 - Epaisseurs de la sous-couche mesurées sur les pions (a) avant et (b) apres 110 cycles a 1150°C

Les épaisseurs de cette zone de déplétion ainsi que celles de I'intégralité de la sous-couche y/y’
ont alors été mesurées. En s’intéressant a la colonne du tableau 18 qui donne les épaisseurs de
la zone de déplétion et celle qui montre I'évolution de I'épaisseur de la sous-couche, il est
possible de remarquer que ces évolutions semblent indépendantes du nombre de cycles a
1150°C et que les sous-couches des morphologies M7 et M7S sont celles qui ont le plus varié
lors de ces essais.
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tableau 18 - Epaisseurs de la sous-couche et de la zone de déplétion en fonction de la durée de vie a I'écaillage des différentes
configurations testées

Nombre de cycles

Augmentation de |'épaisseur de la sous-

Epaisseur zone

Motifs
de I’échantillon couche par rapport a I'état initial de déplétion (um)
M1 110 x1,9 5,6 +/-0,7
M1S 77 x1,9 4,0+/-0,6
M2 73 x1,8 49+/-0,8
M3 110 x 1,8 4,9 +/-0,8
M4 94 x1,8 52+/-0,8
M5 110 x1,8 4,04/-1,0
M6 57 x 2.0 3,8+/-0,9
MG6S 239 x1,9 4,1+/-0,7
M7 703 X 2.5 10,7 +/- 1,7
M7S 190 x2.3 7,7+/-1,1
Ref 703 x1.8 55+/-1,2

Au regard de la figure 112, il est possible de constater une certaine déformation plastique de
la sous-couche apres ces essais de cyclage thermique. Il est cependant difficile a ce stade de
remarquer un quelconque phénomeéne de rumpling deés lors gu’il est impossible d’observer une
ondulation périodique de la sous-couche et ce quelle que soit la morphologie initiale étudiée.
Ces résultats semblent étre en adéquation avec le fait que ce type de sous-couche est moins
sujet a se déformer par rumpling de par entre autres leur meilleur résistance au fluage [11],

[154].
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Avant essais Apres essais

figure 112 - Surfaces exemptes de toutes sollicitations (a) M2, (c) M3 et (e) de référence, comparés aux surfaces déformées
apreés cyclage thermique (b) M2, (d) M3 et (f) de référence

En outre, la géométrie des bourrelets de matiere est aussi un autre marqueur du fait que la
sous-couche d’accroche flue au cours des essais, se déformant ainsi plastiquement. En effet,
comme l'illustre la figure 113 pour certains motifs, il s’avere que les bourrelets de matiére
peuvent quasiment disparaitre (cas des morphologies M1 et M4). Il semblerait méme que la
surface devienne lisse en cours de cyclage. A I'inverse, bien que leur géométrie ait évolué, les
bourrelets de matiére de la morphologie M7 subsistent encore malgré les sept cents cycles
effectués par I'échantillon.
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Avant essais

figure 113 - Bourrelets de matiére intacts avant essais (a) M1, (c) M4 et (e) M7, comparés aux bourrelets de matiére dégradés
apreés cyclage thermique (b) M1, (d) M4 et (f) M7

A travers ces observations, il est possible de remarquer que seule la morphologie de type M7
tend a se distinguer des autres cas de par l'interdiffusion marquée de la sous-couche vers le
substrat et du fait que seuls les bourrelets de matiere demeurent présents apres cyclage
thermique.

2.1.4 Porosité de type Kirkendall

Des pores de type Kirkendall, localisés dans la zone d’interdiffusion entre la sous-couche et le
superalliage, ont systématiquement pu étre observés (figure 114).
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M1 - 110 cycles M5 — 110 cycles

Ref — 703 cycles

figure 114 - Pores de type Kirkendall mis en évidence par les fleches noires et observés au niveau de la zone d'interdiffusion
des configurations (a) M1, (b) M5, (c) M7 et (d) de référence

Le tableau 19 présente la densité surfacique estimée de ces pores en fonction de la durée de
vie a I’écaillage des différentes configurations considérées. Ces estimations ont été effectuées
a partir d’au moins six micrographies MEB et la surface prise en compte s’étend de plus de 200
um de interface TGO/SC vers le cceur du superalliage. Un des premiers résultats flagrant est
gue pour une méme tenue a |'écaillage, le taux de pores de la morphologie M7 est deux fois
supérieur a celui du systeme BT de référence. De plus, les configurations alliant a la fois des
surfaces texturées et sablées (M1S, M6S et M7S) présentent un taux de pores relativement
élevé pour des durées de vie proches des autres configurations écaillées prématurément.
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tableau 19 - Densité surfacique de pores de type Kirkendall estimée en fonction de la durée de vie a I'écaillage des
différentes configurations évaluées

Motifs Nombre de cycles de I'échantillon | Densité surfacique de pores (mm)
M1 110 48 +/- 12
M1S 77 63 +/-7
M2 73 34 +/- 14
M3 110 51 +/-28
M4 94 64 +/- 21
M5 110 50 +/- 15
M6 57 51+/-19
M6S 239 76 +/- 10
M7 703 96 +/- 21
M7S 190 71+/-17
Ref 703 48 +/- 19

Pour compléter de telles analyses, la distribution en taille des pores a également été
soigneusement mesurée (figure 115). Dans la quasi-totalité des cas, les pores mesurent entre
5 et 20 um de diameétre avec un maximum compris entre 10 et 15 um. Des pores plus
volumineux ont surtout été observés pour trois morphologies de surface : M7, M7S et Ref.
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figure 115 - Distribution de la quantité de pores de type Kirkendall en fonction de leur diamétre équivalent mesuré pour toutes
les morphologies testées : (a) M1, (b) M2, (c) M1S, (d) M3, (e) M4, (f) M5, (g) M6, (h) M6S, (i) M7, (j) M7S et (k) référence

Il est |égitime de s’attendre alors a ce que le nombre de pores ainsi que leur taille augmentent
avec le nombre de cycles passés a 1150°C. En effet, plus un échantillon est exposé a haute
température, plus les mécanismes couplés d’interdiffusion et d’oxydation ont le temps de se
mettre en place, laissant ainsi aux lacunes le temps de se condenser pour former plus de pores
plus volumineux dans la zone d’interdiffusion. Ceci est en bon accord avec les résultats de these
de P. Audigié qui montrent que la localisation de ces pores suit le front de diffusion du platine
[136].

Ainsi, au regard des différentes évolutions notifiées, tels que la croissance d’oxydes de natures
différentes, la taille de ces différentes couches d’oxydes, 'avancement de l'interdiffusion de la
sous-couche y/y’ vers le superalliage ou encore la proportion de pores de type Kirkendall, il est
pertinent de croire que les cinétiques d’oxydation entre les divers systémes barrieres
thermiques étudiés different. Pour vérifier ces hypothéses, des analyses thermogravimétriques
apparaissent alors nécessaires.
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2.2 Evaluation des cinétiques d’oxydation lors d’expositions isothermes

Dans I'optique d‘expliquer pourquoi telles ou telles morphologies de surface ont engendré des
écaillages prématurés lors des essais d’oxydation cyclique, des analyses thermogravimétriques
ont donc été réalisées.

De par la complexité de la morphologie de surface apres texturation, il a d’abord été choisi
d’analyser les données de prises de masse brutes, sans correction des surfaces oxydées.
L’évolution de la masse de quatre échantillons différents exposés pendant 100h a 1150°C est
présentée figure 116. Il est possible de remarquer qu’indépendamment de la prise en compte
de la morphologie de surface, les prises de masse des échantillons M1, M7 et Ref sont
similaires. A contrario, celle de I’échantillon M5 est divisée par un facteur 2. Ceci est révélateur
du fait que la couche d’oxyde se développe moins rapidement sur la morphologie de surface
M5. Or, il s"avere que cette morphologie est composée de motifs de type quadrillage,
I'intégralité de la surface a donc été impactée, affectée par la texturation laser. En effet, la
totalité de I'extréme surface de ce pion est composée de matiere fondue qui s’est re-solidifiée.

Ces résultats mettent en avant le fait que le traitement laser altere probablement la chimie en
extréme surface des matériaux (et ce d’autant plus dans les zones dites fondues), ce qui modifie
les cinétiques de croissance et la nature des oxydes. En effet, bien que la surface développée
du motif M5 soit plus grande que celle de I'échantillon de référence, sa prise de masse est plus
faible.
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figure 116 - Evolution de la prise de masse des échantillons analysés en fonction du temps
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La figure 117 présente la prise de masse relative qui prend en compte la topographie de
surface, en fonction du temps. Les coefficients de cinétique parabolique kp, mesurés a partir de
ces courbes, sont donnés dans le tableau 20. Or, ces résultats sont a prendre avec prudence
car ils sont fortement dépendants de la maniére d’estimer la surface développée des
échantillons (calcul décrit dans I'annexe 4) [176]. Pour le cas des morphologies de type trous,
les surfaces déployées au niveau des motifs ont pu étre approximées a I'aide de géométries
simples (parties d’ellipses). En revanche, I'approximation des morphologies de type quadrillage
s'avere étre plus délicate et des erreurs peuvent davantage étre commises. Cependant en
prenant compte l'incertitude sur la détermination de la surface déployée, la prise de masse
relative de cet échantillon (M5) est comprise entre la courbe M5 pointillée (surface supposée
plane comme pour I"échantillon de référence) et la courbe pleine (surface approximée).

Par ailleurs, les écarts types au niveau des coefficients de cinétique parabolique kp des
morphologies texturées, donnés dans le tableau 20, prennent donc en compte les valeurs
obtenues pour des surfaces supposées planes et celles approximées. De plus, la rugosité de la
surface de référence, controlée par sablage, n’a pas été prise en compte dans cette étude. Les
surfaces de cet échantillon sont supposées planes. Etant donné donc des forts écarts types, il
n’est pas pertinent d’exploiter ces résultats plus en avant, pour apporter des réponses quant
aux mécanismes d’oxydation intrinseques mis en jeux.
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figure 117 - Prises de masse relatives des pions texturés des motifs M1, M5, M7 et du pion de référence en fonction du
temps
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tableau 20 - Coefficients de cinétique parabolique

Motifs | ke moyen (mg?/cm*) | Ecarts types (mg?/cm?)
M1 1,73.10°3 +/-6,30.10%
M5 2,76.10* +/-2,19.10*
M7 1,81.10°3 +/-1,80.1073
Ref 1,83.10°3 X

Malgré ces réserves, il semblerait donc d’apres ces résultats que le systéme barriére thermique
de référence (surfaces sablées) s’oxyde bien plus rapidement que les motifs texturés. Ceci
s’avere particulierement vrai pour la morphologie M7 et celle quadrillée. De plus, il se pourrait
que la durée de vie a I'écaillage des pions M7, lors des essais d’oxydation cyclique, soit liée au
fait que la couche d’oxyde croit de facon relativement lente. Les contraintes de compression
au sein de la TGO sont ainsi minimisées, ralentissant alors I'écaillage de la barriere thermique
lors de la relaxation de ces contraintes [146]. Cependant, malgré les cinétiques d’oxydation
lentes, la couche céramique déposée sur la morphologie quadrillée s’écaille de fagon
prématurée (cf. figure 107 et tableau 16). Il semblerait donc que la morphologie de surface
controle a I'ordre 1, la tenue a 'écaillage lors de I'exposition a 1150°C des systémes BT. Il en
résulte ici deux principales conclusions : la texturation laser modifie les cinétiques d’oxydation
des systemes BT et une cinétique d’oxydation lente ne mene pas nécessairement a un
ralentissement de |'écaillage.

Il est maintenant nécessaire de coupler 'ensemble des résultats afin de pouvoir émettre des
hypotheses expliquant la propension de certaines morphologies a entrainer un écaillage des
systemes barriere thermique lors des essais d’oxydation cyclique a 1150°C.

2.3 Discrimination des morphologies de surface

Afin d’évaluer I'impact des morphologies de surface sur la tenue a I'écaillage des systémes BT,
des essais d’oxydation cyclique ont été effectués. Pour cela, les échantillons furent portés a
1150°C pendant une heure avant d’étre refroidis pendant quinze minutes par une trempe a
I"air. Ces sollicitations répétées entrainent nécessairement |'écaillage du revétement. En effet,
lors de I'exposition a haute température, 'ensemble des couches du systeme BT est soumis a
de fortes contraintes induites par la croissance de la couche d’oxyde et la différence de
coefficients de dilation thermique des différentes matériaux. L'accommodation de telles
contraintes mene alors a la déformation plastique de la sous-couche et de la TGO entrainant
ainsi I’écaillage progressif de la couche céramique.

Les durées de vie a I’écaillage des systémes BT texturés et de référence ont donc été évaluées
lors de ces essais. Mise a part la morphologie M7, toutes les configurations de surfaces
texturées ont entrainé un écaillage prématuré du revétement vis-a-vis du systéme barriere
thermique dit de référence. Des durées de vie de I'ordre de 900 cycles ont dont pu étre relevées
dans les meilleurs des cas (configuration M7 et de référence).
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Il est difficile néanmoins de comprendre de tels résultats. En effet, il était possible d’imaginer
que la texturation laser renforcerait de fagon significative I'ancrage mécanique des systemes
BT comme montré lors de travaux précédents, focalisés sur une BT déposée par projection
plasma sur un substrat texturé [21], [106], [109]. Cependant, il est connu que |'ancrage
mécanique est favorisé lorsque le contact intime entre un adhésif et son substrat est optimal,
c’est-a-dire lorsque les anfractuosités du substrat sont entierement remplies par I'adhésif. Or,
comme constaté dans le chapitre 3, le dépot d’une couche céramique par EB-PVD sur une
surface texturée entraine l'apparition de plusieurs défauts induits par le phénomeéne
d’'ombrage dans la structure de la couche céramique, tels que des vides intercolonnaires
importants. Il s’avére, de méme que lorsque les trous sont trop profonds, les atomes de zircone
peinent a les remplir. Or, la seule morphologie se trouvant avec des motifs non remplis de BT,
s'avere étre la morphologie M7 celle qui justement présente la durée de vie a I'écaillage la plus
élevée. De méme, il est légitime de se demander pourquoi les motifs sablés dont les motifs de
texturation ont été annihilés par le traitement de sablage, n’ont pas les mémes durées de vie
que celles de références alors que I'ancrage mécanique devrait étre similaire. Est-ce lié aux
modifications chimiques induite par le traitement laser ?

Il fut alors fort intéressant de regarder a quel point les mécanismes d’endommagement, induits
lors des essais de cyclage thermique, étaient similaires pour essayer de comprendre pourquoi
dans certain cas I'écaillage de la couche céramique est favorisé. Pour ce faire, les évolutions de
la couche d’oxyde, de la sous-couche d’accroche, de la porosité située au niveau des zones
d’interdiffusion ont alors attentivement été étudiées. Des différences majeures ont été
observées vis-a-vis de la croissance et de la nature des oxydes formés. Cependant par manque
de données et d’analyses, il n’a pas été possible de déterminer la nature précise de ces oxydes
formés ni méme de comprendre pourquoi de telles dissemblances entre les configurations
étudiées, existent.

La morphologie M7 est composée de motifs dont leur profondeur excede I'épaisseur initiale de
la sous-couche y/y’. Il est cohérent alors d’observer une propension plus importante a la
formation de pores de type Kirkendall ainsi qu’une aptitude accrue de la sous-couche a diffuser
vers le superalliage. Ces résultats semblent en effet suggérer que pour pouvoir former une
couche d’oxyde stable sur I'ensemble de la surface libre de la sous-couche, c’est-a-dire y
compris au fond des motifs, il est nécessaire que l'interdiffusion des especes chimiques,
essentiellement celle de I'aluminium, soit accentuée. La contribution du superalliage va alors
nécessairement étre accentuée pour permettre la croissance d’une couche dense d’alumine
en fond de motif. La figure 118 schématise d’ailleurs la diffusion supposée de I'aluminium au
voisinage d’un motif M7. Le réservoir d’aluminium se trouve donc appauvri de fagon plus
importante lors de 'oxydation de telles morphologies de surface. Ce scénario explique les
différences remarquées en terme d’épaisseur de la zone de déplétion, pour un méme nombre
de cycle, entre la morphologie M7 (et M7S) et celle de référence.
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figure 118 - Schématisation de la diffusion hypothétique de I'aluminium entre les couches du systeme BT dans le cas de la
configuration M7

De plus, il se pourrait également que la composition chimique des bourrelets de matiere, en
particulier la teneur en aluminium contenue dans les zones dites fondues, ait une influence sur
les phénomeénes d’interdiffusion et d’oxydation. En effet, les analyses thermogravimétriques
ont mis en avant le fait que la texturation laser modifie probablement la chimie aux alentours
des impacts laser (zones fondues), ralentissant la croissance de la couche d’oxyde. Il se pourrait
donc que les parameétres énergétiques du laser influent sur la teneur finale en aluminium des
bourrelets de matiere et que ces compositions spécifiques jouent un réle sur la croissance
préférentielle de tels ou tels oxydes. Toutefois, la croissance de la TGO ne semble pas contrdler
al’ordre 1 la durée de vie a I'écaillage des systemes BT lors des essais d’oxydation cyclique.

