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Invité Pierre Sallot Ingénieur, Safran Tech
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2.1.3 Stabilité thermodynamique des solutions solides . . . . . . . . . . . . 23

2.1.4 Effets de coeur associés aux AHEs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 23

2.1.5 Familles d’AHEs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
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Introduction générale

L’aviation civile est un domaine qui est soumis à des réglementations particulièrement

contraignantes en termes de consommation de carburant et d’émission de gaz à effet de

serre. A ce titre, les motoristes cherchent à optimiser les turboréacteurs afin de baisser leur

consommation. Une des voies d’amélioration consiste à augmenter la température d’entrée

en turbine, permettant ainsi d’augmenter le rendement thermodynamique du moteur. Ce-

pendant, cette méthode implique d’exposer les parties mobiles à des températures toujours

plus élevées et qui s’approchent désormais des températures de fusion des alliages. A l’heure

actuelle, les parties chaudes des turboréacteurs sont faites de superalliages à base de nickel.

Ces alliages possèdent un excellent compromis entre propriétés mécaniques à chaud, stabilité

microstructurale et tenue à l’oxydation. Cependant, après plus de 70 ans de développement,

il semble que l’optimisation de ces alliages ait atteint une certaine limite. De fait, les moto-

ristes sont à la recherche de nouvelles approches métallurgiques en rupture avec les concepts

existants.

Au-delà de l’évolution incrémentale des solutions actuelles, de nouvelles stratégies ont

émergé ces dernières années, comme celle visant à développer des alliages multi-composants

à haute entropie de mélange (AHE) [1, 2]. Né en 2004, ce concept novateur a été motivé

par l’idée de produire des solutions solides concentrées en maximisant l’entropie de confi-

guration du système. L’étude de ces alliages a permis de mettre en lumière l’existence de

solutions solides simples sur de larges domaines de composition dans des systèmes dont les

exemples les plus marquants sont Cr–Mn–Fe–Co–Ni (structure cubique à faces centrées)

et Ti–Zr–Nb–Hf–Ta (structure cubique centrée). Ces alliages présentent un intérêt double.

Premièrement, ils offrent potentiellement la possibilité d’obtenir des solutions solides aux

propriétés mécaniques avancées, par extension du concept de durcissement par solution so-

lide. Ensuite, l’étendue du domaine de stabilité des solutions solides dans ces systèmes permet

d’adapter de nombreuses propriétés en fonction de la composition chimique. Cependant, cela

nécessite de connâıtre la relation entre composition et propriétés d’intérêt. Pour des applica-

tions structurales à haute température, une microstructure composée d’une solution solide

unique n’est pas en mesure de garantir la résistance mécanique de pièces soumises à des

conditions extrêmes. Il est donc nécessaire d’envisager de durcir ces solutions solides à l’aide

d’une précipitation contrôlée en termes de morphologie et de fraction volumique.

Cette thèse s’inscrit dans le projet TURBO-AHEAD financé par l’ANR. Ce projet a

pour objectif de développer des alliages renforcés par précipitation basés sur le concept des

AHEs pour des applications structurales à haute température. Dans ce cadre, cette étude se

focalise sur la conception et l’étude d’alliages concentrés complexes à microstructure controlée

présentant la précipitation d’une phase de structure L12 dans une matrice cubique à faces
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centrées. L’étude se situe donc résolument dans la recherche de solutions matériaux issues

du concept des alliages à haute entropie et de l’expérience des superalliages base nickel

(précipitation durcissante de phase L12).

Le système d’étude est composé des éléments Cr, Fe, Co, Ni qui forment des solutions so-

lides cfc, notamment en proportions équimolaires, ainsi que de Al et Ti, permettant d’induire

la précipitation de la phase L12. L’expérience montre que l’obtention des microstructures bi-

phasées cfc+L12 est toutefois complexe compte tenu de la stabilisation de phases indésirables

dans les alliages. En effet, la complexité chimique des systèmes basés sur plusieurs éléments

rend la conception d’alliages particulièrement difficile. A ce jour, aucune étude n’a permis

de relier avec précision la composition chimique à l’obtention d’une microstructure biphasée

cfc+L12 dans ces alliages. Par ailleurs, les propriétés mécaniques à haute température et l’im-

pact de la composition chimique sur ces dernières sont encore mal connus. La présente étude

a donc pour objectif de concevoir et de caractériser des alliages concentrés complexes (donc

hors du champ classique des superalliages base nickel) à microstructure biphasée cfc+L12

d’un point de vue thermodynamique, cinétique et mécanique à l’aide d’une approche multi-

échelles mêlant expérimentation et simulation. La finalité est de déterminer la capacité de

ces alliages à égaler et à terme concurrencer les superalliages base Ni en tant que matériaux

structuraux pour des applications à haute température.

Cette thèse est divisée en cinq chapitres distincts. Le premier chapitre sera consacré au

développement de la problématique industrielle ainsi qu’à une présentation succincte des

superalliages base Ni. Ensuite, un état de l’art sera présenté dans un deuxième chapitre.

Les concepts fondateurs des AHEs seront présentés dans un premier temps puis les alliages

concentrés complexes multi-phasés et leurs propriétés seront exposés. Dans un troisième cha-

pitre, on s’intéressera à l’aspect thermodynamique de la conception d’alliage avec une micro-

structure biphasée cfc+L12 dans le système d’étude. Ce chapitre s’organise en deux parties

majeures : une partie numérique basée sur des calculs massifs utilisant une base de données

Calphad (Calculation of phase diagrams) et une partie expérimentale avec l’étude des micro-

structures obtenues. Cette étude nous permettra de concevoir des alliages aisément compa-

rables entre eux dont les propriétés fonctionnelles et mécaniques pourront être étudiées par la

suite. Pour finir, le dernier chapitre sera dédié à l’étude de la coalescence de la précipitation

dans ces alliages et à son impact sur les propriétés mécaniques. Une dernière partie de cette

thèse devait être consacrée aux propriétés mécaniques à hautes températures de ces alliages.

Cependant, l’épidémie de COVID-19 a mis un coup d’arrêt à cette partie de l’étude, elle sera

donc abordée sous forme de perspectives.
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Chapitre 1

Contexte industriel
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1.1 Transport aérien CHAPITRE 1 : Contexte industriel

1.1 Transport aérien et émissions de gaz à effet de serre

Une des grandes problématiques de ce siècle consiste à réduire les émissions de gaz à effet

de serre afin de freiner le réchauffement climatique. A ce titre, l’écrasante majorité des pays

du monde ont ratifié l’accord de Paris en 2015 afin de limiter leurs émissions de gaz à effet

de serre [3]. Le domaine du transport aérien est particulièrement concerné par ces mesures.

En effet, l’aviation civile est responsable de l’émission de 918 milllions de tonnes de CO2 par

an, soit plus de 2,5% des émissions mondiales en 2018 [4]. En prenant en compte les autres

effets sur l’environnement tels que les émissions de polluants (Fig. 1.1), le transport aérien

serait responsable de 4 à 5% des émissions annuelles de gaz à effet de serre liées à l’activité

humaine [5].

Figure 1.1 – Bilan entrées/sorties pour un avion bimoteur transportant 150 passagers pendant 1
heure [6].

Avant la pandémie due au virus qui entrâıne la COVID-19, ce secteur était en constante

expansion et les prévisions montraient que les émissions de gaz à effet de serre dues à l’aviation

civile devraient doubler tous les 15 ans [6, 7]. De nombreuses institutions gouvernementales

et internationales prennent des mesures pour réduire cet impact néfaste sur l’environnement.

A titre d’exemple, l’Union Européenne s’est donnée comme objectif de réduire de 75% les

émissions de CO2 par passager kilomètre d’ici à 2050 [8]. Par conséquent, les constructeurs

sont confrontés à des normes de plus en plus restrictives concernant la consommation des

aéronefs [9, 10].

1.2 Turboréacteurs

Les turboréacteurs d’avion sont des turbomachines qui produisent un travail mécanique

par la combustion d’un carburant (kérosène) et d’un comburant (l’air) permettant de pro-

duire une poussée (Fig. 1.1).
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1.2 Turboréacteurs CHAPITRE 1 : Contexte industriel

1.2.1 Fonctionnement général

Le processus thermodynamique d’un turboréacteur simple flux peut être décrit selon le

cycle suivant (Fig. 1.2) :

— Compression (1-2)

— Combustion (2-3)

— Détente (3-5)

— Retrait de chaleur (5-1)

Figure 1.2 – Schéma de fonctionnement (a) et diagramme température-entropie (b) du cycle ther-
modynamique pour un turboréacteur simple flux (adapté de [11]).

En général, les réacteurs modernes sont des réacteurs double flux dans lesquels l’air

ambiant est légèrement compressé puis séparé en deux (Fig. 1.3).

La première partie de l’air (flux primaire) traverse tout la partie chaude du réacteur

à travers ses différentes composantes et fournit l’énergie nécessaire à la compression et à

l’entrâınement de la soufflante. Ce flux est d’abord compressé à l’aide de deux étages de

compression (Fig. 1.3) : Basse Pression (BP) puis Haute Pression (HP) (Fig. 1.2, 1-2). L’air

est ensuite mélangé au kérosène puis enflammé (Fig. 1.2, 2-3) dans la chambre de combustion.

A l’entrée des turbines, l’air atteint généralement une température de 1200°C. Une partie de

l’énergie issue de la combustion est récupérée par les turbines BP et HP qui entrâınent les

parties mobiles des compresseurs BP et HP, respectivement. En passant par les turbines, la

pression de l’air est progressivement réduite (Fig. 1.2, 3-4) provoquant une augmentation de

sa vitesse. L’air chaud est finalement expulsé à très grande vitesse (Fig. 1.2, 4) au niveau

de la tuyère, permettant de fournir une poussée. L’autre partie du flux (flux secondaire)

contourne la partie centrale du réacteur. Cette partie de l’air ne traverse que la soufflante

qui l’accélère et fournit ainsi une grande partie de la poussée totale.
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Figure 1.3 – Schéma de fonctionnement d’un turboréacteur double-flux avec les profils simplifiés
de pression et température du flux primaire. Les valeurs données sont des ordres de grandeur. Les
numéros correspondent au cycle de la figure 1.2 (image adapté de [12]).

1.2.2 Rendement thermique

Le rendement thermique (ηth) d’un turboréacteur est défini comme le rapport de la

puissance utile (Putile) et de la puissance de combustion (Pcombustion) (eq. 1.1).

ηth =
Putile
Pcomb

(1.1)

L’évolution de ce rendement en fonction des rapports de pressions (P2
P1

) et du rapport

des températures (τ = T3
T1

) est donné en figure 1.4 (cf. figure 1.2 pour la numérotation).

On constate que l’augmentation du paramètre τ est toujours bénéfique. Le rendement est

donc amélioré en augmentant la différence de température entre le point 1 et 3 (Fig. 1.2). La

température au point 1 correspond à la température de l’air entrant qui dépend des conditions

atomsphériques et ne peut donc pas être modifiée. La température au point 3 aussi appelée

Température d’Entrée en Turbine (TET) est donc cruciale dans l’évaluation du rendement.

Cette température peut être augmentée en mâıtrisant les paramètres de combustion.
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Figure 1.4 – Rendement thermique d’un turboréacteur simple en fonction des rapports de pression
(P2

P1
) et de température (τ = T3

T1
) (adapté de [11]).

1.2.3 Composants et matériaux

Le premier souci des motoristes est donc d’obtenir le rendement thermique le plus

élevé possible tout en considérant les problématiques d’allégement des structures propres

à l’aérospatiale. Dans ce contexte, les tuboréacteurs sont composés d’un panel de matériaux

assez large.

1.2.3.1 Soufflante

La soufflante est une pièce mâıtresse et massive du turboréacteur. Elle est constituée de

plusieurs aubes qui sont à l’heure actuelle réalisées en tissage de matériaux composites à

base de fibre de carbone qui est un matériau à la fois léger et résistant aux impacts.

1.2.3.2 Compresseurs

Les compresseurs constituent la partie froide du réacteur même si la température peut

atteindre 600°C en fin de compression (Fig. 1.3). Ils nécessitent des matériaux possédant

de bonnes propriétés mécaniques à température intermédiaire, une haute résistance à la

fatigue haute-fréquence ainsi qu’une ténacité importante. Dans ce contexte, les alliages base-

Ti et -TiAl sont parfaitements adaptés (Fig. 1.5). En effet, ils répondent à tous ces critères

et sont dotés d’une masse volumique relativement faible par rapport à d’autres alliages

métalliques, ce qui les rend particulièrement attractifs [13, 14]. Dans les parties légérement

plus chaudes, en fin de compression, des alliages base-Ni tels que l’Inconel 718 ou des aciers

haute résistance sont parfois préférés aux alliages de titane dont la stabilité microstructurale

n’est pas garantie.
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Figure 1.5 – Résistance spécifique de différentes classes de matériaux en fonction de la température
[13].

1.2.3.3 Chambre de combustion

La chambre de combustion est la partie où la combustion du kérosène a lieu, transformant

l’énergie chimique du carburant en énergie thermique. Les pièces constituant cette chambre

sont soumises à des températures très élevées ainsi qu’à des variations de températures

importantes correspondant aux différents régimes moteurs. Les matériaux candidats doivent

présenter une haute résistance à la fatigue thermique ainsi qu’une stabilité thermique sur un

large panel de températures. Pour ces raisons, on préfère souvent les superalliages base-Co

avec précipitation de carbures aux superalliages base-Ni pour la haute stabilité thermique

que présente ces microstructures.

1.2.3.4 Turbine

La turbine est la partie du réacteur qui convertit l’énergie cinétique du flux d’air en énergie

mécanique, nécessaire à l’entrâınement des compresseurs et de la soufflante. La turbine et

plus particulièrement la turbine basse pression est la partie qui va nous intéresser dans

cette étude. Elle est constituée de disques et d’aubes. Il s’agit de la partie qui est la plus

critique en terme de matériaux car elle se situe en aval de la chambre de combustion. Les

turbines possèdent des parties fixes mais aussi des parties mobiles qui, en plus de la très haute

température et d’une atmosphère oxydante et/ou corrosive, doivent résister à des contraintes

importantes dues à la force centrifuge. Les superalliages base-Ni ont été développés dans le

but de résister à ces conditions extrêmes.
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1.3 Superalliages base Ni

1.3.1 Matériaux dans les parties chaudes des turboréacteurs

Malgré le fait que le concept de turboréacteur ait été théorisé au XIXè siècle, le premier

brevet sur la question a été déposé par le français Maxime Guillaume en 1921 [15] mais

ne sera jamais réalisé, faute de matériaux assez performants pour résister aux conditions

extêmes présentes dans la partie chaude. Il faudra attendre la seconde guerre mondiale pour

voir un avion opérationnel : le Me-262 allemand muni de deux turboréacteurs Jumo 004 [16].

Cependant, ces derniers possédaient une durée de vie d’une dizaine d’heures à peine [17].

Depuis, un long chemin a été parcouru, en grande partie dû aux avancées métallurgiques.

Plus particulièrement, le développement des superalliages à base de nickel, des années 1950

jusqu’à nos jours a grandement augmenté la performance des turboréacteurs et a permis de

démocratiser ce moyen de propulsion.

Le lien entre matériaux, durée de vie et performance des turboréacteurs est donc indisso-

ciable. Avec l’amélioration des performances des superalliages base-Ni ainsi que l’avènement

de nouvelles techniques metallurgiques, la TET moyenne a progressivement augmenté, am-

éliorant à son tour les performances des turboréacteurs (Fig. 1.6). Ceci montre bien que

les motoristes sont confrontés à une problématique pour laquelle la recherche de solutions

matériaux est critique.

Figure 1.6 – Evolution de la TET des moteurs civils et de la température de fonctionnement des
superalliages (évalué en temps de rupture après 1000h pour une charge de 137 MPa) [14].
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1.3.2 Une brève histoire des superalliages : microstructure

La nécessité de développer des matériaux travaillant à très haute température ne date

pas de l’avénement des turboréacteurs. Bien avant, les métallurgistes se sont aperçus que la

structure cubique à faces centrées (cfc) présentait de nombreux avantages. En premier lieu,

en mettant de côté l’aspect chimique, la structure cfc possède une diffusivité ralentie par

rapport aux structures cubique centré (cc) et hexagonale compacte (hc), comme en atteste

la transformation allotropique cc⇔ cfc du Fe [18]. Cet aspect est particulièrement important

pour un matériau haute température afin d’obtenir une microstructure la plus stable possible.

De plus, la structure cfc a l’avantage d’être tenace et d’avoir un excellent compromis entre

résistance mécanique et ductilité.

Dans les années 1930, il est vite devenu clair que de tels alliages haute température,

désormais nommés superalliages, seraient basés sur le Ni, le Fe ou le Co [19]. En effet, les

autres éléments métalliques cfc (Cu, Pd, Ag,...) sont beaucoup trop rares et chers pour

être considérés comme des alternatives viables. De nombreux superalliages verront le jour :

superalliages base-Fe-Ni, base-Ni et base-Co. Le durcissement de ces 3 classes d’alliages était

initialement basé sur la précipitation de carbures [20].

En 1918, un brevet britannique fut déposé pour un alliage Ni-20Cr (Nichrome) qui consti-

tua un point de départ pour le développement des superalliages. Plus tard, un autre brevet

fut déposé pour un alliage basé sur le Nichrome mais avec de faibles additions de Ti et d’Al

(Nimonic 80 ou N80), permettant d’améliorer considérablement sa résistance mécanique [21].

Le premier superalliage base-Ni au sens moderne du terme était né. Cependant, ce n’est pas

avant 1951 et la démocratisation du microscope électronique que la raison de ses propriétés

mécaniques accrues ne fut mise à jour : une faible fraction de précipités de Ni3Al à l’intérieur

des grains. La découverte de cette précipitation dans les systèmes à base de nickel a bou-

leversé le domaine des matériaux haute température. Cette phase ordonnée de structure

L12 (Fig. 1.7) a permis d’obtenir des propriétés mécaniques à chaud jusqu’alors inégalées

combinées à une résistance à l’oxydation accrue par la présence d’aluminium.

Figure 1.7 – Structure cristallographique de la phase cfc (a) et de la phase L12 (b), exemple du
système Al–Ni.

Au fur et à mesure du développement des superalliages, la fraction volumique de ces

précipités a augmenté. On peut s’en apercevoir en observant la microstructure de superal-
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liages développés à des époques différentes : le N80 développé en 1945 [21], le U700 développé

en 1957 [20] et le CMSX-4 développé en 1985 [22] (Fig. 1.8). Cette fraction volumique accrue

permet d’obtenir une résistance à la température encore meilleure. Ces trois alliages sont

situés sur la figure 1.6.

Figure 1.8 – Evolution de la microstructure des superalliages base Ni : Nimonic80 polycristallin
avec précipitation de carbures aux joints de grain (a) [20], Udimet 700 polycristallin (b) [20], CMSX-
4 monocristallin (c) [23].

1.3.3 Lien entre microstructure et propriétés mécaniques

Comment se fait-il qu’une microstructure aussi simple en apparence démontre de telles

propriétés mécaniques à haute température ? La force de ce système biphasé cfc+L12 repose

sur 5 axes majeurs :

1. Durcissement par précipitation : la présence d’une phase secondaire dans une

matrice permet d’augmenter la résistance mécanique en créant des obstacles à la

propagation des dislocations.

2. Cohérence précipité-matrice : la continuité cristallographique à l’interface permet

de conserver une ductilité importante.

3. Faible différence paramétrique ε (eq. 1.2) : cet écart permet de conserver la

cohérence tout en apportant un durcissement induit par la présence d’un champ

de contraintes due à une différence de paramètres de maille.

ε = 2

(
aL12 − acfc
aL12 + acfc

)
(1.2)

Avec acfc le paramètre de maille de la phase cfc et aL12 le paramètre de maille

de la phase L12. A titre d’exemple, à température ambiante, aNi92Al8 = 0, 3539

nm [24] et aNi3Al = 0, 3572 nm [24,25] ce qui correspond à ε = 0, 9%.

4. Durcissement par effet d’ordre : il résulte du contraste entre une matrice désordon-

née et des précipités ordonnés. Une dislocation glissant d’une phase désordonnée à
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une phase ordonnée doit rompre l’ordre en créant une paroi d’anti-phase associée

à une énergie élevée (de l’ordre de la centaine de mJ·m−2).

5. Présence d’un domaine de mise en solution : l’existence d’un domaine mono-

phasé cfc à haute température permet d’obtenir une répartition homogène de la

précipitation dans la matrice par le biais d’un traitement thermique de revenu.

1.3.4 Evolution des techniques

La microstructure caractéristique des superalliages n’ayant pas beaucoup évoluée avec

le temps, la nette augmentation de leurs capacités provient surtout de l’amélioration des

procédés. Si on se focalise sur les aubes de turbine qui sont fabriquées en superalliages,

l’amélioration de leurs performances est issue de trois axes distincts :

1.3.4.1 Refroidissement et protection thermique

Ces deux évolutions ont été développées dans un seul et même objectif : diminuer la

température à laquelle est exposé l’alliage constituant les aubes de turbine. Ceci permet

d’augmenter encore la TET sans changer de matériaux. Les aubes sont désormais refroidies

à l’aide d’un système de canaux permettant de faire circuler de l’air froid (Fig. 1.9). Plus

tard, les barrières thermiques ont été développées dans le but d’isoler le coeur de l’aube de

l’air chaud (Fig. 1.9). Elles sont constituées de plusieurs couches à base de céramique à faible

conductivité [26]. Une grande partie des pièces dans les parties chaudes des turboréacteurs

sont recouvertes de barrières thermiques.

Figure 1.9 – Refroidissement des aubes de turbine (gauche) et structure des barrières thermiques
(droite) permettant de réduire la température d’exposition de l’alliage constituant [27].

Ces deux techniques permettent d’utiliser les pièces à des températures très proches de la
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température de fusion des alliages, en ne les exposant qu’à une fraction de cette température

[27].

1.3.4.2 Techniques de solidification

Les aubes de turbine sont principalement sollicitées en fluage et en fatigue [14]. Or, ces

deux mécanismes sont très sensibles aux joints de grains qui constituent des sites d’initiation

favorables pour la rupture [28]. En effet, dans les premières aubes de turbine, la rupture

était très souvent amorcée aux joints de grain et ce quelque soit l’alliage considéré [29]. Afin

d’éviter cet effet néfaste, les techniques de solidification dirigée ont permis d’étirer les grains,

les joints se trouvant parallèle à l’axe de sollicitation (Fig. 1.10b). Puis, grâce aux procédés

de croissance de monocristaux, les aubes de turbines ont pu voir leur durée de vie en service

augmenter considérablement (Fig. 1.10c).

Figure 1.10 – Macrostructures de 3 aubes de turbine : polycristalline (a), réalisée par solidification
dirigée (b) et monocristalline (c) [30].

1.3.4.3 Composition chimique

La stratégie de conception des superalliages a évolué de façon incrémentale au fur et

à mesure des générations. Les premiers superalliages base-Ni avec précipitation de Ni3Al

possédaient des compositions relativement simples. A titre d’exemple, le N80 (Fig. 1.8a)

développé dans les années 1940 possède la composition nominale C0.3Al3.7Ti2.6Cr20.9Ni72.5

(at.%). En comparaison, les superalliages modernes possèdent plus de 10 éléments d’alliage,

chacun ajouté dans un but bien précis (Fig. 1.11). Avec l’avénement des aubes monocristal-

lines, la quantité d’élements d’alliages qui étaient utilisés pour le renforcement des joints de

grains (C, B, Zr) a progressivement diminué dans la constitution des superalliages.
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Figure 1.11 – Elements d’alliage communément utilisés dans les superalliages base-Ni. Les éléments
minoritaires bénéfiques sont indiqués avec des lignes croisées tandis que les éléments détrimentaux
sont indiqués avec des lignes horizontales [20].

Dans les dernières générations de superalliages, on note la présence d’éléments réfractaires

(principalement Nb, Mo, Ru, Hf, Ta, W et Re) qui ont grandement contribué à l’amélioration

des propriétés mécaniques, notamment en fluage.

1.4 Projet TURBO-AHEAD

1.4.1 Présentation du projet

Le projet TURBO-AHEAD (Advanced High-Entropy Alloys Development for TURBO-

machine applications) est un projet financé par l’ANR (Agence Nationale de la Recherche)

sur la période 2016-2020 dont l’objectif est de développer de nouveaux matériaux pour aubes

de turbine basse pression. Pour remplir cet objectif, une nouvelle solution matériaux est en-

visagée : les Alliages à Haute Entropie (AHE). Ces alliages, issus d’un concept métallurgique

en rupture avec la métallurgie traditionnelle, sont des candidats prometteurs pour des ap-

plications à haute température (cf. 2.1). Cependant, ces matériaux sont étudiés depuis 2004

seulement et de nombreux mécanismes qui leurs sont associés sont encore discutés. En com-

paraison, les superalliages base-Ni ont profité de plus de 70 ans de développement et les

mécanismes qui les caractérisent sont désormais bien connus et ont permis de les optimiser

au maximum de leurs capacités (cf. 1.3). L’objectif est donc de développer ces AHEs pour

des applications à haute température et ainsi de pouvoir faire une première évaluation sur

leurs capacités à potentiellement concurrencer les base-Ni.

Deux familles d’alliages à haute entropie (cf. 2.1) seront étudiées :
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1. AHEs à structure cfc basés sur les métaux de transition 3d (ligne 4 du tableau

périodique des éléments : Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu).

2. AHEs à structure cc basés sur les métaux refractaires (colonnes IV, V et VI du

tableau périodique des éléments).

Ma thèse concerne les AHEs à structure cfc, une autre thèse est dédiée aux AHEs à

structure cc.

1.4.2 Partenaires

Un consortium a été formé, composé de deux laboratoires académiques, un EPIC et un

industriel : l’ICMPE (Thiais), le LSPM (Villetaneuse), l’ONERA (Châtillon) et Safran Tech

(Fig. 1.12). Chacun des partenaires apporte son expérience dans un domaine de compétences

particulier : calculs thermodynamiques (ICMPE et ONERA), moyens d’élaboration et de ca-

ractérisation (ICMPE et ONERA), essais mécaniques à chaud (ONERA et LSPM), forgeage

à chaud (Safran Tech).

Figure 1.12 – Partenaires du projet TURBO-AHEAD

1.4.3 Objectifs chiffrés

Afin de pouvoir prétendre à être utilisés dans les turbines basse pression, les alliages

doivent pouvoir répondre à un cahier des charges précis et ambitieux :

— Intervalle de température cible : 800-1000°C

— Propriétés en traction : limite d’élasticité spécifique supérieure à 80 MPa.g−1.cm3

entre 20°C et 800°C.

— Propriétés en fluage : contrainte minimale pour une durée de vie de 700h à 700°C
de 300 MPa et contrainte minimale pour une élongation de 1% après 100h à 700°C
de 250 MPa.

— Oxydation : gain de masse inférieur à 1 mg.cm−2 pour des temps supérieurs à

1000h entre 800°C et 1000°C.

Ce cahier des charges a été fourni par Safran et s’applique aux aubes mais également à

certaines parties statiques comme les carters et les redresseurs de flux.
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1.4.4 Etapes

Les étapes mises en oeuvres pour répondre aux objectifs sont les suivantes (Fig. 1.13) :

Figure 1.13 – Organisation des étapes du projet ANR Turbo-Ahead.

1. Conception des alliages en utilisant des méthodes prédictives tels que CAL-

PHAD (cf. 3.1.1).

2. Elaboration des alliages par les moyens traditionels d’élaboration métallurgique.

3. Caractérisation microstructurale afin de décrire les microstructures pro-

posées et de faire un premier état de leur propriétés mécaniques par le biais

d’essais de dureté.

4. Propriétés mécaniques et oxydation : traction, fluage et essais d’oxydation

isothermes.

5. Traitements thermo-mécaniques : proposer des méthodologies d’optimisation

des microstructures afin de faciliter le transfert vers des méthodes de production

industrielle.

Dans le cadre de ma thèse, j’ai été plus particulièrement amené à travailler sur les étapes

1 à 3.
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2.1 Alliages à haute entropie

2.1.1 Introduction : stratégie traditionelle de conception d’alliages

L’évolution des alliages métalliques s’est souvent faite de manière incrémentale dans

l’histoire de la métallurgie. Un système basé sur un élément chimique (solvant) peut voir ses

propriétés améliorées voire optimisées si on y ajoute des éléments minoritaires (solutés). Les

deux exemples les plus frappants sont les aciers, basés sur le système binaire Fe–(C) et les

superalliages, basés sur le système binaire Ni–(Al). Ces deux catégories d’alliages furent au

début de leur développement assez simples au niveau chimique, mais font désormais l’objet

d’une complexité et d’une large variété compositionelle. Ainsi, les aciers sont les matériaux

les plus utilisés et possèdent un éventail de nuances considérable. En effet, plusieurs di-

zaines d’éléments d’addition on été étudiés et évalués au cours du dévelopement de cette

classe d’alliages permettant d’obtenir des microstructures très variées et ainsi d’adapter les

propriétés mécaniques, fonctionnelles et physico-chimiques [31]. Cependant, ces évolutions

restent majoritairement incrémentales et le fer reste l’élement majoritaire dans toutes ces

nuances.

Le concept d’alliage à haute entropie (AHE) est en rupture avec cette stratégie et propose

au contraire d’explorer des systèmes complexes pour étudier leurs spécificités.

2.1.2 Historique et définitions

2.1.2.1 Origine du concept : stabilisation de solutions solides concentrées

Le concept a vu le jour en 2004 lorsque deux équipes de recherche montrèrent indépen-

damment que des solutions solides désordonnées concentrées peuvent être obtenues dans

des systèmes complexes. Yeh et al. se sont intéressés à des compositions d’alliages de type

AlxCrFeCoNiCu 1 et ont montré qu’elles forment des microstructures monophasées cfc pour

x ≤ 0.5 [2]. La même année, Cantor et al. mettent en évidence qu’une solution solide quinaire

cfc peut être obtenue dans le système Cr–Mn–Fe–Co–Ni en mélangeant ces éléments en

proportion équimolaire [1].

A première vue, cela pourrait parâıtre surprenant. En effet, en considérant la règle des

phases de Gibbs, la variance v d’un système donné s’exprime à température et pression

constantes par la relation v = n − p + 2 avec n le nombre d’éléments dans le système et

p le nombre de phases en présence. Le nombre de phases qu’il est possible d’obtenir dans

un système est donc une fonction croissante du nombre d’éléments. Ainsi, en augmentant ce

dernier dans un alliage on est susceptible d’obtenir une microstructure multi-phasée de plus

en plus complexe.

Les phases stables dans un alliage dans des conditions de pression et de température

1. Cette notation signifie que les éléments Cr, Fe, Co, Ni et Cu sont gardés en proportions équimolaires.
La concentration molaire en Al varie selon la valeur de x. Ainsi, pour x = 1 on obtient l’alliage équimolaire
à 6 éléments.
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données sont obtenues en minimisant l’enthalpie libre G (aussi appelée énergie de Gibbs) du

système. L’enthalpie libre molaire Gp d’une phase p est donnée par l’équation 2.1.

Gp = Hp − TSp (2.1)

Avec Hp l’enthalpie molaire de la phase p (J·mol−1), T la température (K) et Sp l’entropie

molaire de la phase p (J·K−1·mol−1). Pour une solution solide idéale, l’enthalpie est nulle et

l’entropie peut être approximée par son terme configurationnel qui est donné par la formule

de Boltzmann (eq. 2.2).

Sconf = −R
n∑
i=1

xiln(xi) (2.2)

Avec R = 8, 314 J·mol−1·K−1 la constante des gaz parfaits et xi la fraction molaire de

l’élément i.