Cependant, ces observations et hypotheses n’expliquent toujours pas pourquoi la morphologie
de surface M7 semble augmenter la durée de vie a 'écaillage du systeme BT. Serait-ce d( a la
géomeétrie des bourrelets de matieres de ce type de motif qui ne disparaissent pas totalement
lors du fluage de la sous-couche en cours d’essais ? Les bourrelets de matiére formeraient-ils
des obstacles a la propagation de fissures amorcées aux interfaces ? Est-ce que les géométries
formées sur les surfaces de la sous-couche imposent des contraintes trop importantes dans le
revétement qui abaisseraient les ténacités interfaciales ? Est-ce que la structure colonnaire de
la couche céramique, qui s’avere étre atypique due a la croissance de cette derniere sur de
telles morphologies de surface, aurait plus de difficultés a accommoder les contraintes de
dilatation thermique ?

Ces essais d’oxydation ont donc amené une plus grande difficulté dans la compréhension des
mécanismes d’endommagement menant a [|'écaillage préférentiel de certains systéemes
barrieres thermiques. Cependant, ils ont permis de dégager une morphologie de surface
prometteuse vis-a-vis de I'augmentation de la durée de vie a |'écaillage des systémes barrieres
thermiques : la morphologie M7. Afin de vérifier la pertinence de la solution technologique
développée dans cette theése, des systemes barrieres thermiques texturés suivant la
morphologie M7 vont donc étre testés par fatigue thermomécanique hors phase. De tels essais
sont réalisés afin de se rapprocher des sollicitations vues localement par les aubes de turbines
HP, en service. De plus, compte tenu des résultats obtenus, il a été choisi de développer une
morphologie proche de la structure M7 mais avec des cavités de profondeur moindre
(morphologie M8) afin de minimiser la formation des pores de type Kirkendal tout en gardant
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des bourrelets de matiere relativement similaires. Cette morphologie de surface, présentée
figure 119, sera elle aussi étudiée en fatigue thermomécanique.

figure 119 - Motifs texturés sur les éprouvettes testées en fatigue thermomécanique hors phase

3 Durabilité des systemes barrieres thermiques
texturés lors d’essais de fatigue thermomeécanique
hors phase

Des essais de fatigue thermomécanique hors phase sur des éprouvettes tubulaires refroidies
ont été effectués sur le banc MAATRE avec pour objectif d’évaluer la tenue des systemes
barrieres thermiques (texturés ou non) lors de sollicitations complexes proches de celles
rencontrées en service. Ces essais ont pour particularité d’étre a mi-chemin entre des essais
standards effectués en laboratoire et des essais moteurs car les échantillons sont sollicités dans
un environnement de combustion sévere. Le refroidissement interne des éprouvettes génere
des gradients thermigues multiaxiaux au sein de |'éprouvette qui peuvent avoir un impact
majeur sur la tenue des éprouvettes lors de tels essais ainsi que sur les mécanismes
d’endommagement associés.

Pour rappel, les conditions de chargement appliquées sur les éprouvettes tubulaires lors de ces
essais sont les suivantes :

- Montée en température : 60s/20°C.st
- Palier chaud : 1h/-100 MPa/Tmax

- Descente en température : 60s/20°C.s?
- Palier froid : 30s/700 MPa/500°C

Par la suite, le terme « face amont » sera utilisé pour désigner la partie de |'éprouvette faisant
face a la flamme lors des essais. A contrario, la partie opposée de I'éprouvette tubulaire sera
nommeée « face aval » (figure 120).
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figure 120 - Désignation des faces de I'éprouvette tubulaire en fonction de sa position dans la veine d'essais du banc MAATRE

3.1 Durabilité des systemes BT en fatigue thermomécanique sous gradients
thermiques

Différentes configurations ont donc été cyclées en fatigue thermomécanique hors phase avec
gradient thermique pariétal (TGMF — Thermal Gradient Mechanical Fatigue), dont les durées
de vie obtenues, correspondant a la rupture des éprouvettes, sont données sur le tableau 21.
Dans un premier temps, il est possible de constater que la durée de vie de ’AM1 non revétu
est considérablement plus élevée que celles de tous les autres échantillons. Or des lors que
I'’AM1 est revétu, sa durée de vie chute de facon drastique en passant de 342 cycles a
seulement 114 cycles. Concernant I'éprouvette de CMSX4 Plus, revétue du systéeme barriere
thermique dit de référence, et celle dépourvue d’un quelconque revétement, les durées de vie
en TGMF sont relativement similaires. En revanche, Il semblerait que des lors que les
éprouvettes sont texturées, la durée de vie chute légérement et ce d’autant plus pour
I’éprouvette texturée de la morphologie M8. Il est essentiel néanmoins ici de noter, qu’un seul
essai par configuration a été effectué lors de cette étude. Il aurait été intéressant de connaitre
les dispersions associées a de tels essais afin d’évaluer a quel point la texturation laser dégrade
les propriétés en TGMF. Enfin, il est surprenant de constater que l'éprouvette revétue
uniqguement de la sous-couche y/y’ ait rompue prématurément au bout d’a peine 44 cycles de
fatigue thermomeécanique.
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tableau 21 - Durées de vie obtenues en TGMF

Nombre de cycles

Eprouvette . Zone de rupture
a rupture
CMSX4 Plus sans revétement 100 Bas
CMSX4 Plus / SC 44 Bas
CMSX4 Plus / SC / BT — référence 107 Haut
CMSX4 Plus / SC/ BT - motif M7 89 Bas
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M8 67 Bas
AM1 sans revétement 342 Bas - bourrelet
AM1 / NiAlIPt / BT 114 Milieu

Pour poursuivre de telles analyses, il est nécessaire de regarder comment se sont déformées
les éprouvettes en cours d’essais. Dans un premier temps, la déformation plastique de
I"éprouvette « CMSX4 Plus / SC / BT — référence » lors des trois premiers cycles de TGMF est
donnée en guise d’exemple sur la figure 121. Les éprouvettes tubulaires se déforment en
compression lors des paliers chauds des cycles de TGMF. Malheureusement, seule la
déformation plastique, lors de ces paliers de température stabilisée, a pu étre mesurée. Il
s‘avere effectivement compliqué de déterminer les déformations plastiques induites par les
passages en traction imposés a basse température (500°C) de par les vitesses élevées de
transition thermique, fixées lors des étapes transitoires.
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figure 121 - Déformation plastique a Tmax de I'éprouvette « CMSX4 Plus / SC / BT — référence » lors des trois premiers cycles

des essais de TGMF
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Ensuite, les déformations plastiques mesurées en fonction du temps de cyclage sont exposées
sur la figure 122. Lors de ces essais, la mesure de déformation par suivi de marqueurs fut
délicate. En effet, les marqueurs, essentiellement les disques platines déposés sur les
éprouvettes dépourvues de la couche céramique, se sont détériorés en cours d’essais. Les
déformations plastiques mesurées sont donc a prendre avec précaution mais vont permettre
de comparer les éprouvettes entre elles. Des lors que la mesure de déformation plastique par
suivi de marqueurs fut impossible, par la perte précoce des marqueurs, la déformation
plastique fut estimée par les déplacements du vérin, ce qui s’avere étre le cas ici pour les
éprouvettes « CMSX4 Plus / SC » et « AM1 sans revétement ».

Au regard de la figure 122, il s’avere donc que les éprouvettes d’AM1 fluent lors des paliers de
compression a chaud, de facon bien plus rapide que les éprouvettes en CMSX4 Plus. En effet,
ces derniéres se déforment plastiqguement de moins de 0,5% a la fin des essais. Le fait que
I’AM1 fluent davantage que le CMSX4 Plus dans ces conditions de chargement était attendu.
En effet, la tenue au fluage est contrdlée, entre autre, par la stabilité des précipités y’ a haute
température (capacité de I'alliage a garder un fort taux de précipités) et la température de
solvus. Il s"avere que le CMSX4 Plus, doté d’un fort taux de rhénium (élément renforcant la
matrice) et un fort taux de Al+Ti+Ta, est pourvu d’une plus grande fraction volumique de
précipités (voir étude annexe 3) et que ce dernier présente une microstructure plus stable a
haute température [11], [177], [178].

En outre, mise a part I'éprouvette revétue seulement de la sous-couche y/y/, il est difficile de
comparer les éprouvettes en CMSX4 Plus entre elles car elles semblent toutes se déformer de
facon similaire. La courbe de I'éprouvette « CMSX4 Plus / SC » est néanmoins surprenante car
elle semble se déformer en traction contrairement a toutes les autres qui se déforment en
compression. |l est donc délicat ici de définir précisément si cette courbe correspond
réellement au comportement de I'éprouvette ou si elle souligne les difficultés rencontrées dans
la mesure des déformations plastiques lors des essais de TGMF.
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figure 122 - Déformations plastiques des éprouvettes tubulaires en fonction du temps d'essai

Il est a présent nécessaire d’étudier les mécanismes d’endommagement induits par de telles
sollicitations pour comprendre les propriétés en TGMF des différentes configurations.

3.2 Mécanismes d’endommagement lors des essais de TGMF

3.2.1 Déformations macroscopiques des éprouvettes tubulaires

Dans un premier temps, il est important de s’intéresser aux déformations macroscopiques des
éprouvettes de TGMF. Au regard de la figure 123, des comportements totalement différents
ont pu étre notés entre les éprouvettes composées d’AM1 et celles en CMSX4 Plus. En effet,

172



Chapitre 4 : Durabilité a haute température des systémes barriéres thermiques texturés

les éprouvettes en AM1, se sont déformées considérablement par fluage lors des paliers chauds
des cycles de TGMF, ce qui a engendré une concentration de la déformation de compression
(bourrelet, collerette, mise en tonneau) au niveau du point chaud des éprouvettes (fleches
noires sur les figures 123.c et 123.d). D’ailleurs, il s"avére que I'éprouvette en AM1 non revétue
s’est rompue au niveau de cette zone fortement déformée. En revanche, les éprouvettes de
CMSX4 Plus ne semblent pas, quant a elles, avoir flué de facon significative car la géométrie des
éprouvettes, quelle que soit la configuration considérée, reste proche de son état initial. Pour
résumer, la figure 124 illustre la différence de comportement macroscopique en TGMF, avec
localisation de la déformation pour ’AM1, alors que la déformation reste plus homogéne pour
le CMSX4 plus, de par sa meilleure résistance au fluage dans ces conditions.

figure 123 - Eprouvettes tubulaires rompues apres essais de fatigue thermomécanique : (a) « CMSX4 Plus sans revétement »,
(b) « CMSX4 Plus / SC/ BT », (c) « AM1 sans revétement » et (d) « AM1 / NiAlPt / BT ». Les fléches indiquent les zones avec
une concentration de la déformation de compression
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(a) (b)

CMSX4 Plus AM1

figure 124 - Déformées macroscopiques typiques des éprouvettes en fonction des superalliages considérés : (a) CMSX4 Plus,
(b) AM1

Il est a présent intéressant de s’intéresser aux évolutions microstructurales induites lors de ces
sollicitations complexes sous environnement sévere, afin de comparer les éprouvettes entre
elles, toujours dans I'idée de comprendre les durées de vie obtenues en TGMF.

3.2.2 Evolutions microstructurales au sein des éprouvettes tubulaires

Une des principales caractéristiques de ces essais de fatigue thermomécanique avec gradient
thermique pariétal réside dans les différences de mécanismes d’'endommagement rencontrés
au niveau des faces amont et aval des éprouvettes tubulaires.

En effet, des dégradations microstructurales au cceur du superalliage franchement différentes
sont observées, entre ces deux parties de I'éprouvette. La figure 125 donne en exemple les
dégradations microstructurales observées au sein de I'éprouvette de référence (CMSX4 Plus /
SC / BT) induites par les sollicitations de fatigue thermomécanique. La face amont de cette
éprouvette est marquée par le grossissement et la coalescence des précipités y’ couplés avec
un élargissement des couloirs de matrice. Les précipités en face aval, ont, quant a eux, gardé
une forme cuboidale relativement réguliere. Des réseaux de dislocations aux interfaces y/y’
sont également observés au niveau de la face amont de I'éprouvette. Il est possible également
de noter une tendance a former des radeaux verticaux sur la face amont de I’éprouvette dans
la zone observée, ce qui semble, a priori, en accord avec le fait qu’une sollicitation de
compression soit appliquée a Tmax.
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figure 125 - Microstructure de CMSX4 Plus observée sur (a) la face amont et (b) la face aval de I’éprouvette sablée de référence

Ces différences microstructurales refletent bien le fait que les sollicitations thermiques
appliguées different sur tout le diamétre de I'éprouvette et que ces essais sont donc bel et bien
des essais sur « structure » de par les gradients thermiques rencontrés. D’ailleurs, lors des
étapes de calibration thermique effectuées sur une éprouvette revétue, étapes expliquées
dans I'annexe 2, des différences de microstructures au sein de I'alliage, entre le haut et le bas
de I'éprouvette, ont également été constatées. Le refroidissement interne de I'éprouvette (se
faisant du haut vers le bas) génere alors nécessairement un gradient thermique le long de la
partie utile de I'éprouvette en plus du gradient pariétal. Ces gradients thermiques engendrent
alors un gradient de microstructures sur toute I'éprouvette de par I'hétérogénéité des champs
mécaniques locaux, pouvant avoir une influence sur les propriétés mécaniques de cette
derniére.

Nécessairement, le gradient de contraintes thermiques au niveau de I'éprouvette entraine
également des différences de cinétiques de croissance de la couche d’oxyde et de mécanismes
d’interdiffusion, entre la sous-couche et le superalliage (qui différent entre 'amont et I'aval).
Les différences observées en termes d’épaisseur de la couche d’oxyde et de microstructure de
la sous-couche y/V’, entre les faces amont et aval, de I'éprouvette M7 sont données en guise
d’exemple sur la figure 126. La couche d’alumine a est clairement plus épaisse en face amont
(~4,5 um) gu’en face aval (~2,1 um). Les cinétiques de diffusion des especes chimiques sont
alors favorisées pour alimenter cette couche d’oxyde en aluminium a I'amont, de par les plus

175



Chapitre 4 : Durabilité a haute température des systémes barriéres thermiques texturés

hautes températures vues localement. Par conséquent, la zone de déplétion, caractérisée par
une microstructure monophasée y, au sein de la sous-couche d’accroche est également plus
importante en face amont (figure 126.c a comparer avec la figure 126.d). Le tableau 22
présente les épaisseurs des couches d’oxydes mesurées sur les faces amont et aval de toutes
les éprouvettes revétues d’un systeme BT complet. Comme attendu, I'épaisseur de la TGO en
amont est systématiquement plus grande qu’en face aval. Néanmoins, malgré le nombre de
cycles plus important supporté par I'éprouvette « AM1 / NiAIPt / BT », les couches d’oxydes
restent les moins épaisses, ce qui pourrait refléter le fait que les cinétiques de croissance de la
TGO sont plus lentes lors de I'oxydation d’une sous-couche NiAlIPt comparativement a une

sous-couche y/y’.
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figure 126 - TGO observée a plusieurs grossissements sur les faces amont ((a) et (c)) et aval ((b) et (d)) de I'éprouvette « CMSX4
Plus / SC / BT — motif M7 ». Les fléches noires marquent les zones de déplétion en précipités y’

tableau 22 - Epaisseurs de TGO mesurées en face amont et aval des éprouvettes tubulaires

Epaisseur TGO (um)

Eprouvette Nombre de cycles
Amont Aval
CMSX4 Plus / SC / BT - référence 107 écaillé 2,4+/-0,6
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M7 89 45+/-0,8 | 2,1+/-0,5
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M8 67 4,7+/-0,8 | 1,4+/-0,4
AM1 / NiAlPt / BT 114 34+4/-0,9 | 1,3+/-0,2
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La figure 127 présente, a plusieurs grossissements, la face amont et aval de I'éprouvette
seulement revétue de la sous-couche y/y’. Il semblerait qu’en face aval, des mécanismes de
recristallisation (fleches blanches sur les figures 127.b et 127.c), au niveau de la zone
d’interdiffusion entre la sous-couche d’accroche et le superalliage, soient amorcés. En
revanche, de tels mécanismes n’ont pas été observés en face amont. A partir de ces constats,
il est pertinent alors de se demander pourquoi ces mécanismes apparaissent seulement en face
aval, la ou la température est la plus faible ? Cette recristallisation serait-elle favorisée par les
contraintes appliquées dans cette partie de I'éprouvette et ce a de plus basses températures ?

(b) N

N

00 um

(d)
N

10 um

figure 127 - Sous-couche y/y’ observée a plusieurs grossissements sur les faces amont ((a) et (c)) et aval ((b) et (d)) de
I’éprouvette « CMSX4 Plus / SC »

Enfin toujours au regard de la figure 127, il est possible d’observer des mécanismes de
fissurations (fissures amorcées depuis les surfaces externes) différents entre les faces amont et
aval de I'éprouvette considérée. Il est judicieux de se demander alors si de telles disparités de
contraintes appliquées en face amont et aval peuvent avoir une influence sur les mécanismes
de fissurations des éprouvettes.

3.2.3 Mécanismes de fissuration

Il semble assez clairement établi d’apres la partie précédente que les mécanismes de
fissuration different entre les faces amont et aval des éprouvettes tubulaires. Il est possible au
regard des faciés de rupture donnés figure 128, de vérifier cette tendance. En effet, il est facile
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dans un premier temps de distinguer, quelle que soit la configuration considérée, la face de
I"éprouvette qui fut exposée a la flamme car elle présente une zone oxydée marquée par sa
couleur bleue, résultant d’'un amorgage de fissures systématique.

Deux scénarios de fissuration différents (illustrés par la figure 129) se dégagent ici. Dans un
premier temps, il est possible de constater sur les éprouvettes non revétues ainsi que sur celle
en AM1 revétue, que les fissures amorcées en face amont, qui s’avérent donc étre assistées
par oxydation, se sont propagées sur toute I'épaisseur des éprouvettes (figures 128.e, 128.f et
128.g). A contrario, pour les éprouvettes en CMSX4 Plus revétues, il semblerait que ces fissures
ne se soient pas propagées sur toute I'épaisseur des éprouvettes, elles présentent, en
revanche, une longueur déployée plus grande. Ces résultats suggérent que le revétement y/y’
modifie le mode d’endommagement, avec probablement un endommagement plus distribué
sur la longueur de la partie utile.
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figure 128 - Facies de rupture des éprouvettes de TGMF : (a) « CMSX4 Plus / SC », (b) « CMSX4 Plus / SC / BT », (c) « CMSX4
Plus / SC / BT — motif M7 », (d) « CMSX4 Plus / SC / BT — motif M8 », (e) « CMSX4 Plus sans revétement », (f) « AM1 sans
revétement » et (g) « AM1 / NiAlPt / BT » - Les fleches noires soulignent les zones fissurées en face amont
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(a) (b)

Sans revétement Avec revétement
+

AM1 / NiAlPt / BT

figure 129 - Schématisation des mécanismes d'oxydation en fonction du fait que les éprouvettes soient revétues ou non

Les fissures menant a la rupture des éprouvettes en TGMF semblent donc systématiqguement
étre amorcées en face amont depuis la surface extérieure de I'éprouvette et sont assistées par
oxydation. Ceci est vrai sauf pour I'éprouvette en AM1 non revétue ou les fissures sont parties
de la surface interne du tube au niveau méme du bourrelet de matiere généré par le fluage du
superalliage (figures 130.g et 130.h). Le fluage de I'éprouvette en AM1 a d’ailleurs entrainé une
perte de coaxialité conséquente de cette derniére (figure 130.f).

Enfin, lors de ces expertises, il a été constaté dans le cas du CMSX4 Plus sans revétement que
les fissures menant a la rupture de I'éprouvette s’amorcent au niveau de pores proches de
I'extréme surface externe de I'éprouvette (figures 130.c et 130figure 130.e).

figure 130 - Facies de rupture a plusieurs grossissements des éprouvettes non revétues en CMSX4 Plus ((a) et (b)) et en AM1
((f) et (g)) et micrographies MEB des zones d’amorgage sur les éprouvettes non revétues en CMSX4 Plus ((c) et (e)) et en AM 1

((h))
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Au regard de la figure 131 qui présente, en guise d’exemples des fissures en face amont,
proches des zones de rupture des éprouvettes en CMSX4 Plus (avec ou sans revétement), il est
possible d’intuiter que ces fissures s"amorcent en mode |, s’ouvrent de facon cycliques lors des
phases de traction et s’oxydent lors des paliers chauds des cycles de TGMF. En effet, ces fissures
semblent dans un premier temps s’ouvrir perpendiculairement a I’axe de sollicitation avant de
bifurquer vers le coeur du superalliage (figures 131.a et 131.c). De plus, les multiples fissures
secondaires (fleches blanches sur la figure 131.d) refletent, par leur changement de direction
(bifurcation) et leur oxydation, le fait qu’elles se sont nécessairement amorcées lors de
différentes phases de traction.
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figure 131 - Fissures observées a plusieurs grossissements, se propageant de la surface externe de I'éprouvette vers le
superalliage : (a) et (b) dans le cas de I'éprouvette « CMSX4 Plus sans revétement » ; (c) et (d) dans le cas de I'éprouvette
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« CMSX4 plus / SC / BT — motif M7 »

Par ailleurs, les différences de mécanismes de fissuration rencontrés entre les faces amont et
aval peuvent étre révélées par les densités de fissures mesurées sur ces deux faces. Ces
estimations ont été effectuées a partir de plusieurs images MEB prises le long de la partie utile
des éprouvettes, sur environ 6 mm. La figure 132 présente un exemple de reconstitution des
faces amont et aval de I'éprouvette « CMSX4 Plus / SC », qui marque bien les disparités décrites,
entre ces deux parties de I'éprouvette. En effet, il est évident, dans ce cas, que la densité de
fissures en face aval est bien plus importante que celle en face amont pour I'éprouvette revétue
uniqguement de la sous-couche y/y’. Il est aussi intéressant de remarquer ici que la sous-couche
v/V’ semble peu sujette au phénomeéne de rumpling, ce qui semble cohérent avec une meilleure
résistance intrinseque au fluage de ce type de sous-couche.
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figure 132 - Reconstitution d’une partie de la face (a) amont et (b) aval de I’éprouvette « CMSX4 Plus / SC »

Les densités linéiques de fissures mesurées sur chaque éprouvette sont donc recensées dans
le tableau 23. Dans un premier temps, il est possible de remarquer pour toutes les éprouvettes,
sauf les deux éprouvettes composées uniquement du superalliage et I'éprouvette M8, que la
densité linéique de fissures est plus élevée en face aval qu’en face amont. La densité de fissures
s'avere d’ailleurs plus élevée pour toutes les éprouvettes revétues.

Ces résultats semblent suggérer le fait que la température vue par le superalliage en face aval,
est en deca de la température de transition ductile-fragile des sous-couches d’accroche (y/y’ et
NiAlPt), favorisant 'amorcage de multiples fissures lors des phases de traction a 500°C du cycle
de TGMF.

Enfin, les éprouvettes en AM1 s’averent étre plus fissurées que leurs homologues en CMSX4
Plus ce qui est probablement révélateur du fait que ces éprouvettes cumulent davantage de
déformation plastique lors des essais de TGMF.
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tableau 23 - Densités linéiques de fissures estimées en fonction du nombre de cycles effectués par les diverses configurations

Densité linéique de fissures (mm™)
Eprouvette Nombre de cycles

Amont Aval
CMSX4 Plus sans revétement 100 1,5 0,6
CMSX4 Plus / SC 44 0,5 11,5
CMSX4 Plus / SC / BT - référence 107 4,0 5,9
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M7 89 2,8 4,7
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M8 67 4,5 2,4
AM1 sans revétement 342 6,7 0,1
AM1 / NiAlIPt / BT 114 7,3 9,2

En outre, des différences considérables vis a vis des mécanismes de fissuration entre les deux
faces des éprouvettes revétues d’un systéme barriere thermique complet sont mises en
évidence par la figure 133. En effet, il semblerait que les fissures en face amont se développent
a l'interface BT/SC, et ne se propagent pas au-dela de la sous-couche d’accroche. Ces fissures
de fatigue perpendiculaires a I'axe de sollicitation, ont été observées par de nombreux auteurs
lors de la sollicitation de systéeme BT en fatigue thermomécanique [170], [171], [175].
Cependant en face aval, les fissures partent de la couche céramique et se propagent au sein de
la sous-couche (figures 133.d, 133.e et 133.f). Contrairement aux autres éprouvettes revétues,
certaines fissures de I'éprouvette revétue d’une sous-couche de diffusion NiAlPt se propagent
méme au-dela de la sous-couche vers le cceur de I'alliage (figure 133.f), comme observé par
Mauget et al, lors de travaux similaires [175]. Cela tend a suggérer une meilleure résistance a
la propagation de fissures des sous-couches y/y’.
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CMSX4 Plus / SC/ BT CMSX4 Plus / SC / BT
motif M7 motif M8

AM1 / NiAlPt / BT

Amont

Aval

figure 133 - Fissures surfaciques observées sur : (a) face amont de I'éprouvette « CMSX4 Plus / SC / BT — motif M7», (b) face
amont de I’éprouvette « CMSX4 Plus / SC / BT — motif M8 », (c) face amont de I’éprouvette « AM1 / NiAlPt / BT », (d) face aval
de I'éprouvette « CMSX4 Plus / SC / BT — motif M7», (e) face aval de I’éprouvette « CMSX4 Plus / SC / BT — motif M8 » et (f)
face aval de I'éprouvette « AM1 / NiAlPt / BT »

Enfin, il semblerait que les motifs de texturation ne soient pas des zones préférentielles
d’amorgage de fissures malgré leur role de concentrateur de contraintes. En effet, comme le
montre la figure 134, des fissures de fatigue s’initiant a I'interface SC/BT ont été observées aussi
bien en fonds de motifs que dans les zones non impactées par le traitement laser. De plus, au
regard de la figure 134.d, il se pourrait méme que les cavités générées stoppent la propagation
des fissures qui s"amorcent dans la couche céramique au niveau de la face aval de |"éprouvette
tubulaire.
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Amont

Aval

figure 134 - Fissures observées dans des zones non impactées par le traitement laser (a) en face amont et (b) en face aval et
au niveau des motifs de texturation (d) en face amont et (e) en face aval

Il est a présent nécessaire de corréler les mécanismes d’endommagement aux durées de vie
en fatigue thermomécanique obtenues pour les différentes configurations étudiées.

3.3 Comportement des systémes barriéres thermiques en TGMF

Plusieurs configurations ont donc été testées en fatigue thermomécanique hors phase avec
gradient thermique pariétal sur le banc MAATRE.

Dans un premier temps, deux éprouvettes non revétues ont été cyclées afin d’évaluer la tenue
des superalliages lors de sollicitations proches de celles vues par les aubes de turbine HP en
service. L'éprouvette en AM1, qui s’est déformée plastiqguement de fagcon considérable lors des
paliers chauds du cycle de TGMF, a présenté une durée de vie trois fois plus élevée que son
homologue en CMSX4 Plus. Le fluage de I'éprouvette en AM1 a généré la formation d’un amas
de matiére dans la zone la plus chaude de I'éprouvette. A contrario, il semblerait que
I"éprouvette en CMSX4 Plus, dont la déformation macroscopique est bien plus faible (<0,5%),
soit bien plus sensible au développement de I'endommagement (i.e. moins tolérant aux
défauts, fissures). Ceci peut provenir aussi bien d’une plus faible résistance mécanique du
CMSX4 Plus dans le voisinage des pores (figure 130.e) a basse température, que d’une plus
faible tenue environnementale.

En outre, au regard de la littérature [159]-[164], il était attendu que les éprouvettes tubulaires,
au moins celles non revétues, se déforment par maclage. Or, comme le montre la figure 135,
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seule I'’échantillon de CMSX4 Plus non revétu présente des bandes qui peuvent s’apparenter a
du maclage au niveau de la face aval et ce trés proche de la zone de rupture. Il aurait été
judicieux de vérifier I'orientation cristallographique de ces bandes par EBSD, afin de confirmer
la présence ou non de bandes de maclage.

figure 135 - Bandes, qui s'apparentent a du maclage, observées sur la face aval de I'éprouvette « CMSX4 Plus sans
revétement »

Les mécanismes de déformation entre '’AM1 et le CMSX4 Plus divergent donc de facon
considérable. Toutefois, quelle que soit la configuration évaluée (éprouvettes revétues ou non),
Les fissures menant a la rupture des éprouvettes s’Tamorcent en face amont et leur Oation est
assistée par oxydation. Les fissures semblent s’amorcer en mode | puis se propagent et
s’oxydent de facon répétée, lors des phases de traction et de compression des cycles de TGMF,
respectivement.

Ensuite, il semblerait que la durée de vie en TGMF soit réduite des lors que les éprouvettes en
AM1 ou CMSX4 Plus sont revétues d’une sous-couche d’accroche ou d’un systéeme barriere
thermique complet (cf. tableau 21). Il apparait effectivement que les éprouvettes revétues
soient plus sujettes a I'amorcage de multiples fissures perpendiculairement a I'axe de
sollicitation.

Il est difficile de comprendre pourquoi les éprouvettes revétues ont des durées de vie en TGMF
proches, voire plus faibles, que leurs homologues vierges de tout revétement. Serait-ce d aux
contraintes de croissance et de relaxation de la couche d’alumine a ? Serait-ce di aux
phénomenes d’interdiffusion des espéces chimiques, qui dans le cas des sous-couches y/y’
appauvrissent ces dernieres en éléments y’-genes, facilitant ainsi la propagation de fissures ?
Serait-ce lié aux gradients de contraintes thermiques rencontrés au sein méme des
éprouvettes, alliés au refroidissement internes de ces dernieres, qui induisent des mécanismes
d’endommagement différents entre les deux faces des éprouvettes ?

Il semblerait effectivement que la face aval des éprouvettes revétues soit davantage
endommagée (densité lingique de fissures plus importante, recristallisation, fissuration de la
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couche céramique). Lors des phases de traction, la température ressentie en face aval peut se
trouver en effet en deca de la température de transition ductile-fragile des sous-couches, ce
qui pourrait expliquer la détérioration privilégiée de la face aval. Il se pourrait donc que ces
disparités thermiques amont/aval soient a I'origine de la diminution des durées de vie en TGMF.
Toutefois, a travers ces résultats, il est possible d’intuiter que la durée de vie en TGMF des
éprouvettes revétues ne soit pas contrélée par les dégradations microstructurales du
superalliage monogranulaire.

Les éprouvettes texturées présentent une durée de vie en TGMF légerement plus faible que
celle de référence sablée. Il apparait, par ailleurs, que le taux de fissures rencontrées sur les
éprouvettes traitées par laser soit plus important. Pour autant les motifs de texturation ne
semblent pas étre des sites préférentiels d’amorcage de fissures malgré leur géométrie
générant une concentration de contraintes. Il se pourrait méme que ces derniers stoppent la
propagation de fissures initiées au sein de la couche céramique. Est-ce la répartition des
contraintes locales modifiées par les motifs de texturation laser qui peut étre a l'origine de
cette réduction de durée de vie ? Il aurait été intéressant d’évaluer ces dernieres par simulation
numérique. De plus, est ce que les modifications microstructurales de la couche céramique
induites par les motifs de texturation laser ont une influence sur la conductivité thermique de
ces derniéres, modifiant alors les températures ressenties aux interfaces des systémes BT
texturés ? Il aurait effectivement été pertinent de mesurer les conductivités thermiques des
éprouvettes texturées pour comprendre les durées de vie obtenues en TGMF. Enfin, la durée
de vie en TGMF de I'éprouvette texturée du motif M7 est supérieure a celle texturée du motif
MS8. Or, il n’a pas été possible de déterminer pourquoi il existe un tel écart entre ces durées de
vie. Est-ce lié aux différentes géométries des motifs considérés ?

Il a été choisi par la suite de vieillir thermiquement certaines éprouvettes tubulaires au
préalable (pendant 100h a 1150°C) afin de simuler une dégradation longue du systéme BT et
d’évaluer son influence sur la durée de vie en fatigue thermomécanique. Cette durée a
également été choisie car elle représente la durée moyenne des essais de TGMF obtenue sur
les systémes non pré-vieillis thermiquement (cf. tableau 21).

3.4 Impact du vieillissement thermique sur la durée de vie des systémes BT

Dans un premier temps, il a été choisi d’étudier I'influence du vieillissement thermique sur le
comportement du superalliage (CMSX4 Plus) lors des paliers froids du cycle de fatigue
thermomécanique hors phase afin de comprendre les durées de vie alors obtenues lors de tels
essais.