Ainsi, la base du concept imaginé par Yeh et al. est la suivante : l’entropie de configuration

(eq. 2.2), qui est une fonction croissante du nombre d’éléments en présence, est susceptible de

stabiliser la formation de solutions solides, (i.e. de baisser l’énergie de Gibbs de ces phase) [2].

2.1.2.2 Premières définitions : approche de Yeh

La première définition donnée par Yeh et al. se base sur les concentrations élémentaires

du système. L’objectif est ici de maximiser l’entropie de configuration.

Première définition des AHEs : alliages composés de 5 éléments ou plus dont les

concentrations sont comprises entre 5 et 35 at.% [2] (Fig. 2.1).

La deuxième définition proposée se base directement sur l’entropie de configuration et

fait abstraction des concentrations élémentaires :

Deuxième définition des AHEs : alliages dont l’entropie de configuration idéale

(eq. 2.2) est supérieure à 1,5R (12,5 J·mol−1·K−1) [32]. On peut constater que cette deuxième

définition est moins restrictive que la première en terme de composition (Fig. 2.1b).

Ces deux définitions soulèvent de nombreuses questions. En premier lieu, elles restent

empiriques et ne reposent que sur la maximisation de l’entropie de configuration. De plus,

les deux définitions sont quelques fois contradictoires car elles ne couvrent pas le même champ

compositionel (Fig. 2.1b). A ce titre, les conditions définies par Yeh sont assez arbitraires et

limitées comme nous allons le montrer dans le paragraphe suivant.

2.1.2.3 Limites de l’approche de Yeh

Expériences remettant en cause le raisonnement de Yeh
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Figure 2.1 – Evolution de l’entropie de configuration théorique de la solution solide, a) pour un
alliage équimolaire en fonction du nombre d’éléments, b) pour un alliage quinaire en fonction de la
concentration d’un élément en conservant les autres éléments en proportion équimolaire. Les rayures
rouges et vertes montrent le domaine de composition correspondant à la première définition et à la
deuxième définition des AHEs, respectivement.

De nombreuses études expérimentales contredisent la validité de l’approche de Yeh. On

peut notamment citer l’étude de Cantor et al. qui a montré que le mélange de 20 éléments

en proportions équimolaires amenait à un alliage multi-phasé malgré une entropie de confi-

guration élevée, voisine de 3R [1].

Une autre approche, développée par Otto et al., a été de caractériser 5 alliages dont un

des éléments de l’alliage équimolaire CrMnFeCoNi a été remplacé par un autre de structure

similaire [33]. Malgré une entropie de configuration élevée et égale à celle de l’alliage quinaire

CrMnFeCoNi, tous les alliages présentent une microstructure multi-phasée avec la présence

d’intermétalliques et de solutions solides (Fig. 2.2).

Manifestement, l’entropie de configuration n’apparâıt pas comme un facteur prédictif

dans la formation des solutions solides concentrées.

Critères de formation d’une solution solide réelle

La plupart des solutions solides (même binaires) ne sont pas idéales et ne peuvent donc

pas être considérées comme équivalentes. Si pour la formation d’une solution solide idéale

l’enthalpie de formation est nulle, ce n’est pas le cas pour la majorité des solutions solides.

En effet, ce terme est fonction de la composition dans de nombreux systèmes binaires.

Par ailleurs, la contribution configurationnelle de l’entropie n’est pas la seule à prendre en

compte [34]. En effet, les contributions électroniques, vibrationnelles et magnétiques peuvent

contribuer de façon siginificative à l’entropie totale comme en témoigne l’étude de Ma et

al. [35]. Ainsi, dans la plupart des solutions solides, l’entropie totale ne sera pas forcément

maximisée à la composition équimolaire. On soulignera également que la formule de Boltz-
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Figure 2.2 – Microstructures après recuit des 6 alliages étudiés par Otto et al. Les alliages ont été
recuits à 1000°C pendant 3 jours sauf CrMnFeCoCu (c) qui a été recuit à 850°C [33].

mann n’est valable que pour un système parfaitement désordonné [36], ce qui exclut de facto

la notion d’ordre à courte distance, très présent dans les systèmes concentrés complexes.

Ainsi, l’évolution de l’enthalpie libre de la solution solide en fonction de la composition

peut être très différente du cas idéal. L’exemple d’un sytème binaire hypothétique A–B est

donné en figure 2.3.

Dans cet exemple la courbe de l’enthalpie libre de la solution solide réelle est assymétrique.

Si on considère le cas de la solution solide idéale, on constate qu’on ne stabilisera aucune

phase intermétallique à la composition équimolaire, contrairement au cas non idéal. Ce rai-

sonnement pour un système binaire peut parfaitement se généraliser à des systèmes plus

complexes [37].

L’entropie de configuration théorique n’est donc pas le critère principal à considérer

pour obtenir des solutions solides desordonnées, de nombreux paramètres thermodynamiques

entrent en compte. De plus, les enthalpies de formation de nombreuses phases intermétalliques

sont fortement négatives, ce qui rend difficile la formation de solutions solides uniques dans de

nombreux systèmes. Senkov et al. ont analysé un grand nombre de compositions équimolaires

grâce à la méthode Calphad [38]. Cette étude tend à montrer que le nombre de compositions

formant une solution solide diminue avec le nombre d’éléments. Inversement, le nombre de

phases intermétalliques augmente. Une autre étude, basée sur des critères plus empiriques et

sur les enthalpies de mélanges binaires arrive aux mêmes conclusions [39]. Selon Troparevsky
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Figure 2.3 – Enthalpie libre des phases d’un système binaire A–B hypothétique. Deux cas sont
envisagés pour la courbe de la solution solide : idéale (bleu) et non-idéale (rouge). Deux composés
définis A0.75B0.25 et A0.1B0.9 sont représentés par un carré et un disque, respectivement. [37]

et al., l’addition d’éléments augmente la probabilité de former une phase intermétallique

stable, ce qui contrebalancerait fortement les autres effets [40].

La stabilité finale d’une solution solide est donc issue d’une compétition entre l’entropie,

l’enthalpie (eq. 2.1) et les énergies de formation des phases concurrentes en fonction de la

température.

2.1.2.4 Nouvelle définition

Manifestement, l’entropie de configuration n’apparâıt pas comme un facteur dominant

dans la détermination de la stabilité des solutions solides, du moins pas dans la majorité

des cas. Une autre définition qui n’est pas basée sur l’entropie de configuration doit donc

être donnée aux AHEs. A l’heure actuelle, il est difficile de donner un critère objectif qui

différentierait les AHEs des autres classes d’alliages que ce soit en termes de propriétés ou

de composition. On peut, au mieux, donner une définition qualitative de ces alliages :

Définition qualitative des AHEs : alliages multi-composants concentrés pour lesquels

la distinction entre éléments majoritaires et minoritaires n’est pas pertinente.

Il est désormais accepté par une grande partie de la communauté qu’un alliage ne peut

être qualifié d’alliage à haute entropie que s’il forme une solution solide monophasée [34]. En

effet, cela met l’accent sur la motivation initiale de produire des alliages monophasés. Dans

le cas contraire, on préférera les dénominations Alliages Concentrés Complexes ou Alliages

Compositionnelement Complexes (ACC).

22
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2.1.3 Stabilité thermodynamique des solutions solides

2.1.3.1 Recherche de critères thermodynamiques empiriques

Par des approches basées sur les critères de Hume-Rothery, des critères empiriques ont

été développés afin de prédire la formation de solutions solides dans des systèmes complexes

et ainsi donner une défintion qualitative aux AHEs. Plusieurs paramètres ont été considérés

dans la littérature. Cependant, ces critères se sont révélés être d’une fiabilité très limitée. Il

sont explicités en détail dans l’annexe A.

2.1.3.2 Conception d’AHEs par la méthode Calphad

La méthode Calphad (Calculation of Phase Diagrams) est une méthode semi-empirique

de description des énergies de Gibbs des phases d’un système donné. Il s’agit ainsi d’une

méthode prédictive des phases présentes à l’équilibre thermodynamique. Elle est présentée

en détail dans la partie 3.1.1.

Cette méthode a montré sa capacité à prédire les domaines de solution solide dans certains

systèmes. A titre d’exemple, le domaine de solution solide cfc a été évalué dans le système

Cr–Mn–Fe–Co–Ni à l’aide de cette méthode puis évalué expérimentalement avec douze al-

liages pour des résultats très satisfaisants et a permis de montrer les effets déstabilisateurs

des éléments Cr et Mn [41]. Cette étude a démontré la puissance de cette méthode de par sa

capacité à permettre l’exploration rapide d’un système multi-élémentaire. Abu-Odeh et al.

ont comparé les prédictions d’une base de données commerciale (TCHEA1) à 216 alliages de

la littérature et ont identifié un taux de succès de 71% [42], ce qui est remarquable sachant

que la plupart des alliages considérés étaient étudiés bruts de coulée et donc hors-équilibre

thermodynamique.

Il s’agit actuellement de la méthode la plus fiable pour évaluer l’existence de solutions

solides car elle prend en compte les spécificités de chaque système. Toutefois, elle demande

une évaluation critique des sous-systèmes binaires et ternaires. Elle est donc compliquée à

utiliser de manière exploratoire dans des systèmes mal connus [43]. Ainsi, la base de données

commerciale TCHEA développée par Thermo-Calc donne des prédictions correctes pour le

système Cr–Mn–Fe–Co–Ni, et est néanmoins beaucoup moins performante lorsqu’on ajoute

certains éléments, comme le molybdène [44]. Pour cette raison, les critères empiriques sont

encore nécessaires pour l’exploration de certains sytèmes, en particulier pour les AHEs cc

basés sur les métaux refractaires [45]. Dans certains cas où la fiabilité des bases de données

disponibles n’est pas assurée, une combinaison de critères empiriques et de la méthode Cal-

phad a été utilisé pour concevoir des AHEs [46,47].

2.1.4 Effets de coeur associés aux AHEs

Quatre “effets de coeur” décrits par Yeh [48] sont souvent cités pour décrire la spécificité

des AHEs.
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2.1.4.1 Haute Entropie

Les AHEs, possèdent intrinsèquement une haute entropie configurationnelle et sont censés

posséder des microstructures simples par rapport à la complexité attendue d’un système

multi-constituants (cf. 2.1.2.2).

2.1.4.2 Distorsion de réseau

Les différences de taille atomique des constituants des AHEs implique une distortion

élastique du réseau cristallin (Fig. 2.4). Ces distortions sont considérées comme plus fortes

que dans les alliages conventionnels et contribueraient au durcissement des AHEs [48]. Ce-

pendant, les études expérimentales sur ce sujet sont rares.

Figure 2.4 – Illustration de la distortion croissante hypothétique d’un réseau cc avec le nombre de
constituants (adapté de [49]).

Owen et al. ont utilisé la diffraction des neutrons afin d’évaluer cet effet. Ils ont com-

paré six alliages monophasés cfc : trois alliages binaires Cr–Ni, un alliage ternaire Cr–Co–Ni

et l’alliage quinaire CrMnFeCoNi [50]. Aucun des pics de Bragg ne présente un amortisse-

ment prononcé, synonyme d’une distortion de réseau importante, et les données obtenues

ne permettent pas de montrer une quelconque différence entre les alliages considérés. Par

conséquent, la distortion de réseau est probablement faible dans les AHEs cfc. Cette étude

est en bon accord avec celles de Tong et al. et l’utilisation d’un rayonnement X synchrotron

pour caractériser la diffraction de deux familles d’alliages :

— Solutions solides cfc basées sur le système Cr–Mn–Fe–Co–Ni [51]

— Solutions solides cc basées sur le système Ti–V–Zr–Nb–Mo–Hf–Ta–W–Re [52]

La distortion de réseau est caractérisée par la grandeur ε1er = (a1er − amoy)/amoy avec

a1er le paramètre de maille local (ajusté entre 1,5 et 3 Å) et amoy le paramètre de maille

global. Des exemples de valeurs obtenues par Tong et al. sont données dans le tableau 2.1

Tong et al. montrent que la distortion de réseau n’est pas corrélée au nombre d’éléments

d’alliages. De manière générale, les valeurs de distortion de réseau obtenues sont beaucoup

plus faibles dans les alliages cfc que dans les cc. Cependant, pour les alliages cc, on observe

une forte distortion de réseau en présence de Zr et/ou Hf et une valeur proche des alliages

cfc en leur absence (tableau 2.1).

24
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Composition Structure ε1er(%) Réf.

CrCoNi cfc 0.23 [51]

CrFeCoNi cfc 0.04 [51]

CrMnFeCoNi cfc 0.24 [51]

TiZrNbHfTa cc 0.91 [52]

TiZrNbHf cc 2.39 [52]

VNbTaW cc 0.32 [52]

TiVNbTaRe cc 0.02 [52]

TiVNbMoTaW cc 0.21 [52]

Tableau 2.1 – Exemples de valeurs de distorsion de réseau de trois AHEs cfc et cinq AHEs cc
mesurées par rayonnement synchrotron.

Ces deux études montrent également que le paramètre δr (eq. A.1) n’est pas corrélé à

une déformation du réseau cristallographique. Il ne s’agit donc pas d’un bon indicateur pour

la caractériser bien qu’elle soit souvent caractérisée par ce paramètre [51,52].

2.1.4.3 Diffusion ralentie

Il s’agit sans doute de l’effet qui a suscité le plus d’enthousiasme dans la communauté. En

effet, les conséquences de cet effet pouvant offrir des propriétés intéressantes aux matériaux

en question pour des applications à haute température.

Le phénomène de diffusion ralentie est souvent expliqué par le caractère concentré et

aléatoire de la répartition des éléments sur le réseau dans les AHEs. Ceci peut se traduire par

une fluctuation de barrières énergétiques pour la diffusion substitutionelle (sauts de lacunes)

et ainsi ralentir les phénomènes diffusifs. Cet effet aurait aussi un rôle dans la stabilisation

des solutions solides en ralentissant la décomposition de ces dernières.

La diffusion est un phénomène dû à un gradient de potentiel chimique qui peut souvent

s’apparenter à un gradient de concentration. Il existe deux moyens simples d’évaluer la

diffusion :

— Auto-diffusion d’éléments dans un alliage défini qui caractérise la diffusion en

l’absence de gradient chimique. Elle se caractérise généralement à l’aide de radio-

traceurs.

— Interdiffusion d’éléments qui caractérise la diffusion en présence d’un gradient

de concentration. Elle se caractérise généralement en mesurant l’évolution du

gradient dans un couple de diffusion.

La mesure du coefficient d’interdiffusion est rendue complexe par le nombre d’éléments

important que contiennent les AHEs. En effet, Il n’existe pas de moyen d’exprimer la

dépendance en composition de la matrice de diffusion à partir d’un profil de concentration

arbitraire lorsque le nombre de composants excède 3 [53]. Pour essayer de contourner cette
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problématiques, des méthodes telles que l’étude de pseudo-binaires et pseudo-ternaires ont

été développées afin de déterminer les coefficients d’interdiffusion de deux ou trois éléments

en présence d’autres éléments dont les concentrations sont constantes [54].

La première étude de diffusion a été menée par Tsai et al. sur le système Cr–Mn–Fe–Co–Ni

en utilisant la méthode des pseudo-binaires [55]. Cette étude conclut que la diffusion est bien

ralentie dans l’alliage équimolaire CrMnFeCoNi en comparaison avec des alliages conven-

tionnels. Cependant, la méthode de calcul des coefficients d’interdiffusion utilisée dans cet

article a été sujette à controverses et est encore sujette à débat [56–58].

En ce qui concerne les études de traceurs, les plus marquantes sont sans doute celles

conduites par Vaidya et al. qui sont consacrées aux alliages CrMnFeCoNi et CrFeCoNi [59,60].

Ces auteurs ont mis en évidence que le coefficient de diffusion est plus faible dans le quater-

naire CrFeCoNi que dans le quinaire CrMnFeCoNi à température équivalente. Cependant,

ils ont trouvé la relation inverse lorsque la température normalisée par la température de

fusion (température homologue) est considérée.

Dans le même registre, Kottke et al. ont étudié la diffusion volumique de traceurs dans les

alliages Cr20Mn20Fe20Co20Ni20, Cr10Mn10Fe10Co10Ni60 et Cr2Mn2Fe2Co2Ni92 (at.%), per-

mettant ainsi de caractériser l’évolution de la diffusion dans les alliages dilués jusqu’aux AHEs

[61]. Sur une échelle de température normalisée par la température de fusion (température

homologue), les coefficients de diffusion de Cr20Mn20Fe20Co20Ni20 sont plus faibles d’un ordre

de grandeur que pour Cr2Mn2Fe2Co2Ni92 (Fig. 2.5).

Figure 2.5 – Diffusion de Cr, Co, Fe et Ni en fonction de la température homologue avec Tm la
température de fusion de l’alliage et T la température de recuit [61]. Les coefficients de diffusion dans
les alliages Cr20Mn20Fe20Co20Ni20, Cr10Mn10Fe10Co10Ni60 et Cr2Mn2Fe2Co2Ni92 sont comparés à
leurs valeurs dans le nickel pur.

Par ailleurs, on notera l’étude menée par Zhang et al. dans laquelle une base de données de

mobilité a été développé pour le système Cr–Mn–Fe–Co–Ni grâce à la méthode Calphad [62].
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Les résultats suggèrent qu’il n’y a aucune corrélation entre le nombre de composants et la

vitesse de diffusion.

Dabrowa et al. ont étudié la diffusion dans le système Co-Cr-Fe-Mn-Ni ainsi que dans

certains de ses sous-systèmes quaternaires [63]. Dans tous les alliages considérés, le manganèse

est systèmatiquement l’élément présentant le coefficient de diffusion le plus élevé. A l’inverse,

lorsqu’on considère la température homologue, les alliages contenant du Mn sont tous ceux

qui présentent la diffusion la plus lente. Les auteurs attribuent alors le ralentissement de la

diffusion à la présence de Mn. A la lumière de cette hypothèse, on peut alors expliquer la

diffusion ralentie dans CrMnFeCoNi par rapport à CrFeCoNi [60], à Cr10Mn10Fe10Co10Ni60

et à Cr2Mn2Fe2Co2Ni92 [61] (Fig. 2.5).

Plusieurs hypothèses ont été présentées par Divinski et al. pour expliquer ce phénomène

[58]. Le premier constat dressé par Divinsky est que le ralentissement de la diffusion induit

dans l’alliage CrMnFeCoNi est similaire à celui de la mise en ordre d’un réseau cfc vers la

formation de la structure L12 (par exemple Ni3Al) (Fig. 2.6). Les éléments qui diffusent le

plus lentement (Co et Ni) présentent peut-être une tendance à la mise en ordre expliquant

le ralentissement de la diffusion. La deuxième hypothèse est qu’une grande force attractive

existe entre les lacunes et les atomes de Mn, augmentant ainsi la vitesse de diffusion de cet

élément. De cette manière, les atomes de Mn formeraient un réseau percolant permettant

le transport de lacunes, gagnant ainsi une compétition avec les atomes de Ni et Co. Cette

hypothèse expliquerait la spécificité du manganèse mise en évidence par Dabrowa et al. [63].

Figure 2.6 – Evolution du coefficient d’auto-diffusion du Ni dans le nickel pur, dans les alliages
CrMnFeCoNi, CrFeCoNi et dans le composé stochiometrique Ni3Al [58].

Ces raisonnements sont bien sûr à considérer avec précaution. En effet, l’effet de la dif-

fusion ralentie des alliages concentrés disparâıt lorsque l’on ne considère plus la température

homologue mais la température absolue.

A l’heure actuelle, la diffusion n’a été évaluée que dans la famille d’AHEs cfc et majoritai-

rement sur le système Cr–Mn–Fe–Co–Ni [53,64], ce qui empêche d’avoir une vue d’ensemble
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de ce phénomène pour l’ensemble des AHEs. Cependant, la diffusion dans cette famille d’al-

liages est désormais bien documentée. La grande majorité des études conclut que la diffusion

n’est pas ralentie dans les AHEs en tant que classes d’alliages. Cependant, les constituants

et leurs concentrations respectives permettent d’obtenir des alliages qui présentent un ralen-

tissement de la diffusion en considérant la température homologue.

2.1.4.4 Effet cocktail

L’effet cocktail est désigné comme étant une synergie entre les constituants résultant de

la combinaison de ces derniers. Cet effet n’a pas de définition concrète mais étend quelque

peu la notion d’alliage dans lequel des propriétés excédant la somme des propriétés des

constituants sont observées et recherchées.

2.1.4.5 Des effets de coeur remis en question

Plus de 14 ans après avoir été formulés par Yeh [48], les effets de coeur cités ne semblent

pas être des caractéristiques des AHEs mais plutôt des constituants chimiques choisis. De

ces quatre effets, le plus tangible est donc sans doute celui qui est le plus vague : l’effet

cocktail, qui met en avant les nombreuses interactions entre constituants pouvant produire

des propriétés remarquables dans des systèmes complexes.

2.1.5 Familles d’AHEs

Il existe plusieurs manières de classer les AHEs. On choisit ici de les classer par structure

(tableau 2.2).

Structure cubique à faces cubique centré hexagonal compact

centrées

Type d’éléments Métaux de Métaux Lanthanides et

transition 3d refractaires métaux précieux

Principaux éléments Cr, Mn, Fe, Co, Ni,
Cu

Ti, V, Cr, Zr, Nb,
Mo, Hf, Ta, W

Gd, Tb, Dy, Tm,
Lu

Exemple(s) de solution
solide “modèle”

CrMnFeCoNi TiZrNbHfTa GdTbDyTmLu
MoRhRuPd

Tableau 2.2 – Familles d’AHEs classés par structure.

La famille la plus étudiée est historiquement celle basée sur les métaux de transition 3d

et qui donne majoritairement des solutions solides de structure cfc. Dans cette famille-là,

le système quinaire Cr–Mn–Fe–Co–Ni a beaucoup été étudié car il comporte la première

solution solide quinaire à avoir été mise en évidence [1]. De plus, ce système comporte un

domaine de solution solide très large [41,65] ce qui en fait un système de choix pour étudier

la transition des propriétés des éléments purs jusqu’aux AHEs [61,66,67].

La deuxième famille en ordre de popularité est la famille des métaux refractaires formant
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une structure cc [68]. La solution solide la plus étudiée est sans doute TiZrNbHfTa qui a été

mise en évidence en 2011 par Senkov et al. [69]. Cette dernière est souvent considérée comme

modèle. Depuis, cette famille fait l’objet d’une attractivité croissante, notamment due aux

propriétés mécaniques des alliages de cette dernière [45] (cf. 2.1.6), et a ouvert la voie à un

nombre désormais important d’alliages de ce type.

2.1.6 Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques sont en grande partie ce qui fait l’intérêt des AHEs. En effet,

malgré la difficulté de mettre en évidence certains effets qui leur ont été attribués (cf. 2.1.4), il

est incontestable que leurs propriétés mécaniques sont attractives. Puisque la présente étude

se focalise sur des systèmes cfc, nous nous intéresserons davantage aux propriétés mécaniques

de cette famille d’alliage. Une rapide comparaison sera faite avec les AHEs de structure cc.

2.1.6.1 AHEs à structure cfc

Alliage équimolaire CrMnFeCoNi

Cet alliage a été le plus étudié d’un point de vue des propriétés mécaniques. Il possède une

limite élastique relativement modeste à température ambiante mais est doté d’une ductilité

importante [70, 71]. Les propriétés mécaniques de cet alliage se détériorent rapidement avec

l’augmentation de la température (Fig. 2.7a). En revanche, on constate une augmentation

de la limite d’élasticité ainsi que de l’allongement à la rupture en diminuant la température

jusqu’à celle de l’azote liquide (77 K) [70,72]. Cet alliage possède des propriétés mécaniques

exceptionelles aux températures cryogéniques, et qui sont associées à une diminution de

l’énergie de faute d’empilement jusqu’à des valeurs négatives, permettant ainsi d’activer des

mécanismes de nano-maclage [73–75].

Figure 2.7 – a) Evolution de la limite d’élasticité de CrMnFeCoNi en fonction de la température pour
différentes tailles de grains [70]. b) Evolution de la limite d’élasticité de plusieurs alliages équimolaires
du système Cr–Mn–Fe–Co–Ni en fonction de la température (taille de grains comprise entre 24 et 48
µm). [76]. c) Evolution de la nano-dureté de la solution solide autour de la composition équimolaire
en fonction de la concentration x de l’élément considéré en gardant les autres éléments en proportion
équimolaire [67].
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2.1 Alliages à haute entropie CHAPITRE 2 : Etat de l’art

Alliages du système Cr–Mn–Fe–Co–Ni

Wu et al. ont évalué les propriétés mécaniques en traction de plusieurs alliages équimolai-

res du système Cr–Mn–Fe–Co–Ni [76]. De toutes ces compositions, l’alliage ternaire CrCoNi

est celui possédant les propriétés mécaniques les plus intéressantes (Fig. 2.7c), avec une limite

élastique et une élongation à rupture plus importante que les autres alliages.

Laurent-Brocq et al. se sont intéressés à l’évolution des propriétés mécaniques en nano-

indentation de CrMnFeCoNi avec la concentration en Ni tout en gardant les autres éléments

en proportion équimolaire [66]. Considérant 10 compositions (toutes monophasées cfc) avec

différentes valeurs de x dans Cr25−x
4
Mn25−x

4
Fe25−x

4
Co25−x

4
Nix, l’alliage qui présente la dureté

la plus importante est Cr10Mn10Fe10Co10Ni60. Une deuxième étude est venue compléter

ces données avec l’évolution de la nano-dureté en fonction de la composition des autres

éléments [67]. Là aussi, l’optimum des propriétés mécaniques n’est pas non plus obtenu à

la composition équimolaire (Fig. 2.7c). L’alliage quaternaire sans fer CrMnCoNi présente la

dureté la plus élevée parmi ce choix de compositions.

En conclusion, ces études montrent bien que le durcissement par solution solide ne dépend

pas du nombre d’éléments ni même du caractère concentré de ces dernières. Il s’agit plutôt de

la nature des éléments et de leurs concentrations respectives qui déterminent les propriétés

mécaniques [67].

Comportement en fluage

Les propriétés en fluage de la solution solide CrMnFeCoNi ont été, dans un premier temps,

évaluées par nano-indentation [77, 78]. Les résultats semblent indiquer que la montée de

dislocations est le mécanisme prédominant dans ces alliages à des températures intermédiaires

(300-600°C) [78].

Kang et al. ont étudié le fluage en tension uniaxiale de l’alliage CrMnFeCoNi entre 535 et

650°C et ont montré une transition de mécanismes de déformation : montée de dislocations

à faibles contraintes et glissement visqueux à plus hautes contraintes [79]. Selon les auteurs,

la transition est due à l’influence du chrome qui possède le plus grand rayon atomique des

cinq éléments. He et al. ont constaté l’apparition d’un mécanisme de montée des dislocations

pour des contraintes plus élevées [80]. Selon Chokshi, un nombre important de changement

de mécanismes est à prévoir dans ces alliages [81]. Cependant, il est difficile d’évaluer les

mécanismes de fluage en relation avec les modèles classiques car cet alliage est connu pour

voir sa microstructure se décomposer à des températures inférieures à 800°C [82]. Ainsi, Lee

et al. ont mis en évidence la précipitation de particules de chrome à proximité des dislocations

durant le fluage ainsi que de phase σ dans la solution solide [83].

On notera l’étude de Gadelmeier et al. comme étant la plus complète sur la question.

Ces auteurs ont évalué la résistance en fluage de monocristaux de l’alliage CrMnFeCoNi et

l’ont comparée à celle du nickel pur sur une large plage de température (700 à 1200°C) [84].

Les auteurs montrent que, à 700°C, la contrainte nécessaire pour atteindre la même vitesse

de déformation est supérieure de 80 MPa pour l’alliage CrMnFeCoNi en comparaison avec
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le nickel pur. Cependant, cet écart se réduit en augmentant la température et les deux

matériaux ne montrent plus aucune différence à 1200°C [84]. Ce résultat est prometteur pour

l’application de ces alliages à des températures comprises entre 700°C et 1000°C. Néanmoins,

on notera que l’absence de comparaison avec des solutions solides intermédiaires entre la

composition CrMnFeCoNi et le nickel pur ne permet pas réellement de conclure.

Les mécanismes de fluage de l’alliage CrCoNi ont été étudiés à plus haute température

(700-800°C) par Xie et al.. A ces températures, le mécanisme de montée de dislocations

semble prépondérant, avec une énergie d’activation assez importante : 370 kJ·mol−1 [85] qui

est une valeur supérieure à l’énergie d’activation de la diffusion des éléments. Les auteurs

concluent à une meilleure résistance au fluage de cet alliage comparé à CrMnFeCoNi qui

pourrait être due à la formation d’ordre à courte distance.

De manière générale, les modèles classiques de fluage des solutions solides sont basés sur

l’interaction entre solutés et solvants [86] et sont donc à reconsidérer pour comprendre les

mécanismes en jeu dans ces alliages concentrés. Pour pouvoir modéliser le comportement en

fluage de ces alliages, Kang et al. ont considéré l’influence de chaque élément séparément par

rapport à un milieu moyen avec de bons résultats [79].

Alliages issus d’autres systèmes

D’autres systèmes formant des solutions solides cfc ont été étudiés, notamment avec

les métaux nobles. A titre d’exemple, on citera, le système Ni–Cu–Pd–Pt–Au, l’alliage

équimolaire quinaire ainsi que ses 5 sous-alliages équimolaires quaternaires forment des so-

lutions solides cfc [87]. Récemment, Thiel et al. ont montré que l’alliage équimolaire Ni-

CuPdPtAu de ce système possède des propriétés mécaniques supérieures à celles de l’alliage

CrMnFeCoNi à température ambiante [88].

2.1.6.2 Comparaison avec les AHEs à structure cc

De manière générale, les solutions solides cc possèdent des propriétés mécaniques intéres-

santes dues à une friction de réseau bien plus importante que dans les cfc [89]. Cependant,

cette force de réseau limite fortement la ductilité. Les mécanismes de déformation dans

l’alliage TiZrNbHfTa ont été étudiés par Lilensten et al. à température ambiante [90]. Cette

étude a montré que la présence d’une solution solide concentrée a un rôle primordial dans le

durcissement des AHEs cc avec la création de nombreux obstacles à courte distance, entravant

ainsi le glissement des dislocations. Compte tenu des températures de fusion élevées pour

ces éléments réfractaires, on peut s’attendre à de bonnes propriétés mécaniques à chaud

(Fig. 2.8). Cependant, le durcissement observé résulte d’interactions à courte distance et

est donc thermiquement activé. Une baisse importante des propriétés mécaniques est ainsi

attendue à des températures plus élevées [45,68].

En conclusion, les solutions solides cc ont des propriétés mécaniques à haute température

bien supérieures aux solutions solides cfc ce qui en font des candidats de choix pour des

applications à haute température. Toutefois, une faible ductilité à température ambiante pour
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Figure 2.8 – Limite d’élasticité à 1000°C vs masse volumique pour les AHEs cc basés sur les éléments
réfractaires, solutions solides cc avec précipitation et superalliages base Ni [91]. L’alliage équimolaire
CrMnFeCoNi a été rajouté avec la limite d’élasticité mesurée par Gali et al. [71] et la masse volumique
mesurée à l’ICMPE par la méthode d’Archimède.

certaines compositions, une résistance à l’oxydation limitée ainsi qu’une masse volumique

importante limitent fortement les possibilités d’application de la plupart de ces alliages [68].

En comparaison, la force des AHEs de structure cfc réside dans leur excellent compromis

entre résistance mécanique, ductilité et ténacité. A ce titre, elles présentent des dispositions

indéniables à devenir hôtes d’une (ou plusieurs) phase(s) durcissante(s).