3.4.1 Dégradations microstructurales du superalliage induites par I’exposition a hautes
températures

Des éprouvettes ont donc été vieillies a 1150°C jusqu’a 1000h, afin de dégrader thermiquement
la microstructure du superalliage. Il s’avere que lors de |'exposition a haute température,
I’évolution de la microstructure au sein de l'alliage se caractérise par le grossissement et la
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coalescence des précipités y’, accompagnés nécessairement d’un élargissement des couloirs
de matrice y. En effet, la figure 136 présente les évolutions microstructurales du CMSX4 Plus,
en cceur de dendrite, au cours du vieillissement thermique. Les précipités y sont
manifestement bien plus gros et ont une forme plus irréguliére lorsque les échantillons ont été
maintenus a 1150°C (figures 136.b, 136.c et 136.d).

figure 136 - Evolution de la microstructure y/y’ du CMSX4 Plus en cceur de dendrite en fonction du temps d’exposition a
1150°C : (a) Oh, (b) 100h, (c) 300h et (d) 1000h

Comme présenté sur les figures 137 et 138, la taille des précipités y’ ainsi que la largeur des
couloirs de matrice ont pu étre estimées par analyse d’images. |l est possible alors de noter que
ces deux grandeurs, mesurées au cceur des dendrites et dans les zones interdendritiques,
croissent avec le temps passé a 1150°C. Il semblerait toutefois, a cette température (1150°C),
que la taille des précipités se stabilise a une valeur seuil aux environs de 500h. De plus, les
divergences microstructurales observées entre les zones interdendritiques et les dendrites
(taille de précipités et largeur des couloirs) s’accentuent avec le temps de vieillissement,
probablement d( aux différences locales de désaccord paramétrique de maille y/y’.
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figure 137 - Evolutions du diamétre équivalent des précipités y’ en fonction du temps de vieillissement a 1150°C
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figure 138 - Evolutions de la largeur des couloirs de matrice y en fonction du temps de vieillissement a 1150°C

'exposition a haute température du superalliage monogranulaire entraine également une
densification du réseau de dislocations aux interfaces y/y’. En effet, avant vieillissement
thermique les échantillons sont dépourvus de réseau de dislocations (figure 139.a), cependant
il est possible d’observer, a de forts grossissements, des empreintes de dislocations aux
interfaces y/y’ qui semblent se multiplier avec le temps d’exposition a 1150°C (figures 139.b,
139.c et 139.d). Ces dislocations se développent pour relaxer les contraintes de cohérence y/y’.
De tels résultats sont en accord avec ceux obtenus par divers auteurs [34], [179], [180].
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figure 139 - Réseaux de dislocations aux interfaces y/y’ en fonction de temps d’exposition a 1150°C : (a) Oh, (b) 100h, (c) 300h
et (d) 1000h

Enfin, le CMSX4 Plus est un superalliage de 3®™m¢ génération pourvu d’un fort taux de rhénium
en son sein (~4.8 %). Ces alliages contenant un fort taux d’éléments réfractaires sont sujets a
former des phases TCP. Aucune de ces phases n’a pu étre identifiée pour I'échantillon de
référence et celui vieilli pendant seulement 24h a 1150°C. Cependant, comme montré sur la
figure 140, ces phases aiguillées ont été observées sur tous les échantillons exposés pendant
au moins 100h a 1150°C. Or, la quantité de phases TCP observées en cceur de dendrites, ainsi
que leur taille, augmentent avec le temps d’exposition a hautes températures (figure 140).
Enfin, il est possible de constater ici que ces phases sont entourées d’'une zone monophasée
dont la composition serait probablement proche de celle des précipités y’, en raison d’une
consommation des éléments y-genes lors de la formation de ces phases TCP.

figure 140 - Formation de phases TCP en cceur de dendrite sur les éprouvettes exposées a 1150°C pendant : (a) 100h, (b) 300h
et (c) 1000h
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D’apres la littérature, ces dégradations microstructurales, que ce soit la coalescence des
précipités ou la formation de phases TCP dites fragiles, peuvent avoir des effets néfastes sur les
propriétés en fluage des superalliages [27], [30], [32], [181]—[183]. Il est toutefois pertinent de
se demander a quel point ces endommagements détériorent les propriétés en traction a
température intermédiaire (500°C) du superalliage monogranulaire. En effet, aucune donnée
n’est disponible dans la littérature relativement a cette question.

3.4.2 Impact du sur-vieillissement thermique sur la tenue du superalliage lors des phases de
traction a 500°C

Des essais de traction ont donc été effectués sur I'ensemble des éprouvettes dégradées
thermiquement (parties utiles des éprouvettes polies aprés usinage d’un barreau de CMSX4
Plus traité thermiguement). Dans I'idée de corréler ces résultats d’essais avec les durées de vie
obtenues lors des essais de TGMF qui semblent étre contrélées par la tenue de I'alliage lors des
paliers froids du cycle appliqué, ces essais de traction ont été conduits a 500°C. Il est cependant
important de noter qu’un seul essai par configuration a pu étre effectué lors de ces travaux.

D’apres les courbes présentées figure 141, il est évident que le vieillissement thermique des
éprouvettes abaisse les propriétés en traction du CMSX4 Plus. En effet, au regard de la figure
142 qui reporte les limites d’élasticité conventionnelles a 0,2% mesurées, il est possible de
remarquer que cette grandeur chute de fagon considérable (baisse d’environ 180 MPa) dés
I'exposition du superalliage a 1150°C pendant 24h. Passé 24h, il semblerait que le temps de
vieillissement a 1150°C n’ait plus une influence significative sur les propriétés en traction de
I'alliage considéré.
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figure 141 - Courbes de traction en fonction du temps d'exposition a 1150°C
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figure 142 - Evolution de la limite d'élasticité conventionnelle a 0,2% et 500°C/103s en fonction du temps d'exposition a
1150°C

Le maintien en température a 1150°C détériore donc les propriétés en traction a 500°C du
CMSX4 Plus. En effet, sa limite d’élasticité conventionnelle a 0,2% baisse drastiquement deés
lors que I'alliage est vieilli pendant 24h. Il semble pertinent de corréler cette détérioration avec
les endommagements microstructuraux de l'alliage induits par la température. En effet, le
grossissement couplé a la coalescence des précipités y’, traduisent la tendance du systeme a
minimiser I'énergie globale aux interfaces et ménent a la perte de cohérence entre la matrice
et les précipités [30], [31]. De plus, I'élargissement des couloirs de matrice est propice aux
mouvements des dislocations pouvant causer I'abattement de la limite d’élasticité de I'alliage.
Il se pourrait également que ce soit lié a la formation de phases TCP, connues pour leur nature
fragile [184]. Il est d’ailleurs connu dans la littérature que la formation de phases TCP abaisse
la ductilité et la tenue des superalliages lors d’essais de fluage [30]. Cependant, les résultats
obtenus ne semblent pas confirmer cela car l‘allongement a la rupture du superalliage ne
semble pas étre affecté par la formation de telles phases.

Néanmoins, une étude parallele donnée dans I'annexe 1, a été menée pour évaluer l'influence
d’un maintien a 1100°C sur les propriétés en traction a 500°C de trois superalliages
monogranulaires, 'AM1, le CMSX4 et le CMSX4 Plus. Lors de cette étude, il a été possible de
corréler la diminution de la ductilité des alliages contenant un fort taux d’éléments réfractaires
(CMSX4 et CMSX4 Plus) avec la précipitation de phases TCP dont la quantité au sein de 'alliage
croft avec le temps d’exposition en température. Néanmoins cette étude a surtout mis en avant
le fait que quel que soit I'alliage considéré, I'abattement de la limite d’élasticité semble
principalement résulter du grossissement et de la coalescence des précipités y’, '’AM1 ne
formant pas de phases TCP.

Enfin, il est important de noter ici que malgré la réduction de la limite d’élasticité induite par le
vieillissement thermique, les valeurs obtenues restent systématiqguement au-dessus de la
contrainte de traction appliquée lors des paliers froids du cycle de fatigue thermomécanique
hors phase, pour toute la durée des essais.
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3.4.3 Durée de vie en fatigue thermomeécanique des systemes BT vieillis thermiquement

Lors du vieillissement thermique des systemes BT complets, les dégradations microstructurales
de I'alliage vont nécessairement étre couplées aux endommagements rencontrés lors des
essais d’oxydation cyclique liés essentiellement aux phénoménes d’oxydation et
d’interdiffusion des especes chimiques. En effet, la croissance de la TGO est inévitable lors de
ce pré-vieillissement. Elle passe d’environ 500 nm pour |"échantillon sablé de référence a
environ 5,6 um pour celui vieilli thermiquement pendant une centaine d’heures. De méme,
I'interdiffusion entre la sous-couche et le substrat s’est accentuée lors du pré-vieillissement
thermique de I'éprouvette. La quantité de pores de type Kirkendall générés lors du traitement
thermique n’a malheureusement pas pu étre estimée ici.

Le tableau 24 compare les durées de vie obtenues sur les éprouvettes vieillies thermiquement
a leurs homologues non préalablement affectés thermiquement. Concernant les éprouvettes
de CMSX4 Plus non revétues, il semblerait que le vieillissement thermique induise une légere
baisse de la durée de vie en TGMF. Cette diminution de durée de vie serait-elle liée a la perte
de cohérence entre les précipités et la matrice, favorisée par le vieillissement thermique a
1150°C ? L'éprouvette revétue uniquement de la sous-couche y/y’ vieillie thermiquement a,
quant a elle, plus que doublé sa durée de vie en fatigue thermomécanique. Enfin, concernant
les éprouvettes texturées, la durée de vie de I'éprouvette M7 vieillie diminue alors que celle de
la M8 vieillie augmente, comparativement a leurs homologues respectifs. Il semblerait donc
que les phases de traction a 500°C ne contrélent pas, a I'ordre 1, la durée de vie des systemes
en TGMF

tableau 24 - Influence d’un pré-vieillissement thermique sur les durées de vie en TGMF

Non vieilli Vieilli
Eprouvette
thermiquement 100h/1150°C
CMSX4 Plus sans revétement 100 79
CMSX4 Plus / SC 44 111
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M7 89 46
CMSX4 Plus / SC / BT - motif M8 67 81

La figure 143 présente les déformations plastiques mesurées sur les différentes éprouvettes
considéréesiici. Il semblerait que pour les éprouvettes non revétues, le vieillissement thermique
ne présente pas d'influence significative sur les déformations plastiques de I'éprouvette.
Cependant, au regard de ces courbes, il se pourrait que le vieillissement thermique appliquée
aux éprouvettes avant essais de fatigue thermomécanique ait un impact sur les déformations
plastiques de ces dernieres. En effet, concernant les éprouvettes revétues uniguement de la
sous-couche d’accroche et celles texturées de la morphologie M8, il est possible de remarquer
de ces dernieres fluent bien davantage lorsqu’elles ont été pré-dégradées thermiquement.
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Concernant les éprouvettes texturées de la morphologie M7, les déformations plastiques
semblent similaires, quel que soit le traitement thermique appliqué.
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3.4.4 Analyses de I'impact du vieillissement thermique a 1150°C sur les propriétés en TGMF

Avant d’essayer de comprendre ces résultats de fatigue thermomécanique hors phase avec
gradient thermique pariétal, il est crucial de rappeler que pour une question de co(t, un seul
essai par configuration a pu étre effectué lors de ces travaux. Il est donc impossible d’évaluer
la dispersion de tels essais.

Concernant, les éprouvettes composées uniquement du superalliage a base nickel, il est
pertinent de penser que la détérioration des propriétés en TGMF de I'éprouvette pré-vieillie
soit due aux endommagements microstructuraux de I'alliage. Dans un premier temps, ces
endommagements abaissent de facon conséquente la limite d’élasticité du superalliage, méme
si cette valeur reste supérieure a la contrainte appliquée lors des phases de traction a 500°C du
cycle de TGMF. Lors de tels essais, il se pourrait d’ailleurs, en considérant les effets liés a la
thermique, que trés localement, la contrainte dépasse cette valeur seuil entrainant la
plastification localisée de I'éprouvette. La simulation numérique aurait permis dans ce cas
d’estimer les contraintes locales appliquées sur I'éprouvette lors des différentes phases du
cycle de TGMF. De plus, de nombreux auteurs ont montré qu’une microstructure dégradée,
caractérisée par le grossissement et la coalescence des précipités y’, abaisse les propriétés en
fluage [27], [30], [32], [181]—-[183]. Les couloirs de matrice, alors élargis, favorisent le
mouvement des dislocations au sein du superalliage monogranulaire, conduisant a une plus
forte vitesse de déformation en compression.

Par ailleurs, il était attendu que la durée de vie de I'éprouvette M7 vieillie soit sensiblement
plus faible que son homologue. En effet, lors du vieillissement thermique des éprouvettes
texturées, il s’est avéré que les deux congés de I'éprouvette M7 vieillie se sont écaillés lors du
refroidissement (figure 144.a). Or, cette éprouvette a été testée sur le banc MAATRE dans les
mémes conditions thermiques que celle entierement revétue. Or d’apres la cartographie
thermique effectuée sur les éprouvettes revétues, rappelée sur la figure 145, le point le plus
chaud s’avére étre proche du congé bas de I'éprouvette. La température vue par I'alliage dans
cette zone alors non revétue est nettement plus élevée, c’est-a-dire supérieure a 1180°C, ce
qui pourrait expliquer I'abattement de la durée de vie. Au regard de la figure 144.b, un des
congés de I'éprouvette M8 s’est également écaillé lors du traitement thermique a 1150°C.
Cependant cette éprouvette a été placée dans la veine d’essais de fagcon a ce que le point chaud
de I'éprouvette en cours d’essais se situe au niveau d’une zone revétue, limitant ainsi la
différence de durées de vie observée dans le tableau 24 entre les éprouvettes vieillies et non
vieillies.

195



Chapitre 4 : Durabilité a haute température des systémes barriéres thermiques texturés

figure 144 - Eprouvettes texturées écaillées apreés traitement thermique de 100h a 1150°C : éprouvettes (a) M7 et (b) M8
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figure 145 - Cartographie thermique obtenue apreés calibration thermique d'une éprouvette revétue
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Il est intéressant a présent de se demander pourquoi la durée de vie de I'éprouvette revétue
de la sous-couche y/y’ et celle texturée du motif M8 sont plus élevées lorsque ces dernieres
ont été préalablement traitées thermiquement. De tels résultats ont d’ailleurs déja été
constatés par Mauget et al. dans le cas d’un systeme BT composé d’une barriére thermique EB-
PVD et d’une sous-couche NiAlPt déposée sur de 'AM1. En effet, ils ont pu montrer que la
durée de vie d’éprouvettes non refroidies, lors d’essais de fatigue thermomécanique hors
phase (-120MPa/1100°C/1h -- 700MPa/500°C/30s), était au moins deux fois plus élevée pour
I"éprouvette préalablement vieillie 100h a 1100°C, bien que cette derniere se déforme
davantage. Il s’avere que les cinétiques de déformation sont étroitement liées a la
microstructure y/y’ du substrat. Par ailleurs, il semblerait que le vieillissement thermique de ce
type de systeme BT favoriserait les changements de phases privilégiant la précipitation de la
phase y au sein de la sous-couche diffusée. Cette précipitation serait a |'origine de
I’'amélioration des propriétés en TMF du systeme BT vieilli et semble ralentir la propagation de
fissures dans la sous-couche [175].

De plus, F. Riallant pendant sa theése a pu confirmer le fait que la transformation g = y +V’, qui
a lieu lors du vieillissement thermique d’une sous-couche B-NiAlPt, augmente les propriétés
mécaniques de cette derniere en fluage et fatigue LCF (LCF — Low Cycle Fatigue) a 950°C. Le
durcissement par la précipitation de la phase y’ ralentit 'amorcage des fissures qui s’avere étre
généralement (sub)surfacique en fatigue [183].

Cependant, pour les systemes BT dépourvus de sous-couches d’accroche, comme a pu I'étudier
R. Kromer lors de ses travaux de these, le vieillissement thermique peut présenter des effets
néfastes sur la durée de vie en fatigue thermomécanique (120MPa/1100°C/1h —
700MPa/500°C/30s) du systeme BT étudié (BT APS / texturation / AM1). Pour un tel systeme,
la microstructure de I'alliage contrdle donc sa durée de vie en TMF [21].