2.1.7 Conclusion

Après 16 ans d’étude des alliages à haute entropie, il semble que leur force réside plus

dans leur adaptabilité que dans leur spécificité. En effet, peu de mécanismes propres à cette

classe d’alliages ont été mis en évidence mais le concept de base invite à explorer des systèmes

complexes, permettant ainsi d’obtenir un large éventail de compositions chimiques amenant

une grande adaptabilité de nombreuses propriétés. Les AHEs permettent ainsi de revisiter et

d’élargir la notion d’alliage, tout en soulevant l’aspect crucial de l’exploration des domaines

compositionnels. En effet, le nombre de compositions crôıt exponentiellement avec le nombre

d’éléments. Cet effet est illustré dans la table 2.3 où un système de n éléments décrits avec

un pas de 5 at.% est considéré. Les grandes étendues compositionnelles qu’offrent ce concept

requièrent plus que jamais l’utilisation de techniques numériques afin de pouvoir explorer

ces alliages de manière optimale.
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Nombre d’éléments 2 3 4 5 6 7 8

Nombre de compositions 21 231 1 771 10 626 53 130 230 230 888 030

Tableau 2.3 – Evolution du nombre de compositions nécessaires à l’exploration d’un système com-
portant n éléments avec un pas de 5 at.%. La méthode de calcul est donnée en annexe B

2.2 Alliages Concentrés Complexes

On considérera ici comme ACC tout alliage répondant à la définition qualitative donnée

dans la partie 2.1.2.2 et qui, de surcrôıt, est multi-phasé. Pour lever l’ambigüıté de la

température considérée, on ajoutera qu’il devra être conçu pour être multi-phasé. En effet,

la plupart des AHEs sont multi-phasés après des recuits plus ou moins longs à température

intermédiaire, y compris l’alliage CrMnFeCoNi [82].

2.2.1 Introduction

Les solutions solides cfc sont loin des standards nécessaires pour pouvoir être utilisées

comme matériaux haute température pour l’aérospatiale [14], notamment en termes de pro-

priétés mécaniques (cf. 2.1.6). Ainsi, la présence d’une phase durcissante est nécessaire pour

répondre à des sollicitations mécaniques à température élevée. De nombreuses études ont été

consacrées à l’addition d’éléments suplémentaires dans des solutions solides connues pour

permettre la précipitation d’une seconde phase durcissante. Cette tâche est particulièrement

délicate dans les AHEs de par la complexité chimique des systèmes. En effet, la composition

chimique doit être adaptée avec soin afin d’obtenir la précipitation souhaitée ainsi que de

contrôler sa taille et sa morphologie tout en évitant les phases fragilisantes. A ce titre, de

nombreux types de précipitation ont été observés et étudiés dans des systèmes complexes.

2.2.2 Alliages multi-phasés comportant une ou plusieurs solution(s) so-

lide(s) cfc

Dans sa toute première première publication qui a défini le concept d’alliage à haute

entropie, Yeh et al. ont mis en évidence la formation de microstructures spinodales de type

cc+B2 (Fig. 2.9a) dans la série d’alliages AlxCrFeCoNiCu bruts de coulée [2]. Ces alliages

permettent d’obtenir des propriétés mécaniques intéressantes grâce à la présence de nano-

précipités. Depuis, la possibilité de pouvoir contrôler la microstructure de ce sytsème à travers

l’ajout contrôlé de Cu et Al a été envisagée [92]. Cependant, la limite d’elasticité de ces

alliages se dégrade rapidement avec l’augmentation de la température [2]. Des microstructures

similaires ont été observées dans le système AlxCrMnFeCoNi par He et et al. avec présence

de deux phases desordonnées de structure cfc et cc avec précipitation de phase B2 [93].

Ces microstructures ressemblent alors fortement aux aciers austéno-ferritiques (aussi appelés

aciers duplex), connus pour leur grande limite élastique et leur bonne résistance en fatigue

[31].
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2.2.3 Précipitation de phases intermétalliques dans des solutions solides

cfc

De nombreuses auteurs se sont intéressés à la précipitation de composés intermétalliques

dans des solutions solides cfc. En effet, ces phases ordonnées possèdent une résistance méca-

nique importante, permettant d’obtenir un durcissement conséquent.

Liu et al. ont montré que l’ajout de Mo dans l’alliage de Cantor sans Mn permet d’obtenir

la précipitation des phases σ et µ (Fig. 2.9b) qui augmentent considéralement la limite

d’élasticité sans trop sacrifier la ductilité de l’alliage [94].

Laplanche et al. ont montré que l’augmentation de la quantité de Cr dans l’alliage

équimolaire CrMnFeCoNi permet d’obtenir la précipitation de la phase σ à des températures

supérieures à 1000°C [95]. Le même effet est aussi constaté dans l’alliage sans Mn [96]. L’ajout

de V dans la même base permet aussi de faire apparâıtre cette phase [97]. L’ajout conjoint de

Cr et V permet alors d’adapter la fraction volumique de phase σ mais réduit considérablement

la ductilité des alliages.

L’ajout de Nb peut également donner lieu à la précipitation de phases intermétalliques,

comme en témoigne l’étude de Sunkari et al. avec la présence d’une phase ε (D019) de taille

nanométrique dans une matrice cfc (Fig. 2.9c) [98]. Toutefois, la présence de Nb favorise l’ap-

parition de phases de Laves qui réduisent considérablement la ductilité de l’alliage (Fig. 2.9d).

On notera aussi que He et al. ont réussi à faire précipiter la phase de structure D022 dans

une matrice cfc par l’addition de Nb dans une base CrFeCoNi2 [99]. Cette phase, également

appelée γ′′ dans la communauté des superalliages, renforce de nombreux superalliages tels

que l’Inconel 718 [20]. Cependant, cette phase est par nature métastable : elle se décompose

en phase δ orthorhombique après une exposition prolongée à haute température, menant à

une détérioration des propriétés mécaniques.

Une autre voie digne d’intérêt est l’addition d’Al permettant la précipitation d’une phase

ordonnée de type B2. Elle n’est cependant pas facile à faire apparâıtre comme l’ont montré

Dasari et al. dans le système Al–Co–Cr–Fe–Ni avec la composition Al0.5CrFeCo1.5Ni1.5 [100].

Alors que la phase B2 était visée, une précipitation métastable de la phase L12 est constatée,

l’absence de B2 étant due au manque de sites de germination hétérogène dans la matrice.

Après un traitement thermo-mécanique de type laminage/recristallisation, les auteurs sont

parvenus à obtenir une microstructure cfc+B2 (Fig. 2.9e). L’alliage obtenu présente une

limite élastique de 780 MPa pour une déformation totale de 20% en traction. Les pro-

priétés mécaniques à haute température restent encore une grande inconnue sur ce type de

systèmes. Néanmoins, la phase B2 présente un intérêt particulier dans le cadre de l’étude de

précipitations complexes du fait de sa grand étendue compositionnelle avec de nombreuses

substitutions possibles, notamment dans le système Al–Mn–Fe–Co–Ni–Cu [101].

Les additions conjointes d’Al et de Ti permettent de faire précipiter la phase de structure

L12 (aussi appelée γ′), principale précipitation dans les superalliages base-Ni (cf. 1.3). Daoud
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et al. ont montré pour la première fois la possibilité d’obtenir une microstructure cfc+L12

dans un ACC de composition Al8Cr17Fe17Co17Ni33Cu8 [102]. Yeh et al. ont plus tard fusionné

les appelations AHEs et superalliages base-Ni pour parler “superalliage à haute entropie”

[103]. Il s’agit ici de donner de la visibilité aux AHEs en exploitant la possibilité d’obtenir

des microstructures très proches de celles des superalliages dans des systèmes complexes

(Fig. 2.9f). Il s’agit désormais de la précipitation qui a été la plus étudiée dans la littérature.

Figure 2.9 – Panel de microstructures multi-phasées avec présence de phase cfc. a) Alliage Al-
CrFeCoNiCu brut de coulée, décomposition spinodale [2]. b) Alliage CrFeCoNiMo0.3 après recuit à
1000°C/24h, précipitation de phases σ et µ [94]. c) Alliage CrFeCoNi2.1Nb0.2 après recuit 800°C/1h,
nano-précipitation d’une phase ε (D019) et de phases de Laves [98]. d) Alliage CrFeCoNi2Nb0.15

après recuit 650°C/120h, nano-précipitation d’une phase métastable de structure D022 [99]. e) Al-
liage Al0.5CrFeCo1.5Ni1.5 après recuit 750°C/50h, précipitation d’une phase de structure B2 [100].
f) Alliage Al8Ti7Cr12Fe12Co21Ni41 après recuit à 1050°C, précipitation d’une phase de structure
L12 [103]

Certaines phases intermétalliques présentées jusqu’à maintenant (σ, µ, Laves) font partie

de la famille des phases TCP (Topologically Close-Packed en anglais) qui sont connues pour

leur effet fragilisant dans les superalliages base-Ni [104], ce qui en font des pistes peu promet-

teuses pour les applications turbines à basse pression. Néanmoins, les propriétés mécaniques

à chaud d’alliages présentant une large fraction volumique de ces phases n’ont jamais été

évaluées. Toutefois, de toutes ces phases intermétalliques, la phase de structure L12 est celle

qui a montré le plus de potentiel pour des applications à haute température. La prochaine

section lui est consacrée.
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2.2.4 Recherche de systèmes biphasés cfc+L12

2.2.4.1 Éléments d’alliages

Se basant sur l’expérience acquise sur la métallurgie des superalliages base-Ni et l’excel-

lente combinaison de propriétés à haute température que possèdent ces matériaux, de nom-

breuses études ont été consacrées à l’obtention d’une précipitation de la phase L12 dans des

AHEs de structure cfc. La totalité des compositions d’alliages présentant une microstructure

biphasée de type cfc+L12 ayant été publiées dans la littérature sont données en annexe C.

Comme on peut le constater, ces alliages sont issus du système Al–Ti–Cr–Mn–Fe–Co–Ni–Cu

avec parfois l’ajout d’éléments réfractaires (Nb, Mo, Hf, Ta et W). On notera toutefois que

les alliages comportant les éléments d’alliages Mn et Cu sont plutôt rares, la plupart des

compositions publiées étant basées sur le système sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni.

2.2.4.2 Conception d’alliages et principales phases indésirables

Système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni

Dans certaines études, la méthode Calphad a été utilisée pour trouver une ou deux

compositions optimisées en faisant varier librement la concentration de tous les constituants

[103, 105]. Cette méthode est lente et laborieuse mais permet d’obtenir des microstructures

stables sans passer par une étape d’évaluation des effets des éléments d’alliage.

La plupart des études dans ce système d’alliages ont utilisé une approche incrémentale

consistant à introduire Al et Ti dans des compositions voisines de celle de l’alliage de Can-

tor, et principalement dans le quaternaire équimolaire CrFeCoNi. En effet, ces deux éléments

favorisent la précipitation de la phase L12. Les alliages ainsi obtenus possèdent des compo-

sitions nominales de type AlxTiy(CrFeCoNi)100−x−y avec le plus souvent le ratio x/y comme

variable d’ajustement [106–109]. La même stratégie a aussi été adoptée avec CrCoNi [110]

et FeCoNi [111] comme bases. D’autres études ont considéré des teneurs en Cr et Fe moins

importantes par rapport à la base équimolaire [112].

Les microstructures et phases obtenues dans ces alliages dépendent étroitement du ratio

[Al]/[Ti]. Aux fortes teneurs en aluminium ([Al]/[Ti] > 1), les phases B2 (NiAl) et Heusler

(Ni2AlTi) sont observées [106, 113] alors que des teneurs élevées en titane ([Al]/[Ti] < 1),

laisseront apparâıtre la phase de structure D024 (Ni3Ti) [108,114]. Seul un ratio proche de 1

permet d’obtenir une microstructure biphasée cfc+L12 [109,112]. On notera, qu’à l’exception

de l’effet de ce ratio [Al]/[Ti], aucune étude systématique n’a été proposée pour évaluer les

limites en composition du domaine biphasé cfc+L12 dans ce système.

Ajout de Cu

Présent dans la composition nominale de certains alliages de la littérature, Cu s’intègre

bien à la phase L12 [102, 113, 115]. En revanche, la tendance à la démixtion de la matrice

en deux solutions solides cfc rend l’intégration de cet élément problématique même si cela

peut-être utilisé à bon escient. A titre d’exemple, Gwalani et al. ont montré la présence de
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clusters de structure cfc riches en Cu qui peuvent servir de site de germination pour la phase

L12 et renforcer l’alliage par la même occasion [116].

Ajout de Mn

Malgré le fait que l’alliage phare des AHEs cfc contienne du Mn, très peu d’ACCs avec

précipitation de L12 en comportent. En effet, une seule étude a été effectuée sur des alliages

contenant cet élément [117]. Cependant, tous les alliages étudiés, de type (FeNi)67Cr15Mn10-

Al8−xTix présentent des phases indésirables après un recuit à 800°C.

Ajout d’éléments réfractaires

A l’instar des superalliages base-Ni, certaines études ont porté sur l’addition d’éléments

réfractaires dans des ACCs [103, 118, 119]. Parmi les éléments étudiés, figurent Nb, Mo,

Hf, Ta et W (tableau C.4). De tous ces éléments, Nb apparâıt comme le plus prometteur

car il s’intègre bien à la phase L12 [120, 121]. En effet, l’augmentation de la concentration

de cet élément permet l’augmentation de la fraction volumique et de la taille des précipités.

Cependant, les additions conjointes de Nb et Fe tendent à stabiliser des phases de Laves [120].

2.2.4.3 Propriétés mécaniques des systèmes cfc durcis par la phase L12

L’augmentation de la fraction volumique de phase L12 permet d’augmenter très sensible-

ment la résistance mécanique à température ambiante des alliages, au détriment cependant de

la ductilité. Peng et al. ont montré cet effet en augmentant la fraction volumique de précipités

par le biais d’additions d’Al et Ti (Fig. 2.10) [122]. Les mécanismes de déformation de l’al-

liage Al0.2Ti0.3CrFeCo1.5Ni1.5 à température ambiante ont été identifiés par Ming et al. en

fonction du temps de recuit à 800°C. Les auteurs mettent en évidence des mécanismes simi-

laires aux superalliages : cisaillement des précipités pour des faibles tailles et contournement

pour des tailles plus importantes [123].

Figure 2.10 – Évolution des propriétés mécaniques à température ambiante avec la fraction de L12.
Les alliages possèdent la composition nominale (AlTi)4+2xCr15Fe29−4x(CoNi)52+2x. L’alliage pour
x = 0 est mono-phasé de structure cfc [122].

L’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la température a été évaluée pour

certains ACCs avec précipitation de phase L12. La figure 2.11a montre l’évolution de la limite

élastique de ces alliages comparés à plusieurs superalliages de la famille CMSX, l’alliage de

Cantor et l’alliage AlCrFeCoNiCu dont la microstructure est montrée en figure 2.9a. On
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constate que l’allure des courbes des ACCs est similaire à celle des superalliages, avec la

présence d’un plateau puis d’un pic et finalement une chute des propriétés mécaniques est

observée à des températures supérieures à 800°C. Toutefois, la limite élastique des ACCs est

inférieure à celle des superalliages, certes optimisés en composition chimique.

Figure 2.11 – a) Limites d’élasticité à chaud de plusieurs ACCs renforcés par L12 et de superalliages
base-Ni de la série CMSX. b) Dépendance en température de la vitesse de fluage minimale de l’alliage
HESA (C0.4Al10Ti6Cr7Fe9Co17Ni48Nb1.2Mo0.9W0.4) à 159 MPa comparé au CMSX-2 à 200 MPa.
(adapté de [119])

Tsao et al. ont réalisé des essais de fluage à haute température (750, 850 et 982°C)

sur l’alliage HESA (C0.4Al10Ti6Cr7Fe9Co17Ni48Nb1.2Mo0.9W0.4) [119]. Il s’agit des seules

données de fluage existantes sur les ACCs à l’heure actuelle. La dépendance en température

de la vitesse de fluage minimale est donnée en figure 2.11b). On peut constater que cette

dernière est toujours supérieure à celle du superalliage base-Ni CMSX-2 pourtant testé à

une charge plus importante. La principale raison envisagée par les auteurs pour expliquer

cet écart est la différence paramétrique (eq. 1.2) qui semble insuffisante dans l’alliage HESA.

On peut remarquer que cet alliage a une composition très proche des superalliages base-Ni,

il n’est donc peut-être pas représentatif des ACCs.

Finalement, les propriétés mécaniques à chaud de ces alliages présentent des résultats

assez semblables à ceux des superalliages base-Ni. Toutefois, il est nécessaire de préciser que

dans la plupart des études considérées, certains paramètres ne sont pas toujours optimisés

(traitements thermiques et thermomécaniques, fraction et morphologie des précipités, com-

position chimique, différence paramétrique) et la concentration en éléments réfractaires est

souvent faible voire inexistante, ce qui force à nuancer quelque peu cette comparaison.

La problématique récurrente concernant la conception de ces alliages est la précipitation

de phases indésirables qui affectent les propriétés mécaniques. Ainsi, les phases d’Heusler

et B2 sont souvent observées et réduisent de manière significative la ductilité des alliages

[106,124]. On observe aussi la précipitation de phase Ni3Ti (D024), qui apparâıt sous forme

aciculaire. On notera toutefois que cette phase ne fragilise pas toujours les alliages [117].

Néanmoins, on peut supposer que la présence de phases aciculaires est néfaste pour des

sollicitations réelles à haute température (fluage, fatigue).
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2.2.4.4 Cinétique de coalescence

La cinétique de coalescence des précipités est un aspect essentiel pour des applications

structurales à haute température car les propriétés mécaniques des alliages dépendent de la

taille des précipités. La vitesse de coalescence de la phase durcissante va ainsi déterminer

l’évolution de la dégradation des propriétés mécaniques avec le temps d’exposition. En effet,

la diffusion étant censée être ralentie dans les AHEs (cf. 2.1.4), une cinétique de coalescence

plus lente que dans les alliages traditionnels est attendue dans les ACCs.

Récemment, un nombre conséquent d’études ont porté sur cet aspect. Adil et al. se

sont intéressés à l’effet de Fe sur la cinétique de coalescence dans des alliages de type

Al7,8Ti7,2Cr12,2FexCo20,6Ni52,2−x [125]. Il semble que les additions de Fe entrâınent une aug-

mentation sensible de la vitesse de coalescence dans ces alliages. Il s’agit de la seule étude à

l’heure actuelle qui relie la composition chimique de ces alliages à la vitesse de coalescence.

On notera le travail de Zhao et al., dans lequel la cinétique de coalescence de la phase L12

dans l’alliage Al4Ti2Cr23,5Fe23,5Co23,5Ni23,5 a été étudiée entre 750 et 825°C. Les auteurs

mettent en évidence des vitesses de coalescence inférieures à celles des superalliages base-

Ni [126]. A l’inverse, les études menées par Pandey et al. [127] et Yang et al. [128] concluent

à des vitesses de coalescence similaires. Cependant, des énergies d’activation pour la coa-

lescence plus importantes que dans les superalliages base-Ni sont mises en évidence par ces

deux études.

En définitive, ces études semblent montrer que les mécanismes de coalescence dans les

ACCs diffèrent de ceux présents dans les superalliages base-Ni. La plupart du temps, la

diffusion ralentie est avancée comme raison pour expliquer ce comportement, même si rien

ne prouve à l’heure actuelle que cet effet soit réel.

2.2.4.5 Résistance à l’oxydation

La résistance à l’oxydation est une qualité primordiale pour tout matériau destiné à être

utilisé à haute température. Dans l’alliage de Cantor, le manganèse a été identifié comme

étant un élément néfaste pour la résistance à l’oxydation [129]. Il s’agit sans doute de la

raison pour laquelle cet élément est aussi peu utilisé dans les ACCs avec précipitation de

L12.

Chang et al. ont étudié le comportement en oxydation isotherme à 900°C des alliages

de type AlxTiyCrFeCoi1.5Ni1.5 et ont observé la formation d’un oxyde de chrome protecteur

Cr2O3 [112]. Cependant, le ratio [Al]/[Ti] a une influence importante sur la résistance en

oxydation de l’alliage. En effet, un taux d’Al plus important semble augmenter l’activité du

Cr et ainsi promouvoir la formation d’une couche d’oxyde protectrice Cr2O3 [112].

Yeh et al. ont eux observé la présence d’une couche d’alumine Al2O3 dans un “superalliage

à haute entropie” après exposition à l’air à 1050°C [103]. Cet oxyde, recherché dans les

dernières générations de superalliages base-Ni, est connu pour être un meilleur protecteur

que la chromine [130].
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Une étude intéressante dans ce domaine a été menée par Christofidou et al. sur des

alliages du système Al–Ti–Cr–Co–Ni [131]. Les auteurs ont montré que, dans ce système,

une teneur en Cr supérieure à 10 at.% permet de former une couche de chromine protectrice.

Ainsi, l’augmentation du taux de chrome améliore la résistance à l’oxydation de tous les

alliages considérés. A taux de Cr équivalents, les alliages les plus riches en Ni et Al ont des

gains de masse plus faibles que les alliages riches en Co et Ti [131]. Avec la présence de Fe,

il faut donc sûrement s’attendre à une résistance à l’oxydation moindre de ces alliages. Mais

la résistance à l’oxydation peut sans doute être améliorée par l’adaptation de la composition

chimique. De manière générale, l’expérience découlant des AHEs et des ACCs montrent que

la présence de plusieurs éléments principaux tend à favoriser l’apparition de couches d’oxyde

complexes lors de l’exposition prolongée à haute température.

2.3 Bilan et cadre de l’étude

Les Alliages à Haute Entropie sont issus d’un nouveau concept métallurgique qui vise

à former des solutions solides fortement substituées. Ces alliages bénéficient d’un durcis-

sement par solution solide important par rapport aux alliages dilués permettant d’obtenir

un bon compromis entre résistance mécanique et ductilité. Cependant, ce durcissement est

bien insuffisant pour envisager des applications à haute température. A ce titre, il a été

envisagé de durcir ces alliages par la précipitation d’une phase secondaire afin d’obtenir une

matrice possédant les qualités que l’on peut prêter aux AHEs. De toutes les possibilités

envisagées dans la littérature, la phase ordonnée de structure L12 semble être la plus pro-

metteuse. En effet, elle permet d’obtenir une précipitation homogène, cohérente et stable

à haute température dans une matrice désordonnée. Les premiers résultats publiés dans

la littérature sont encourageants, mettant en valeur un potentiel évident pour créer des

matériaux haute température à propriétés améliorées. Nous avons vu que de nombreuses

qualités sont prêtées aux AHEs (principalement effets de coeur et propriétés mécaniques

améliorées). Cependant, ces propriétés s’avèrent dépendre fortement de la composition chi-

mique. Il est donc très probable qu’il en soit de même dans les ACCs. De plus, les propriétés

(notamment mécaniques) dépendent d’un nombre de paramètres plus important dans un

système bi-phasé que dans un alliage mono-phasé, il est donc à prévoir qu’elles soient en-

core plus dépendantes de la composition dans les ACCs. Ainsi, la complexité chimique des

systèmes envisagés complique grandement la conception d’alliages. De plus, les propriétés à

haute température (mécanique, thermodynamique, oxydation, cinétique de coalescence des

précipités) sont encore mal connues.

Dans ce cadre, l’objectif de cette étude est d’obtenir une meilleure compréhension du

rôle de la composition chimique sur la stabilité des phases et sur les propriétés à haute

température. Les éléments d’alliage choisis pour conduire cette étude sont les éléments de

base de l’alliage de Cantor auxquels s’ajouteront Al et Ti. Cependant, on ne considérera pas

le cuivre pour sa tendance à la démixtion ni le manganèse pour son impact néfaste sur la

résistance à l’oxydation. On ne considérera pas non plus d’addition d’éléments refractaires
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afin de simplifier au maximum le système d’étude qui sera donc sénaire : Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni.

La suite se déclinera en deux temps. En premier lieu, on décrira le système d’intérêt

d’un point de vue thermodynamique afin de déterminer les frontières du domaine biphasé

cfc+L12. Pour ce faire, la méthode Calphad semble l’approche la plus adaptée. Cette première

étape permettra de faciliter la conception d’alliages et ainsi de pouvoir sélectionner des

compositions facilement comparables entre elles. La cinétique de coalescence des précipités

sera étudiée dans un second temps afin de mettre en valeur le rôle de la composition chimique.
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3.1 Méthodes numériques

3.1.1 Méthode Calphad : théorie

Il s’agit ici de donner les grandes lignes de la méthode Calphad et de montrer les avantages

d’une telle méthode, notamment dans le contexte de la conception d’alliages métalliques. Les

informations contenues dans cette section sont principalement issues de la référence [132].

La méthode Calphad est l’acronyme anglais de Calculation of Phase Diagrams, littéralement

calcul de diagrammes de phases. Elle a pour but de prédire les équilibres de phases d’un

système donné en fonction des conditions thermodynamiques (température, pression) et de

la composition du système. Il s’agit d’une méthode semi-empirique, c’est-à-dire qu’elle se

base sur des modèles physiques et des paramètres ajustables pour la description des systèmes

simples. Ces paramètres sont ensuite compilés dans des bases de données. Dans le cadre de

cette thèse, on se situe en tant qu’utilisateur de base de données préexistantes. Cependant,

il semble important d’exposer les bases du formalisme de cette méthode.

3.1.1.1 Description de l’énergie de Gibbs

L’énergie de Gibbs ou enthalpie libre (généralement notée G) est la fonction d’état ther-

modynamique permettant de prédire les équilibres thermodynamiques. En effet, cette fonc-

tion est minimisée lorqu’un système atteint l’équilibre à température et pression constante.

A ce titre, il s’agit de la fonction qui est au cœur de l’approche Calphad. L’énergie de Gibbs

molaire Gp d’une phase p est formalisée de la manière suivante :

Gp = Grefp +Gphyp − T · Scnfp +Gexp (3.1)

Avec Grefp l’énergie de Gibbs molaire de référence qui est la somme des énergies de Gibbs

molaires des éléments purs pondérées par la fraction molaire. Gphyp représente les contribu-

tions qui peuvent être exprimées à l’aide de modèles physiques (transitions magnétiques,

vibrations de réseau, ...). Scnfp est l’entropie configurationelle, qui est basée sur le nombre

d’arrangements possibles des constituants dans la phase p. Gexp est l’enthalpie libre d’excès

qui correspond à la partie restante de l’énergie de Gibbs lorsque les 3 autres termes ont été

soustraits.

3.1.1.2 Minimisation de l’énergie de Gibbs

Une fois les énergies de Gibbs de toutes les phases décrites en fonction de la composition

et des conditions de température et pression, on cherche à minimiser l’énergie de Gibbs totale

du système (eq. 3.2).

Gtot =
∑
p

fp ·Gp (3.2)
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Une minimisation numérique permet de déterminer les coefficients fp qui ne sont autres

que les fractions molaires des phases en question. On peut alors déterminer les phases stables

(fp 6= 0) et ainsi construire le diagramme de phases. Cette méthode est donc prédictive dans

le cadre des phases évaluées. Par conséquent, elle ne pourra jamais prédire l’existence d’une

phase non décrite.

3.1.1.3 Cas particulier du formalisme dans le cas des phases cfc et L12

La phase L12 peut être décrite comme étant une structure ordonnée de la phase cfc. Dans

le cas particulier des bases de données utilisées dans cette étude, les phases cfc et L12 sont

décrites avec une description continue de l’énergie de Gibbs [133]. Il en est de même pour

les phases cc et B2. Ainsi, il est nécessaire de comparer les sous-réseaux à l’issue des calculs

pour savoir si on a affaire à une phase ordonnée ou désordonnée. Le formalisme utilisé pour

décrire l’énergie de Gibbs d’une telle phase est le suivant :

Gp = Gdesordp (xi) +Gordp (ysi )−Gordp (xi) (3.3)

Avec Gdesordp (xi) l’énergie de la structure désordonnée. Gordp (ysi ) et Gordp (xi) correspondent

aux contributions des paramètres d’ordre calculés en prenant en compte les fractions molaires

élémentaires sur les sous-réseaux (ysi ) et les fractions molaires élémentaires (xi), respective-

ment. La différence entre le deuxième et le troisième terme correspond à l’énergie de Gibbs

de mise en ordre. Ainsi, si la phase est désordonnée, les fractions de chaque constituants sont

égales sur les différents sous-réseaux et l’énergie de Gibbs de mise en ordre est nulle.

3.1.1.4 Construction d’une base de données

La base de données est un élément nécessaire à la méthode Calphad. Elle est constituée

de l’ensemble des paramètres ajustés permettant de calculer l’énergie de Gibbs de chaque

phase. Elle demande une évaluation critique de données expérimentales et calculées. Il est

généralement admis que la description des sous-systèmes binaires et ternaires est suffisante

pour décrire un système d’ordre quatre ou plus car les interactions deviennent négligeables.

L’évaluation critique se fait donc sur ces sous-systèmes. Les énergie de Gibbs pour des com-

positions possédant quatre constituants ou plus sont généralement calculées à partir d’ex-

trapolation des sous-systèmes binaires et ternaires.

3.1.2 Calculs massifs avec la méthode Calphad

3.1.2.1 Sélection de la base de données

Le logiciel Thermo-Calc a été utilisé dans cette étude. Comme nous l’avons vu dans la sec-

tion 3.1.1, l’existence d’une base de données la plus complète possible est capital pour le bon

fonctionnement de la méthode Calphad. Au vu des compositions des alliages d’intérêt, deux

bases de données développées par Thermo-Calc semblent pertinentes : la base de données
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Figure 3.1 – Schéma illustrant la méthode Calphad

dédiée aux AHEs (TCHEA) ainsi que celle dédiée aux superalliages base-Ni (TCNI). Au

début de ce travail, les versions respectives de ces deux bases de données étaient la TCHEA1

et la TCNI8. Les versions actuelles sont les versions TCHEA4 et TCNI9. Tous les diagrammes

binaires ont été évalués dans le système d’étude Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni, sur tout le domaine

de composition et de température pour toutes les bases de données mentionnées jusqu’ici.

Les sous-systèmes ternaires ayant fait l’objet d’une évaluation dans l’entièreté du domaine

de composition et de température sont donnés dans le tableau 3.1.

Dans un premier temps, le choix a été fait d’utiliser la première version de la base de

données dédiées aux AHEs (TCHEA1). En effet, cette dernière ne présente que très peu de

différences avec la base TCNI8 (tableau 3.1) mais son intérêt réside dans le fait qu’elle a

été conçue pour des systèmes d’alliages multi-composants. De plus, la totalité des systèmes

ternaires ont été au moins évalués partiellement [134]. Il est intéressant de noter que la

base de données TCNI9 semble être la plus adaptée pour ces systèmes mais cette étude

était déjà achevée à sa date de sortie (2019). Cependant, malgré un nombre plus important

de ternaires évalués, cette base de données s’est avérée moins fiable en comparaison avec

les bases de données de la série TCHEA (cf. partie 4.5.3). La base de données TCHEA1

a d’abord été utilisée pour faire les calculs sur le système sénaire puis, dans un second

temps, les calculs ont été refaits avec la version 3 (TCHEA3) à la suite de sa publication

en 2018. Tous les résultats présentés dans cette étude sont issus des calculs effectués avec

cette dernière. Cette base de données inclut 26 éléments et 438 phases [134]. Le système

d’étude Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni comprend 105 phases provenant des 15 binaires et 20 ternaires.

Tous les binaires ainsi que 12 des 20 ternaires ont été évalués dans l’entièreté du domaine de

composition et de température (tableau 3.1).