Il est compliqué de comprendre pourquoi, alors gu’il n’y a pas de transformation de phases au
sein de la sous-couche y/y’, I'éprouvette vieillie a une durée de vie bien plus élevée. Il est
possible d’imaginer que pour I'éprouvette revétue uniquement de la sous-couche y/y’, un pré-
vieillissement thermique favorise la formation d’une couche d’oxyde dense a-Al;0s. Cette
couche d’oxyde, dont est dépourvue I’éprouvette non préalablement traitée thermiquement,
pourrait étre favorable pour la tenue a I'oxydation de I'éprouvette et donc aux essais de TGMF.
De méme, est-ce la croissance de la TGO, favorisée lors du pré-vieillissement thermique, qui
confere a I'éprouvette M8 vieillie une meilleure durée de vie en TGMF ? Serait-ce d{ au fait
que les contraintes liées a la croissance de la TGO au sein du systeme BT pourraient étre plus
importantes et dommageables lors du cyclage d’'une éprouvette non vieillie ? Il aurait été
pertinent de vérifier cette tendance avec I'éprouvette de référence ou celle texturée du motif
M7 si seulement ces deux dernieres ne s’étaient pas écaillées lors du traitement thermique de
100h a 1150°C.

Enfin, au regard de ces résultats, il est pertinent de penser que I'endommagement du
superalliage, lié au vieillissement thermique, ne contréle pas au premier ordre la durée de vie
en TGMF des éprouvettes revétues.
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3.5 Etude des mécanismes d’écaillage

La texturation laser a été développée dans le but de ralentir I’écaillage de la barriere thermique
afin, in fine, d’augmenter la durée de vie des éprouvettes revétues, voir celle des aubes de
turbines HP en service. Il est donc pertinent d’évaluer la tenue a I'écaillage des différents
systemes BT lorsqu’ils sont sollicités par des contraintes mécaniques et thermiques proches de
celles rencontrées en service, c’est a dire lors d’essais de fatigue thermomécanique hors phase,
avec gradients thermiques pariétaux, effectués sur le banc MAATRE.

En considérant dans un premier temps les éprouvettes non préalablement vieillies
thermiquement, il s’est avéré qu’aucun écaillage n’est survenu en cours du cyclage, lors des
essais de TGMF. En effet, ces systemes BT se sont écaillés aprés la rupture de I'éprouvette,
c’est-a-dire lors de I'extinction du brdleur. Les éprouvettes tubulaires sont alors soumises a de
fortes contraintes induites par leur refroidissement forcé (trempe a I'air), ce qui s’avere étre
fatal pour la tenue de la couche céramique.

Les mécanismes d’écaillage different de facon drastique entre le systeme barriére thermique
de référence et ceux texturés. En effet, au regard de la figure 146, il s’avere que toute la partie
utile de la face amont de I'éprouvette, s’est écaillée pour I'échantillon de référence (figure
146.a) alors que dans le cas d’échantillons texturés, seule la zone localisée dans les congés au
bas des éprouvettes s’est écaillée (figure 146.b, figure 146.d et figure 146.e). Il est important
de noter ici que les congés des éprouvettes tubulaires sont des zones non texturées. En effet,
lors du traitement de surface des éprouvettes, il n’a pas été possible de focaliser le faisceau
laser sur ces dites zones de par leur courbure. Aucun ancrage mécanique n’est alors assuré
dans cette partie de I'éprouvette, ni par texturation, ni par sablage.
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Ref — 107 cycles M7 — 89 cycles — 63 cycles

Amont Aval Amont Aval Amont Aval

figure 146 - Zones d'écaillage des éprouvettes revétues non vieillies : (a) référence, face amont ; (b) référence, face aval ; (c)
éprouvette M7, face amont ; (d) éprouvette M7, face aval ; (e) éprouvette M8, face amont ; (f) éprouvette M8, face aval

Les parties écaillées des éprouvettes texturées restent donc cantonnées aux congés et aucune
propagation de I'écaillage le long de la partie utile n’a pu étre observée. Serait-ce lié a la
préparation de surface qui favorisait, sur la partie utile de I'éprouvette, un ancrage mécanique
fonctionnel entre les couches du systéme BT ?

Dans l'idée d’accélérer |écaillage des systémes barrieres thermique, par croissance
prématurée de la couche d’oxyde naturel, les éprouvettes revétues ont été vieillies cent heures
a 1150°C, sous air, comme observé précédemment. Il s’est avéré que lors du refroidissement,
pourtant relativement lent (inférieur a 10°C/min), toutes les éprouvettes se sont écaillées dans
le four (figure 147).
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figure 147 - Etats des éprouvettes apreés traitement thermique de 100h a 1150°C, sous air : (a) éprouvette de référence, (b)
éprouvette texturée du motif M7 et (c) éprouvette texturée du motif M8
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Encore une fois, les mécanismes d’écaillage différent entre les échantillons texturés et celui
sablé. En effet, comme observé sur la figure 147.a, toute la partie utile de I'éprouvette de
référence, apres avoir été traitée thermiquement, est quasiment dépourvue de zircone yttriée.
La décohésion apparait d’ailleurs a I'interface SC/TGO (figure 148, fleches blanches).

figure 148 - Décohésion observée sur I'éprouvette de référence vieillie thermiquement

Concernant les éprouvettes texturées, la zone écaillée se limite aux congés, zone dépourvue
des anfractuosités générées par la texturation laser (voir figures 147.b et 147.c). Il est
cependant difficile de comprendre pourquoi les deux congés de I'éprouvette M7 se sont
écaillés alors qu’un seul des deux congés de I'éprouvette M8 fut impacté.

Afin d’étudier la propagation de I'écaillage lors d’essais de TGMF, les éprouvettes vieillies et
texturées ont ensuite été cyclées. Comme en témoigne la figure 149, il est possible de
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constater, que pour aucune des deux éprouvettes, I'écaillage ne s’est pas propagé le long de
leur partie utile. Cependant, certaines écailles de barriere thermique au niveau des congés
préalablement écaillés, ont été arrachées lors des essais de TGMF et le congé au bas de
I"éprouvette M8, s’est également légerement écaillé.

— 46 cycles — 81 cycles
Amont Amont

Avant essai Apres essai Avant essai Apres essai

figure 149 - Zones d'écaillage des éprouvettes revétues et vieillies thermiquement : (a) éprouvette M7 vieillie, face amont ; (b)
éprouvette M7 vieillie, face aval ; (c) éprouvette M8 vieillie, face amont ; (f) éprouvette M8 vieillie, face aval

Pour confirmation, la figure 150 présente d’ailleurs une légére propagation de I'écaillage au
niveau du congé haut de I'éprouvette M8. Au départ (figure 150.a), I'éprouvette était donc
écaillée au niveau du congé. Certaines écailles étaient d’ailleurs encore accrochées au reste de
la couche céramique malgré la décohésion évidente de celles-ci avec la sous-couche. Or, lors
du tout premier cycle de TGMF sur le banc MAATRE, les écailles commencent a se dissocier du
reste de I"éprouvette. Néanmoins, aucune propagation supplémentaire de |'écaillage n’a pu
étre observée apres huit heures d’essais et ce méme aprés la rupture de I'éprouvette et le
refroidissement brutal de cette derniere, lors de "extinction du brlleur.
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figure 150 - Evolution de I'écaillage en cours d'essai de fatigue thermomécanique sur le banc MAATRE

Pour comprendre pourquoi I'écaillage ne se propage pas le long de la partie utile des
éprouvettes texturées, qu’elles soient préalablement vieillies thermiquement ou non, il a été
nécessaire d’observer les interfaces entre les couches des systémes BT, a travers les coupes
longitudinales de ces éprouvettes tubulaires.

Lors de I'analyse des échantillons texturés, il s’est avéré que les mécanismes d’écaillage et de
propagation de fissures aux interfaces étaient similaires quel que soit I’éprouvette considérée.
La figure 151 présente le cas de I'éprouvette M7 apres découpe de cette derniére au niveau
d’une intersection entre une zone intacte et une zone écaillée (figure 151.c). Comme le montre
la figure 151.a, la fissure menant a I’écaillage de la couche céramique semble s’étre amorcée
au sein méme de la TGO. La fissure se propage dans I'oxyde jusqu’a la rencontre d’un obstacle,
qui ici sont les bourrelets de matiére des motifs de texturation laser. La fissure continue
légerement a se propager ensuite le long de I'interface TGO/SC jusqu’a étre définitivement
stoppée par un bourrelet de matiere.

Pour illustrer cela, la figure 152 schématise la propagation de fissures aux interfaces des
systemes BT lors d’essais de TGMF. |l semblerait donc que dans les zones dépourvues d’ancrage
mécanique (cf. les congés des éprouvettes de TGMF), la fissure se propage dans |'oxyde
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majoritairement en mode |. Des lors que la fissure arrive au niveau de la zone texturée, la fissure
se propage selon un mode mixte (modes | et Il), ralentissant alors sa propagation.

Ces essais ont clairement mis en évidence le fait que les motifs générés par texturation laser
ralentissent considérablement I'écaillage du systéme barriére thermique considéré dans cette
étude composé d’une couche céramique déposée par EB-PVD, d’une couche a-Al,0s et d’'une
sous-couche de type y/y’ diffusée avec un superalliage de troisieme génération de type CMSX4
Plus.

203



Chapitre 4 : Durabilité a haute température des systémes barriéres thermiques texturés

figure 151 - (a) Propagation d’une fissure menant a I’écaillage de I'éprouvette M7 ; (b) zoom sur I'arrét de la propagation de
la fissure lorsque celle-ci rencontre un n-ieme bourrelet de matiére ; (c) zone concernée sur les micrographies MEB
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(a)

(b)

N+8
N+7

N+6

N+5 )
Bourrelet - mode mixte

de matiére
N+4

N+3

N+2
Front de - mode |
fissure N+1

= N

t Sens de propagation

figure 152 - Schématisation de la propagation de fissure sur des éprouvettes texturées — (a) vue en coupe de la propagation
de surface et (b) Vue de dessus dans le plan SC/TGO

4 Synthese

Ce chapitre a constitué la plus grande plus-value de ce travail de thése, via la réalisation d’essais
complexes et uniques sur des échantillons structuraux avec ou sans texturation laser.

Diverses morphologies de surface générées par texturation laser ont donc été développées
dans I'optique d’améliorer la durée de vie a I'écaillage des systemes barriéeres thermiques. Afin
de vérifier la pertinence de la solution technologique choisie lors de ces travaux de these, il fut
nécessaire d’évaluer la durabilité des systemes barriéres thermiques texturés et de comparer
les résultats obtenus avec un systéme BT de référence.
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Dans un premier temps, il a été défini d’étudier le comportement des systemes barrieres
thermiques texturés des motifs optimisés lors d’essais d’oxydation cyclique a 1150°C. Les
dilatations thermiques différentielles des diverses couches des systemes BT, lors de la
répétition des cycles a haute température, endommagent I'ensemble du systeme et meénent
nécessairement a I'écaillage de la barriere thermique.

Lors de tels essais, toutes les configurations testées, sauf une, ont entrainé un écaillage
prématuré de la couche céramique par rapport au systeme sablé de référence. Seule la
configuration M7 pourvue de motifs dont la profondeur excéde I'épaisseur de la sous-couche
v/y’, a obtenue des durées de vie proches de celles de référence (environ 900 cycles).

Les échantillons cyclés ont par la suite été analysés dans |'optique de comprendre pourquoi,
avec certaines configurations, I'écaillage de la couche céramique est favorisé. De légéres
différences ont alors été constatées en termes de mécanismes d’endommagement. En
particulier, la nature et les épaisseurs de la couche d’oxyde peuvent différer d’'un échantillon a
I'autre. Cependant, les différences observées n'ont pas permis de comprendre les durées de
vie a I'écaillage relevées lors des essais d’oxydation cyclique.

Il se pourrait finalement que la tenue a I'écaillage des systemes BT texturés, lors d’essais
d’oxydation cyclique, soit fortement dépendante de la morphologie de surface et plus
spécifiqguement de la géométrie des bourrelets de matiere générés sur la surface de la sous-
couche d’accroche. En effet, lors de I'exposition a haute température, la sous-couche se
déforme plastiquement (par fluage) pour accommoder les contraintes induites par la
croissance de la TGO et les différences de coefficients de dilation thermique des différentes
couches du systeme BT. Les bourrelets de matiere vont donc également se déformer et tendre
a étre lissés, en cours d’essais. La configuration M7 est la seule qui présente des morphologies
de bourrelets de matiére qui ne disparaissent pas lors du fluage de la sous-couche y/y’.

Ainsi, ces essais d’oxydation cycliques a 1150°C ont eu pour mérite de dégager une morphologie
de surface prometteuse, la morphologie M7, vis-a-vis de 'augmentation de la durée de vie des
systemes barrieres thermiques.

Par la suite, des essais de fatigue thermomécanique hors phase avec gradient thermique
pariétal ont été effectués. La particularité de ces essais réside dans le fait que la répartition des
contraintes n’est pas homogene tout au long de I'éprouvette. Le gradient de contraintes a
d’ailleurs entrainé des divergences dans les mécanismes d’endommagement entre les faces
amont et aval des éprouvettes tubulaires. La microstructure du superalliage est davantage
endommagée sur la face amont, avec un grossissement et une coalescence des précipités y’
accentués, alors que davantage de fissures se sont amorcées sur la surface externe en face aval
des éprouvettes tubulaires.

Dans un premier temps, les durées de vie en TGMF de deux superalliages non revétus ont été
évaluées. L'éprouvette en AM1 a donné une durée de vie trois fois plus élevée que celle en
CMSX4 Plus. Il s"avere en revanche que I'éprouvette en AM1 s’est considérablement déformée
plastiguement lors des paliers chauds en compression du cycle de TGMF. Il se pourrait que
I"éprouvette en CMSX4 Plus soit plus sujette a se déformer par maclage et a étre plus sensible
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aux défauts (sub)surfaciques (pores), sites préférentiels d’amorgage de fissures, observations
qui nécessitent confirmation.

De plus, il semblerait que quelles que soit les configurations en CMSX4 Plus testées (revétues
et texturées comprises), les fissures menant a la rupture des éprouvettes se sont amorcées en
face amont sur la surface extérieure, s'ouvrent lors des phases de traction a 500°C et se
referment lors des phases de compression a chaud, favorisant alors |’oxydation de ces derniéres.

Dés lors que les éprouvettes sont revétues des différentes couches du systeme BT, la durée de
vie en TGMF chute |égerement alors que la tenue a I'oxydation est renforcée. Il est difficile
d’expliquer ces résultats qui résultent probablement d’une faible ductilité au niveau de la sous-
couche d’accroche qui aurait tendance a fissurer davantage. La durée de vie des systemes
revétus ne semble donc pas étre contrOlée par les endommagements microstructuraux des
superalliages monogranulaires.

En outre, deux éprouvettes texturées ont été testées en fatigue thermomécanique hors phase.
La configuration M7 ainsi qu’une configuration similaire avec des motifs moins profonds (M8)
ont été évaluées. Or, il semblerait que la texturation de la surface de la sous-couche d’accroche
entraine une faible réduction de la durée de vie en TGMF des éprouvettes revétues. Cependant,
les motifs de texturation n’ont pas été identifiés comme étant des sites préférentiels d’amorgage
de fissures.

Une étude supplémentaire a été conduite pour évaluer l'influence d’un pré-vieillissement
thermique de 100h a 1150°C qui simulerait une dégradation longue des aubes de turbine HP,
sur les durées de vie en TGMF. Bien évidemment, I'exposition a haute température entraine le
grossissement et la coalescence des précipités y' couplés a I'élargissement des couloirs de
matrice, au sein du superalliage. Il s’aveére que ces dégradations microstructurales abaissent la
limite d’élasticité conventionnelle a 0,2% en traction a 500°C ainsi que la durée de vie en TGMF
du CMSX4 Plus non revétu. Cependant, la durée de vie des éprouvettes revétues en TGMF
semble augmenter lorsque les éprouvettes ont été préalablement vieillies thermiquement. Ces
résultats, dont les causes sont a ce jour incomprises, montrent donc que la tenue en TGMF des
éprouvettes revétues et préalablement vieillies n’est pas contrélée par celle du superalliage
monogranulaire.

Finalement, il semblerait que les morphologies de surface développées au cours de ces travaux,
renforcent la tenue a I’écaillage des systemes barrieres thermiques. En effet, quelles que soient
les configurations évaluées, les parties utiles texturées ne se sont jamais écaillées lors des essais
de TGMF et ce méme lors de la rupture de I'éprouvette. Il semblerait effectivement que les
bourrelets de matiére, générés sur la surface, ralentissent voire stoppent la propagation des
fissures amorcées dans la couche d’oxyde.