3.1.2.2 Traitement des données

Dans le cadre de cette étude, la TC-Toolbox pour Matlab a été utilisée afin de piloter

le logiciel Thermo-Calc à partir de Matlab. Cette interface permet d’utiliser toutes les fonc-
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TCHEA1 TCHEA3 TCHEA4 TCNI8 TCNI9

Date 2015 2018 2020 2015 2019

Al–Co–Cr × × ×
Al–Co–Fe × × ×
Al–Co–Ni × × × × ×
Al–Co–Ti × × × × ×
Al–Cr–Fe ×
Al–Cr–Ni × × × × ×
Al–Cr–Ti × × × ×
Al–Fe–Ni × ×
Al–Fe–Ti × × × × ×
Al–Ni–Ti × × × × ×
Co–Cr–Fe × × ×
Co–Cr–Ni × × × × ×
Co–Cr–Ti × × × × ×
Co–Fe–Ni × ×
Co–Fe–Ti × × ×
Co–Ni–Ti

Cr–Fe–Ni × × × × ×
Cr–Fe–Ti

Cr–Ni–Ti × × × × ×
Fe–Ni–Ti × × ×

Total 13 12 13 14 17

Tableau 3.1 – Sous-systèmes ternaires du système sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni. Les ternaires ayant
fait l’objet d’une évaluation dans l’entièreté du domaine de composition et de température sont
indiqués par le symbole ×.

tionalités de Matlab facilitant ainsi la mise en place des calculs massifs et le traitement de

données.

3.1.2.3 Calculs massifs

Dans un premier temps, un calcul massif a été effectué sur l’ensemble du domaine d’intérêt

dans l’intervalle de température visé (800-1000°C). Le quaternaire Cr–Fe–Co–Ni est décrit

avec un pas de 5 at.%. Puis, les éléments Al et Ti sont ajoutés par pas de 2,5 at.% tout en

gardant la condition [Al] + [Ti] ≤ 20 at.%. Afin de compenser l’ajout d’Al et Ti, le pas en

Cr–Fe–Co–Ni est réduit de manière continue de 5 at.% pour [Al] + [Ti] = 0 at.% à 4 at.%

pour [Al] + [Ti] = 20 at.%. De cette manière, le même nombre de compositions d’alliage est

considéré (1 771) pour un taux d’Al et de Ti donné. Ainsi, un total de 79 695 compositions

ont été calculées à 800°C et 1000°C.

Des calculs suplémentaires ont été nécessaires à l’élaboration d’un moyen de représentation

graphique du domaine biphasé cfc+L12. La méthode associée à ce calcul est directement
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décrite dans la partie correspondante (4.2.2).

Les calculs massifs ont permis l’obtention d’informations utiles pour caractériser le sys-

tème : fractions molaires et volumiques des phases en présence et compositions des phases

cfc et L12 lorsqu’elles sont présentes. De plus, les compositions des sous-réseaux des phases

cfc/L12 et cc/B2 sont récupérées permettant de distinguer de manière claire le caractère

ordonné ou désordonné de la phase en question. Enfin, les volumes molaires des phases

d’intérêt sont récupérés à la suite des calculs.

La détermination des températures de transition a nécessité la réalisation de calculs

supplémentaires. Une fonction permettant de calculer ces températures existe déjà sur Thermo-

Calc. Cependant, nous avons opté pour une méthode itérative à l’aide d’un script fait-maison

qui demande un temps de calcul supérieur mais qui aboutit plus souvent à un résultat fiable.

En effet, la fonction Thermo-Calc intégrée au logiciel est très sensible aux conditions initiales

ce qui la rend difficile à utiliser pour la réalisation de calculs massifs.

3.1.2.4 Calcul de la masse volumique

La masse volumique à température ambiante (Ta) a été calculée en considérant la compo-

sition des phases à la température de recuit (T ). Les compositions dans la structure cfc ou L12

sont ensuite évaluées, permettant de calculer le volume molaire de ces phases à température

ambiante. La masse volumique se déduit alors grâce à la formule suivante :

ρ(Ta) =
malliage(Ta)

fcfc(T ) · vcfc(Ta) + fL12(T ) · vL12(Ta)
(3.4)

Avec malliage la masse molaire de l’alliage, fcfc et fL12 les fractions molaires de la cfc et de la

L12, respectivement et vcfc et vL12 les volumes molaires de la cfc et de la L12, respectivement.

3.1.2.5 Calcul de la différence paramétrique

La différence paramétrique est formulée par l’équation 1.2. Elle a été calculée d’une

manière similaire à la masse volumique, à partir de la composition des phases à la température

considérée dans la structure cfc ou L12 à température ambiante. Le paramètre de maille est

calculé en fonction du volume molaire et s’exprime de la manière suivante :

a =

(
4v

Na

)1/3

(3.5)

Avec v le volume molaire de la phase considérée et Na le nombre d’Avogadro.
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3.2 Méthodes expérimentales

3.2.1 Elaboration et traitements thermiques

Dans le cadre de l’étude thermodynamique et de la cinétique de coalescence des précipités,

les alliages ont été élaborés de la même manière.

Fusion et coulées

Les alliages ont été préparés à partir de métaux purs ayant une pureté supérieure à 99,5

wt.%. Les lingots coulés lors de cette étude pèsent de 60 à 65g. Dans un premier temps,

les métaux sont limés pour enlever la couche d’oxyde en surface, découpés puis pesés. Les

métaux purs sont placés dans un creuset en cuivre segmenté et refroidi, qui est entouré d’un

tube en silice permettant de le séparer de l’environnement extérieur (Fig. 3.2a). L’enceinte

est mise sous vide secondaire puis purgée plusieurs fois à l’hélium de haute pureté. Autour

du tube de silice est placé un bobinage en cuivre dans lequel passe un courant alternatif

élevé permettant de créer un champ magnétique élevé au centre du creuset en cuivre. Ce

champ magnétique crée des courants induits qui entrâınent la fusion des métaux présents

dans le creuset par effet Joule. La fusion s’effectue sous atmosphère dynamique d’hélium.

Cette méthode a l’avantage de permettre d’homogénéiser facilement l’alliage en profitant

du brassage électromagnétique provoqué par le courant alternatif. Trois fusions consécutives

sont réalisées pour homogénéiser l’alliage et éviter la présence d’infondus dans le lingot, on

obtient ainsi un bouton (Fig. 3.2b).

Figure 3.2 – Principales étapes de l’élaboration des alliages. a) Fusion des métaux purs sous at-
mosphère dynamique (He), b) Bouton après fusion (gauche) et lingot après coulée à la lingotière à
doigt refroidi (droite), c) Recuit des échantillons sous ampoule scellée (silice).

Par la suite, l’alliage est refondu dans un creuset en présence d’un doigt froid qui est

tiré lors de la solidification. Un lingot cylindrique de 13 mm de diamètre est ainsi obtenu

(Fig. 3.2b). La microstructure finale des alliages est colonnaire.

Traitements thermiques

Le lingot est ensuite découpé en échantillons qui sont soumis à différents traitements

thermiques. Pour empêcher l’oxydation des échantillons, les traitements thermiques ont été
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3.2 Méthodes expérimentales CHAPITRE 3 : Méthodes

effectués sous ampoule de silice scellée (Fig. 3.2c). L’ampoule est réalisée à partir d’un tube

de silice qui est coupé en deux à l’aide d’un chalumeau acéthylène/oxygène. Les échantillons

sont préalablement entourés d’une papillote en tantale afin d’empêcher au maximum leur

oxydation. Ils sont ensuite introduits dans le tube qui est desormais scellé d’un côté. On met

ensuite le tube sous vide secondaire puis on introduit de l’argon de haute pureté. On repète

ce processus deux à trois fois puis on scelle le tube à l’aide du chalumeau acéthylène/oxygène

en veillant à ne pas contaminer l’intérieur de l’ampoule avec l’air extérieur. On sépare en-

suite l’ampoule du reste du tube. Les traitements thermiques ont été effectués dans un four

tubulaire horizontal puis l’ampoule est trempée à l’eau avant d’être brisée pour récupérer les

échantillons. Cette méthode a l’avantage de permettre de protéger les échantillons de l’oxy-

dation. Cependant, la présence de silice entourant les échantillons entrâıne une diminution

de la vitesse de refroidissement lors de la trempe.

Un traitement thermique étagé en deux étapes a été effectué pour l’étude thermodyna-

mique. La première étape (1150°C pendant 48h) permet d’homogénéiser la microstructure

de solidification et de mettre en solution les éventuels précipités apparus lors de la solidifi-

cation. L’ampoule est ensuite refroidie à une vitesse de 10°C·min−1 jusqu’à atteindre 900°C.

Les échantillons ont été maintenus à cette température pendant plus de 16 jours (403h)

afin d’approcher l’équilibre thermodynamique. Enfin, l’ampoule est trempée à l’eau pour

conserver la microstructure présente à haute température.

Pour l’étude de la cinétique de coalescence, la première étape du traitement thermique est

la même : 1150°C pendant 48h. Une trempe à l’eau a été effectuée à la suite de ce traitement,

afin d’obtenir la microstructure initiale la plus fine possible. On fait ensuite le traitement

de coalescence dans une autre ampoule. Les conditions des traitements de coalescence sont

les suivantes : trois températures (850°C, 900°C et 950°C) et cinq temps de traitement (30

min, 1h30, 4h30, 13h30 et 70h) ont été choisis. Les temps de traitement ont été echelonnés de

manière logarithmique car on s’attend à une variation de la taille moyenne des précipités avec

le temps en accord avec une loi puissance. Ainsi, on pourra évaluer l’évolution des propriétés

mécaniques avec une taille qui varie linéairement. A la suite de ces traitements, une trempe

à l’eau a été effectuée pour bloquer l’évolution de la microstructure.

Cette étape a présenté une problématique particulière. En effet, lorsqu’une ampoule en

silice est trempée à partir d’une température aussi élevée, il n’est pas rare qu’elle se brise sous

l’effet du choc thermique. Selon que l’ampoule se brise ou pas, la vitesse de refroidissement

n’est pas la même. Pendant les traitements de coalescence (T ≤ 950°C), l’ampoule ne se brise

jamais sous l’effet de la trempe. Cependant, l’ampoule se brise souvent à la suite du premier

traitement thermique (T=1150°C). Pour toutes les températures d’étude de la coalescence,

la microstructure initiale n’est donc pas la même. Pour les alliages TA4 et TA5, les états

initiaux des traitement thermiques à 850°C et 900°C correspondent à une ampoule restée

intacte à la suite de la trempe de l’étape de mise en solution. Tous les autres traitements

correspondent à une ampoule brisée.
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Un récapitulatif des conditions de traitements thermiques est donné dans le tableau 3.2.

1ère étape 2è étape

T (°C) t(h) T (°C) t(h)

thermodynamique 1150°C 48h 900°C 403h

cinétique 1150°C 48h 850°C 0,5h

1,5h

4,5h

13,5h

70h

cinétique 1150°C 48h 900°C 0,5h

1,5h

4,5h

13,5h

70h

cinétique 1150°C 48h 950°C 0,5h

1,5h

4,5h

13,5h

70h

Tableau 3.2 – Conditions de traitements thermiques utilisés dans cette étude.

3.2.2 Méthodes de caractérisation microstructurale

3.2.2.1 DRX

La Diffractométrie des rayons X (DRX) est une technique de caractérisation basée sur la

diffraction des rayons X par le matériau, permettant de mettre en évidence la structure des

phases.

Principe

Un matériau métallique peut être décrit par la répartition périodique d’un motif ato-

mique. Ce motif constitue un ensemble de plans réticulaires décrits par les indices de Mil-

ler {hkl}, parallèles et équidistants. Le faisceau incident du rayonnement X est diffusé

élastiquement par ces plans réticulaires. Les ondes ainsi diffractées, intérfèrent de manière

constructive dans des directions spécifiques décrites par la loi de Bragg :

2d{hkl}sin(θ) = nλ (3.6)

Avec d{hkl} la distance entre deux plans réticulaires {hkl}, θ l’angle d’incidence du rayonne-

ment par rapport à l’échantillon, n l’ordre de la diffraction (entier naturel) et λ la longueur
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d’onde du rayonnement X.

Un diffractogramme de rayons X est donc composé de pics caractéristiques des plans

{hkl} les plus denses présents dans le matériau. L’ensemble de ces pics permet ainsi de

déterminer la structure cristalline du matériau caractérisé.

Préparation des échantillons et instrumentation

Les échantillons pour la DRX ont été polis à l’aide de papiers SiC de granulométrie

décroissante (P320 à P2400) afin d’obtenir une surface plane et sans aspérités. Dans le cadre

de cette étude, un diffractomètre PANalytical XPert Pro a été utilisé. La radiation employée

par ce diffractomètre est celle du Co, de longueur d’onde λCo=0,178897 nm.

Détermination des paramètres de maille

Les paramètres de maille ont été déterminés à l’aide d’une méthode d’affinement de type

Le Bail. Cette méthode consiste à comparer le diffractogramme expérimental à un diffracto-

gramme théorique et à faire correspondre des paramètres d’ajustement. Cette méthode est

similaire à la méthode Rietveld à la différence que l’intensité relative des pics n’est pas fixée.

En effet, les alliages étudiés possèdent une microstructure texturée car colonnaire avec des

grains d’une taille importante, l’intensité relative des pics est donc assez différente de celle

d’un diagramme de poudre. Ainsi, un affinement Le Bail est plus adapté à nos microstruc-

tures. Les affinements ont été effectués à l’aide du logiciel Fullprof [135] avec une procédure

identique pour tous les échantillons. Les incertitudes sur l’ajustement des paramètres de

maille ne sont pas données car elles sont systématiquement insignifiantes en comparaison

avec le nombre de chiffres significatifs données sur ces valeurs.

La DRX est un méthode qui est très sensible à la taille des domaines de phase. En effet,

l’étalement des pics est inversement proportionnel à cette taille [136], il est donc difficile

de caractériser des phases de très petites tailles. Dans le cas de cette étude, la phase de

structure L12 possède des tailles allant de la dizaine à la centaine de nanomètres. Ainsi, les

pics de surstructure caractéristiques de cette phase ne sont pas tout le temps observés dans

les diffractogrammes. Les valeurs de paramètre de maille de la phase L12 et des différences

paramétriques correspondantes sont donc à prendre avec beaucoup de précautions.

3.2.2.2 MEB-EDS

La microscopie électronique à balayage est une méthode d’imagerie mettant à contribu-

tion les interactions entre électrons et matière.

Principe

Dans un microscope électronique à balayage (MEB), un faisceau d’électrons balaye la sur-

face d’un échantillon conducteur. En général, trois détecteurs sont présents dans la chambre

d’observation. Le premier détecte les électrons rétrodiffusés qui possèdent une énergie élevée.

Ces électrons sont issus du faisceau primaire et ont été diffusés élastiquement dans le vo-
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lume de l’échantillon. La quantité d’électrons rétro-diffusés dépend du numéro atomique des

atomes qui interagissent avec le faisceau incident. On obtient un contraste chimique qui

dépend du numéro atomique moyen de la zone observée. Ainsi, les phases qui possèdent

un numéro atomique moyen plus important apparaissent plus brillantes que les autres. Un

deuxième détecteur est consacré à la détection des électrons secondaires. Ces électrons sont

issus d’un processus d’ionisation de la surface et dépendent de l’incidence du faisceau et non

pas de la nature chimique du matériau. Du fait de la faible énergie de ces électrons, seuls

ceux émis à proximité de la surface parviennent à s’échapper de l’échantillon et peuvent ainsi

être détectés. L’imagerie en électrons secondaires est donc caractéristique de la topographie

de l’échantillon. Le dernier détecteur est un spectroscope de rayons X à dispersion d’énergie

(EDS, anglais pour Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy) qui est dédié à l’analyse chimique

de l’échantillon. Lors de la desexcitation d’un atome suite à l’interaction avec un électron,

un rayonnement X possédant une énergie caractéristique de la nature de cet atome est émis.

A l’aide de l’analyse du spectre d’énergie des rayons X, on peut faire une analyse chimique

de la zone balayée par le faisceau incident.

Préparation des échantillons

Les échantillons pour le MEB ont été enrobés dans une résine conductrice puis polis à

l’aide de papiers SiC de granulométrie décroissante (P320 à P4000). Une dernière étape de

finition est réalisée à l’aide d’une table de polissage vibratoire (VibroMet). L’échantillon est

placé dans un porte échantillon lesté puis placé sur un tapis qui est submergé d’une solution

aqueuse contenant de la silice collöıdale en suspension (OPS). La vibration du bâti permet

à l’échantillon de se déplacer sur le tapis. Cette étape permet d’obtenir un polissage d’une

très grande qualité. Notons que le nettoyage des échantillons est primordial. En effet, la silice

a tendance à cristalliser à la surface de ces derniers et se loge sur les précipités. Le temps

de polissage a également son importance, un temps plus important permettra d’obtenir une

surface mieux polie mais augmentera la quantité finale de silice cristallisée à la surface. Des

temps de polissage compris entre 2h et 24h ont été testés, l’idéal se situant aux alentours de

4h. La procédure de nettoyage qui a permis d’obtenir les meilleurs résultats dans le cadre de

ma thèse est la suivante :

1. Diluer l’OPS avec de l’eau distillée et laisser continuer le polissage pendant 1h.

2. Nettoyage de la surface à l’aide d’un coton plongé dans une eau savonneuse tout en

faisant attention à ce que la surface ne sèche pas.

3. Bain à ultrasons dans l’acétone pendant 1h avec l’échantillon à l’envers.

4. Bain à ultrasons dans l’éthanol pendant 1h avec l’échantillon à l’envers.

5. Séchage.

Une étape supplémentaire peut aussi être réalisée : elle consiste à polir à l’aide d’un tapis

sur lequel on applique une solution diamantée possédant une granulométrie de 3 µm suivi

de 1 µm avant l’étape de la table vibratoire. Cette étape n’est pas nécessaire mais permet

d’améliorer un peu la qualité globale du polissage.
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Instrumentation et conditions

Un MEB Merlin Zeiss muni d’un canon à émission de champ à été utilisé lors de cette

étude. Ce microscope est muni d’un décteur à électrons secondaires, un détecteur à électrons

rétrodiffusés et un détecteur EDS. Les échantillons ont été observés avec une tension d’accélé-

ration de 15 kV pour un courant de sonde de 5 nA.

Détermination de la composition nominale

La composition nominale a été déterminée à l’aide de deux mesures EDS sur des surfaces

rectangulaires (2 millions de coups) à un grandissement de 30x.

Détermination de la fraction volumique

Pour pouvoir déterminer la fraction volumique de la phase L12, on la considère comme

étant égale à la fraction d’aire. La fraction d’aire de la phase L12 a été mesurée à partir du

seuillage automatisé d’au moins 15 images en électrons rétrodiffusés, réparties uniformément

sur l’échantillon, à un grandissement de 10kx. L’incertitude est un intervalle de confiance à

95%. Cette incertitude a été calculée sur la base de l’hypothèse de la distribution des mesures

selon une loi normale centrée sur la moyenne. Dans ce cas, l’intervalle de confiance à 95%

(I95%) est donné par [137] :

I95% = 1, 96
σt√
n

(3.7)

Avec σt l’écart-type de la distribution et n le nombre de mesures.

3.2.2.3 MET

La microscopie électronique en transmission est une méthode d’imagerie mettant à contri-

bution les interactions entre un faisceau d’électrons et un échantillon assez mince pour per-

mettre la transmission de ce faisceau.

Principe

Dans un microscope électronique à transmission (MET), un faisceau d’électrons est

condensé sur un échantillon à l’aide de plusieurs lentilles électromagnétiques. Le faisceau

intéragit avec l’échantilon et forme une image électronique dans le bas de la colonne. Cette

image électronique est traduite en image optique avec un détecteur d’électrons. En plus de

l’imagerie traditionelle, cette technique permet d’avoir accès à la figure de diffraction de

l’échantillon. En effet, on peut se placer dans le plan focal du faisceau en agisseant sur les

lentilles. On peut ainsi obtenir des informations cristallographiques telles que la structure

des phases observées et leurs relations d’orientation. En sélectionnant le faisceau transmis

ou un faisceau diffracté à l’aide d’un diaphragme, on obtient une image en champ clair ou en

champ sombre, respectivement. Il est ainsi possible de faire de l’imagerie avec un contraste

cristallographique.

Comme dans un MEB, un MET peut être muni d’un détecteur EDS, permettant de faire
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une analyse chimique de l’échantillon. L’avantage du MET est de permettre d’obtenir une

résolution spatiale plus intéressante du fait de la faible épaisseur de l’échantillon et donc

d’une plus petite zone d’interaction.

Préparation des échantillons

La préparation des échantillons nécessite plusieurs étapes :

— Découpe : suite aux traitements thermiques, les barreaux sont découpés en rondelle

de 13 mm de diamètre et de moins de 1 mm d’épaisseur. Ces rondelles sont ensuite

découpées en quatre quarts de disque.

— Mise en forme : Les quarts de disques sont arrondis manuellement à l’aide d’un papier

SiC P320 jusqu’à obtenir des disques de 3 mm de diamètre.

— Amincissement mécanique : Les disques de 3 mm de diamètre sont ensuite amincis à

l’aide d’un papier SiC plus fin (P1200), jusqu’à obtenir une épaisseur proche de 100

µm.

— Amincissement électrochimique : Les lames amincies ont été électropolies avec un

Tenupol-5 à double jet. L’électrolyte et les conditions d’électro-polissage optimales

déteminées durant cette étude sont : 10% d’acide perchlorique (HClO4) dans du métha-

nol à une température de -35°C et une tension de 20V. Dans ces conditions, on observe

un courant stable allant de 130 à 150 mA et un temps de perçage compris entre 40 et

70 secondes.

— Observation et rectification : Une fois les lames percées, on les observe au microscope

optique ou électronique. Les lames sont éventuellement réctifiées à l’aide d’un amincis-

seur ionique Gatan PIPS.

Instrumentation

Pour les observations de routine, un JEOL2000EX avec une pointe LaB6 a été utilisé.

Pour l’analyse chimique, nous avons utilisé un FEI F20 muni d’un canon à émission de

champ, en mode STEM.

Conditions d’observation

Pour observer les précipités, on se place toujours en axe de zone 〈100〉 (Fig. 3.3a). Les

microstructures des alliages étudiés dans cette thèse sont essentiellement biphasées avec

une matrice cfc et une phase de structure L12. La phase cfc diffracte seulement les plans

possédant des indices de Miller de même parité. La phase L12 est une surstructure d’une

phase cubique simple (cs), elle diffracte alors sur tous les plans d’indices de Miller (hkl). Pour

l’imagerie en champ sombre, on sélectionne généralement la tache correspondant aux plans

(110). Cependant, dans certains cas (notamment pour l’alliage TA7), la tache (210) a été

sélectionnée quand elle permettait d’obtenir des images de meilleure qualité. Pour effectuer

un champ sombre, on se place dans de bonnes conditions d’observation en tiltant légèrement

l’échantillon par rapport à l’axe de zone (Fig. 3.3b). En choisissant une de ces taches et en
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la ramenant au centre de l’axe optique du microscope, on peut ainsi faire un champ sombre

(Fig. 3.3c).

Figure 3.3 – Observation des précipités en champ sombre, a) cliché de diffraction en axe de zone
〈100〉, les taches correspondant aux plans (110) et (210), utilisées pour l’imagerie en champs sombre,
sont mises en évidence b) cliché de diffraction en condition d’observation optimale, dans lequel on
sélectionne la tache correspondant au plan (110) pour faire une image en champ sombre. c) Image en
champ sombre correspondante.

3.2.2.4 Calorimétrie différentielle à balayage

La calorimétrie différentielle à balayage (DSC, anglais pour Differential Scanning Calo-

rimetry) est une méthode permettant de caractériser les transformations de phases dans un

échantillon.

Principe

Le principe de la DSC est la mesure de la différence de flux de chaleur entre un échantillon

et une référence. Lors d’une transition de phase dans l’échantillon, une quantité de chaleur

est échangée avec le système, ce qui se traduit par la présence d’un pic sur le thermogramme.

On peut ainsi déterminer les températures de transitions de phases. On peut aussi déterminer

la nature de la transition en fonction de son caractère exothermique ou endothermique.

Préparation des échantillons
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Les échantillons pour la DSC ont été préalablement soumis au traitement thermique de

l’étude thermodynamique (1150°C/48h + 900°C/403h). Ils ont ensuite été préparés à partir

d’une rondelle de 13 mm de diamètre et de 1,5 mm d’épaisseur. Un parallélépipède de dimen-

sions 4x4x1,5mm est prélevé au centre de cette rondelle puis poli sur toutes ses faces avec

un papier SiC P500 jusqu’à l’obtention d’un parallélépipède de dimensions 3,5x3,5x0,9mm.

L’échantillon ainsi préparé possède une masse comprise entre 70 et 80 mg.

Conditions expérimentales

La DSC a été effectuée à l’aide d’un calorimètre à flux de chaleur Netzsch 404. Les

échantillons sont placés dans un creuset en alumine et chauffés jusqu’à 1400°C avec une

vitesse de 10°C·min−1 sous une atmosphère dynamique d’Ar. Avant de tester un nouvel

échnatillon, une ligne de base est effectuée. Cette opération consiste à effectuer un cycle de

chauffe à vide afin de pouvoir soustraire la réponse thermique des creusets lors de l’analyse.

Afin de s’assurer de la répétabilité de la mesure, deux échantillons ont été testés par compo-

sition d’alliage. Les valeurs de températures de transus données correspondent aux moyennes

de ces deux mesures. Dans le cadre de cette étude, la différence entre les deux mesures n’a

jamais été supérieure à 2°C.

Détermination des températures de transus

Les températures de transus ont été mesurées aux points initiaux et finaux des pics avec

la méthode des tangentes (Fig. 3.4).

Figure 3.4 – Détermination des températures de transition dans l’alliage TA5 à l’aide de la méthode
des tangentes.

56
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3.2.2.5 Mesure de densité

La densité des alliages a été mesurée à l’aide de la méthode d’Archimède, en comparant

le poids apparent des échantillons dans l’air et dans l’eau distillée. Pour faire ces mesures,

une balance Metler-Toledo XP a été utilisée.

Préparation des échantillons et conditions expérimentales

Pour les mesures de densité, un cylindre de 13 mm de diamètre avec une masse d’environ

5g a été préparé pour chaque alliage. Toutes les faces des cylindres sont préalablement polies

avec un papier SiC P1200. Cinq mesures par échantillon ont été effectuées. La valeur de

densité exprimentale est la moyenne de ces cinq mesures et l’incertitude donnée correspond

à un intervalle de confiance à 95% (eq 3.7).

3.2.2.6 Sonde atomique tomographique

La sonde atomique tomographique (SAT) est une méthode de caractérisation analytique

de haute résolution permettant de reconstruire la position des atomes en trois dimensions.

Principe général

La SAT est une méthode destructive de haute résolution dans laquelle un échantillon est

soumis à un champ électromagnétique important. Les échantillons sont préparés sous forme

de pointes très fines pour mettre à profit l’effet de pointe permettant de concentrer le champ

électrique à l’extrémité de cette dernière. Ainsi, les atomes à la surface de la pointe sont

ionisés sous l’effet de ce champ. L’émission de ces atomes est déclenchée par une impulsion

électrique. Cet appareil est couplé à un spectromètre de masse en deux dimensions qui mesure

le temps de vol des ions dans la chambre d’analyse et permet de localiser l’impact. De cette

manière, on peut déterminer le rapport masse/charge de la particule, en déduire sa nature

et finalement sa position dans la pointe lors de son émission.

Préparation des échantillons

A la suite du traitement thermique, les échantillons ont été découpés en bâtonnets

avec une section carrée de 1 mm de côté. Ces bâtonnets ont ensuite été amincis par voie

électrochimique à l’aide une goutte d’éléctrolyte placée dans une boucle dans laquelle passe

un courant électrique. On évase le bâtonnet par mouvement de va-et-vient jusqu’à l’obtention

d’une pointe fine.

Instrumentation

La SAT a été effectuée au Groupe de Physique des Matériaux de Rouen dans le cadre

d’un dépôt de projet METSA. Les mesures on été réalisées sur un appareil CAMECA LEAP

4000 HR. L’analyse des résultats a été effectuée à l’aide du logiciel GPM 3D Software.

Détermination de la composition des phases

Pour différencier les atomes dans l’espace, on choisit les pics du spectre de masse qui cor-
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3.2 Méthodes expérimentales CHAPITRE 3 : Méthodes

respondent à des valeurs qui ne sont pas communes à plusieurs éléments. Cependant, tous les

pics du spectre doivent être pris en compte pour obtenir une quantification précise. Les pics

qui se superposent ont ainsi été déconvolués à l’aide des rapports isotopiques élémentaires.

La composition des phases a été déterminée en ajustant un volume ellispöıdal équivalent

dans la matrice et dans un précipité. Les spectres correspondant aux volumes sélectionnés

ont ensuite été analysés séparemment. Une autre technique mettant en oeuvre une méthode

de clustering a aussi été utilisée et donne des résulats équivalents.

3.2.3 Dureté

La dureté est une méthode de caractérisation mécanique qui permet d’évaluer la capacité

de pénétration d’un indenteur de géométrie connue dans un matériau. La mesure de la durété

se fait par l’analyse de la trace laissée par l’indenteur (indent). La dureté caractérise donc

la déformation plastique.

Préparation des échantillons

Les échantillons pour la mesure de la dureté ont été enrobés dans une résine. Une étude

préalable a été effectuée afin de mesurer l’effet de l’enrobage sur la dureté. Cette étude

a montré que l’enrobage n’a aucune influence sur les valeurs de dureté. Les enchantillons

enrobés ont été polis avec des papiers SiC P2000, P4000 et finalement avec une solution

diamantée de granulométrie 3µm puis 1µm à l’aide d’une machine de polissage automatique

Struers Tegramin-30.

Instrumentation et conditions

Dans le cadre de cette étude, la dureté a été évaluée à l’aide d’un microduromètre FM-700

muni d’un indenteur Vickers. Cette méthode utilise un indenteur pyramidal de base carrée

avec un angle de cône de 136°. La dureté Vickers (HV ) se calcule avec l’équation [138] :

HV =
2Fsin(θ/2)

gd2
(3.8)

Avec F la force appliquée (N), θ=136° l’angle au sommet entre faces de l’indenteur, g ' 9,81

m·s−2 l’accélération de la pesanteur et d la moyenne des diagonales de l’indent.

La dureté a été mesurée par l’application d’une charge de 200gf pendant 10 secondes.

Un total de 20 indents ont été effectués par échantillon. Ces indents ont été effectués le long

d’une ligne allant du centre jusqu’à l’extrémité de l’échantillon. La dureté expérimentale est

la moyenne de ces 20 mesures et l’incertitude donnée correspond à un intervalle de confiance

à 95% (eq 3.7).
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3.2.4 Méthode de détermination de la taille des précipités

3.2.4.1 Mesure de la taille des précipités

Pour caractériser la taille des précipités, on considérera le diamètre d’un disque de surface

équivalente. On mesure alors l’aire A de l’image du précipité et le diamètre d est donné par :

d =
1

2

√
A

π
(3.9)

L’incertitude sur le diamètre moyen est un intervalle de confiance à 99%. Cette incertitude

a été calculée sur la base de l’hypothèse de la distribution des mesures selon une loi normale

centrée sur la moyenne. Dans ce cas, l’intervalle de confiance à 99% (I99%) est donné par [137] :

I99% = 2, 58
σt√
n

(3.10)

3.2.4.2 Sélection de la méthode de mesure

L’étude de la cinétique de coalescence repose principalement sur la mesure des tailles

de précipités en fonction des conditions de traitements thermiques. Pour cette raison, la

méthode de mesure doit être la plus reproductible et fiable possible. De par la faible taille

des précipités au début de la coalescence, nous avons choisi d’observer les microstructures

en MET en utilisant la méthode du champ sombre. Trois problématiques principales sont

associées à la détermination des tailles :

— Superposition : lorsque les précipités sont petits et que la zone d’observation dans la

lame est épaisse, on obtient souvent une superposition de précipités.

— Différences de contraste : une déformation en lame, même faible, due à la préparation

peut entrâıner une hétérogénéité du contraste sur l’image en champ sombre.

— Artéfacts : la présence d’artéfacts est due à la variabilité de la qualité de l’électropolissage

(oxydes, déformations de la lame).

Dans le cadre de cette étude, nous avons considéré deux méthodes de détermination de

la taille des précipités : le seuillage automatisé et l’entourage manuel. Dans les deux cas,

les images brutes sont soumises à une étape préalable de traitement afin d’homogénéiser le

constraste et d’éliminer au maximum les artéfacts.

Seuillage automatisé

Cette méthode consiste à effectuer un seuillage de manière automatique sur les images

en champ sombre en se basant sur la différence de niveaux de gris entre les deux phases.

Cette fonction a été réalisée à l’aide d’une macro ImageJ. Pour contrecarrer les effets de

l’hétérogénéité du contraste, on utilise la méthode du seuillage local qui permet de seuiller

chaque pixel en fonction du niveau moyen des pixels environnants. On peut ensuite filtrer
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les particules en fonction de leur taille et d’autres critères géométriques (circularité, rapport

d’aspect,...) pour supprimer les valeurs incohérentes. Il faut donc adapter ces critères pour

chaque composition et chaque condition de traitement thermique pour obtenir le meilleur

résultat. De plus, il est nécessaire de vérifier manuellement les résultats à la fin du traitement

automatique.

Méthode manuelle

Cette méthode consiste à détourer les précipités manuellement à l’aide d’une tablette

graphique.

Comparaison entre les méthodes

La méthode automatisée par seuillage est beaucoup plus rapide, malgré les efforts néces-

saires à la bonne initialisation des paramètres pour chaque lame mince. Cependant, elle de-

mande beaucoup de temps de vérification en post-traitement pour sélectionner les précipités

qui ont été mal détourés de par la présence d’artéfacts ou d’une différence de contraste local

trop importante. A l’inverse, lorsque le seuillage est effectué manuellement, l’opérateur peut

choisir de ne pas sélectionner certains précipités en cas de doute. En prenant en compte

le temps de post-traitement, la méthode automatisée nécessite presque autant de temps de

travail que la méthode manuelle.

Par ailleurs, un inconvénient majeur de la méthode automatique repose sur les superpo-

sitions. En effet, dans le cadre de ce type de seuillage, il est impossible de différencier deux

particules qui se superposent. A l’inverse, il est aisé de faire la distinction à l’oeil. Ainsi,

Pour ces raisons, nous avons sélectionné la méthode manuelle pour mesurer les diamètres

des précipités.

3.2.4.3 Etude de la dépendance de l’opérateur

Dans le cadre de cette étude, deux opérateurs ont effectués les mesures manuelles. Deux

séries d’images ont été détourés par les deux opérateurs afin de comparer les résultats obtenus

par ces derniers. Les résultats sont donnés dans le tableau 3.3.

TA5 TA5

900°C/4h30 900°C/13h30

opérateur 1 88,8 ± 1,2 101,0 ± 1,8

opérateur 2 85,0 ± 1,6 99,8 ± 2,4

différence 3,8 ± 2,8 1,2 ± 4,2

Tableau 3.3 – Mesures du diamètre moyen sur la même série d’images par les deux opérateurs ayant
effectué les mesures de cette étude.

On note que les résultats sont similaires entre les deux opérateurs en considérant les

incertitudes. Cependant, l’état TA5 900°C/4h30 présente une différence entre les opérateurs

qui n’est pas comprise dans les incertitudes.
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3.2.4.4 Etude de la dépendance de la lame

Pour la plupart des états de l’étude de la cinétique de coalescence des précipités, une

seule et unique lame a été observée. Par ailleurs, on a souvent accès qu’à un seul grain

dans la zone mince de la lame observée du fait d’une taille importante des grains à la

suite du traitement thermique de mise en solution (1150°C/48h). Ainsi, malgré un nombre

important de précipités mesurés, la zone d’observation est très petite par rapport à la taille

de l’échantillon. Pour s’assurer du fait que la zone observée est représentative de la totalité

de l’échantillon, deux lames différentes ont été observées pour trois états. Les résultats du

seuillage manuel sont donnés dans le tableau 3.4.

TA4 TA7 TA7

900°C/70h 950°C/30min 950°C/1h30

lame 1 184,8 ± 3,6 49,6 ± 0,8 67,4 ± 2,0

lame 2 173,6 ± 3,4 48,8 ± 1,6 63,4 ± 1,2

différence 11,2 ± 7,0 0,8 ± 2,4 4,0 ± 3,2

Tableau 3.4 – Mesures du diamètre moyen pour trois états : TA4 (900°C/70h), TA7 (950°C/30min
et 950°C/1h30) sur deux lames minces indépendantes, ici nommées lame 1 et lame 2.

Les résultats entre deux lames sont similaires mais deux états présentent une différence

entre les deux lames qui n’est pas comprise dans les incertitudes.

De par l’étude des dépendances de la lame et de l’opérateur sur le diamètre moyen, il

semble opportun d’augmenter l’incertitude sur ce dernier. Pour prendre en compte ces effets,

on prendra : Id = 2I99% avec Id l’incertitude totale sur le diamètre et I99% l’incertitude

statistique sur la moyenne, donnée par l’équation 3.10.

3.3 Conclusion

Les méthodes utilisées dans le cadre de cette thèse ont été présentées dans ce chapitre.

La méthode numérique choisie pour étudier le système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni repose sur la

méthode Calphad. Cette méthode, basée sur la description des sous-systèmes binaires et te-

naires permet de prédire les équilibres de phases à l’aide d’une base de données adaptée. Les

méthodes expérimentales ont aussi été présentées. Ainsi, les techniques de caractérisation

MET, MEB, DSC, DRX seront mises en oeuvre pour étudier l’aspect de la stabilité thermo-

dynamique des microstructures étudiées. Enfin, la cinétique de coalescence sera étudiée par

le détourage manuel des précipités sur des images MET prises en champ sombre. Pour finir,

l’aspect mécanique sera abordé à l’aide d’essais de dureté Vickers.
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L’objectif de ce chapitre est de définir des outils pour la conception d’alliages concentrés

complexes à la microstructure cfc+L12. Les résultats présentés ici ont fait l’objet d’une pu-

blication dans Materialia [139]. La stabilité microstructurale est un élément primordial pour

des applications à haute température. En effet, à des températures T telles que T
Tf

> 0, 6,

avec Tf la température de fusion de l’alliage, la diffusion est suffisante pour que la micro-

structure évolue vers la stabilité thermodynamique. C’est la raison pour laquelle l’approche

thermodynamique a été choisie pour concevoir des alliages. L’étude thermodynamique peut

être divisée en plusieurs parties ayant chacune ses objectifs. Dans un premier temps, le do-

maine biphasé cfc+L12 sera décrit dans le système sénaire Al–Ti–Co–Cr–Fe–Ni entre 800°C
et 1000°C à l’aide de calculs effectués avec la méthode Calphad. L’objectif de cette partie

est de décrire l’étendue du domaine d’intérêt et ses frontières et de trouver un moyen de

représentation graphique permettant de faciliter la conception d’alliages. Dans un second

temps, plusieurs compositions d’alliages vont être sélectionnées à l’aide de l’application de

critères pertinents dans un objectif applicatif afin d’évaluer leur potentiel dans ce cadre. Ces

alliages ont ensuite été élaborés. Finalement, ces alliages vont être utilisés pour évaluer la

fiabilité de la base de données d’étude.

4.1 Calculs massifs

4.1.1 Résultats généraux

Dans le but de décrire l’étendue du domaine d’intérêt un calcul massif a été effectué

en considérant la variation de Cr–Fe–Co–Ni de 0 à 100 at.% et Al–Ti de 0 à 20 at.% avec

[Al] + [Ti] ≤ 20 at.% aux deux températures correspondant aux bornes d’intérêt : 800°C
et 1000°C. On appelera “composition cfc+L12” toute composition d’alliage qui possède une

microstructure biphasée cfc+L12. Une composition est considérée comme étant cfc+L12 si et

seulement si elle répond aux critères suivants : [cfc]+[L12] ≥ 99%, [cfc] ≥ 1% et [L12] ≥ 1%,

avec [cfc] la fraction molaire de la phase cfc et [L12] la fraction molaire de la phase L12. Le

nombre de compositions d’alliages répondants à ces critères est donné dans le tableau 4.1.

Nombre Ratio

Compositions calculées 79 695 ––
Compositions cfc+L12 à 800°C 7 617 9,6%
Compositions cfc+L12 à 1000°C 5 878 7,4%
Compositions cfc+L12 à 800°C et 1000°C 4 562 5,7%

Tableau 4.1 – Résultats du calcul massif et proportions de compositions cfc+L12 à 800°C et 1000°C.
Les calculs ont été effectués avec la base de données TCHEA3.

De l’entièreté du domaine calculé, seuls 5,7% des compositions présentent la microstruc-

ture biphasée souhaitée à 800°C et 1000°C. Cela représente tout de même 4562 compositions

bien différentes au vu du pas de calcul considéré. On a donc un champ de possibilité impor-

tant même si le domaine biphasé est assez restreint si on le compare à l’espace compositionnel

du sénaire avec [Al] + [Ti] ≤ 20 at.%. Il est intéressant de remarquer que le nombre de com-
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positions cfc+L12 baisse significativement en augmentant la température de 800°C à 1000°C.

4.1.2 Influence des éléments

L’étape suivante consiste à évaluer l’influence des éléments sur l’obtention de la micro-

structure souhaitée. Afin de quantifier l’influence d’un élément, on utilisera la proportion de

compositions cfc+L12 à 800°C et 1000°C lorsque la concentration de cet élément appartient à

un intervalle donné. Cet indicateur, noté PA([x1, x2]) pour un élément A tel que [A] ∈ [x1, x2]

se calcule de la manière suivante :

PA([x1, x2]) =
N cfc+L12

A ([x1, x2])

N total
A ([x1, x2])

(4.1)

Avec N cfc+L12

A ([x1, x2]) le nombre de compositions cfc+L12 et N total
A ([x1, x2]) le nombre

de compositions calculées avec [A] ∈ [x1, x2]. Une fois ces valeurs obtenues, on peut les

représenter sous forme d’histogrammes, permettant ainsi de visualiser l’effet de chaque

élément (Fig. 4.1). Les éléments ont été regroupés par paires en fonction des tendances

apparentes. Ainsi, les groupes Al–Ti (Fig. 4.1a), Cr–Fe (Fig. 4.1c) et Co–Ni (Fig. 4.1e) ont

été formés.

On constate que PCo et PNi sont des fonctions croissantes des concentrations élémentaires

indiquant que ces deux éléments sont favorables à l’apparition de microstructures cfc+L12.

Cependant, la proportion de compositions présentant une microstructure cfc+L12 pour de

faibles concentrations en Ni est moins importante que pour Co. De plus, la croissance de

PNi est plus forte que celle de PCo. Ainsi, Ni semble plus favorable que Co pour obtenir la

microstructure biphasée souhaitée.

Une tendance similaire est constatée pour Al et Ti avec toutefois la présence d’un maxi-

mum correspondant à une valeur différente pour Al (5%) et Ti (10%).

Les tendances de PCr et PFe sont très différentes des autres éléments avec une décroissance

prononcée indiquant un effet néfaste sur l’obtention de microstructures cfc+L12. On constate

néanmoins un effet plus marqué pour Cr que pour Fe avec l’absence de compositions biphasées

pour [Cr] > 30at.% et [Fe] > 45at.%.

Les tendances sont encore plus marquées lorsque l’on considère la somme des élements

regroupés par paires (Fig. 4.1b, d, f). Ainsi, un seuil inférieur apparâıt sur les groupes (Co,Ni)

et (Al,Ti). En effet, aucune composition cfc+L12 à 800°C et 1000°C n’existe avec [Ni] + [Co]

< 40at.% et [Al] + [Ti] < 7,5at.%. Pour ce qui est de la somme de Cr et Fe, on constate une

décroissance importante de PCr+Fe similaire à celle de Fe.

4.1.3 Coefficients de partage

La répartition d’un élément dans un système biphasé caractérise la propension de cet

élément à se placer préférentiellement dans l’une ou l’autre phase. Il se calcule par le rapport
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Figure 4.1 – Diagrammes illustrant la proportion de compositions cfc+L12 pour des intervalles de
composition donnés. a) Al et Ti, b) somme Al+Ti, c) Cr et Fe, d) Cr+Fe, e) Co et Ni, f) Co+Ni.

des concentrations dans chacune des phases. Le coefficient de partage kA d’un élément A est

donné par la relation :

kA =
[A]L12

[A]cfc
(4.2)
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Avec [A]L12 et [A]cfc la concentration de l’élément A dans la phase L12 et dans la phase cfc,

respectivement.

Les coefficients de partage des compositions cfc+L12 ont été calculés à 800°C. Il sont

tracés en fonction de la composition nominale en figure 4.2. On constate que Cr et Fe se

distribuent préférentiellement dans la phase cfc avec un coefficient de partage inférieur à un.

Cependant, Fe semble mieux s’intégrer à la phase L12 que Cr. En effet, kCr est une fonction

décroissante de [Cr], indiquant un effet de saturation qui est beaucoup moins marqué pour Fe.

A l’inverse, Al et Ti possèdent des coefficients de partage systématiquement supérieurs à un,

ils s’intègrent donc dans la phase L12. On peut remarquer que Ti a un coefficient de partage en

moyenne plus important qu’Al. Enfin, on constate que Ni et Co possèdent un comportement

assymétrique en terme de partage. En effet, malgré un effet très similaire sur la stabilité de

la microstructure biphasé cfc+L12, Co se place préférentiellement dans la phase cfc et Ni

dans la phase L12. Cependant, ce partage peut être inversé pour des compositions nominales

d’alliages très riches ou pauvres en Ni. Pour des compositions intermédiaires telles que 25%

< [Ni] < 60%, la concentration en Ni dans la phase L12 est systématiquement supérieure à

la concentration en Ni dans la phase cfc (Fig. 4.2f).

4.1.4 Composition des phases cfc et L12

La distribution de composition des phases cfc et L12 est donnée en figure 4.3. En accord

avec l’analyse des coefficients de partage, les concentrations d’Al et Ti sont plus élevées dans

la phase L12 que dans la phase cfc et l’inverse est observé pour Cr et Fe. Il est intéressant de

remarquer que la solubilité de Fe dans la phase cfc peut atteindre des valeurs importantes

(jusqu’à 60 at.%). On peut aussi noter que la solubilité de Fe dans la phase L12 est supérieure

à celle de Cr. Du fait de l’assymétrie des coefficients de partage, on constate une distribution

très similaire de Co et Ni dans la phase cfc et une concentration moyenne beaucoup plus

importante dans la phase L12 pour Ni que pour Co.

4.1.5 Phases en présence

Malgré un intervalle de composition très propice à l’apparition de la phase L12 ([Al] +

[Ti] ≤ 20 at.%), un faible pourcentage de compositions cfc+L12 est constaté entre 800 et

1000°C. Ceci s’explique par la présence de phases indésirables dans le cadre de notre étude.

L’analyse des phases stables issue des résultats du calcul massif est donnée dans le tableau 4.2

où l’occurence des phases est donnée en pourcentage de compositions calculées. Une phase

est considérée comme présente si sa fraction molaire dépasse 1%.

On remarque que la phase B2 possède l’occurence la plus élevée, après la phase cfc. En

effet, cette phase est stable pour plus de la moitié des compositions du domaine considéré et

possède une occurence 2,5 fois supérieure à celle de la L12 à 1000°C. Ensuite vient la solution

solide cc, qui apparâıt pour des concentrations élevées en Cr et Fe. Les trois autres types de

phases principales qui apparaissent sont les phases σ, Ni3Ti et les phases de Laves. On peut
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Figure 4.2 – Coefficients de partage des éléments du sénaire pour les 4 562 compositions cfc+L12 à
800°C et 1000°C. a) Al, b) Ti, c) Cr, d) Fe, e) Co, f) Ni

aussi remarquer que l’occurence de la phase L12 baisse significativement de 800°C à 1000°C
montrant une tendance à la dissolution avec l’augmentation de la température.
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Figure 4.3 – Diagrammes de type “bôıte à moustaches” illustrant la distribution de la concentration
des constituants dans les phases a) cfc et b) L12 des 4 562 compositions cfc+L12 à 800°C et 1000°C.
Les moustaches correspondent au minimum et maximum de la répartition. La bôıte correspond aux
quartiles de la répartition et le trait horizontal à la médiane. La moyenne est matérialisée par un
losange noir.

4.2 Représentation graphique

4.2.1 Première approche

4.2.1.1 Représentation de données multi-dimensionelles : une tâche complexe

Le calcul massif s’est révélé très utile pour obtenir des informations sur le domaine

de compositions nominales présentant un biphasage cfc+L12. Cependant, ces informations

concernent le domaine dans sa globalité et ne permettent d’appréhender ses frontières que de

manière floue. Il est donc difficile de les utiliser de manière optimale dans un but de conception

d’alliages. Ainsi, une représentation graphique de ce domaine dans l’espace compositionnel

est nécessaire.

Dans les systèmes binaires et ternaires, les diagrammes de phases sont des moyens

pratiques de représentation des domaines d’équilibre en fonction de la composition et de

la température. Cependant, il est impossible de représenter le diagramme de phases d’un

système comportant cinq constituants ou plus, même à une température donnée. En effet,

un système à n constituants est un système à n − 1 dimensions dans l’espace composition-

nel. Dans notre cas, on a donc affaire à un système à 5 dimensions compositionnelles. En

considérant l’effet de la température et de la fraction de phases, 7 dimensions sont obtenues.

Des choix devront donc être faits pour représenter le domaine d’intérêt. La représentation

choisie doit permettre de visualiser l’étendue du domaine et ses limites en deux dimensions

pour en faciliter la lecture.

4.2.1.2 Analyse en Composantes Principales

L’Analyse en Composantes Principales (ACP) est une méthode classique de statistique

permettant de visualiser en deux ou trois dimensions un ensemble de données multi-dimen-

sionnelles [140]. Le choix se porte ici sur deux dimensions. Les données d’entrées sont donc
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Occurence

Phase 800°C 1000°C Eléments corrélés

cfc 60,1% 68,4% Co, Ni

B2 53,6% 52,7% Al, Fe, Co

L12 37,0% 19,7% Al, Ti, Co, Ni

cc 33,7% 35,5% Al, Cr, Fe

σ 26,9% 11,6% Cr, Fe, Co

Ni3Ti 16,2% 10,9% Ti, Ni

Laves C14 16,3% 13,5% Ti, Fe

Laves C15 11,7% 7,5% Ti, Cr, Co

Heusler 7,9% 0,8% Al, Ti, Ni

Laves C36 0,4% 0,3% Ti, Fe, Co

hc 0,2% 0,0% Al, Cr, Co

Tableau 4.2 – Occurence des différentes phases dans les 79 695 compositions calculées à 800°C et
1000°C et éléments corrélés à l’apparition des phases en question.

les compositions nominales qui permettent d’obtenir une microstructure biphasée cfc+L12.

Dans ce cas, cette méthode consiste à trouver le plan comportant la variance compositionnelle

la plus importante dans notre espace compositionnel à 5 dimensions. On cherche alors les

valeurs propres de la matrice de variance-covariance. Les valeurs propres trouvées avec les

données du calcul massif sont données dans le tableau 4.3.

Facteur Valeur propre Pct. variable Pct. cumulé

1 0.0772 83,2% 83,2%

2 0.0102 11,0% 94,2%

3 0.0032 3,5% 97,7%

4 0.0016 1,7% 99,4%

5 0.0006 0,6% 100,0%

Tableau 4.3 – Valeurs propres de la matrice de variance-covariance en considérant les 4 562 composi-
tions cfc+L12 issues du calcul massif. Les facteurs sont les variables compositionnelles (concentrations
élémentaires) après changement de repère.

Chaque valeur propre est associée à un facteur qui correspond à une nouvelle variable. On

remarque ainsi la présence d’un axe principal prenant en compte plus de 83% de la variance

totale (tableau 4.3). La prise en compte des facteurs 1 et 2 englobe 94% de la variance totale

du domaine ce qui est très satisfaisant.

L’analyse de la relation entre les facteurs (variables après changement de repère) et

les variables se fait en calculant la matrice de corrélation variable-facteur (tableau 4.4).

Cette analyse donne de nombreuses informations sur l’étendue du domaine cfc+L12. On

constate que F1 est fortement corrélé à la concentration en Ni et fortement anti-corrélé à

celle en Co, ce qui correspond à une substitution Co–Ni. Les facteurs F2 et F3 sont fortement
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F1 F2 F3 F4 F5

Al 0,08 0,15 0,15 0,61 -0,64

Ti -0,07 -0,08 0,11 -0,76 -0,48

Cr 0,02 0,00 -0,91 0,03 0,08

Fe 0,02 -0,82 0,22 0,17 0,28

Co -0,73 0,27 0,20 0,06 0,35

Ni 0,67 0,40 0,23 -0,10 0,40

Tableau 4.4 – Matrice de corrélation variable-facteur des vecteurs propres pour les 4 562 composi-
tions cfc+L12.

corrélées aux variables Fe et Cr, respectivement. De ce fait, si on représente les données de

compositions nominales des alliages selon F1 et F2 qui constituent les deux axes possédant les

variances les plus élevées, l’effet de Cr sera totalement occulté, ce qui n’est pas souhaitable.

La représentation de cette ACP doit donc être considérée en intégrant F1, F2 et F3 (Fig. 4.4).

Figure 4.4 – Représentation des 4 562 compositions cfc+L12 selon les facteurs : a) F1 et F2, b) F1
et F3. Les vecteurs correspondant aux variables compositionnelles sont superposés aux compositions
cfc+L12.

La représentation selon les facteurs F1, F2 et F3 révèle des nuages de points aux al-

lures très particulières, très proches de quasi-ternaires Fe–Co–Ni (Fig. 4.4a) et Cr–Co–Ni

(Fig. 4.4b). La figure 4.4b nous permet de constater que les alliages riches en Ni acceptent

une concentration en Cr plus importante que les alliages riches en Co. Il est plus difficile

de tirer des conclusions sur la représentation de F1 et F2 (Fig. 4.4a). Cette méthode de

représentation ne s’avère donc pas idéale pour appréhender avec précision les frontières du

domaine biphasé. Cependant, l’analyse en composante principale révèle que les substitutions

Co–Ni constituent une caractéristique importante de ce domaine.

4.2.1.3 Isoplèthes

Le tracé d’isoplèthes est une approche qui peut être intéressante pour la visualisation

des domaines d’intérêt. De la même manière qu’un diagramme binaire, cette approche per-
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met de visualiser les domaines de phases en fonction de la température et d’une variable

compositionnelle (ici notée x). Nous avons vu dans la partie 4.1.2 que les additions de Cr

et Fe déstabilisent les microstructures cfc+L12. Par ailleurs, la somme [Al] + [Ti] = 12,5

at.% permet d’obtenir le domaine cfc+L12 le plus étendu (Fig. 4.1f). Ainsi, on peut par

exemple décider de garder les éléments des 3 groupes en proportion équimolaire ([Al] = [Ti],

[Cr] = [Fe] et [Co] = [Ni]) et substituer le groupe (Cr,Fe) au groupe (Co,Ni), permettant

ainsi de visualiser les limites du domaine biphasé dans cette configuration. L’isoplèthe ainsi

construite s’écrit (AlTi)12,5(CrFe)x(CoNi)87,5−x avec x la variable compositionnelle. Cette

isoplèthe a été tracée avec la base de données TCHEA3 et est montrée en figure 4.5a.

Figure 4.5 – Isoplèthes a) (AlTi)12,5(CrFe)x(CoNi)87,5−x, b) Al5Ti7,5(CrFe)x(CoNi)87,5−x
tracées avec la base de données TCHEA3.

Cette méthode a l’avantage de donner clairement les limites du domaine d’intérêt. Ainsi,

la valeur maximale de la somme [Cr] + [Fe] pouvant être atteinte en conservant une micro-

structure cfc+L12 entre 800°C et 1000°C est [Cr] + [Fe] = 25 at.% (Fig. 4.5a). On constate

que pour cette isoplèthe, la phase B2 est la phase qui apparâıt comme limitante. De par

l’analyse de l’occurence des phases, on sait que la phase B2 est principalement corrélée à la

présence d’Al (tableau 4.2). On peut alors modifier le ratio Al/Ti pour repousser le domaine

de stabilité de cette phase. On remarque ainsi sur l’isoplèthe Al5Ti7,5(CrFe)x(CoNi)87,5−x

(Fig. 4.5b) que la limite est repoussée à [Cr] + [Fe] = 28 at.%. Cette méthode est très vi-

suelle mais extrêmement limitée de par le nombre important de combinaisons d’éléments et

de proportions qu’elle offre.

4.2.1.4 Coordonnées parallèles

La méthode des coordonnées parallèles permet de visualiser des corrélations entre va-

riables dans un ensemble de données multi-dimensionelles. Les 4562 compositions cfc+L12

du calcul massif sont représentées avec ce type de représentation en figure 4.6. Outre la

représentation de toutes les dimensions sur un même graphique, la méthode permet de vi-

sualiser les frontières du domaine biphasé. A titre d’exemple, la concentration maximale en

Cr pouvant être atteinte pour une concentration en Fe donnée est directement accessible par

lecture du diagramme. Néanmois, la lisibilité des détails est entachée par la superposition

d’un nombre important de données nécessaires à la description du domaine.
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Figure 4.6 – Graphique de type “coordonnées parallèles” où chaque alliage qui présente une micro-
structure cfc+L12 à 800 et 1000°C est représenté par une ligne reliant la composition des différents
éléments. Un gradient de couleur a été appliqué à la concentration en fer.

4.2.2 Représentation personnalisée

Avec les infomations recueillies à l’aide du calcul massif, on peut construire un moyen de

représentation personnalisé et représentatif du système. Nous avons vu que les éléments Cr

et Fe stabilisent d’autres phases au détriment de la microstructure biphasée cfc+L12. A ce

titre, nous allons nous intéresser dans un premier temps à la représentation du diagramme

quaternaire Al–Ti–Co–Ni. Les additions de Cr et de Fe seront abordées dans un second

temps.

4.2.2.1 Système quaternaire Al–Ti–Co–Ni

Ce système quaternaire comporte deux sous-systèmes binaires possèdant une phase de

structure L12 : Ti–Co avec Co3Ti (Fig. 4.7a) et Al–Ni avec Ni3Al (Fig. 4.7b). Cui et al. ont

montré expérimentalement qu’il existe un champ continu de phase L12 entre Ni3Al et Co3Ti

avec des substitutions Al–Ti et Co–Ni [141]. Afin de vérifier que cette continuité est bien

décrite par la base de données TCHEA3, des calculs d’équilibre ont été éffectués à 800°C
dans le quaternaire. Les domaines de phases cfc et L12 ainsi que le domaine biphasé sont

représentés dans un tétraèdre en figure 4.7c.

La continuité du domaine de phase L12 est effectivement bien décrite par la base de

données (Fig. 4.7c). On observe aussi un champ continu de phase cfc entre les sommets

correspondant aux éléments Co et Ni du diagramme quaternaire. Entre ces deux domaines

monophasés se situe le domaine cfc+L12 qui est lui aussi continu entre les compositions riches

en (Al,Ni) et celles riches en (Ti,Co). On constate que cette continuité est fortement orientée
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Figure 4.7 – Diagrammes binaires a) Ti–Co, b) Al–Ni, c) diagramme quaternaire Al–Ti–Co–Ni à
800°C

suivant un axe tel que la somme [Ni] + [Co] soit constante. Il semble alors opportun de

choisir de faire la représentation en deux dimensions selon le plan qui est dans la continuité

du domaine biphasé (Fig. 4.8a). De cette manière, on pourra observer le domaine dans la

direction de son extension. Ce plan correspond à une équation de type [Al] + [Ti] = s (ou

[Co] + [Ni] = 1 - s). La représentation sera faite pour s = 12,5 at.%. Il y a deux axes

orthogonaux sur cette représentation : un axe de susbstitution Al–Ti, représenté en abscisse

et un axe de substitution Co–Ni, représenté en ordonnée. On peut ensuite choisir de mettre en

évidence les domaines de phases (Fig. 4.8b) ou encore de se focaliser sur le domaine cfc+L12

(Fig. 4.8c), permettant ainsi de visualiser la fraction de phase L12 à l’aide d’un gradient

de couleurs. Cette dernière option offre la possibilité de pouvoir combiner les résultats issus

de calculs à différentes températures afin de ne représenter que le domaine de compositions

biphasées dans un intervalle de température d’intérêt. Ainsi, pour la figure 4.8c, le domaine

de composition représenté contient toutes les compositions présentant une microstructure

cfc + L12 à 800°C, 900°C et 1000°C.

4.2.2.2 Sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni

Représentation du domaine
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Figure 4.8 – a) Section du quaternaire Al–Ti–Co–Ni selon laquelle on choisit de faire la
représentation. b) Section [Al] + [Ti] = 12,5 at.% calculée à 800°C avec l’accent sur les phases
en présence. c) Section [Al] + [Ti] = 12,5 at.% calculée à 800°C, 900°C et 1000°C avec l’accent sur le
domaine cfc+L12 et sur la fraction de L12

La généralisation de cette représentation au sénaire consiste à représenter une section du

quaternaire pour des taux de Cr et de Fe variables. Le calcul des compositions se fera de

la même manière que précédemment, en considérant [Al] + [Ti] = 12,5 at.%. On ajoutera

ensuite Cr et Fe par pas de 5 at.% en substituant la somme des concentrations de ces éléments

à la somme [Ni] + [Co]. La représentation ainsi construite permet de visualiser l’influence

des additions de Cr et Fe sur les substitutions Al–Ti et Co–Ni (Fig. 4.9).

Comme suggéré dans la partie précédente, le domaine biphasé représenté est issu de la

superposition de calculs à 800°C, 900°C et 1000°C. Une section du quaternaire Al–Ti–Co–Ni

n’est représentée que si au moins une composition est prédite avec une microstructure

cfc+L12 aux trois températures données plus haut. Ainsi, aucune composition cfc+L12

n’existe dans cette représentation pour une concentration nominale telle que [Cr] ≥ 25 at.%
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Figure 4.9 – Diagramme de représentation de l’étendue du domaine biphasé cfc+L12 dans le sénaire
Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni pour [Al] + [Ti] = 12,5 at.%. Le domaine représenté est issu d’une superposition
de calculs à 800°C, 900°C et 1000°C. Le gradient de couleur correspond à la fraction molaire de L12
à 800°C

et [Fe] ≥ 55 at.%. La superposition d’un gradient de couleur dans cette représentation permet

de visualiser une donnée supplémentaire.

Description du domaine

La lecture du diagramme met en évidence que les régions riches en Ni (partie haute des

sections) et les régions riches en Co (partie basse des sections) sont inégales vis-à-vis des

additions de Cr et Fe (Fig. 4.9). En effet, avec les addition de Cr et Fe, on remarque que

les alliages riches en Co ne présentent plus le biphasage souhaité, il n’existe notamment pas

de compositions cfc+L12 qui ne comportent ni Al ni Ni pour [Cr] ≥ 15 at.% et [Fe] ≥ 10

at.%. Cependant, les régions mixtes en (Co,Ni) (zones centrales des sections) permettent

d’atteindre des taux de Cr et Fe bien plus importants. On constate aussi que le domaine se
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restreint progressivement avec les ajouts de Cr et Fe, excepté pour l’addition de Cr entre

15% et 20% où la disparition du domaine est brutale et homogène sur toute la section.