Malheureusement, lors de cette étude il n’a pas été possible de déterminer quelle morphologie
de surface entre M7 et M8 est réellement la plus efficiente pour améliorer la tenue a I'écaillage
des systemes BT. Néanmoins, la durée de vie de I'éprouvette M7 non vieillies en TGMF est
légerement plus élevée que celle de son homologue M8. Il aurait été intéressant alors de
comparer ces deux morphologies en oxydation cyclique a 1150°C ou d’évaluer leur pertinence
par d’autres critéres que celui de la tenue a I'écaillage.
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Ces travaux de thése avaient pour objectif principal de ralentir I'écaillage des systémes
barrieres thermiques (CMSX4 Plus / SC y/y’/ BT EB-PVD) lorsqu’ils sont soumis a des
sollicitations thermomécaniques complexes. Il a été choisi, pour ce faire, de renforcer I'ancrage
mécanique a l'interface sous-couche/barriére thermique par texturation laser. En effet, ce
procédé de traitement de surface permet, par le principe de I'ablation laser, de modeler
I'extréme surface irradiée et de contréler ainsi la rugosité interfaciale.

Dans un premier temps, afin de maftriser ce procédé et d’anticiper le comportement de la sous-
couche d’accroche (de composition chimique proche de celles des superalliages a base nickel
monogranulaires), lors de son ablation par un laser nanoseconde, il a été défini d’étudier les
interactions laser-matiere. Pour ce faire, les mécanismes d’'endommagement aux alentours des
cavités ablatées ont été étudiés sur divers superalliages monogranulaires. Cette étude a
d’abord permis de mettre en avant le fait que lorsque les régimes d’ablation sont bien étabilis,
les paramétres laser n‘ont pas besoin d’étre modifiés pour obtenir le méme motif sur les
différents superalliages considérés. De plus, par des analyses EBSD, il a été possible de
constater que la formation des bourrelets de matiere ne mene pas forcément a la
recristallisation de ces derniers. En effet, lorsque la jonction entre ces amas de matiere et le
substrat est suffisamment large, une solidification en épitaxie est obtenue. Des réponses
supplémentaires quant aux mécanismes régissant I'interaction entre un laser nanoseconde et
les superalliages a base nickel, ont donc été apportées dans ces travaux. Cependant, étant
donné la complexité des phénomenes mis en jeux, il est nécessaire de continuer les
investigations a ce sujet.

Le procédé de texturation laser permet donc d’atteindre une infinité de surfaces de
morphologies bien différentes. Ne sachant pas au préalable, quelle morphologie de surface
serait la plus pertinente pour répondre a la problématique fixée pour cette thése, il fut
nécessaire de définir un premier critere permettant de discriminer les surfaces entre
elles. D'apres les travaux tirés de la littérature, la microstructure des revétements EB-PVD est
fortement dépendante de la morphologie de surface du substrat, il a donc été choisi de
développer des surfaces dont la rugosité, certes accrue par la texturation, ne modifie pas
séverement la microstructure du dépdt par rapport a une rugosité de surface obtenue par
sablage.

Ainsi, aprés optimisation des morphologies de surface, le coeur des travaux s’est focalisé sur
I"évaluation de la tenue a |'écaillage des systémes barrieres thermiques pour vérifier la
pertinence de la solution technologique adoptée dans cette étude. Pour ce faire, les durées de
vie a I’écaillage des nouveaux systemes BT furent donc comparées a celles d’un systéeme sablé
lors d’essais d’oxydation cyclique a 1150°C. Ces essais ont permis de dégager une seule
morphologie de surface prometteuse. En effet, toutes les autres configurations testées ont
engendré un écaillage prématuré de la couche céramique par rapport au systeme sablé de
référence. Des investigations supplémentaires seraient utiles pour comprendre les mécanismes
d’endommagement des systemes BT lors de ces sollicitations d’oxydation cyclique. Il se pourrait
notamment, que la morphologie des bourrelets de matiere, qui fluent en cours d’essais, ait un
impact significatif sur la durée de vie a I’écaillage des systemes BT.
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Toujours dans I'optique de vérifier si la texturation laser pouvait ralentir I'écaillage de la couche
céramique, des essais de fatigue thermomécanique hors phase avec gradient thermique
pariétal ont ensuite été effectués sur le banc MAATRE. Ces essais si particuliers de par leur
caractére exceptionnel, simulent le comportement des points chauds rencontrés au niveau des
aubes de turbines HP.

Au regard des résultats obtenus, il semblerait effectivement que les morphologies développées
par texturation laser renforcent la tenue a I'écaillage des systemes barriéres thermiques. En
effet, aucune propagation de I'écaillage n’a pu étre observée dans les parties utiles des
éprouvettes tubulaires texturées. Les fissures menant a I'écaillage de la couche céramique, qui
s’amorcent dans la couche d’oxyde naturel et se propagent le long de 'interface TGO/SC, sont
stoppées par les bourrelets de matiére des motifs texturés sur la sous-couche y/y’. De plus, les
motifs de texturation ne semblent pas étre des zones préférentielles d’amorcage de fissures
malgré leur caractéere de concentrateur de contraintes.

Toutefois, les durées de vie des éprouvettes texturées lors des essais de TGMF semblent
légerement moins élevées que celles des systemes sablés. Or, il s"avere que les durées de vie
des éprouvettes pré-vieillies thermiguement ou non ainsi que les mécanismes
d’endommagement associés de ce type d’essais (fatigue thermomécanique hors phase avec
gradient thermique pariétal, induisant une répartition inhomogene des contraintes thermiques
et mécaniques au sein des éprouvettes) ne sont a ce jour pas totalement assimilés. Pour pallier
ces incompréhensions, il serait intéressant d’estimer par simulation numérique les gradients
de contraintes au sein des éprouvettes et de corréler ces résultats avec les mécanismes
d’endommagement. De plus, il serait trés intéressant de déterminer, en multipliant les essais
de TGMF, la dispersion des durées de vie. De méme, des essais plus simples sous gradient
thermique pariétal pourraient étre effectués pour comprendre le comportement des systemes
étudiés face aux sollicitations complexes induites par les essais de TGMF.

Avant ces travaux de these, la texturation laser avait déja fait ses preuves vis-a-vis du
renforcement de I'ancrage mécanique entre un substrat et une barriere thermique projetée. Il
n’était cependant pas évident que cette solution technologique soit pertinente dans le cas
d’une barriere thermique déposée par EB-PVD de par la nature colonnaire de ce type de
revétement. En effet, contrairement aux procédés de projection thermique ou des travaux
considérables ont préalablement montré qu’il est possible d’adapter la taille des particules
pour gu’elles épousent parfaitement les anfractuosités générées par texturation laser, les
dépots EB-PVD sont fortement dépendants des phénoménes d’ombrage et la microstructure
colonnaire de ces derniers pouvait en étre grandement fragilisée. Cependant au regard des
résultats obtenus, il est possible d’affirmer que le procédé de texturation laser choisi répond a
la problématique fixée, en ralentissant la propagation de |'écaillage aux interfaces du systeme
BT considéré.

Des simulations numériques seraient bénéfiques a plusieurs niveaux pour compléter les travaux
menés dans cette these. En effet, il serait intéressant dans un premier temps de pouvoir simuler
I'influence des parametres énergétiques du laser sur la morphologie des cavités générées en
fonction des propriétés propres aux matériaux irradiés. De plus, il serait essentiel de pouvoir
simuler la croissance des colonnes EB-PVD sur les aspérités de surface. Les simulations
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numériques des deux procédés permettraient ainsi d’optimiser les morphologies de surface
pour obtenir une microstructure de la couche céramique optimale, tout en gagnant du temps
et en économisant de la matiere premiere. Il serait ainsi effectivement possible de faire varier
un grand nombre de parametres procédés avant de valider les surfaces définies par simulation,
par I'expérience.

Enfin, pour anticiper les comportements que pourraient avoir les aubes de turbine HP
texturées, il serait pertinent d’évaluer I'impact de la texturation laser appliquée sur ce type de
systemes BT lors de diverses sollicitations thermomécaniques (fluage, fatigue isotherme, etc...).
De méme, il faudrait également évaluer l'influence que pourrait avoir les modifications
microstructurales alors engendrées par la texturation laser, au sein de la couche céramique sur
ses propriétés intrinseques (coefficient de dilation thermique, conductivité thermique, etc...).
Des études supplémentaires sont donc nécessaires pour trouver la morphologie de surface
optimale permettant d’obtenir de bonnes propriétés thermomécaniques couplées a une
excellente tenue a I'écaillage. Il sera alors tout a fait envisageable d‘appliquer ce procédé
largement automatisable, sur la surface de pieces industrielles telles que les aubes de turbine
HP.
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Annexe 1

Etude de l'influence d’un pré-vieillissement thermique
sur la tenue des superalliages monogranulaires lors
d’essais de traction a 500°C

L’objectif de ces travaux est d’étudier I'influence d’un pré-vieillissement thermique a 1100°C
appliqué sur des superalliages a base nickel monogranulaires, simulant une dégradation
thermique de longue durée, sur leurs propriétés en traction a 500°C (température appliquée
lors des paliers en traction du cycle de TGMF).

Trois superalliages monogranulaires de générations différentes, dont les compositions sont
données dans le tableau 25, ont été vieillis de 24 a 1000 heures a 1100°C (+/- 2°C). Les
traitements thermiques standards appliqués sur ces alliages, avant ceux de vieillissements
thermiques, sont présentés dans le tableau 26

tableau 25 - Compositions des superalliages a base nickel monogranulaires

Solvus Densité Composition (wt %)
(°C) (g/cm®) | Ni | Co| Cr [Mo| W | Ta | Al | Ti | Re | Hf
AM1 1268 +/-5 8,59 Bal. | 6,5 | 7,8 2 5779|5211 / /
CMSX4 1293 +/-7 8,7 Bal. | 9,7|64|06 |64|65|56|11|29]|0,1
CMSX4 Plus | 1334 +/-5 8,93 Bal. | 10 | 3,5 | 0,6 6 8 |57109]48|0,1

Alliage

tableau 26 - Traitements thermiques appliqués aux superalliages — états de référence

Alliage Traitement de mise en solution Traitements supplémentaires

AM1 1300°C/3h/AQ 1100°C/5h/AQ + 870°C/16h/AQ

1277°C/2h + 1288°C/2h + 1296°C/3h

CMSX4 +1304°C/3h + 1313°C/2h + 1316°C/2h 1140°C/6h/AQ + 871°C/20h/AQ
+1318°C/2h + 1321°C/2h/GFC

1313°C/2h + 1318°C/2h

CMSX4 Plus +1324°C/6h + 1335°C/6h/GFC 1163°C/6h/AQ + 871°C/20h/AQ

Des essais de traction a 500°C ont donc été effectués sur des éprouvettes de longueur utile 14
mm et de diamétre 4 mm, a I'aide d’une machine électromécanique Instron 8562, a une vitesse
de déformation égale a 103 s™1. Un seul essai par configuration a pu étre effectué.
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4 Evolutions microstructurales

La figure 153 présente pour les trois superalliages considérés, les évolutions microstructurales
observées en coeur de dendrites. Avant traitements de vieillissement thermique, Ia
microstructure des alliages a une morphologie cuboidale réguliére, ne présentant alors aucune
empreinte de dislocations aux interfaces y/y’. Dés le moment ou les alliages, sont exposés a
1100°C, un grossissement et une coalescence des précipités y’, couplés a un élargissement des
couloirs de matrice y, sont systématiquement observés (figure 153).

Ces tendances sont clairement illustrées par les figures 155 et 156 qui donnent respectivement
les évolutions de la largeur des couloirs de matrice et la taille des précipités y’ (diametre
équivalent) en fonction du temps d’exposition a 1100°C. Quel que soit le superalliage considéré,
plus le temps d’exposition est long, plus les couloirs de matrice sont larges. Il est d’ailleurs
possible de constater ici que les largeurs de couloir de matrice de ’AM1 sont toujours plus
élevées que celles du CMSX4, également plus élevées que celles du CMSX4 Plus. La taille des
précipités semble augmenter jusqu’a atteindre un certain palier, a partir de 500h d’exposition
a 1100°C.

De plus, des 24h d’exposition a 1100°C, il est possible d’observer la présence d’empreintes de
dislocations aux interfaces y/y’ (voir les fleches blanches sur la figure 154). Ces réseaux de
dislocations se densifient avec le temps d’exposition a 1100°C.

Des observations similaires ont pu étre faites dans les espaces interdentriques, espaces
caractérisés par des morphologies de précipités y’ plus irréguliéres et la présence de pores et
d’eutectiques.
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figure 153 - Evolutions microstructurales en cceur de dendrites: (a) AM1 avant traitement de vieillissement thermique, (b) AM1
aprés 200h a 1100°C, (c) AM1 apres 1000h a 1100°C, (d) CMSX4 avant traitements de vieillissement thermique, (e) CMSX4

aprés 200h a 1100°C, (f) CMSX4 apres 1000h a 1100°C, (g) CMSX4 Plus avant traitements de vieillissement thermique, (h)
CMSX4 Plus aprés 500h a 1100°C, (i) CMSX4 Plus aprés 1000h a 1100°C

figure 154 - Réseaux de dislocations aux interfaces y/y’ (fleches blanches) observés, apres 500h a 1100°C : (a) AM1, (b) CMSX4
et (c) CMX4 Plus
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figure 156 - Diamétres équivalents des précipités y’ en fonction du temps d’exposition a 1100°C

Concernant le CMSX4 et le CMSX4 Plus, superalliages contenant un plus fort taux d’éléments
réfractaires (Re, W, Mo), dés leur exposition pendant 24h, la précipitation, principalement en
cceur de dendrites, de phases TCP a pu étre observée. Comme le montre la figure 157, ces
phases, généralement de forme aiguillée, sont alignées suivant les directions <110> et
semblent étre entourées d’une zone monophasée de composition probablement proche de
celle des précipités y'.

La répartition de telles phases au sein des alliages étant tres hétérogene, il s’avere compliqué
d’obtenir une estimation pertinente de la fraction volumique de ces derniéres.
Qualitativement, il semblerait toutefois que la quantité de phase TCP augmente avec le temps
d’exposition a 1100°C.

Dans l'optique d’apporter plus d’informations quant aux mécanismes de précipitation des
phases TCP, la distribution, au sein de CMSX4 et du CMSX4 Plus, de la quantité de phases TCP
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en fonction de leur longueur et du temps d’exposition a 1100°C est donnée sur les figures 158
et 159, respectivement. Au regard de ces résultats, il semblerait que la taille de ces phases
aiguillées, qui semble plus élevée au sein du CMSX4 Plus, augmente avec le temps d’exposition

a 1100°C.

figure 157 - Phases TCP situées en cceur de dendrite: (a) CMSX4 aprés 300h a 1100°C, (b) CMSX4 aprés 1000h a 1100°C, (c)
CMSX4 Plus aprés 300h a 1100°C, (d) CMSX4 Plus aprés 1000h a 1100°C
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figure 158 - Distribution au sein du CMSX4 de la quantité de phases TCP en fonction de leur longueur et du temps d’exposition
a 1100°C
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figure 159 - Distribution au sein du CMSX4 Plus de la quantité de phases TCP en fonction de leur longueur et du temps
d’exposition a 1100°C

5 Propriétés en traction a 500°C

Les figures 160, 161 et 162 présentent les courbes de traction a 500°C obtenues en fonction
du temps d’exposition a 1100°C de 'AM1, le CMSX4 et le CMSX4 Plus, respectivement. Il est
évident ici que pour les trois alliages étudiés, la limite d’élasticité ainsi que la contrainte a la
rupture diminuent lorsque le temps d’exposition a 1100°C augmente.

La figure 163 présente I'évolution de la limite d’élasticité a 0,2% en fonction du temps
d’exposition a 1100°C. Il semblerait que les propriétés de traction se dégradent bien plus vite
lorsque les éprouvettes ont été préalablement exposées a 1100°C pendant peu de temps
(<200h). En effet, les limites d’élasticité de 'AM1, du CMSX4 et du CMSX4 Plus diminuent
d’environ 100 MPa, 170 MPa et 140 MPa, respectivement, entre les échantillons non vieillis et
ceux vieillis pendant 200h. Les limites d’élasticité du CMSX4 et du CMSX4 Plus, des échantillons
vieillis pendant 250h augmentent |égerement alors que celle de 'AM1 reste relativement
constante. Enfin, cette grandeur diminue seulement d’environ 15 MPa, 60 MPa et 65 MPa, pour
I’AM1, le CMSX4 et le CMSX4 Plus, respectivement, entre les échantillons vieillis 500h et ceux
vieillis 1000h.

En outre, il est possible de constater sur la figure 163 que les propriétés en traction a 500°C de
I’AM1, un superalliage de 1 génération, semblent moins affectées par le pré-traitement de
vieillissement thermique a 1100°C. En effet, des 500h d’exposition la limite d’élasticité de 'AM1
devient plus élevée que celle du CMSX4, également plus élevée que celle du CMSX4 Plus.