En considérant des concentrations fixes en Cr et Fe, les substitutions Co–Ni doivent être

accompagnées de substitutions Al–Ti pour rester dans le domaine cfc+L12. Cette dernière

remarque prend encore plus son sens en considérant des fractions de Cr et Fe croissantes.

En effet, au fur et à mesure de la restriction du domaine, les substitutions Co–Ni et Al–Ti

deviennent particulièrement liées. Il est intéressant de noter que des compositions riches en

Fe peuvent être atteintes mais dans un domaine très restreint et avec des fractions de phase

L12 très faibles.

Effet des éléments sur la fraction de phase L12

Les additions de Cr et Fe ont un effet marqué sur la fraction de L12, en particulier dans

certaines zones de l’espace compositionnel.

Figure 4.10 – Nuages de point contenant les 4 562 compositions cfc+L12 issues du calcul massif
montrant l’impact de Cr (a,b) et Fe (c,d) sur la somme des solubilités de Al et Ti dans les phases cfc
(a,c) et L12 (b,d).

En premier lieu, on note que l’addition de Cr augmente la fraction de phase ordonnée

de manière uniforme. Cet effet est en particulier visible sur les sections telles que [Fe] =

0% , mais s’observe aussi pour les compositions qui incluent Fe. Il peut s’expliquer par la

diminution de la solubilité de Al et Ti dans les phases cfc et L12 causée par la présence de Cr.

Cet effet est illustré avec la figure 4.10 sur laquelle chaque point représente une composition
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issue du calcul massif. Cette dernière permet de mettre en évidence l’effet de la concentration

en Cr sur la somme [Al] + [Ti] dans la phase cfc (Fig. 4.10a) et la phase L12 (Fig. 4.10b).

Cette modification de solubilité entrâıne alors, par effet de levier, une augmentation de

la fraction de L12. Notons que cet effet a déjà été mis en évidence dans le système ternaire

Al–Cr–Ni [142] mais également dans des alliages issus du système Ti–Cr–Co [143]. Ce constat

peut donc être généralisé sur l’ensemble du sénaire. Cet effet est beaucoup moins marqué

pour Fe (Fig. 4.10c,d), ce qui explique pourquoi on n’observe pas d’augmentation globale de

la fraction de L12 en augmentant la fraction de Fe.

Cependant, les additions de Fe engendrent des modifications locales de fraction volu-

mique assez importantes. Tout d’abord, on constate une augmentation conséquente de la

fraction de L12 à [Cr] = 0% pour les alliages dont la concentration est riche en Ti. En effet,

des fractions de L12 supérieures à 70% à 800°C sont atteintes dans ces zones (Fig. 4.9). Elle

peuvent s’expliquer par la présence d’un domaine compositionnel pour lequel la phase L12

étend considérablement sa solubilité dans le quaternaire Ti–Fe–Co–Ni. Cette prédiction est

inattendue et demande à être vérifiée expérimentalement, elle sera discutée plus amplement

dans la partie 4.5. De manière similaire, on constate une augmentation significative de la

fraction de L12 dans la zone riche en (Al,Ni) avec l’augmentation de la concentration en

Fe jusqu’à [Fe] ≥ 30 at.%. Cette augmentation peut s’expliquer par l’existence d’une autre

phase de structure L12 dans ce système : Ni3Fe. Son domaine de stabilité se situe en dessous

de 500°C mais joue un rôle important sur le domaine de solubilité de la phase L12 dans

le ternaire Al–Fe–Ni. En particulier, il existe une solubilité complète entre Ni3Fe et Ni3Al

pour des températures inférieures à 500°C. Cette solubilité disparâıt avec l’augmentation de

la température mais on montre que Ni3Al garde une solubilité importante pour Fe à des

températures supérieures (Fig. 4.11) et notamment à 800°C qui est la température pour la-

quelle la fraction de L12 a été représentée sur la figure 4.9. Cette solubilité supérieure explique

l’augmentation de la fraction de L12 des compositions riches en (Al,Ni) avec l’augmentation

de la fraction de Fe.

Finalement, pour des fractions de Fe supérieures à 30 at.%, on constate une diminution

de la fraction de L12 sur l’entièreté du domaine de stabilité. Cette diminution s’explique par

le rôle de Co et Ni sur la stœchiométrie de la phase L12. Cette stœchiométrie peut s’écrire

de la manière suivante : (Co,Ni)3(Al,Ti). En effet, comme nous l’avons mis en évidence en

figure 4.3, Fe possède une solubilité limitée dans la phase L12. De par la manière dont la

représentation est construite, Fe se substitue à Co et Ni. Ainsi, la diminution des concentra-

tions de Co et Ni avec l’augmentation de celle du Fe résulte en une diminution de la fraction

de L12 par manque des éléments Ni et Co pour faire précipiter la phase L12.

Effet des éléments sur les températures de transition

L’analyse effectuée précédemment permet de représenter le domaine d’alliages possédant

une microstructure cfc+L12 entre 800°C et 1000°C. Cependant, elle ne permet pas de vi-

sualiser les températures de transition, qui sont des données importantes pour le traitement

thermique des alliages. Parmi celles-ci, la température de solvus de la phase L12 qui est
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Figure 4.11 – Représentation de la zone riche en Ni du ternaire Al–Fe–Ni montrant l’évolution
de l’étendue de la phase L12 (lignes pointillées) entre 500°C et 1000°C. Avec la diminution de la
température, le domaine de solubilité de Ni3Al croit en direction de Ni3Fe jusqu’à atteindre la so-
lubilite mutuelle à 500°C. Les domaines ont été tracés à l’aide de calculs effectués avec la base de
données TCHEA3.

définie comme étant la température pour laquelle la phase L12 se dissout dans la matrice cfc,

c’est à dire la température pour laquelle la fraction de phase de L12 tombe à zéro et subsiste

ainsi une phase cfc monophasée. La connaissance de cette température permet de calibrer

le traitement thermique dit de “mise en solution” qui a pour but de dissoudre une phase

secondaire pour la refaire précipiter de manière homogène lors d’un deuxième recuit dit de

“précipitation”. Des calculs supplémentaires ont été effectués, permettant ainsi d’accéder

aux températures de solvus de la phase L12 ainsi qu’aux températures de solidus des alliages

cfc+L12. Ces données peuvent être visualisées à l’aide de la représentation précédemment

décrite : la température de solvus de la phase L12 ainsi que la température de solidus sont

représentées en figure 4.12 et 4.13, respectivement.

Les tendances concernant l’impact des éléments sur la température de solvus sont simi-

laires à celles concernant la fraction de L12 (Fig. 4.12). En effet, on constate une augmen-

tation de la température de solvus avec la concentration en Cr et une diminution de cette

température avec la concentration en Fe, à l’exception de zones concernant les alliages riches

en Ti.

La représentation de la température de solidus est donnée en figure 4.13. On constate

que les alliages riches en Al et Ni possèdent les températures de solidus les plus élevées avec

une diminution marquée en allant vers les compositions riches en Ti et Co. Les additions de

Fe et Cr ont un impact similaire.
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Figure 4.12 – Diagramme de représentation de l’étendue du domaine biphasé cfc+L12 dans le sénaire
Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni pour [Al] + [Ti] = 12,5 at.%. Le domaine représenté est issu d’une superposition
de calculs à 800°C, 900°C et 1000°C. Le gradient de couleur correspond à la température de solvus
de la phase L12.

4.3 Sélection de compositions

4.3.1 Première approche : isoplèthes et sélection de TA1, TA2 et TA3

Une première approche basée sur le tracé d’isoplèthes et de diagrammes d’équilibre a

été utilisée pour concevoir des compositions avant le début de cette thèse. Les compositions

ont été séléctionnées initialement de façon empirique, à partir d’une composition simple

donnant une microstructure cfc+L12. Les éléments d’alliages Cr et Fe ont alors été ajoutés

jusqu’à ce que la limite du domaine soit atteinte. On notera que la fraction volumique de

précipités n’a pas été réellement optimisée. Ainsi, cette méthodologie a amené à la sélection

de trois compositions d’alliages : TA1, TA2 et TA3. On peut placer ces dernières sur les

isoplèthes Al5Ti5CrxFexCoxNi90−3x (TA1 pour x = 16, 7), Al5Ti5CrxFexCo45−xNi45−x (TA2

pour x = 10) et Al5Ti5CrxFe10Co25Ni55−x (TA3 pour x = 20) (Fig. 4.14)
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Figure 4.13 – Diagramme de représentation de l’étendue du domaine biphasé cfc+L12 dans le sénaire
Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni pour [Al] + [Ti] = 12,5 at.%. Le domaine représenté est issu d’une superposition
de calculs à 800°C, 900°C et 1000°C. Le gradient de couleur correspond à la température de solidus.

4.3.2 Calculs massifs : TA4, TA5 et TA6

Dès lors, des compositions nominales possédant des fractions de phase L12 plus im-

portantes ont été envisagées. Durant le processus de sélection, un critère important a été

systématiquement appliqué : les compositions choisies devaient pouvoir être comparées entre

elles d’une manière simple. Dans un premier temps, la sélection a été faite à partir des

résultats du calcul massif avec les critères suivants :

— Un taux de Cr supérieur à 10 at.% afin de garantir une résistance minimale à l’oxyda-

tion.

— Une fraction de phase L12 comprise entre 40% et 50% à 800°C et entre 20% et 30% à

1000°C.

— Présence d’un domaine de mise en solution à haute température.

Des calculs supplémentaires ont été effectués afin de s’assurer que ce dernier critère soit
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Figure 4.14 – Isoplèthes ayant permis la sélection des compositions TA1, TA2 et TA3. a)
Al5Ti5CrxFexCoxNi90−3x (TA1 pour x = 16, 7), b) Al5Ti5CrxFexCo45−xNi45−x (TA2 pour x = 10),
c) Al5Ti5CrxFe10Co25Ni55−x (TA3 pour x = 20)

vérifié. L’application de ces trois critères a permis de diminuer le nombre de compositions

candidates de 4 562 à 62 dont la grande majorité sont de base Ni. De ces 62 composi-

tions, une première composition a été sélectionnée : Al5Ti7,5Cr13,1Fe17,5Co21,9Ni35 (at.%),

nommée TA5. Cette composition est celle qui permet de maximiser les concentrations en Cr

et Fe tout en gardant une concentration en Ni inférieure à 40 at.%. Afin de se donner un

élément de comparaison, une deuxième composition similaire à TA5 mais plus riche en Ni

a été sélectionnée : Al7,5Ti5Cr13,1Fe17,5Co4,4Ni52,5 (at.%), nommée TA4. Cette composition

possède la même concentration en Fe et en Cr que TA5 avec une substitution Co–Ni en

faveur de Ni. Comme nous l’avons vu dans la partie 4.2.2.2, elle doit être accompagnée d’une

substitution Al–Ti pour rester dans le domaine de stabilité des phases cfc et L12.

Enfin, afin de sonder l’effet de la concentration en fer sur les microstructures, une autre

composition a été sélectionnée. Cette dernière a été choisie à partir de TA5, en baissant la

concentration en fer tout en gardant le même ratio [Ni]/[Co]. Cette composition, nommée TA6,

possède la composition suivante : Al5,5Ti7Cr13,1Fe8,8Co25,2Ni40,4 (at.%).

4.3.3 Sélection à l’aide de la représentation graphique : TA7

Toutes les compositions sélectionnées jusqu’ici possèdent une concentration en Ni supé-

rieure ou égale à celle en Co. Il a donc été choisi de sélectionner une composition supplémen-
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taire, plus riche en Co. Cependant, comme illustré précedement (cf. figure 4.9), peu de

compositions riches en Co sont susceptibles de donner des microstructures intéressantes pour

des concentrations importantes en Fe et Cr. Ainsi, une méthodologie plus fine a été adoptée

à partir de la représentation précédemment développée (Fig.4.15). Sur tout le graphique

ainsi représenté, [Al] + [Ti] = 12,5 at.% et [Cr] = 13,1 at.%. Sur la section contenant les

compositions TA4 et TA5 ([Fe] = 17,5 at.%), il apparâıt impossible de sélectionner une

composition plus riche en Co. Il faut donc diminuer la teneur globale en fer. Le choix a été

fait de se positionner sur la même section que TA6, pour garder un élément de comparaison

avec les compositions déjà sélectionnées. Enfin, il est aisé de sélectionner une composition

sur ce graphique en se placant à la limite du domaine. La composition suivante a ainsi été

sélectionnée : Al4,5Ti8Cr13,1Fe8,8Co37,6Ni28 (at.%), nommée TA7.

Figure 4.15 – Sélection de TA7 à l’aide de la méthode de représentation.

4.3.4 Comparaison des alliages TA4, TA5, TA6 et TA7

Les éléments de comparaison entre les compositions d’alliages TA4 à TA7 peuvent se vi-

sualiser en représentant les compositions d’alliages sur un graphique avec un axe représentant

les substitutions Co–Ni en fonction de la teneur en Fe (Fig. 4.16). La fonction de substitution

est donnée par δNi−Co = [Ni]−[Co]
[Ni]+[Co] et permet de représenter le passage du domaine riche en

Ni (δNi−Co = 1) au domaine riche en Co (δNi−Co = −1) tout en substituant linéairement Co

à Ni.

4.3.5 Stratégie de conception d’alliages cfc+L12

La stratégie de sélection appliquée à TA7 peut-être généralisée. En effet, la figure 4.9 est

un bon point de départ mais la représentation peut être affinée en diminuant les pas en Cr et
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Figure 4.16 – Comparaison de la composition des alliages TA4 à TA7. La ligne pointillée est une
illustration de la limite de stabilité du domaine. A gauche de cette limite, il n’est pas possible de
trouver de composition cfc+L12 entre 800°C et 1000°C.

en Fe et en ciblant des domaines de compositions plus ciblées sur les besoins. Par exemple,

on peut choisir de représenter uniquement les compositions d’alliages les plus riches en Cr

pour augmenter la résistance à l’oxydation ou encore les compositions les plus riches en Fe

pour minimiser le coût de l’alliage. La sélection est ensuite facilitée par la représentation

graphique. En effet, on peut faire le choix de se positionner au plus proche des limites du

domaine biphasé si on souhaite maximiser la fraction d’un élément (comme pour TA7 avec

Co). Une autre stratégie consiste à choisir une composition qui est éloignée des frontières

pour minimiser le risque de voir apparâıtre une phase supplémentaire.

Les fractions de phases peuvent ensuite être optimisées à l’aide de la règle du levier entre

la composition de la phase cfc et celle de la phase L12 à une température prédeterminée. Pour

finir, le tracé d’une isoplèthe entre la composition de la phase cfc et de la phase L12 permet

de s’assurer que la fraction souhaitée est bien atteignable en n’introduisant pas de phases

indésirables tout en ne supprimant pas le domaine de mise en solution à haute température.

Conclusion sur la partie calcul de l’étude thermodynamique

La partie numérique de ce travail a permis d’obtenir des informations globales sur le

domaine cfc+L12 dans le sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni. Une méthode de représentation ori-

ginale a été développée permettant de représenter graphiquement les frontières du domaine

biphasé et d’obtenir ainsi des informations plus locales. Pour finir, les données obtenues ont

été utilisées pour concevoir des alliages d’intérêt pour la suite de l’étude.
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4.4 Etude expérimentale

L’étude expérimentale a pour but de s’assurer que les compositions choisies grâce à

l’approche numérique respectent bien les critères fixés dans la partie 4.3. Elle permettra

aussi de faire une première évaluation du caractère prédictif de la base de données TCHEA3

et d’infirmer ou de confirmer expérimentalement les calculs obtenus précédemment.

4.4.1 Compositions prédites cfc+L12 : TA1 à 7

Les 7 alliages (TA1 à TA7) prédits cfc+L12 par les calculs thermodynamiques ont été

élaborés puis soumis à un recuit étagé en deux étapes. La première étape (1150°C/48h)

permet d’homogénéiser la microstructure brute de solidification et de mettre en solution les

éventuels précipités apparus lors du refoidissement. La deuxième étape (900°C/403h) a pour

but de faire précipiter la phase L12 dans la solution solide cfc et de se rapprocher au plus

proche de l’équilibre thermodynamique.

4.4.1.1 DRX

Figure 4.17 – Diffractogrammes des alliages TA1 à TA7 après recuit (1150°C/48h+900°C/403h).

Les diffractogrammes des 7 alliages après recuit sont donnés en figure 4.17. On observe,

pour tous les alliages, la présence de pics correspondant à une phase cfc ainsi que des pics de

surstructure d’une phase cs, caractéristique de la phase L12. Aucun autre pic caractéristique

n’est observable, ce qui semble indiquer qu’aucune autre phase n’est présente. Les paramètres

de maille des deux phases sont donnés dans le tableau 4.6.
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4.4.1.2 MEB

L’observation de la microstructure des alliages au MEB permet de mettre en évidence une

microstructure biphasée avec la présence de précipités intégrés dans la matrice (Fig. 4.18).

Il est intéressant de remarquer la variété de morphologie des précipités. En effet, une mor-

phologie cubique marquée est observée pour TA2 et TA7 avec un alignement clair selon

des directions privilégiées. A l’inverse, les précipités de TA1 présentent une morphologie

sphérique. En plus de ces deux phases, des carbures, nitrures et sulfures ont été observés en

faibles fractions volumiques. Ces phases, souvent riches en titane, doivent leur existence à la

présence d’impuretés dans les matières brutes.

Figure 4.18 – Images MEB en électrons rétrodiffusés de la microstructure des alliages TA1 à TA7
après recuit (1150°C/48h+900°C/403h).

La fraction volumique des précipités, déterminée à l’aide d’une méthode de seuillage

automatisée est donnée dans le tableau 4.6.

4.4.1.3 MET

La microscopie électronique en transmission permet d’obtenir des informations supplé-

mentaires. Les exemples de 3 alliages sont donnés en figure 4.19. On observe pour tous les
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Figure 4.19 – Images MET (champ clair) en axe de zone [100] de la microstructure des alliages TA1
(a), TA2 (b) et TA5 (c) après recuit (1150°C/48h+900°C/403h).

alliages, la présence de taches de type (100) et (110), caractéristiques d’une surstructure

d’une phase cubique simple. On peut aussi en déduire les directions d’alignements entre la

phase cfc et la phase L12 en superposant le cliché de diffraction à l’image. Alors que la phase

ordonnée est sphérique dans TA1 (Fig. 4.19a), on note que les précipités sont alignés selon

des plans de type [100] dans TA2 (Fig. 4.19b). Une tendance à l’alignement est également

remarquée dans TA5 (Fig. 4.19c).

Les compositions relatives des phases en présence a été évaluée à l’aide d’une analyse

EDS en MET. Un exemple de cartographie EDS est donné pour TA5 en figure 4.20) dans

lequel il est clair que les éléments de Co, Cr et Fe se distribuent préférentiellement dans

la phase cfc. Au contraire Al, Ti et Ni se distribuent préférentiellement dans la phase L12.

Cette tendance se vérifie pour tous les alliages TA1 à TA7.

Figure 4.20 – Cartographie EDS en MET de l’alliage TA5 après recuit (1150°C/48h+900°C/403h).
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4.4.1.4 DSC

Les courbes DSC correspondant à un chauffage de la température ambiante jusqu’à

1400°C sont données en figure 4.21. Les allures des courbes sont très similaires entre elles. On

note la présence d’un premier pic endothermique aux environs de 1100°C et d’un deuxième,

plus intense, à des températures supérieures à 1200°C. Le premier pic correspond à la dissolu-

tion de la phase L12 et le deuxième à la fusion de l’alliage. On peut extraire trois températures

de transition de ces courbes : les températures de solvus de la phase L12, de solidus et de

liquidus. Les valeurs mesurées de ces trois températures sont données dans le tableau 4.6.

Figure 4.21 – Courbes DSC des alliages TA1 à TA7 après recuit (1150°C/48h+900°C/403h). Vitesse
de chauffe : 10 °C·min−1.

4.4.2 Compositions riches en Fe et prédites monophasées L12 : TA8

Lors du tracé de la représentation graphique, des zones riches en Fe et en Ti avec des

fractions de L12 importantes à 800°C ont été mises en évidence (cf. 4.2.2.2). Ces compositons

ayant un intérêt potentiel, une de ces dernières a été sélectionnée : Ti12,5Fe25Co37,5Ni25

(at.%), nommée TA8. Le diagramme d’équilibre de cette composition est donné en figure 4.22.

On constate que la fraction prédite de L12 augmente avec la température jusqu’à atteindre

100% pour des températures supérieures à 875°C.

La nuance TA8 a été élaborée puis soumise à un recuit de 1000°C pendant 6 jours

afin d’approcher l’équilibre thermodynamique. En effet, d’après les calculs thermodyna-

miques, l’alliage devrait présenter une microstructure monophasée L12 à cette température

(Fig. 4.22). Il s’avère cependant que, contrairement aux calculs, l’alliage TA8 est multi-phasé
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Figure 4.22 – Sélection de la composition TA8 à partir de la section correspondant à [Cr] = 0 at.%
et [Fe] = 25 at.% de la représentation du sénaire (Fig. 4.9) et diagramme d’équilibre.

(Fig. 4.23). Des précipités aciculaires et globulaires, tous deux riches en Ti, sont observés

dans la matrice (Fig. 4.23b,c). Ces deux phases ont été identifiées à l’aide de la DRX comme

étant une phase de type Co3V, appelée τ et une phase de structure L12 (Fig. 4.23a). Un pic

supplémentaire qui n’a pas pu être identifié est présent sur le diffractogramme et pourrait

être la signature d’une quatrième phase qui n’a pas été observée au MEB. Les compositions

des phases mesurées par EDS sont données dans le tableau 4.5.

Nominal Nom. EDS τ EDS L12 EDS cfc EDS

Ti 12,5 12,8 22,3 ± 0,3 19,2 ± 1,9 9,0 ± 0,5

Fe 25,0 25,1 9,4 ± 0,4 14,4 ± 3,0 31,4 ± 0,7

Co 37,5 37,3 33,4 ± 0,1 35,5 ± 0,7 39,0 ± 0,2

Ni 25,0 24,8 34,9 ± 0,2 30,9 ± 1,7 20,7 ± 0,3

Tableau 4.5 – Compositions EDS (at.%) des phases identifiées en MEB dans l’alliage TA8 après
recuit (1000°C/144h).
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Figure 4.23 – Caractérisation expérimentale de l’alliage TA8 (Ti12,5Fe25Co37,5Ni25) après recuit
(800°C/144h), a) Diffractogramme RX, b) cliché MEB (électrons rétrodiffusés), c) cartographie EDS.

.
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4.5 Réflexions sur la fiabilité des bases de données

4.5.1 Comparaison avec les données trouvées dans la littérature

Un des objectifs de cette étude était d’évaluer le pouvoir prédictif de la base de données

utilisée. La base de données TCHEA1 avait déjà été utilisée pour prédire le domaine d’exis-

tence de la solution solide cfc dans le système quinaire Cr–Mn–Fe–Co–Ni avec des résultats

satisfaisants [41]. Elle semblait alors être un bon point de départ pour étudier la précipitation

de la phase de structure L12 dans cette solution solide.

Un résultat majeur concerne la description des phases cfc et L12 dans le quaternaire

Al–Ti–Co–Ni. En effet, la continuité des domaines de phases entre les régions riches en Co

et celles riches en Ni a été démontrée expérimentalement [141,144] et est bien décrite par la

base de données (Fig. 4.8).

A ce jour, très peu d’études mettant en évidence les microstructures cfc+L12 appartenant

au sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni après des recuits longs ont été publiées dans la littérature.

Cependant si on représente les phases reportées sur un diagramme du même type que la figure

4.8 (δAl−Ti = [Al]−[T i]
[Al]+[T i] en abscisse et δNi−Co = [Ni]−[Co]

[Ni]+[Co] en ordonnée), des tendances similaires

à la section calculée sur le système quaternaire Al–Ti–Co–Ni émergent (Fig. 4.8b). En effet,

on retrouve les phases B2 et Heusler pour les alliages riches en (Al,Co) et la phase Ni3Ti pour

les alliages les plus plus riches en (Ti, Ni). Bien entendu, une telle représentation est très

schématique car elle ne prend pas en compte ni la somme [Al] + [Ti], ni les concentrations

en Cr et Fe.

4.5.2 Comparaison entre données expérimentales et calculées

Tous les alliages sélectionnés à l’aide des calculs thermodynamiques présentent la micro-

structure prédite, à l’exception de TA8. En effet, la base de données TCHEA3 prévoit une

fraction importante de phase L12 et une augmentation de cette fraction avec la température.

Cependant, une microstructure composée d’au moins trois phases est observée (Fig. 4.23).

La phase aciculaire possède une structure hexagonale de type Co3V, appelée τ et qui trouve

son origine dans le ternaire Ti–Co–Ni. Cette phase de stœchiométrie Ti(Co0,5Ni0,5)3 a été

mise en évidence par Van Loo et Bastin dans le système ternaire à 900°C [145]. Plus

récemment, sa stabilité a été démontrée entre 800°C et 1100°C [146–148]. Le tracé de

l’isoplèthe Ti12,5Fex(Co1,5Ni1)87,5−x (Fig. 4.25) permet de mettre en évidence la prédiction

d’une microstructure cfc+Ni3Ti pour l’alliage ternaire de l’isoplèthe alors que ce même al-

liage a été identifié comme possédant une microstructure cfc+τ par Zhou et al. [148]. Avec

l’ajout de Fe, la base de données prévoit l’apparition d’un domaine monophasé L12 qui

s’étend très largement et dans lequel l’alliage TA8 se situe (Fig. 4.25). En réalité, la phase τ

n’est pas décrite dans la bases de données TCHEA3 [134]. Cette absence peut alors expliquer

la différence entre la prédiction et la microstructure observée expérimentalement.

Au delà des aspects microstructuraux, la base TCHEA3 permet de calculer de nombreuses
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Figure 4.24 – Représentation des phases observées dans des alliages de la littérature et de ce

travail sur un diagramme avec δAl−Ti = [Al]−[Ti]
[Al]+[Ti] en abscisse et δNi−Co = [Ni]−[Co]

[Ni]+[Co] en ordonnée.

Références [103,105,106,108,110–113,124].

données thermodynamiques. Les données expérimentales collectées durant cette étude ainsi

que celles calculées sont rapportées dans le tableau 4.6 et la figure 4.26 permet de faire une

comparaison graphique entre ces deux séries de données.

Concernant la température de solvus (Fig. 4.26a), on constate que les résultats expérimen-

taux sont très proches des valeurs calculées, à l’exception de TA4 avec une valeur calculée

55°C plus faible que la valeur expérimentale. La température de solidus présente la tendance

opposée (Fig. 4.26b). En effet, la prédiction est correcte pour TA4 (8°C d’écart) et on constate

un écart important pour les autres compositions avec une sous-estimation systématique de

la température de solidus par la base de données. Des écarts sur la température de solidus

allant de 41°C pour TA1 à 98°C pour TA7 sont mis en évidence. Enfin, la température de

liquidus est plutôt bien décrite par la base de données malgré une lègère sous-estimation.

Si on considère la différence entre valeurs expérimentales et valeurs calculées en fonction

de la composition des alliages, des tendances émergent. En effet, les alliages les plus riches

en Ni présentent la différence la plus élevée pour ce qui est de la température de solvus

(Fig. 4.27a) et la tendance inverse est observée pour la température de solidus (Fig. 4.27b).

La figure 4.27 peut alors servir de référence pour évaluer le degré de confiance sur les

températures de transition calculées en fonction de la composition. Des tendances similaires

ont déjà été mises en évidence par Llewelyn et al. sur la base de données TCNI8 dans le
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Figure 4.25 – Isoplèthe Ti12,5Fex(Co1,5Ni1)87,5−x calculée à l’aide de la base de données TCHEA3
sur laquelle sont superposés les résultats expérimentaux issus du travail de Zhou et al. [148] et les
résultats issus de cette étude (TA8).

cadre de l’étude de superalliages base (Ni,Co) [149]. En effet, il a été observé que, en partant

des alliages riches en Ni et en allant vers les alliages riches en Co, le solvus est de mieux en

mieux décrit alors que la température de solidus l’est de moins en moins bien.

Les fractions volumiques de phase L12 sont proches de celles calculées par la base de

données, à l’exception des alliages TA1, TA3 et TA5 où elle est légèrement sur-estimée

(Fig. 4.26d). Par ailleurs, l’évaluation de la composition des phases est difficile à l’aide de

l’EDS du fait de la finesse des phases en présence. En effet, la taille d’interaction du faisceau

est trop importante en MEB. Cependant, les observation MET permettent de donner des

informations sur le coefficient de partage des éléments à l’aide des cartographies EDS (cf.

Fig. 4.20). Pour tous les alliages TA1 à TA7, Al, Ti et Ni se distribuent préférentiellement

dans la phase L12 et Cr, Fe et Co dans la phase cfc, en accord avec les prédictions de la base

de données.

Enfin, les prédictions concernant la masse volumique des alliages ne sont pas très fiables

(tableau 4.6). Le calcul permet d’obtenir un ordre de grandeur mais ne permet pas de classer

les alliages entre eux.

En conclusion, si on considère les compositions éloignées de la zone de stabilité de la

phase τ , la base de données TCHEA3 se révèle avoir un pouvoir prédictif très intéressant.
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Figure 4.26 – Comparaison entre données expérimentales et calculées pour les 7 alliages cfc+L12,
a) Température de solvus L12, b) Température de solidus, c) Température de liquidus, d) Fraction
volumique de L12. Les alliages TA1 à TA7 correspondent aux points numérotés de 1 à 7.

4.5.3 Retour sur le choix initial de la base de données

Nous possédons dorénavant des données sur la microstructure après des recuits longs pour

8 compositions d’alliages. A la lumière de ces résultats, nous pouvons désormais examiner

la fiabilité des bases de données. Les microstructures observées expérimentalement et celles

calculées par différentes bases thermodynamiques sont reportées dans le tableau 4.7. En ce

qui concerne les bases de données TCHEA, les prédictions sont similaires pour les versions 1

à 4 c’est pourquoi seuls les résultats obtenus avec la version 3 sont montrés dans le tableau

4.7.

Malgré le nombre de ternaires évalués le plus important en comparaison avec les autres

bases de données (cf. tableau 3.1), la base de données TCNI9 semble être la moins fiable

pour le domaine de composition qui nous intéresse. En effet, cette dernière prédit la sta-

bilité de la phase Ni3Ti pour les alliages TA1 et TA5. Cette phase n’a pas été observée

expérimentalement dans ces alliages. En revanche, en ce qui concerne TA8, la base de données

TCNI9 est la seule à ne pas prédire une microstructure monophasé L12 pour TA8. Cepen-

dant, la prédiction n’en est pas moins irréaliste avec une fraction importante de phase L12.
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Figure 4.27 – Evolution de la différence entre températures de transition expérimentales et calculées
en fonction de la fonction de substitution δNi−Co, a) température de solvus, b) température de solidus.
Les alliages TA1 à TA7 correspondent aux points numérotés de 1 à 7.

Alliage Température Phases Phases Phases Phases

de recuit (°C) observées TCHEA3 TCNI8 TCNI9

TA1 900 - - - Ni3Ti (4%)

TA2 900 - - - -

TA3 900 - - - -

TA4 900 - - - -

TA5 900 - - - Ni3Ti (12%)

TA6 900 - - - -

TA7 900 - - - -

TA8 1000 cfc+L12+τ L12 (100%) L12 (100%) L12 (68%)

Ni3Ti (17%)

cfc (15%)

Tableau 4.7 – Prédictions microstructurales pour les bases de données TCHEA3, TCNI8 et TCNI9
et comparaison avec les microstructures observées expérimentalement. Le symbole - correspond à une
microstructure cfc+L12.

De la même manière que pour les bases de la série TCHEA, cette prédiction peut s’expliquer

par l’absence d’implémentation de la phase τ dans le ternaire Ti–Co–Ni.