La figure 164 présente les évolutions de la ductilité des trois superalliages en fonction du temps
du traitement thermique a 1100°C appliqué. Il semblerait que cette grandeur augmente dans
un premier temps avec le temps d’exposition pour chuter ensuite drastiquement, surtout pour
les échantillons de CMSX4 et CMSX4 Plus exposés pendant plus de 500h a 1100°C.
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Enfin, un mécanisme de plastification atypique semble apparaitre pour les échantillons vieillis
thermiquement pendant plus de 250h a 1100°C. En effet, les changements de pente rencontrés
sur les courbes de traction (figures 160, 161 et 162) signifient que les éprouvettes vieillies
pendant plus de 250h, présentent un comportement a I’écrouissage différent.
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figure 160 - Courbes de traction a 500°C/1073 s de ’'AM1 en fonction du temps d’exposition @ 1100°C
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figure 161 - Courbes de traction ¢ 500°C/1073 s* du CMSX4 en fonction du temps d’exposition a 1100°C
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CMSX4 Plus
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figure 162 - Courbes de traction a 500°C/1073 s1 du CMSX4 Plus en fonction du temps d’exposition a 1100°C
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figure 163 - Evolution de la limite d’élasticité conventionnelle a 0,2% en fonction du temps d’exposition a 1100°C
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figure 164 - Evolution de I'allongement a rupture en fonction du temps d’exposition a 1100°C

6 Discussion

Avant d’analyser ces résultats, il est nécessaire de savoir, qu’en raison d’'un manque de matiere
premiere, un seul essai par condition a pu étre effectué lors de cette étude.

Ces travaux ont pu mettre en avant le fait que les propriétés en traction a 500°C, notamment
la limite d’élasticité conventionnelle a 0,2% et la contrainte la rupture, chutent
considérablement lorsque les superalliages monogranulaires sont préalablement exposés
pendant plusieurs heures a 1100°C. Ces résultats peuvent clairement étre corrélés aux
dégradations microstructurales observées au sein des superalliages monogranulaires,
marquées par |'élargissement des couloirs de matrice, la coalescence et le grossissement des
précipités y'. Les changements morphologiques des précipités, largement connus dans la
littérature, menent a la perte de cohérence entre ces derniers et la matrice, facilitent la
mobilité des dislocations affectant ainsi les propriétés mécaniques des superalliages
monogranulaires qui s’en retrouvent alors détériorées [30]—[32], [77], [158], [181], [185], [186].
De plus, le mouvement des dislocations au coeur du matériau est facilité par I'élargissement
des couloirs de matrice y.

Il se pourrait cependant que la densification du réseau de dislocations aux interfaces y/y’,
empéche la pénétration des dislocations au sein de la phase y’ [187], pouvant ainsi améliorer
la tenue des superalliages [33]. Les changements rencontrés au niveau des mécanismes de
plastification des éprouvettes vieillies plus de 300h peuvent donc étre liés a la densification du
réseau de dislocations interfaciales.

La précipitation de phases TCP, observée sur les éprouvettes de CMSX4 et CMSX4 Plus
prétraitées thermiquement, semble avoir un effet néfaste sur leurs propriétés en traction a
500°C. Les éléments réfractaires tels que le rhénium, le tungsténe ou le molybdéne ont été
ajoutés au sein des superalliages a base nickel de 2éme, 3¢me et 4éMe génération, afin d’améliorer
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leurs tenues au fluage a haute température, en renforcant la matrice y. La précipitation de ces
phases riches en éléments réfractaires appauvrit alors cette derniére.

De plus, ces phases sont connues pour abaisser la ductilité et la tenue des superalliages au
fluage [30]. La nature fragile de ces phases est clairement observable sur la figure 165, ou une
de ces phases, marquée par la fleche blanche, est fragmentée par le passage de bandes de
glissement apres essai de traction a 500°C. Simonetti et al. ont déja observé la segmentation
de phases TCP aiguillées et longues de plus de 2 um, aprées avoir effectué des essais de traction
a température ambiante sur du MC2. Ils ont relié ces résultats a la nature fragile des phases
TCP [184]. Il se pourrait par conséquent que la chute de ductilité observée pour les échantillons
de CMSX4 et de CMSX4 Plus vieillis plus de 300h heures a 1100°C soit liée a une précipitation
accentuée de ces phases et par I'augmentation de leur taille. De plus, il a été montré que le
CMSX4 et le CMSX4 Plus présentent une limite d’élasticité plus faible que I’AM1, pour de long
temps d’exposition a 1100°C (cf. figure 163), ce qui pourrait étre expliqué par la formation de
ces phases TCP.

figure 165 - Phase TCP fragmentée par une bande de glissement, observée sur I'échantillon de CMSX4 vieilli 200h a 1100°C
apres essai de traction a 500°C/1073s!

7 Conclusions

Cette étude a permis de mettre en avant les points suivants :

e Les essais de traction a 500°C ont été effectués pour étudier le comportement des
superalliages lors des paliers froids des cycles de TGMF
e Plus un superalliage est exposé pendant une longue période a 1100°C, plus ses

propriétés en traction a 500°C diminuent.
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e [’exposition a 1100°C des superalliages monogranulaires entraine systématiquement le
grossissement et la coalescence des précipités y’, un élargissement des couloirs de
matrice y et une densification du réseau de dislocations aux interfaces y/y’.

e La précipitation de phases TCP fragiles, pour les superalliages contenant un fort taux
d’éléments réfractaires, abaisse la ductilité de ces derniers lors d’essais de traction a
500°C.
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Annexe 2

Calibration thermique des essais de fatigue
thermomécanique

Une des problématiques majeures rencontrées lors de la réalisation des essais de TGMF sur le
banc MAATRE, fut d’estimer la température a la surface des éprouvettes tubulaires revétues
pour obtenir 1150°C au niveau de la sous-couche y/y’. En effet, lors de tels essais la
température en surface des éprouvettes est mesurée par caméra thermique. Il est d’ailleurs
impossible de mesurer par une quelconque autre instrumentation fiable et durable la
température imposée a l'interface sous-couche/superalliage.

Pour pallier ce probleme, une méthodologie, illustrée par la figure 166, a été établie. Des
conditions thermiques théoriques ont été dans un premier temps définies a I'aide de calculs
analytiques simplifiés couplés a des essais de calibration thermique effectués sur une
éprouvette instrumentée spécifique. Suite a ces premieres étapes, un essai de fluage a été
effectué aux conditions thermiques théoriques définies afin d’étudier la microstructure du
superalliage (CMSX4 Plus) et de confirmer la température ressentie par ce dernier. L'ensemble
de ces étapes a donc permis de déterminer les conditions thermiques appliquées lors des essais
de TGMF sur I’'ensemble des éprouvettes revétues.

Essai de calibration thermique sur

. . . Calculs analytiques
une eprouvette instrumentee yta

e

Conditions thermiques théoriques

A 4

Essai de fluage sur une
éprouvette revétue

Yy

Essais de TGMF

figure 166 - Méthodologie appliquée pour déterminer les conditions thermiques des essais de TGMF

Les différentes étapes de cette méthodologie, mise en ceuvre lors de ces travaux de thése, vont
étre présentées dans cette annexe.
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1 Détermination des conditions thermiques
théoriques

Essai de calibration thermique sur éprouvette instrumentée

Dans un premier temps, afin de connaitre la température ressentie par le superalliage en cours
d’essai, une éprouvette tubulaire en CMSX4 Plus constituée de 8 percages de 2 mm de
diametre, partant de la téte de I'éprouvette jusqu’au milieu de la partie utile, a été usinée. La
géométrie de cette éprouvette spécifique est présentée sur la figure 167.
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4.43 0.1

figure 167 - Géomeétrie de I'éprouvette instrumentée

Par la suite, cette éprouvette a été revétue du systéme barriere thermique de référence,

composé donc d’une sous-couche y/y’ sablée et d’'une couche de zircone yttriée déposée par
EB-PVD.

Comme illustré sur la figure 168, cette éprouvette a été instrumentée de huit thermocouples

de type K. Un montage spécifique a dii étre congu et using, au sein de l'institut Pprime, pour
cet essai particulier.
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,!

d’essais

/ /
7 /

figure 168 - Montage de I'éprouvette instrumentée - (a) éprouvette montée, (b) éprouvette en cours d'installation

Les thermocouples ont donc été positionnés comme montré sur la figure 169. Dans, cet essai
de calibration, seule la température Ti..7 du thermocouple se trouvant en face de la caméra
thermique, est prise en compte.

Différentes mesures de la température prises par caméra thermique et celles du thermocouple
Twe7, résumées dans le tableau 27, ont été effectuées en faisant varier le débit de
refroidissement interne tout en conservant une température de flamme constante. Chaque
mesure a systématiqguement été prise sur un palier de température stabilisée. Le gradient
thermique, entre la température imposée a la surface et celle ressentie au sein de I’éprouvette,
a donc ainsi pu étre estimé, expérimentalement.
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Flux chaud

Caméra thermique

figure 169 - Positionnement des thermocouples au sein de I'éprouvette instrumentée

tableau 27 - Mesures de températures effectuées lors de I'essai de calibration thermique sur I'éprouvette instrumentée

% CHa Qref (NM3/h) | Teamera (°C) Tic7 (°C) ATmesure (°C)
Palier 1 10 30 962 867 95
Palier 2 10 22 1018 936 82
Palier 3 10 15 1071 1017 54

Calculs analytiques

En paralléle de cette étude expérimentale, un calcul thermique simplifié a été effectué. En
effet, en considérant un modele 1D axisymétrique (figure 170) et en supposant étre sur des
paliers de température stabilisée, il est possible d’écrire I'équilibre des flux thermiques. Il est
ainsi possible d’estimer les températures Ttc de chaque palier, en utilisant les équations
suivantes qui décrivent les flux liés a la convection et a la conduction thermique :

®@convection = h. S. (Tl - T]) Eq 13

et

2. A(Ti=T}j)

- £q 14
Ri
In(z;)

Cbconduction =

Avec ®convection et Peonduction les flux de convection et conduction (W), respectivement, h le
coefficient de convection (W.m2.K1), S la surface considérée (m?), et Ti,j les températures
considérées (K), A la conductivité thermique (W.m™.K!) et Ri,j les distances entre les surfaces
et I'axe de symétrie (m).
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figure 170 - Modéle 1D axisymétrique envisagé

Il est alors possible de calculer le gradient de température obtenu entre les températures T4
et T (voir tableau 28).

tableau 28 - Gradients de températures calculés

%CHa | Quer (NM3/h) | ATcaicuie (°C))
Palier 1 10 30 80
Palier 2 10 22 67
Palier 3 10 15 >3

Détermination des conditions thermiques théoriques

Les résultats obtenus ont par la suite été comparés (figure 171). Il existe une bonne corrélation
entre les valeurs obtenues théoriquement et expérimentalement pour des faibles débits de
refroidissement (~ 15 Nm3/h). Lorsque le débit de refroidissement interne augmente, des
écarts entre les valeurs théoriques et pratiques apparaissent.

Le modele de calcul utilisé semble donc donner des résultats pertinents pour de faibles débits
de refroidissement interne et des lors que ces derniers augmentent, c’est-a-dire que le flux
devient de plus en plus turbulent, le modeéle montre ses limites.
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figure 171 - Comparaison entre les données expérimentales et théoriques

En appliquant donc le modele de calcul thermique, il a été défini la nécessité d’'imposer, en face
amont, 1180°C sur la surface de la couche céramique, avec un débit de refroidissement égal a
13 Nm?3/h pour obtenir 1150°C au niveau de la sous-couche d’accroche.

2 Validation des conditions thermiques théoriques

Les conditions thermiques théoriques, préalablement établies, ont été appliquées sur la surface
d’une éprouvette revétue du systeme BT de référence. Au regard de la cartographie thermique
alors obtenue par caméra thermique (figure 172), I'application d’un débit de refroidissement
interne entraine un gradient thermique entre le haut et le bas de I'éprouvette ainsi que sur
tout le diametre de cette derniere, avec une température maximale proche des 1180°C en face
amont, et température minimale d’environ 1030°C, en face aval.
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figure 172 - Cartographie thermique obtenue aprés calibration thermique d'une éprouvette revétue

Dans un second temps, une analyse de la microstructure du superalliage, a permis d’estimer la
température vue par ce dernier, lorsque les conditions thermiques théoriques sont appliquées.

Pour ce faire, un essai de fluage de 24h a 100 MPa sur une éprouvette tubulaire revétue du
systeme BT de référence (CMSX4 Plus /SCy/y’ / BT EB-PVD) a été effectué, sur le banc MAATRE,
dans les conditions thermiques établies par calculs (température a la surface de la couche
céramique et débit de refroidissement interne égaux a 1180°C et 13 Nm?3/h, respectivement).
L’objectif de cet essai fut donc de favoriser la mise en radeaux des précipités y’ pour estimer la
fraction volumique de ces derniers au sein du CMSX4 Plus, qui s’approxime a la fraction
surfacique dans le cas présent. Afin de fixer la microstructure de l'alliage, I'essai a été
interrompu par une trempe a l'air (qui a d’ailleurs mené a I'écaillage de la couche céramique
sur la face amont de I'éprouvette (figure 173).

20 mm

figure 173 - Ecaillage de I'éprouvette fluée
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Aprés avoir effectué les étapes de préparation standards (enrobage, découpe longitudinale,
polissage et attaque chimique), les faces amont et aval de I'éprouvette fluée ont ensuite été
observées par microscopie électronique a balayage. Comme illustré sur la figure 174, des
micrographies MEB ont été prises au milieu de I’éprouvette, a 2 mm du milieu vers la partie
basse de I'éprouvette, puis a 6 mm et 16 mm. Au niveau de chaque palier, des micrographies
ont été effectuées a intervalles réguliers (environ tous les 200 um) pour balayer toute
I"épaisseur de I"éprouvette.

Refroidissement

Face amont Face aval

Flamme
——)

figure 174 - Zones d'observation de I’éprouvette fluée

Les figures 175 et 176 donnent les évolutions microstructurales rencontrées au sein du CMSX4
Plus en face amont et aval, respectivement. Quelle que soit la face considérée, il est possible
d’observer, en premier lieu, des évolutions microstructurales dans I'épaisseur ainsi que le long
de I'éprouvette, caractéristique des gradients thermiques induits (figure 172). En raison d’un
niveau de température en face amont bien plus élevé, les précipités y' sont nécessairement
plus gros et coalescés.

Il est intéressant ici de remarquer que les contraintes de fluage appliquées ne sont pas
suffisantes pour entrainer une mise en radeaux homogene le long de I'éprouvette. D’ailleurs, il
est assez inattendu d’obtenir, en face amont, une mise en radeaux paralléle a 'axe de
sollicitation alors de I'éprouvette a été testé en fluage traction. En effet, il serait plus cohérent
d’obtenir, comme observé en face aval, une mise en radeaux perpendiculaire a 'axe de
sollicitation.

Ce résultat atypique permet d’affirmer que le champ thermique appliqué en face amont, de
par le gradient thermique pariétal et global de I'éprouvette, entraine un état de compression
du superalliage. Il semblerait méme que ces contraintes de compression soient localement plus
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importantes que la contrainte de fluage macroscopique appliquée sur l'ensemble de
I"éprouvette.

|
i ;.
Surface extérieure

Mi|ieu
Sur?face intérieure

Surface extérieure Milieu Surface intérieure

figure 175 - Evolutions microstructurales rencontrées au niveau de la face amont de I'éprouvette fluée
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figure 176 - Evolutions microstructurales rencontrées au niveau de la face aval de I'éprouvette fluée

Par analyse d'images, il a été possible de mesurer la fraction surfacique, considérée ici égale a
la fraction volumique, des précipités y’. Or d’aprés une étude paralléle, décrite dans I'annexe
3, il est possible en connaissant cette grandeur d’estimer la température ressentie par le
superalliage.

Les figures 177, 178, 179 et 180 donnent les mesures de fractions surfaciques dans toute
I"épaisseur de la face amont et ce a différents niveaux de I'éprouvette (0 mm, -2 mm, - 6 mm,
- 4 mm, respectivement). Les points situés dans les zones grisées ne sont pas a prendre en
compte car les morphologies des précipités aux extrémes surfaces de I'éprouvette, peuvent
étre impactées par I'oxydation de surface qui induit une couche de déplétion en précipités y’
[188].
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Ces résultats corrélés avec ceux obtenus dans I'étude décrite en annexe 3, met en avant le fait
que le gradient thermique imposé le long de I'éprouvette tubulaire se retrouve bien au niveau
de la microstructure du superalliage. En effet, comme attendu, les fractions surfaciques des
précipités Yy diminuent vers le bas de I'éprouvette, ce qui signifie bien que la température
appliquée dans cette zone est plus élevée.

Enfin, au regard des valeurs obtenues proches de la surface exposée a la flamme, il semblerait
qu’en milieu d’éprouvette la température ressentie par l'alliage s’avere proche des 1150°C
attendus.