Ainsi, la base de données TCHEA3 est validée a posteriori comme étant la base la plus

fiable pour le domaine de compositions de cette étude.

4.6 Recherche de compositions équimolaires

Comme nous l’avons vu précédemment, Co et Ni sont des éléments clefs pour l’obtention

de microstructures cfc+L12. Cependant, l’assymétrie de leurs coefficients de partage respec-

tifs (cf. 4.1.3) soulève certaines questions concernant la conception d’AHEs renforcés par

précipitation de L12. Il s’avère que les premiers alliages concentrés complexes renforcés par
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4.7 Résumé et conclusion CHAPITRE 4 : Etude Thermodynamique

précipitation de L12 reportés dans la littérature ont souvent été conçus sur le principe de

l’équimolarité des compositions nominales (en l’occurence ici sur les éléments Cr, Fe, Co et

Ni) [106–109, 113, 150]. En effet, la sélection de compositions nominales avec des concentra-

tions équimolaires en Cr, Fe, Co et Ni va inévitablement mener à l’obtention d’une phase cfc

riche en Co et d’une phase L12 riche en Ni. Ces alliages présentent des fractions de L12 qui

n’excèdent pas 20% à 800°C alors qu’il est connu que l’optimum de propriétés mécaniques

est obtenu pour des fractions de L12 de l’ordre de 65-70% dans les superalliages base-Ni

monocristallins [151].

La conception d’ACCs avec des fractions volumiques de L12 plus élevées sera donc

nécessaire pour leur futur développement. Cette étape nécessitera d’adapter la composition

nominale de l’alliage au partitionnement de chaque élément. Du fait que Ni se positionne

préférentiellement dans la phase cfc, l’augmentation de la fraction de L12 passe par l’aug-

mentation de la composition nominale en Ni. Ainsi, une fraction volumique de L12 de l’ordre

de 70% serait atteinte pour [Ni] = 50 at.% dans un ACC ce qui se rapproche fortement

de la composition des superalliages base Ni. De plus, des compositions de phase cfc et L12

qu’on pourrait qualifier de “concentrées” sont obtenues pour des compositions nominales

très différentes. Afin de vérifier ceci, nous avons cherché la composition prédite cfc+L12

avec une phase L12 vérifiant [Ni] = [Co] et [Al] = [Ti] ainsi que celle avec une phase cfc

vérifiant [Ni] = [Co] = [Cr] = [Fe] à 800°C pour [Al]+[Ti]=12,5 at.%. Ces compositions de

phase sont atteintes pour Al6,2Ti6,3Cr13,1Fe3,1Co47,1Ni24,2 et Al5Ti7,5Cr13,4Fe14,5Co18,3Ni41,3

(at.%), respectivement. La composition nominale n’est donc pas un indicateur fiable de la

composition des phases obtenues. Ainsi, les compositions d’alliages comportant une phase cfc

qui peut être qualifiée d’alliage à haute entropie selon la première définition donnée par Yeh

et al. (cf. partie 2.1.2.2) doivent êtres choisies avec une concentration en nickel importante.

Pour finir, il est important de remarquer que l’élément Fe a un rôle important à jouer en

tant que substitut du groupe (Co,Ni) dans la phase cfc. En effet, il est le seul élément dans ce

système qui peut se substituer suffisamment pour former des alliages concentrés complexes

dont les compositions dévient de celles des superalliages base-Ni.

4.7 Résumé et conclusion

Dans ce chapitre, l’approche thermodynamique a été présentée dans laquelle des calculs

massifs ont été effectués entre 800 et 1000°C à l’aide d’une base de données commerciale basée

sur la méthode Calphad. Ces calculs ont permis de mettre en lumière le rôle des éléments

dans l’obtention de microstructures cfc+L12 et leur distribution dans les phases. A la suite

de cette partie numérique, des compositions d’alliages d’intérêt pour la suite de l’étude ont

été sélectionnées à l’aide de critères pertinents. Ces alliages ont été élaborés et caractérisés

à l’aide de nombreuses méthodes. Les résultats expérimentaux ont ensuite été comparés aux

prédictions de la base de données.

Les principaux résultats de l’étude thermodynamique sont les suivants :
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— Les éléments Fe, Cr et Co se distribuent préférentiellement dans la phase cfc ; Al, Ti

et Ni se distribuent préférentiellement dans la phase cfcL12.

— Les éléments d’alliages Fe et Cr déstabilisent les microstructure cfc+L12 en stabilisant

d’autres phases. Au contraire, Al, Ti, Co et Ni ont un rôle primordial pour stabiliser

ces microstructures.

— La phase indésirable qui apparâıt comme la plus problématique est la phase B2 qui est

stable dans plus de la moitié des compositions d’alliages calculées.

— Un nombre important de compositions d’alliages potentiels est mis en évidence par le

calcul.

— Une méthode de représentation du domaine cfc+L12 a été développée, permetttant de

faciliter la conception d’alliages.

— Des alliages d’intérêt ont été sélectionnés et possèdent bien la microstructure cfc+L12

souhaitée à 900°C.

— La base de données sélectionnée est fiable dans le domaine de composition d’intérêt

malgré la non-implémentation de la phase (Ni0.5Co0.5)3Ti (τ).

En conclusion, nous avons désormais des alliages concentrées complexes avec une micro-

structure biphasée cfc+L12 stable dans l’intervalle de température considéré. Ces alliages

sont aisément comparables entre eux ce qui va nous permettre d’étudier et de comparer les

propriétés de ces microstructures par la suite. De surcrôıt, nous savons désormais que nous

avons accès à une base thermodynamique fiable avec une idée assez claire de la confiance que

l’on peut avoir en certaines données thermodynamiques prédites par cette dernière. Ceci nous

permettra de mieux comprendre les mécanismes dépendant de propriétés thermodynamiques

(fractions de phases, compositions des phases, etc..).

97



Chapitre 5

Cinétique de coalescence
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5.1 Introduction : de l’importance de la cinétique de coales-

cence

Pour des applications à haute température, la stabilité thermodynamique de la phase

durcissante est cruciale mais les aspects cinétiques ont aussi leur importance. En effet, l’ex-

position à la température produit un grossissement des précipités sous l’effet de plusieurs

forces motrices qui seront exposées dans ce chapitre. L’évolution de taille mais aussi de la

morphologie affectent les propriétés mécaniques de l’alliage. Les mécanismes de renforce-

ment par précipitation peuvent se diviser en deux catégories en fonction des interactions

entres dislocations mobiles et précipités. Le premier mécanisme consiste en un cisaillement

des précipités par les dislocations qui se produit lorsque la taille des précipités est faible.

Le second est le mécanisme de contournement, ou mécanisme d’Orowan. La transition entre

les deux mécanismes s’effectue pour une taille de précipités dite optimale car elle donne

l’incrément de contrainte le plus élevé (Fig. 5.1). Cette courbe montre à quel point il est

critique pour un matériau utilisé à haute température de présenter une vitesse de croissance

des précipités qui soit la plus faible possible.

Figure 5.1 – Illustration de la variation de l’incrément de contrainte avec le rayon moyen des
précipités pour un alliage biphasé avec une précipitation cohérente avec la matrice. Les mécanismes
de contournement (mécanisme d’Orowan) et de cisaillement des précipités (deux régimes) par les
dislocations sont montrés. L’incrément maximum est atteint pour une taille de particules r0 à la
transition entre les deux régimes liés au cisaillement des précipités. Cette taille optimale dépend de
l’énergie de parois d’antiphase, ici notée γAPB [152]).

5.2 Principes physiques : germination, croissance et coales-

cence d’une phase secondaire dans une matrice

La précipitation d’une phase secondaire dans une matrice se produit à partir d’un état

métastable dans lequel la matrice est sursaturée en solutés. A partir d’un certain niveau de

sursaturation, la germination survient. Durant cette phase, des germes, composés de quelques

atomes de la phase secondaire apparaissent et la fraction volumique crôıt rapidement. La
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phase de croissance survient ensuite, durant laquelle la fraction volumique continue de crôıtre

par diffusion des solutés présents dans la matrice encore sursaturée vers les précipités, jus-

qu’à atteindre une valeur proche de l’équilibre. Enfin, la coalescence prends le relai, durant

laquelle la taille des précipités continue de crôıtre à fraction volumique constante. C’est prin-

cipalement cette dernière phase qui va déterminer l’évolution des propriétés mécaniques en

service. En réalité, les étapes de germination, croissance et coalescence ne se produisent pas

dans une séquence stricte mais se chevauchent dans le temps.

La coalescence d’une phase, aussi appelée maturation d’Ostwald, se produit une fois

qu’une fraction volumique proche de celle d’équilibre est atteinte. La force motrice est la

réduction de l’énergie d’interface totale dans le système. En effet, un mélange biphasé possède

toujours une énergie excédentaire due à la présence d’une surface interfaciale significative.

La surface totale d’interface entre les précipités et la matrice tend alors à diminuer, ce

qui se traduit par une dissolution des petites particules au profit des plus grandes. Par

conséquent, la taille moyenne des précipités augmente avec le temps. Dans le cas d’un mélange

solide-solide, cette évolution se fait par échange de masse, donc par diffusion. D’un point de

vue thermodynamique, les atomes solutés présents dans la matrice qui sont proches d’une

particule possédant un rayon moyen inférieur à un rayon critique ont a un potentiel chimique

plus élevé que celui correspondant à la concentration moyenne de la matrice. Ainsi, les solutés

diffusent depuis cette interface vers l’intérieur de la matrice ce qui cause la dissolution de

la particule. A l’inverse, les solutés diffusent vers les particules ayant un rayon supérieur au

rayon critique ce qui cause leur croissance.

5.2.1 Modèles de coalescence contrôlée par la diffusion dans la matrice

Une théorie de la coalescence dans un matériau s’établit à partir d’équations données

ci-après [153] :

Equation cinétique

L’équation cinétique décrit le taux de croissance ou décroissance d’une particule de taille

donnée. Elle se détermine en trouvant la solution à l’équation de Laplace dans les deux

phases :

∇2C = 0 (5.1)

Avec C la concentration. Elle se résout en trouvant des conditions aux limites comme cela

peut être le cas en introduisant l’équation de Gibbs-Thomson qui relie la composition à

l’interface à la courbure de cette dernière.

Equation de continuité

L’équation de continuité décrit l’évolution temporelle d’une distribution de taille de par-

ticules. Dans le cas où l’on néglige la germination et les interactions entre particules :
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∂f

∂t
+
∂(fdR/dt)

∂R
= 0 (5.2)

Avec f(R, t) la fonction de distribution représentant le nombre de particules par unité de

volume ayant un rayon compris entre R et R + dR à un temps t, dR/dt est donné par la

résolution de l’équation cinétique.

Equation de conservation de la masse

Cette équation relie la fraction molaire de particules à la distribution en taille :

fm = G

∫ ∞
0

R3f(R, t)dR (5.3)

Avec fm la fraction molaire de particules, G un facteur géométrique dépendant de la mor-

phogie et f(R, t) la fonction de distribution.

Les modèles présentés dans cette section s’intéressent donc à l’établissement et à la

résolution de ces 3 équations.

5.2.1.1 LSW

Le modèle LSW, développé par Lifshitz, Slyozov [154] et Wagner [155] a été le premier

modèle analytique permettant de résoudre le problème de la coalescence.

Principe et hypothèses

Afin d’obtenir une solution analytique, de nombreuses hypothèses doivent être émises.

Lifshitz et Slyozov considèrent la coalescence d’une particule sphérique d’une phase β dans

une phase α pour un système binaire composé de deux éléments A et B [154]. Dans le cadre de

ce modèle, les interactions entre particules ne sont pas considérées, la fraction volumique de la

phase β est par conséquent faible. On considère aussi que la diffusion se produit dans la phase

α et est nulle dans la phase β. De plus, l’analyse LSW donne des résultats asymptotiques

pour t→∞.

Principaux résultats

Le modèle LSW prévoit une dépendance linéaire du cube du rayon moyen avec le temps :

R
3

=
8DσV β

mCα

9RbT
· t (5.4)

Avec R le rayon moyen des particules, D le coefficient de diffusion de l’élément B dans la

matrice α, Vm le volume molaire de la phase dispersée, Cα la concentration en soluté dans

la phase α, Rb la constante des gaz parfaits, T la température et t le temps.

En plus de prévoir la dépendance en taille de la coalescence, l’approche LSW permet
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également de calculer la fonction de distribution théorique de taille de particules (h) qui est

indépendante du temps :

h(ρ) =
1

h0

ρ2

(ρ+ 3)7/3(3/2− ρ)11/3
exp

(
3

2ρ− 3

)
(5.5)

Avec ρ = R/R le rayon normalisé et h0 = 0, 014419 évalué numériquement.

La distribution prédite par le modèle LSW est très assymétrique. En effet, elle possède

un pic décalé vers les valeurs supérieures à la moyenne ainsi et une décroissance forte après

ce maximum. La courbe de distribution LSW est celle donnée en figure 5.2 pour une fraction

volumique nulle.

Extension à un système muti-composants

Cette approche a été généralisée par Philippe et Voorhees pour un système biphasé

comportant N éléments [156]. De la même manière que pour un système binaire, le cube du

rayon moyen est une fonction linéaire du temps et la fonction de distribution reste inchangée.

On peut écrire la dépendance du rayon moyen de la manière suivante :

R
3 −R0

3
= K · t (5.6)

Avec R le rayon moyen, R0 le rayon moyen en début de coalescence et K la vitesse de

coalescence. Dans le cas d’un système à N éléments, K peut s’exprimer de la manière suivante

[156] :

K =
8σV β

m

9
N∑
i=2

(Cβi − Cαi )2/Mi

(5.7)

Avec Mi les coefficients diagonaux de la matrice de mobilité M , Cαi et Cβi , les concentrations

de l’élément i dans les phases α et β, respectivement.

La relation entre les coefficients diagonaux de la matrice de mobilité et ceux de la matrice

de diffusion peut être exprimée de la manière suivante :

Di = Mi
∂2Gαm
∂Cα

2

i

(5.8)

Dans le cas d’une solution solide idéale on a :

∂2Gαm
∂Cα

2

i

=
RbT

Cαi
(5.9)

On peut donc réécrire l’équation 5.7 :
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K =
8σV β

m

9RbT
N∑
i=2

(Cβi − Cαi )2/DiCαi

(5.10)

Avec Di, le coefficient de diffusion de l’élément i dans la phase α qui s’exprime sous la forme

Di = D0,iexp(−Qi/RbT ) où D0,i est le facteur pré-exponentiel et Qi est l’énergie d’activation

pour la diffusion.

L’expression est simplifiée en faisant l’hypothèse que l’élément p possédant la mobilité la

plus faible limite la coalescence. On néglige alors le terme
∑
i 6=p

(Cβi −Cαi )2/Mi et l’équation 5.10

devient [156] :

K =
8σV β

mD0,pC
α
p

9RbT (Cβp − Cαp )2
· exp

(
−Qp
RbT

)
(5.11)

Limites de l’approche

Le modèle LSW a un inconvénient majeur : il ne prend pas en compte les interactions

entre particules. Il en découle que la vitesse de croissance d’une particule ne dépend que de son

rayon par rapport au rayon moyen global et non de son environnement local. Cependant, ces

conditions ne se vérifient pas pour des fractions volumiques non nulles. En effet, une particule

d’une taille donnée devrait avoir un taux de croissance dépendant de la distribution de taille

de particules l’environnant. Les interactions diffusionnelles entre particules devraient ainsi

mener à une vitesse de coalescence qui dépend de la fraction volumique. Ce paramètre devrait

aussi impacter la forme de la distribution de tailles, avec la présence de particules plus grosses

issues des interactions diffusionnelles.

5.2.1.2 Analyse multi particules

De nombreux modèles ont été développés aux cours des années pour essayer d’expliquer

la différence entre les observations expérimentales et le modèle LSW [157]. Le modèle LSEM

(Lifshitz–Slyozov-Encounter-Modified) développé par Davies et al. [158] est très efficace pour

prédire la distribution en fonction de la fraction volumique. Ce modèle est directement issu

du travail initial de Lifshitz et Slyozov ayant mené à l’établissement de la théorie LSW,

dans lequel les interactions entre particules avaient déjà été traitées [154]. Les distributions

prédites par ce modèle sont données en figure 5.2. On constate que la distribution devient

de plus en plus symétrique avec l’augmentation de la fraction volumique.

Nous n’allons pas pouvoir étudier de manière exhaustive tous les modèles existants. Ces

modèles, leurs hypothèses et les principaux résultats qui en découlent ont été examinés en

détail par Baldan et al. dans un article de revue [157]. Toutes les théories mentionnées ont

montré que l’hypothèse d’une fraction volumique non nulle ne changeait pas l’exposant de la

loi de coalescence. Cependant, la vitesse de coalescence dépend de la fraction volumique et
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Figure 5.2 – Distributions théoriques en fonction de la fraction volumique de phase secondaire
prédites par le modèles LSEM [158]).

diffère sensiblement selon les modèles [157]. On notera que ces derniers prévoient tous une

évolution linéaire du cube de la taille moyenne de particules avec le temps tel que décrit

par l’équation 5.6. Un autre résultat important et commun à tous les modèles est l’évolution

monotone de la vitesse de coalescence avec la fraction volumique (Fig. 5.3).

De manière générale, pour une fraction volumique fv donnée de la phase dispersée, l’ex-

pression de la vitesse de coalescence peut s’écrire sous la forme [157] :

K(fv) = g(fv) ·K(LSW ) (5.12)

Avec g(fv) une fonction croissante de la fraction volumique fv et K(LSW ) la vitesse de

coalescence donnée par le modèle LSW (eq. 5.4).

5.2.2 Modèles de coalescence contrôlée par la diffusion à travers une in-

terface

Au cours de l’étude de la cinétique de coalescence de certains systèmes métallurgiques,

par exemple dans certains superalliages base-Ni, il a été remarqué que la vitesse de coa-

lescence des précipités est indépendante de la fraction volumique [157]. Ce résultat, qui est

en contradiction avec l’ensemble des modèles de coalescence contrôlée par la diffusion dans

la matrice, a amené Ardell et Ozolins à proposer un mécanisme menant à la théorie TIDC

(Trans-interface diffusion-controlled) [159]. Dans ces systèmes, la cinétique est contrôlée par
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Figure 5.3 – Dépendance de la vitesse de coalescence avec la fraction volumique (ici notée Q) pour
différents modèles [157].

la diffusion à travers l’interface plutôt que dans la matrice vers l’interface. Dans ce cas-là,

Ardell et Ozolins montrent que le carré du rayon est proportionnel au temps (eq. 5.13) et

que la vitesse de coalescence ainsi construite est indépendante de la fraction volumique [159].

R
2 −R0

2
= K · t (5.13)

De nombreux résultats ont été réexaminés à la lumière de cette théorie et ont montré

un meilleur accord qu’en supposant un mécanisme contrôlé par la diffusion dans la ma-

trice [160,161]. Ardell explique qu’à partir d’une certaine taille de particules, le gradient de

concentration dans la matrice est suffisamment faible pour que la diffusion dans cette phase

devienne le facteur limitant [161]. Ainsi, la diffusion à travers l’interface ne pourrait être le

facteur limitant que dans une première phase de la coalescence. Toujours selon Ardell, l’in-

fluence de paramètres tels que la différence paramétrique et la diffusion à l’interface devrait

en définitive amener à une loi de coalescence de type :

R
n −R0

n
= K · t (2 ≤ n ≤ 3) (5.14)

Avec n proche de 2,4 pour des systèmes simples à base de Ni [161].
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5.3 Etude expérimentale de la croissance et coalescence dans

les ACCs

Nous souhaitons évaluer expérimentalement la cinétique de coalescence de la phase L12

dans quatre compositions d’alliages : TA4, TA5, TA6 et TA7. Ces quatre compositions ont

été sélectionnées à la suite de l’étude thermodynamique (Fig. 4.16). Pour rappel, les compo-

sitions nominales des alliages sont données dans le tableau 5.1. Ces alliages possèdent tous

une microstructure cfc+L12 stable à 900°C (Fig. 4.18). L’objectif est ici de comparer les

compositions entre elles dans un premier temps et avec d’autres alliages similaires dont la

cinétique de coalescence est connue dans un second temps. On examinera les mécanismes à

l’oeuvre au regard des modèles présentés dans la partie 5.2.

Al Ti Cr Fe Co Ni

TA4 7,5 5,0 13,1 17,5 4,4 52,5

TA5 5,0 7,5 13,1 17,5 21,9 35,0

TA6 5,5 7,0 13,1 8,8 25,5 40,4

TA7 4,5 8,0 13,1 8,8 37,6 28,0

Tableau 5.1 – Compositions nominales (at.%) des alliages étudiés dans ce chapitre.

5.3.1 Protocole expérimental

Le protocole expérimental est décrit en détail dans le partie correspondante du chapitre

méthodes. Les alliages bruts d’élaboration ont été soumis à un premier recuit à 1150°C
pendant 48h, température qui est supérieure à la température de solvus de la phase L12 des

quatre alliages considérés (tableau 4.6). A la suite de ce premier traitement thermique, les

alliages ont été recuits à trois températures différentes (850, 900 et 950°C) avec cinq temps de

recuit (30min, 1h30, 4h30, 13h30 et 70h) soit un total de quinze recuits différents par alliage.

Tous les recuits ont été suivis d’une trempe à l’eau. Les alliages ont ensuite été observées par

MET pour évaluer la taille des précipités. L’évolution des propriétés mécaniques en fonction

des conditions de traitements thermiques a été évaluée par essais de micro-dureté.

5.3.2 Résultats et Microstructures

Les résultats de l’étude sont donnés dans le tableau 5.2. Notons que les résultats concer-

nant les alliages TA4 et TA5 traités à 850°C ont montré des valeurs de diamètres de particules

suffisamment éloignées des autres conditions pour qu’ils soient retirés de l’analyse ultérieure.

Après le premier recuit de mise en solution, tous les alliages présentent déjà une microstruc-

ture biphasée cfc+L12 (Fig. 5.4), indiquant que la trempe n’es pas suffisamment rapide pour

empêcher la précipitation de la phase L12.

Les microstructures après recuit à 850°C sont données en figure 5.5. On constate que

la morphologie des précipités est initialement sphérique et cubique dans les alliages TA6 et

106



5.3 Etude expérimentale CHAPITRE 5 : Cinétique de coalescence

TA7, respectivement. On notera que les précipités évoluent rapidement vers une morphologie

cubique dans l’alliage TA6.

Figure 5.4 – Microstructures MET (champ sombre) en axe de zone 〈100〉 des alliages TA4, TA5,
TA6 et TA7 à la suite du recuit de mise en solution (1150°C/48h). Toutes les images sont présentées
à la même échelle.

Figure 5.5 – Microstructures MET (champ sombre) en axe de zone 〈100〉 des alliages TA6 et TA7
à la suite des recuits à 850°C. Toutes les images sont présentées à la même échelle.

Après recuit à 900°C, on remarque que la précipitation dans l’alliage TA4 reste globa-

lement cuböıdale même après un temps de recuit de 70h (Fig. 5.6). La microstructure de

l’alliage TA5 évolue différemment en comparaison des autres alliages avec l’apparition d’une

morphologie allongée des précipités après 70h à 900°C. Enfin, les mêmes tendances sont

observées qu’à 850°C pour TA6 et TA7.

Malgré une croissance nettement accélerée à 950°C, la morphologie des précipités des

compositions TA4, TA5 et TA6 n’évolue que très peu (Fig. 5.7). Les précipités de l’alliage TA7

évoluent vers une morphologie cubique très prononcée avec des arêtes nettement dessinées

après 70h.

On notera que les précipités de TA4 et TA5 après 950°C/30min (Fig. 5.7) possèdent une

taille plus faible qu’après 900°C/30min (Fig. 5.6). Ceci s’explique par le fait que l’ampoule

scellée contenant les échantillons destinés aux recuits à 950°C s’est brisée lors de la trempe

suivant la mise en solution (1150°C/48h). A l’inverse, l’ampoule contenant les échantillons

destinés aux recuits à 900°C est restée intacte. Le refroidissement était donc plus lent dans ce

dernier cas, ce qui a amené à une taille plus importante de précipités présents initialement.

Les microstructures présentées pour TA4 et TA5 en figure 5.4 correspondent au cas où

l’ampoule ne s’est pas brisée. Concernant les alliages TA6 et TA7, les ampoules se sont
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Figure 5.6 – Microstructures MET (champ sombre) en axe de zone 〈100〉 des alliages TA4, TA5,
TA6 et TA7 à la suite des recuits à 900°C. Toutes les images sont présentées à la même échelle.

Figure 5.7 – Microstructures MET (champ sombre) en axe de zone 〈100〉 des alliages TA4, TA5,
TA6 et TA7 à la suite des recuits à 950°C. Toutes les images sont présentées à la même échelle.

brisées dans tous les cas.
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5.3.3 Analyse de l’exposant

Comme suggéré par Ardell [161], la détermination de l’exposant n donné par l’équation

5.14 doit être faite en sélectionnant la valeur qui s’ajuste le mieux aux données. Pour cela,

on effectue une régression linéaire des données de diamètre à la puissance n en fonction du

temps de recuit (d
n

= at + b) pour différentes valeurs de n avec 2 ≤ n ≤ 3. On détermine

ensuite la qualité de la régression à l’aide du coefficient de détermination R2. On pourra ainsi

isoler la valeur de n qui permet d’ajuster le plus précisément les données. Les coefficients de

détermination calculés pour différentes valeurs de n sont donnés en figure 5.8.

Figure 5.8 – Evolution du coefficient de détermination R2 avec l’exposant n du modèle de coalescence
considéré (eq. 5.14).

Pour toutes les compositions et toutes les températures, l’exposant qui correspond le

mieux aux données de diamètres est 3 (Fig. 5.8), en accord avec les théories de coalescence

limitée par la diffusion dans la matrice (cf. partie 5.2.1). Il s’agit donc de l’exposant qui sera

utilisé pour la suite de l’analyse.

5.3.4 Distributions de tailles

A l’exception des états C00 de TA6 et TA7, un nombre de précipités supérieur à 400 a

été mesuré pour chaque condition et composition d’alliages (tableau 5.2). On a donc accès à

une distribution en tailles relativement précise. Les distributions après recuit à 950°C sont

tracés et comparés avec les distributions prédites par les modèles LSW et LSEM en figure 5.9.

Toutes les autres distributions ont été placées en annexe D.
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L’analyse de ces histogrammes révèle que les alliages TA5 et TA6 possèdent des distri-

butions proches de celles prédites par le modèle LSEM lors de la coalescence à 950°C. A

l’inverse, des distributions correspondant mieux au modèle LSW apparaissent pour les al-

liages TA4 et TA7, semblant indiquer une interaction plus faible entre précipités. La forme

de la distribution est indépendante du temps de recuit pour tous les alliages à 950°C, ce

qui est une caractéristique du phénomène de coalescence. Cependant, on notera une faible

évolution de la forme des distributions expérimentales pour les alliages TA4 et TA5 à 900°C
(Fig. D.3).

5.3.5 Analyse des résultats

Vitesses de coalescence

La vitesse de coalescence de la phase L12 dans chaque alliage pour chaque température

a également été déterminée en traçant le cube du diamètre des précipités en fonction du

temps. Les courbes correspondantes sont données en figure 5.10. Les vitesses de coalescence

déterminées par cette méthode sont données dans le tableau 5.3.

Figure 5.10 – Ajustement linéaire des diamètres moyens pour les alliages a) TA4, b) TA5, c) TA6
et d) TA7.

Les vitesses de coalescence de TA6 et TA7 déterminées expérimentalement sont très

proches voire similaires en prenant en compte les barres d’erreurs. En comparaison, les vi-

112



5.3 Etude expérimentale CHAPITRE 5 : Cinétique de coalescence

Nom
Vitesse de coalescence (10−27 m3 · s−1) Energie d’activation

850°C 900°C 950°C (kJ ·mol−1)

TA4 - 15,5 ± 0,5 89,0 ± 10,7 428 ± 39

TA5 - 7,9 ± 1,7 62,4 ± 2,4 504 ± 68

TA6 2,0 ± 0,6 12,8 ± 1,7 47,7 ± 3,5 346 ± 28

TA7 2,3 ± 0,3 10,6 ± 1,1 48,7 ± 4,3 360 ± 9

Tableau 5.3 – Vitesses de coalescence et énergies d’activation déterminées expérimentalement.

tesses de coalescence de TA4 sont bien supérieures à celles de TA6 et TA7 à 900°C et 950°C.

L’alliage TA5 possède une vitesse de coalescence plus élevée que TA6 et TA7 a 950°C mais

plus faible à 900°C.

Energies d’activations

En considérant que la diffusion dans la matrice est le facteur limitant, la vitesse de

coalescence peut s’écrire sous la forme donnée par l’équation 5.12 avec K(0) donné par

l’équation 5.11 dans le cas d’un alliage multi-composants. On peut alors mettre la vitesse de

coalescence sous la forme :

K =
K0

T
· exp

(
−Q
RbT

)
(5.15)

Avec K0 une constante qui dépend de l’alliage considéré et Q l’énergie d’activation pour la

coalescence (J· mol−1).

Pour déterminer la valeur de Q, on place les valeurs de vitesse de coalescence dans le

diagramme ln(K · T ) en fonction de 1/T et on effectue une régression linéaire. On peut

alors déterminer une énergie d’activation pour la coalescence (Fig. 5.11). Les valeurs de Q

déterminées de cette manière sont données dans le tableau 5.3. Les énergies d’activation de

TA4 et TA5 sont à prendre avec précaution car elles résultent d’une régression linéaire entre

deux points seulement et ne sont données qu’à titre indicatif.

Comme remarqué précédemment, les alliages TA6 et TA7 possèdent des comportements

similaires, avec des énergies d’activation pour la coalescence proches et voisines de 350

kJ·mol−1. En comparaison, les alliages TA4 et TA5 semblent avoir des énergies d’activa-

tion plus importantes.

5.3.6 Sonde atomique tomographique

L’alliage TA5 a été caractérisé en sonde atomique tomographique après des recuits à

850°C/1h30 et 950°C/1h30. L’analyse de l’état 850°C/1h30 est donné en figure 5.12. On

observe une fraction volumique importante de précipités possédant une morphologie très

légèrement allongée.

Après le traitement thermique 950°C/1h30, la fraction volumique apparâıt plus faible
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Figure 5.11 – Détermination de l’énergie d’activation pour la coalescence des alliages a) TA4, b)
TA5, c) TA6 et d) TA7.

et les précipités plus sphériques (Fig. 5.13). On notera la présence de précipités de très

petites tailles (de l’ordre de 2 nm) répartis uniformément dans la matrice. Ces précipités

sont sûrement issus du refroidissement.

Pour les deux conditions analysées, on ne remarque pas d’enrichissement (ou d’apauvris-

sement) significatif à proximité des interfaces entre matrice et précipité. Les compositions

des deux phases déterminées par sonde atomique tomographique sont données dans le ta-

bleau 5.4.

5.3.7 Evolution de la dureté

L’évolution des valeurs de micro-dureté à température ambiante en fonction du temps

de recuit aux trois températures est donnée en figure 5.14. Après les recuits à 850°C, on

observe une variation très faible de la dureté pour TA6 avec des valeurs qui sont similaires

pour toutes les durées de traitement. L’alliage TA7 présente une légère augmentation de la

dureté à 850°C entre 30min et 70h. A 900°C, tous les alliages présentent un pic de dureté ou
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Figure 5.12 – Sonde atomique tomographique pour TA5 après 850°C/1h30. a) Représentation des
atomes permettant de visualiser la concentration en chacun des élements dans les deux phases, b)
Concentration le long d’un profil selon un axe perpendiculaire à l’interface entre précipité/matrice.

a minima un plateau, suivi d’une décroissance. Enfin, une chute de la dureté est constatée

après recuits à 950°C, on observe tout de même la présence d’un plateau pour les alliages

TA4 et TA6 entre 30 min et 1h30.