La méthodologie appliquée, ayant certes des limites en termes de précision au niveau des
températures ressenties au sein des éprouvettes revétues, permet néanmoins d’établir des
conditions thermiques valables pour les essais de fatigue thermomécanique avec gradient
thermique pariétal, c’est-a-dire permettant d’obtenir des températures proches des 1150°C au
niveau de la sous-couche y/y’.
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figure 177 - Evolution de la fraction surfacique des précipités y’ dans I’épaisseur, au milieu de la face amont
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figure 178 - Evolution de la fraction surfacique des précipités y’ dans I'épaisseur, a - 2 mm du milieu de la face amont
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figure 179 - Evolution de la fraction surfacique des précipités y’ dans I’épaisseur, a - 6 mm du milieu de la face amont
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figure 180 - Evolution de la fraction surfacique des précipités y’ dans I’épaisseur, a - 16 mm du milieu de la face amont
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Annexe 3

Etude de I'impact de la température sur la fraction
volumique de précipités y’ pour trois superalliages
monogranulaires

1. Procédure expérimentale

L'objectif principal de ces travaux est d’étudier I'influence que peut avoir la température sur la
fraction surfacique volumique des précipités y’ de trois superalliages de générations différentes
dont les compositions sont données tableau 29.

tableau 29 - Compositions des superalliages a base nickel monogranulaires

Solvus Densité Composition (wt %)
(°C) (g/cm®) | Ni | Co | Cr [ Mo | W | Ta | Al | Ti | Re | Hf
AM1 1268 +/-5 8,59 Bal. | 6,5 | 7,8 2 57179|52]|11 / /
CMSX4 1293 +/-7 8,7 Bal. | 9,7 |64 |06 |64|65|56|11(29]|0,1
CMSX4 Plus | 1334 +/-5 8,93 Bal. | 10 | 3,5 | 0,6 6 8 |57109148|0,1

Alliage

L'aspect tridimensionnel des précipités cuboidaux standards ne permet pas d’obtenir une
estimation fiable de la fraction volumique des précipités ayant cette morphologie. Il est, certes,
possible de remonter a la fraction volumique des précipités en connaissant la fraction
surfacique et en utilisant la formule suivante : f; = f,32 (pour des observations faites dans un
plan de coupe de type [100]) Cependant, la fraction surfacique des précipités cuboidaux est
étroitement liée au plan de coupe de I'éprouvette ainsi qu'a la qualité de I'attaque chimique
réalisée.

Afin d’estimer de maniere plus précise la fraction volumique des précipités, une mise en
radeaux engendrée par un essai de fluage, est nécessaire. L'aspect bidimensionnel des
précipités ainsi obtenu, facilite I'analyse d’images. La fraction surfacique mesurée peut alors
s’apparenter a la fraction volumique.

Des essais de fluage ont donc été effectués sur des éprouvettes cylindriques préalablement
polies jusqu’au papier 4000 SiC, dont la géométrie est présentée figure 181.
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figure 181 - Plan des éprouvettes de fluage

Les parameétres d’essais présentés sur le tableau 30, ont été choisis de facon a s’adapter aux
différents matériaux tout en assurant une mise en radeaux bien développée, sans endommager
les matériaux et sans atteindre l'inversion topologique de phase y-y'.

Afin d’assurer une mise en radeaux suffisamment développée, le CMSX4 Plus étant enrichi,
pour optimiser sa tenue au fluage, en éléments réfractaires tel que le Rhénium, nécessite une
contrainte de fluage plus importante.

tableau 30 - Paramétres des essais de fluage

Matériaux Température (°C) | Contrainte initiale (MPa) | Temps (h)
AM1 1050 120 100
CMSX4 1050 120 100
CMSX4 Plus 1050 140 100

Les essais effectués a force constante, ont été réalisés sur une machine de fluage couplée avec
un four a résistances assurant une homogénéité thermique a +/- 1°C. Le refroidissement des
éprouvettes s’est effectué a lI'intérieur méme du four.

Apres essais de fluage, les éprouvettes ont été découpées afin de prélever une quinzaine de
demi trongons.

Chague trongon a ensuite été inséré dans un four Nabertherm pendant une heure, durée
comptée a partir du moment ou I'échantillon a atteint la température cible. lls ont ensuite
subi une trempe a I'eau pour figer la microstructure des matériaux.

Le tableau 31 donne les températures étudiées pour chaque matériau.
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tableau 31 - Températures testées par matériaux

950 °C 1000 °C 1050 °C 1075°C 1100 °C 1125°C 1150 °C 1200 °C
CMSX4
CMSX4+
AM1

1225°C 1250°C 1265 °C 1280 °C 1300 °C 1315°C 1330°C 1350 °C
CMSX4 X 3 x
CMSX4+ x
AM1 x x x x

Une fois les vieillissements thermiques effectués, les troncons d’éprouvettes ont été enrobés,
polis miroir et attaqués chimiquement a I'eau régale (1/3 HNOs + 2/3 HCI) pour révéler la
microstructure par dissolution de la phase y'.

Les microstructures de tous les troncons d’éprouvettes ont ensuite été caractérisées par un
microscope électronique a balayage JEOL JSM 7000F, a une tension d’accélération égale a 25
kV. Afin d’obtenir une fraction volumique des précipités y* moyennée par analyse d’'images,
trois clichés au grossissement x5000 ont été faits dans les cceurs de dendrites ainsi que dans
les espaces interdendritiques, a toutes les températures étudiées et pour les trois matériaux.

Enfin, les analyses d’'images ont été réalisées sous le logiciel Visilog. La macro ne sera pas
présentée ici, le principe étant de séparer, sur une image contrastée, les précipités, des couloirs
de matrice afin d’extraire la fraction surfacique de précipités qui s’apparente a la fraction
volumique.

2. Résultats

Les figures 182, 183 et 184 présentent les évolutions microstructurales en fonction de la
température d’exposition, obtenues en coeurs de dendrites et dans les espaces
interdendritiques de 'AM1, le CMSX4 et le CMSX4 Plus, respectivement.

Au regard des microstructures obtenues, plusieurs constats peuvent étre faits :

e ['augmentation de la température mene a la dissolution des précipités y' et par
conséquent a I'élargissement des couloirs de matrice.

e A partir d’une certaine température, la quantité de précipités y’ est significativement
plus élevée dans les espaces interdendritiques. Ceci est représentatif d’une mise en
solution non optimale.

e [’essai de fluage (1050°C — 100h — 140 MPa) sur le CMSX4 Plus, n’a pas été suffisant

pour entrainer une mise en radeaux bien développée dans les espaces
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interdendritiques (voir figure 184.e). Le vieillissement a température élevée va
néanmoins permettre a la mise en radeaux de se développer au cours des maintiens en

température (voir figure 184.g) [189].
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figure 182 - Evolution de la microstructure de I’AM1 : (a) cceur de dendrite a 950°C, (b) cceur de dendrite a 1100°C, (c) cceur
de dendrite a 1200°C, (d) cceur de dendrite a 1250°C, (e) espace interdendritique a 950°C, (f) espace interdendritique a 1100°C,
(g) espace interdendritique a 1200°C, (h) espace interdendritique a 1250°C.

figure 183 - Evolution de la microstructure du CMSX4 : (a) cceur de dendrite a 950°C, (b) cceur de dendrite a 1100°C, (c) cceur
de dendrite a 1200°C, (d) cceur de dendrite a 1250°C, (e) espace interdendritique a 950°C, (f) espace interdendritique a 1100°C,
(g) espace interdendritique a 1200°C, (h) espace interdendritique a 1250°C.
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figure 184 - Evolution de la microstructure du CMSX4 Plus : (a) cceur de dendrite a 950°C, (b) cceur de dendrite a 1100°C, (c)
cceur de dendrite a 1200°C, (d) cceur de dendrite a 1300°C, (e) espace interdendritique a 950°C, (f) espace interdendritique a
1100°C, (g) espace interdendritique a 1200°C, (h) espace interdendritique a 1300°C.

Les analyses d'images dont les résultats sont présentés sur les figures 185, 186 et 187, ont été
répétables pour les trois matériaux considérés. Ces résultats confirment les constats effectués
lors de I'analyse des microstructures. En effet, la fraction volumique de précipités est plus
importante dans les espaces interdendritiques, quel que soit le matériau considéré.

Au regard de la figure 188 qui compare les résultats obtenus, la dissolution des précipités dans
le CMSX4 Plus nécessite une température plus élevée. Ceci est cohérent avec le fait que ce
superalliage base Nickel est enrichi en éléments réfractaires et y’-genes (en effet, le CMSX4
Plus présente le plus fort taux Ta+Ti+Al).
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figure 185 - Influence de la température sur la fraction volumique de précipités y' de ’AM1
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figure 186 - Influence de la température sur la fraction volumique de précipités y' du CMSX4
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figure 188 - Comparaison des résultats

Il s’avere par ailleurs que les températures de solvus extraites expérimentalement sont en
relativement bon accord avec celles trouvées dans la littérature (tableau 32) [177].

tableau 32 - Températures de solvus [177]

Tsolvus théorique Tsolvus experimental (°C)
Matériaux
(°C) Dendrite Interdendrite
AM1 1268 +/-5 ~ 1265 ~ 1290
CMSX4 1293 +/-7 ~ 1265 ~ 1280
CMSX4 Plus 1334 +/-5 ~ 1315 ~ 1330
3. Conclusions

Cette étude a permis de mettre en avant les points suivants :

e ['augmentation de la température engendre la dissolution des précipités y’.
e La dissolution des précipités dans le CMSX4 Plus ainsi que sa mise en radeaux
nécessitent des températures de vieillissements plus élevées, de par le fait que ce

matériau soit enrichi en éléments réfractaires.
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e la fraction volumique de précipités est plus importante dans les espaces

interdendritiques.
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Annexe 4

Approximations des surfaces développées au niveau
de motifs de texturation

Un des verrous principaux rencontrés lors de ces travaux de these fut d’estimer la surface
développée, spécifiquement lorsque celle-ci fut modelée par texturation laser. En effet, il est
nécessaire d’évaluer cette derniére, en particulier pour interpréter les résultats des analyses
thermogravimétriques. Or, de par les fortes profondeurs générées, il est délicat de faire des
mesures de rugosité de surface par des méthodes conventionnelles.

Afin donc d’estimer la surface développée au niveau d’un motif de texturation laser, le
théoreme de Guldin qui permet de déterminer la surface décrite par la rotation d’une courbe
autour d’un axe, a été utilisée. Pour ce faire, il faut faire I'hypothése que le motif est
symétrique. L’équation appliquée est la suivante :

A= a.r.5 Eqi5

avec A la surface dévelopée, a I'angle décrit par la rotation, ici égal a 2m, rs la distance entre le
centre de gravité et I'axe de rotation et s la longueur de I'arc.

Afin de pouvoir estimer la longueur de I'arc et son centre de gravité, il a été choisi de dissocier
I’arc en deux parties : la partie bourrelet et celle de la cavité sont représentées respectivement
par une demi-ellipse et un quart d’ellipse (voir figure 189).

Or a I'aide de la formule de Ramanujan, il est possible d’approximer le périmétre d’une ellipse :

P~ n(3(a+b)— \/(3a + b)(a + 3b)) Eqi6
avec P le périmetre de I'ellipse, a et b les longueurs des demi axes.

A partir de ces calculs simplifiés, il est alors possible d’approximer la surface développée par un
seul motif de texturation et donc de décrire par extension toute la surface des échantillons
texturés.

264



Annexes

IHIb\.L.i [ )

figure 189 - Arc de courbe, séparés en géométries simples, décrivant les motifs de texturation

Au cours de ces travaux, une autre méthode avait été envisagée pour estimer la surface
développée par un motif de texturation. L'arc précédemment décrit par deux géométries
simples (parties d’ellipses) pourrait étre décrit a l'aide d’'un polynéme interpolateur.
Cependant, malgré des estimations certainement plus pertinentes, cette méthode a été
abandonnée pour une question de simplification. En effet, les calculs pour intégrer ce
polyndme interpolateur étaient trop lourds pour le logiciel utilisé.

Toutefois, la méthodologie développée pour décrire les motifs de type trous ne s’avere pas
efficace pour les motifs de type quadrillage. En effet, le théoreme de Guldin ne peut pas étre
appligué dans ce cas de figure.

La surface quadrillée a alors été segmentée en différentes zones et ce en fonction du nombre
de passage du laser. Lors du traitement de la surface, le laser est passé de fagon non homogéene
sur toute la surface (voir figure 190). Nécessairement, la oU le laser est passé deux fois plus, la
zone sera alors plus profonde. A contrario, certaines zones ne sont pas impactées par le passage
du laser, a condition d’émettre I’hypothése qu’aucun amas de matiere fondue ne se soit re-
solidifié aux abords des rainures générées.

La surface développée, dans une telle configuration, au niveau des zones impactées, a donc été
approximée a l'aide de cing faces d’un parallélépipéde rectangle dont les dimensions ont été
obtenues a l'aide de vues en coupe et en surface de ces morphologies quadrillées. En faisant
de telles approximations, I'aire de la surface obtenue est nécessairement surestimée.
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figure 190 - Estimation de la surface développée par un motif de type quadrillage

De fortes approximations et hypothéses ont donc été faites pour estimer les surfaces
développées des morphologies texturées. C'est pour cette raison que les analyses effectuées
sur les cinétiques d’oxydation a partir des résultats d’ATG sont a prendre avec une grande
précaution. En effet, les coefficients de cinétique d’oxydation sont fortement dépendants de la
rugosité de surface [176].
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Titre : Comportement en fatigue thermomécanique a haute température d’un systéme barriére thermique

texturé par laser

Mots clés : barriere thermique, texturation laser, fatigue thermomécanique, ancrage mécanique, superalliage,

durabilité

Résumé : La durée de vie en service d'un systéeme
barriere thermique (BT) pour aubes de turbines peut
étre limitée par I'écaillage de la BT sous sollicitations
thermomécaniques. Afin d’améliorer la durabilité
dans ces conditions, la texturation laser a l'interface
sous-couche/barriére thermique du systétme CMSX-4
Plus / SC y-y’/ BT EB-PVD a été étudiée.

Par I'étude de l'interaction laser-matiere, il a été
montré que les superalliages monogranulaires a base
nickel présentent des comportements similaires face
a I'ablation laser et semblent peu endommagés par ce
traitement de surface. Néanmoins, la formation de
zones de matiere fondue au niveau des cavités
générées, susceptibles de recristalliser, est récurrente.
Diverses morphologies de surface (trous, lignes,
quadrillages) ont donc été développées au cours de ce

travail dans I'idée de renforcer I'ancrage mécanique
sans modifier considérablement la microstructure de
la couche céramique. Afin de discriminer les
morphologies de surface en évaluant la tenue a
I’écaillage des systemes BT texturés, des essais
d’oxydation cyclique a 1150°C ont été effectués.
Ensuite, pour valider la pertinence de la solution
technologique développée, des essais de fatigue
thermomeécanique hors phase avec gradient
thermique pariétal (TGMF) sur des systémes texturés
ou non, ont été réalisés en environnement brileur
(banc MAATRE). Les résultats témoignent alors que les
motifs de texturation ralentissent |'écaillage du
systeme BT, sans étre des sites préférentiels
d’amorcage de fissures.

Title : High temperature thermomechanical fatigue behavior of laser-textured thermal barrier coating

systems

Keywords : thermal barrier coating, laser texturing, thermomechanical fatigue, mechanical anchoring, superalloy,

durability

Abstract : In service life of thermal barrier coating
(TBC) systems for blade applications can be limited by
the top-coat (TC) spallation under thermo-mechanical
fatigue (TMF) loadings. To improve its TMF life, laser
texturing at the bond-coat/top coat interface in the
CMSX-4 Plus / y-y' BC/ EB-PVD TC system has been
investigated.

Thanks to the study of the laser-matter interaction, it
seems that the different Ni-based single crystal
superalloys have similar laser ablation behaviors and
they present almost no sub-surface damage after
ablation. Nevertheless, the formation of melted
matter near created cavities, possibly recrystallized, is
often observed.

Different patterns (holes, lines, grids) have been
developed at the BC surface, in order to increase the
mechanical anchoring without modifying the TC
microstructure. To discriminate the surface
morphologies by the evaluation of the spallation
lifetime of textured TBC systems, 1150°C thermal
cycling tests have been carried out. Furthermore, to
validate the developed technological solution, thermal
gradient mechanical fatigue (TGMF) tests in engine
simulated environment have been performed using
samples with and without textured surfaces (MAATRE
test bench). The results show that laser textured
patterns slow down the spallation of the TC, without
promoting crack initiation.
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