En ce qui concerne les valeurs absolues de dureté, on notera que l’alliage TA6 est

systématiquement supérieur ou égal aux autres. Inversement, l’alliage TA7 possède des va-

leurs de dureté inférieures à l’exception des recuits de 70h à 900°C et 950°C. En effet, la

variation de la dureté de TA7 entre 13h30 et 70h est faible en comparaison avec les autres

alliages à ces deux températures.

La représentation de l’évolution de la dureté en fonction du diamètre moyen des précipités
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Figure 5.13 – Sonde atomique tomographique pour TA5 après 950°C/1h30. a) Représentation des
atomes permettant de visualiser la concentration en chacun des élements dans les deux phases, b)
Concentration le long d’un profil selon un axe perpendiculaire à l’interface entre précipité/matrice.

850°C / 1h30 950°C / 1h30

cfc L12 cfc L12

Al 3,0 8,3 4,1 7,7

Ti 2,9 16,7 3,4 16,8

Cr 20,4 1,0 19,1 1,6

Fe 27,8 3,9 23,8 4,9

Co 25,7 15,1 23,9 16,2

Ni 20,2 55,0 25,6 52,6

Tableau 5.4 – Compositions des phases cfc et L12 (at.%) déterminées à l’aide de la sonde atomique
tomographique.

est également donnée en figure 5.15, on s’affranchit ainsi de l’effet de la vitesse de coalescence

sur l’évolution de la dureté. Des tendances similaires à la représentation en fonction du temps

de recuit sont observées.
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Figure 5.14 – Evolution de la dureté en fonction du temps de recuit à : a) 850°C, b) 900°C et c)
950°C.

5.4 Discussion

5.4.1 Mécanismes de coalescence et morphologies

Tous les alliages possèdent une microstructure biphasée cfc+L12 après une trempe à partir

d’une température supérieure à la température de solvus des alliages (1150°C), mettant ainsi

en évidence une faible barrière de germination de la phase L12 dans la phase cfc. La fraction

volumique d’équilibre semble être atteinte rapidement aux températures d’étude (850, 900 et

950°C) pour lesquelles la diffusion est fortement activée. Par ailleurs, la dépendance linéaire

du cube du diamètre avec le temps est une indication que la coalescence est le mécanisme

qui détermine l’augmentation de la taille des précipités durant les recuits.

En terme de morphologie, la forme d’équilibre de précipités cohérents avec une ma-

trice est issue d’une compétition entre énergie interfaciale et énergie liée aux contraintes

élastiques [162]. Pour les précipités de petite taille, l’énergie liées aux contraintes élastiques

est faible. La morphologie est donc dictée par la minimisation de l’énergie d’interface, on

obtient alors une morphogie sphérique. Au fur et à mesure de l’augmentation de la taille

d’un précipité, les contraintes élastiques deviennent plus fortes. La minimisation de l’énergie
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Figure 5.15 – Evolution de la dureté en fonction du diamètre moyen des précipités pour les alliages
a) TA4, b) TA5, c) TA6 et d) TA7. Le point MS correspond à l’état mis en solution : 1150°C/48h
suivi d’une trempe à l’eau.

élastique devient alors le critère dominant qui contrôle la morphogie. Dans le cas d’une ma-

trice cfc, les précipités ont ainsi tendance à s’aligner le long de la direction 〈100〉 qui est la

direction la plus “douce” d’un point de vue élastique. On obtient donc la relation d’orien-

tation <100>cfc ‖ <100>L12 . Les précipités évoluent alors vers une morphologie cubique

comme nous avons pu le constater pour la majorité des alliages et conditions de cette étude.

La contribution relative des énergies élastique et interfaciale peut-être quantifiée en utilisant

le paramètre L [162] défini par :

L =
ε2Gr

σ
(5.16)

Avec ε = (aL12 − acfc)/acfc définissant la déformation de la matrice due à la différence de

paramètres de maille où aL12 et acfc sont les paramètres de mailles des phases L12 et cfc,

respectivement. G est le module de cisaillement de la matrice, r est le rayon moyen des

précipités et σ l’énergie interfaciale entre précipité et matrice.

Des précipités sphériques sont obtenus pour de faibles valeurs de L, qui évoluent vers une
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morphologie cubique aux plus fortes valeurs. Concernant les alliages de cette étude, ceux

comportant le moins de Fe (TA6 et TA7) sont ceux qui présentent la morphologie cubique

de la phase L12 la plus marquée. Ceci peut s’expliquer par une différence paramétrique

plus importante dans ces alliages (cf. tableau 4.6) et donc un rapport L/r plus important.

Thompson et al. ont montré que pour une taille moyenne de précipités correspondant à

L = 5, 6, un changement de morphologie pouvait avoir lieu, avec la présence de précipités

d’autant plus allongés qu’une légère anisotropie dans la matrice pouvait exister [162]. C’est

sans doute ce que nous observons pour TA5 entre des temps de recuit de 13h30 et 70h à

900°C. (Fig. 5.6).

5.4.2 Comparaison des résultats avec les alliages existants

Afin de comparer les résultats obtenus lors de cette étude à ceux reportés dans la

littérature, il est nécessaire d’utiliser les bons outils de comparaison. En effet, il existe plu-

sieurs moyens d’évaluer la taille d’un précipité dans le plan d’observation :

— Mesure du rayon r d’un disque de surface équivalente.

— Mesure du diamètre d d’un disque de surface équivalente. Il s’agit de la méthode utilisée

dans cette étude.

— Mesure de l’arête a du précipité dans le cas d’une morphologie cubique.

Ces différentes méthodes menent au calcul de différentes vitesses de coalescence, qu’on

nommera Kr, Kd et Ka.

En considérant l’équation 5.6 et d = 2r, alors

Kd = 8 ·Kr (5.17)

Pour déterminer la relation entre a et d, il suffit de déterminer le diamètre équivalent d

du disque de même surface qu’un carré d’arête a. On obtient ainsi la relation :

d =
2a√
π

(5.18)

Ce qui amène à :

Kd =
8
√
π
3 ·Ka (5.19)

On utilisera donc les équations 5.17 et 5.19 pour convertir les données trouvées dans la

littérature lorsque cela s’avérera nécessaire.

Les valeurs de vitesse de coalescence et les énergies d’activation associées pour différents

alliages de la littérature sont données dans le tableau 5.5. Les alliages sont triés en trois

catégories avec, de haut en bas, alliages binaires et ternaires, superalliages base-Ni et ACCs.
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Alliage Q (kJ·mol−1) T(°C) fv (%) Kd (m3 · s−1) Réf.

Al13,6Ni86,4 278 600 - 1,00·10−29 [163]

725 - 1,13·10−27

775 - 4,64·10−27

800 - 9,25·10−27

825 - 2,30·10−26

Al9,7Cr17,6Ni72,7 - 750 40 4,92·10−28 [164]

800 35 3,41·10−27

850 23 1,46·10−26

Al10Co80W10 295 800 - 5,60·10−28 [165]

900 - 1,13·10−26

Inconel 939 266 750 - 2,67·10−28 [166]

810 - 1,67·10−27

870 - 4,22·10−27

930 - 2,44·10−26

CMSX-4 272 850 - 3,09·10−27 [167]

900 - 9,86·10−27

925 - 2,01·10−26

950 - 3,18·10−26

Al4Ti2Cr23,5Fe23,5Co23,5Ni23,5 276 750 25,5 4,83·10−29 [126]

775 17,5 8,71·10−29

800 12,7 1,82·10−28

825 10,1 4,12·10−28

Al0,1Ti0,2CrFeCoNi2 - 800 18,6 2,02·10−28 [168]

Al0,15Ti0,15CrFeCoNi2 - 800 15,1 1,51·10−28

Al0,2Ti0,1CrFeCoNi2 - 800 12,9 1,47·10−28

Al9,9Ti3,5Cr5,9Co37,6 360 ± 50 900 - 1,74·10−26 [127]

Ni35,4Mo4,9Ta2,8 950 - 1,11·10−25

1000 - 3,14·10−25

Al4Ti4Cr15Fe21Co28Ni28 - 800 30 2,48·10−27 [169]

Al7,8Ti7,2Cr12,2Fe0Co20,6Ni52,2 - 900 65 2,26·10−26 [125]

Al7,8Ti7,2Cr12,2Fe5Co20,6Ni47,2 - 900 60 2,70·10−26

Al7,8Ti7,2Cr12,2Fe11,5Co20,6Ni40,7 - 900 60 3,56·10−26

B0,1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29,9 378 800 - 2,77·10−28 [128]

900 - 1,12·10−26

1000 - 1,80·10−25

Tableau 5.5 – Energies d’activation pour la coalescence et vitesses de coalescence trouvées dans la
littérature.
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On s’aperçoit que les vitesses de coalescence sont plus élevées dans les alliages binaires ou

ternaires. A titre d’exemple, l’alliage Al4Ti2Cr23,5Fe23,5Co23,5Ni23,5 possède une vitesse de

coalescence de 1,82·10−28 m3·s−1 à 800°C [126] contre 9,25·10−27 m3·s−1 pour l’alliage binaire

Al13,6Ni86,4 [163]. Cependant, si on compare les superalliages base-Ni aux ACCs on remarque

que les ordres de grandeur sont similaires. En effet, une vitesse de colaescence à 900°C de

1,12·10−26 m3·s−1 est mise en évidence pour l’alliage B0,1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29,9 [128]

contre 9,86·10−27 m3·s−1 pour l’alliage CMSX-4 [167]. Néanmoins, on notera que les énergies

d’activation pour la coalescence sont plus élevées dans certains ACCs avec notamment des

valeurs supérieures à 330 kJ·mol−1 pour les alliages B0,1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29,9 [128],

Al9,9Ti3,5Cr5,9Co37,6Ni35,4Mo4,9Ta2,8 [127] ainsi que pour les alliages étudiés dans le cadre

de cette thèse (tableau 5.3).

5.4.3 Energies d’activation

Les énergies d’activation pour la coalescence déterminées expérimentalement (Q) sont

particulièrement élevées par rapport à celles trouvées dans les superalliages base-Ni. En

général, il est intéressant de comparer les valeurs de Q à des énergies d’activation pour la

diffusion car ces valeurs devraient êtres égales au regard de l’équation 5.11. Les énergies d’ac-

tivation de diffusion dans le nickel ainsi que dans un AHE sont données dans le tableau 5.6.

Alliage Mesure Q (kJ·mol−1) Réf.

Co dans (NiCoFeCr)92Al8 diffusion 229 [170]

Cr dans (NiCoFeCr)92Al8 diffusion 283 [170]

Fe dans (NiCoFeCr)92Al8 diffusion 280 [170]

Ni dans (NiCoFeCr)92Al8 diffusion 227 [170]

Co dans Ni diffusion 282 ± 4 [171]

Cr dans Ni diffusion 289 ± 3 [171]

Ti dans Ni diffusion 275 ± 3 [171]

TA4 coalescence 428 ± 39 ce travail

TA5 coalescence 504 ± 68 ce travail

TA6 coalescence 346 ± 28 ce travail

TA7 coalescence 360 ± 9 ce travail

Tableau 5.6 – Energies d’activation pour la diffusion trouvées dans la littérature et comparaison
avec les énergies d’activation de coalescence des précipités dans les alliages de cette étude.

On constate que les énergies d’activation pour la diffusion sont systématiquement infé-

rieures aux énergies d’activation pour la coalescence dans les alliages de cette étude. Yang et

al. associent les valeurs élevées de Q à l’effet de diffusion ralentie associée aux AHEs [128].

Cependant, comme nous l’avons vu dans la partie 2.1.4, aucune étude n’a pu montrer la

véracité de cet effet dans les AHEs. Par ailleurs, l’hypothèse d’une diffusion ralentie se base -

dans cet article - sur une énergie d’activation que l’on peut qualifier d’apparente. En effet, en

la déterminant avec une régression linéaire dans le diagramme ln(K·T ) = f(1/T ), l’hypothèse
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est faite que, dans l’équation 5.15, le terme K0 est indépendant de la température. Or, dans

certains cas, cette hypothèse est discutable. On ne peut donc pas toujours faire correspondre

l’énergie d’activation pour la coalescence à une énergie d’activation physique (dans ce cas

l’énergie d’activation pour la diffusion). Ainsi, l’observation de valeurs élevées des énergies

d’activation dans les alliages de cette étude peut s’expliquer par une forte dépendance du

terme K0 avec la température. Un exemple illustrant l’effet que peut avoir cette dépendance

est donnée en annexe E.

Les vitesses de coalescence déterminées expérimentalement dans cette étude sont com-

parées graphiquement à celles déterminées dans l’alliage B0,1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29,9 [128]

et dans le superalliage CMSX-4 en figure 5.16. L’alliage B0,1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29,9 possède

une énergie d’activation pour la coalescence semblable aux alliages TA6 et TA7 (378 kJ·mol−1).

A l’inverse, l’alliage CMSX-4 possède une valeur plus basse et voisine de 270 kJ·mol−1. On

constate que les alliages qui possèdent une valeur de Q plus élevée ont des vitesses de coales-

cence qui augmente plus fortement que l’alliage CMSX-4. Ceci peut parâıtre contre-intuitif

car une énergie d’activation plus élevée est généralement associée à une variation plus faible

de la variable thermiquement activée mais cela est possible si les facteurs pré-exponentiels

(K0) ont plusieurs ordre de grandeur d’écart. Ainsi, une forte variation du facteur pré-

exponentiel avec la température semble plus vraisemblable.

Figure 5.16 – Evolution de la vitesse de coalescence avec la température pour les alliages de cette
étude (TA4, TA5, TA6 et TA7) et comparaison avec des alliages de la littérature : superalliage
CMSX-4 [167] et B0.1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29.9 [128].

Plusieurs paramètres influencent la vitesse de coalescence et donc potentiellement la

dépendance avec la température du terme K0.

5.4.3.1 Effet de la fraction volumique

Durant cette étude, la fraction volumique des phases n’a pas pu être évaluée expérimen-

talement. En effet, cette donnée est difficile à déterminer par MET car elle nécessite la
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connaissance de l’épaisseur de la lame mince à l’endroit de l’observation. Cependant, on

peut évaluer cette fraction pour TA5 à 850°C/1h30 et 950°C/1h30 à l’aide des données de

compositions chimiques (tableau 5.4) et de la règle des leviers sur chacun des éléments. En

faisant cette analyse, on obtient les valeurs donnés dans le tableau 5.7.

fL12 (%)

850°C/1h30 950°C/1h30

Al 37,4 25,8

Ti 37,8 30,5

Cr 39,2 34,1

Fe 40,8 33,3

Co 40,1 26,0

Ni 41,5 34,8

Moyenne 39,5 30,8

TCHEA3 43,2 34,7

Tableau 5.7 – Fractions molaires de la phase L12 calculées à l’aide de la composition chimique des
phases (tableau 5.4) et comparaison avec la base de données TCHEA3.

On constate que les fractions volumiques déterminées expérimentalement sont proches

des valeurs prédites par la base de données TCHEA3. Dans le chapitre précédent, on avait

déjà constaté un accord satisfaisant entre les fractions volumiques expérimentales et calculées

par cette même base de données. Si la coalescence est le mécanisme qui contrôle la croissance

des précipités, on peut donc faire l’hypothèse que la fraction de phase L12 ne dépend pas

du temps de recuit et est proche de celle d’équilibre durant les recuits. Puisque les fractions

de phase à l’équilibre thermodynamique prédites par la base de données TCHEA3 sont

satisfaisantes, on fera donc les comparaisons à la lumière de ces valeurs. Les fractions de

phase calculées par la base de données TCHEA3 sont données dans le tableau 5.8

850°C 900°C 950°C

TA4 39,5 35,5 29,8

TA5 43,2 39,8 34,7

TA6 45,0 42,0 37,9

TA7 42,7 38,8 33,6

Tableau 5.8 – Fractions volumiques (%) de la phase L12 calculées avec la base de données TCHEA3.

On analysera ici la dépendance entre vitesse de coalescence et fraction volumique grâce

au modèle développé par Wang et al. qui permet d’exprimer analytiquement la fonction g

dans l’équation 5.12 [172]. En effet, Pletcher et al. ont montré que ce modèle basé sur celui

de Debye-Hückel permet de prédire avec précision la vitesse de coalescence dans trois alliages

modèles basés sur le binaire Al-Li [173] dans un domaine de fractions volumiques cohérent

avec celles des alliages de cette étude. L’évolution de la vitesse de coalescence avec la fraction

volumique de précipités est donnée par l’équation :
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K(fv)

K(LSW )
=

27

4
·

2− (1−
√

3fv)
(

1− 1√
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+
√

1
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+ 1√
3fv

+ 1
)

(
1− 1√

3fv
+
√

1
3fv

+ 1√
3fv

+ 1
)3

 (5.20)

Les vitesses de coalescence équivalentes à fraction volumique nulle calculées à l’aide de

l’équation 5.20 sont données dans le tableau 5.9. On peut alors calculer l’impact sur la vitesse

de coalescence de la diminution de la fraction volumique avec la température. On examinera

cette donnée avec l’indicateur Pv qui est le rapport des vitesses de coalescence à 850°C et

950°C :

Pv =
K(fv(T = 950◦C))

K(fv(T = 850◦C))
(5.21)

Alliage T(°C)
Kd fv (%)

KLSW Pv (%)
(10−27 m3 · s−1) (10−27 m3 · s−1)

TA4 900 15,5 ± 0,5 35,5 5,8 ± 0,2 91,4

950 89,0 ± 10,7 29,8 35,5 ± 4,3

TA5 900 7,9 ± 1,7 39,8 2,9 ± 0,6 93,1

950 62,4 ± 2,4 34,7 23,7 ± 0,9

TA6 850 2,0 ± 0,6 45,0 0,7 ± 0,2 94,5

900 12,8 ± 1,7 42,0 4,6 ± 0,6

950 47,7 ± 3,5 37,9 17,6 ± 1,3

TA7 850 2,3 ± 0,3 42,7 0,8 ± 0,1 92,5

900 10,6 ± 1,1 38,8 3,9 ± 0,4

950 48,7 ± 4,3 33,6 18,7 ± 1,7

Tableau 5.9 – Vitesses de coalescence déterminées expérimentalement et détermination de la vitesse
de coalescence équivalente pour une fraction volumique nulle (KLSW ) à l’aide des fractions volumiques
calculées avec la base de données TCHEA3.

Les valeurs de Pv sont données dans le tableau 5.9. On constate que le rapport Pv est trop

faible pour induire un effet suffisant qui permettrait de modifier significativement l’énergie

d’activation pour la coalescence, quelle que soit la composition d’alliage. Par ailleurs, on

notera que la vitesse de coalescence est une fraction croissante de la fraction volumique.

Ainsi, la diminution de cette dernière cause une diminution de la vitesse de coalescence avec

la température. L’évolution de la fraction volumique a donc tendance à faire baisser l’énergie

d’activation pour la coalescence, il s’agit donc d’un effet antagoniste a celui recherché.

5.4.3.2 Effet de la composition chimique des phases

En dehors de toute considération sur la fraction volumique des précipités, on peut exa-

miner la dépendance en composition de la vitesse de coalescence suivant l’équation 5.10. Un
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des paramètres importants est la somme
N∑
i=2

(Cβi − Cαi )2/DiC
α
i au dénominateur. Le terme

sommé sur les éléments que comporte l’alliage est le résultat d’un rapport d’un terme qui

dépend de la composition des phases par le coefficient de diffusion. Pour déterminer quel

élément est limitant pour la cinétique de coalescence, il faut évaluer ce quotient. On peut

évaluer la magnitude du terme compositionel que l’on nommera Xi, donné pour un élément

i par Xi = (Cβi − Cαi )2/Cαi . Ce dernier a été calculé pour tous les alliages et pour toutes

les températures considérées à l’aide des compositions calculées avec la base de données

TCHEA3.

Figure 5.17 – Calcul du paramètre Xi = (Cβi − Cαi )2/Cαi pour chaque élément i aux trois
températures de l’étude (850°C, 900°C et 950°C). Les valeurs de ce terme ont été calculées à l’aide
des données de composition calculées avec la base de données TCHEA3.

On remarque que si on somme sur tous les éléments, le terme Xi qui représente la

dépendance de la vitesse de coalescence avec la concentration des phases est très sensible à la

température. Si on considère qu’un élément est limitant, alors la dépendance en température

du coefficient de diffusion n’apparâıtra qu’à travers l’énergie d’activation pour la coalescence.

Dans ce cas, la dépendance en température de la somme
N∑
i=2

(Cβi −Cαi )2/DiC
α
i est entièrement

décrite par le terme de composition Xp de l’élement p qui est limitant. Il est alors indéniable
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que la variation importante des termes Xi, traduite dans la figure 5.17 a un fort impact sur

l’énergie d’activation apparente.

On peut aussi comparer les valeurs calculées avec la base de données TCHEA3 avec

les valeurs déterminées expérimentalement par SAT sur TA5 (Fig. 5.18). On notera que la

décroissance du terme expérimental XT i n’est pas aussi marquée que celle prédite par la

base de données TCHEA3. Cependant, celle de XNi est d’autant plus marquée avec une

valeur qui est divisée par deux entre 850°C et 950°C. Si Ni est l’élément limitant pour la

coalescence dans cet alliage, alors la décroissance de la différence entre les compositions

des deux phases avec la température est d’un ordre de grandeur qui est cohérent avec les

énergies d’activations importantes dans ces alliages (cf. annexe E). Cependant, par manque

de données fiables concernant la diffusion des éléments dans les matrices de ces alliages, il

n’est pour l’heure pas possible d’évaluer numériquement cet effet.

Figure 5.18 – Paramètre Xi = (Cβi −Cαi )2/Cαi pour chaque élément i dans l’alliage TA5. Les valeurs
de Xi calculées avec la base de données TCHEA3 (a) sont comparées aux valeurs expérimentales (b),
déterminées expérimentalement à 850°C et 950°C à l’aide des compositions déterminées en SAT après
une durée de recuit de 1h30.

5.4.3.3 Energie d’interface

L’énergie d’interface précipité/matrice est une fonction décroissante de la température

[174]. De plus, d’après Kaptay [174], l’énergie d’interface est susceptible d’être plus faible

dans des systèmes concentrés comportant plusieurs éléments. On peut donc imaginer que si

cette énergie d’interface est faible pour les alliages de notre étude alors une faible variation

de cette énergie sur une plage de température donnée peut faire considérablement varier le

facteur K0 (eq. 5.15) avec la température. Cependant, cette hypothèse reste à vérifier.

Ainsi, les dépendance avec la température de la composition des phases et de l’énergie

d’interface sont deux pistes vraisemblables pour expliquer les valeurs importantes des énergies

d’activation pour la coalescence des alliages étudiés.
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5.4.4 Mécanismes de durcissement

5.4.4.1 Présentation des modèles

La dureté des alliages semble présenter un pic pour certaines compositions et conditions

de recuit (Fig. 5.14). La déformation mesurée dans le cas des mesures de dureté est principa-

lement due aux mécanismes de déformation plastique. Dans les alliages biphasés comportant

une précipitation cohérente avec une matrice, les mécanismes de durcissement sont souvent

divisés en deux catégories selon que les précipités soient cisaillés ou contournés [175]. Les

mécanismes de cisaillement peuvent encore se diviser en deux mécanismes. En effet, le cisaille-

ment d’un précipité par une dislocation induit la création de défauts d’ordre dans la phase

ordonnée. On parle alors de paroi d’anti-phase, associée à une énergie importante et de l’ordre

de la centaine de mJ·m−2. Ainsi, dans les microstructures comportant des précipités ordonnés

dans une matrice désordonnée, les dislocations se déplacent généralement en paires [176]. La

première dislocation, détruit l’ordre, crée la paroi d’anti-phase et la seconde rétablit l’ordre.

Selon que ces paires soient faiblement ou fortement couplées, on peut définir deux mécanismes

différents.

Ainsi, trois mécanismes dominants de déformation plastique de ces alliages peuvent être

listés : contournement, cisaillement par des paires faiblement couplées et cisaillement par des

paires fortement couplées. Le mécanisme induisant l’incrément de contrainte le plus élevé est

opérationnel.

Cet incrément ∆τ induit par le mécanisme de contournement d’Orowan peut se calculer

de la manière suivante [177] :

∆τ =
0, 4Gb

π
√

1− ν
ln(d/b)

λ
(5.22)

Avec G le module de cisaillement de la matrice, b =
√

2/2 · acfc le vecteur de Burgers,

ν le coefficient de Poisson, d =
√

2/3 · d le diamètre moyen des précipités sur les plans

de glissement où d est le diamètre moyen des précipités, λ = d(
√
π/4fv − 1) la distance

inter-précipités moyenne, où fv est la fraction volumique de précipités.

Dans le cas du cisaillement d’une faible fraction volumique de précipités par des paires

faiblement couplées [178] :

∆τ =
γAPB

2b

(√
3γAPBfvd

πΓ
− fv

)
(5.23)

Avec γAPB l’énergie des parois d’anti-phase, Γ la tension de ligne qui peut être approchée

par 1
2Gb

2.

Dans le cas du cisaillement d’une faible fraction volumique de précipités par des paires

fortement couplées [178] :
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∆τ =

√
3

2
f1/2v

2Gbw

dπ3/2

(
πγAPBd

wGb2
− 1

)1/2

(5.24)

Avec w une constante sans unité, proche de 1.

5.4.4.2 Modélisation du durcissement

Dans un premier temps, on convertira l’incrément de contrainte de cisaillement ∆τ en

incrément de dureté ∆H grace à l’équation [126] :

∆H = αM∆τ (5.25)

Avec α le facteur de Tabor qu’on prendra égal à 3, M le facteur de Taylor égal à 3,06 pour

un matériau cfc.

Pour pouvoir modéliser le durcissement induit par la précipitation, il faut déterminer :

— La fraction volumique fv. On la prendra égale aux prédictions de la base de données

TCHEA3 (tableau 5.8).

— Le module de cisaillement de la matrice G. Dans une première approximation, on

prendra la valeur de l’alliage quaternaire CrFeCoNi qui est l’alliage ayant la compo-

sition la plus proche des matrices des alliages de cette étude ayant été caractérisé

expérimentalement. Avec GCrFeCoNi = 86 GPa [179].

— L’énergie de paroi d’anti-phase γAPB, variable que l’on ajustera aux données expérimen-

tales.

— La dureté initiale de l’alliage sans précipitation H0 = H − ∆H, variable que l’on

ajustera aux données expérimentales.

Afin de simplifier les calculs, tous les paramètres ci-dessus, à l’exception de la fraction

volumique, seront considérés constants pour chaque composition. On déterminera alors une

valeur de γAPB et une valeur de H0 par alliage, qui sera considéré comme étant indépendant

de la température de recuit. On fera donc une régression entre la courbe de dureté théorique

donnée par les équations 5.23 et 5.25 et les valeurs expérimentales de dureté. Les paramètres

correspondant le mieux aux données de dureté sont données dans le tableau 5.10. Les courbes

obtenues à l’aide de ces paramètres sont comparées aux valeurs expérimentales de dureté en

figure 5.19.

Le modèle ici présenté permet bien de rendre compte de l’évolution de la dureté avec le

temps de recuit. Cependant, il ne rend pas bien compte de cette évolution pour de faibles

tailles de précipités (inférieures au pic), comme mis en évidence dans les alliages TA6 et

TA7 (Fig. 5.19). On observe que la modélisation faite du durcissement par précipitation

présente un pic qui correspond à la transition entre les mécanismes de cisaillement par des

paires faiblement couplées (diamètres faibles) et par des paires fortement couplées (diamètres
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Alliage γAPB (J·m−2) H0 (GPa)

TA4 0,175 2,800

TA5 0,140 2,825

TA6 0,150 2,850

TA7 0,155 2,550

Tableau 5.10 – Valeurs de l’énergie de paroi d’anti-phase et de H0 = H −∆H optimisés pour les
alliages de cette étude.

Figure 5.19 – Modélisation du durcissement par l’ordre en fonction du diamètre moyen des
précipités.

élevés). Le diamètre optimal de précipités induisant le durcissement maximal est de l’ordre

de 50-60 nm, ce qui correspond bien aux valeurs expérimentales.

Les valeurs de γAPB trouvées à l’aide de la régression sont à prendre avec précaution.

Cependant, elle permet d’obtenir des ordres de grandeur qui sont similaires à ceux obtenus

dans les systèmes simples à base de Ni [180] ainsi que dans les superalliages base-Ni [181].

Cette modélisation permet de constater que le pic de dureté est déjà passé pour l’alliage

TA4 pour toutes les conditions de recuit. En effet, il semblerait que pour cet alliage, la taille
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des précipités est déjà plus importante que le diamètre optimal après la trempe du traitement

de mise en solution.

On notera que le mécanisme de contournement des précipités n’a pas d’influence sur la

dureté dans notre cas. En effet, l’incrément de contrainte calculé à l’aide de l’équation 5.22 ne

devient inférieur à celui dû au mécanisme de cisaillement par des paires fortement couplées

(eq. 5.25) qu’à des diamètres supérieurs à 600 nm.

5.5 Résumé et conclusion

Dans ce chapitre, l’étude de la cinétique de coalescence de la phase L12 dans quatre

ACCs a été présentée. A ce titre, la taille moyenne des précipités ainsi que la distribution

en tailles ont été mesurées à la suite de traitements thermiques à trois températures (850°C,

900°C et 950°C) pour cinq temps de traitement, de 30 minutes à 70 heures. Les résultats ont

ensuite été comparés aux modèles standards de coalescence qui ont permis de déterminer

les vitesses de coalescence pour chaque température et l’énergie d’activation pour la coales-

cence des compositions d’alliages. L’impact de la coalescence des précipités sur les propriétés

mécaniques a été évalué à l’aide d’essais de micro-dureté.

Les principaux résultats de l’étude de la cinétique de coalescence sont les suivants :

— La taille des précipités crôıt avec le temps comme prévu par les modèles de coalescence.

La morphologie des précipités évolue de sphérique à cuböıdale avec l’exposition à la

température. La morphologie des précipités des alliages riches en Fe (TA4 et TA5) est

moins cuböıdale que pour les alliages moins riches en Fe (TA6 et TA7) indiquant une

différence paramétrique plus faible pour les alliages TA4 et TA5.

— Les distributions de taille sont symétriques, ce qui est caractéristique d’une coalescence

dans laquelle les interactions entre précipités sont fortes, en accord avec les modèles

prenant en compte l’effet de la fraction volumique.

— L’exposant pour la coalescence correspondant le mieux aux données est 3, en accord

avec les théories de coalescence limitée par la diffusion dans la matrice.

— Des vitesses de coalescence identiques sont mises en évidence dans les alliages TA6

et TA7 suggérant que la substitution Co-Ni n’a pas d’influence sur la cinétique de

coalescence dans la gamme de concentration considérée.

— Les alliages comportant des concentrations en Fe plus élevées (TA4 et TA5) semblent

posséder des vitesses de coalescence plus élevées par rapport aux alliages TA6 et TA7.

— Une énergie d’activation pour la coalescence élevée par rapport aux alliages standards

est mise en évidence. Ces valeurs peuvent s’expliquer par une dépendance forte à la

température du coefficent K0 dans l’équation 5.15.

— Au regard du modèle développé par Philippe et Voorhees [156], les dépendances à la

température de la composition des phases et/ou de l’énergie interfaciale ont été iden-

tifiées comme des explications plausibles aux valeurs élevées des énergies d’activation.
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— Le durcissement observé dans les ACCs étudiés peut être décrit par le cisaillement

des précipités par des paires de dislocations faiblement couplées et fortement couplées,

selon la taille des précipités.

— Malgré une cinétique de coalescence similaire, des fractions volumiques et des morpho-

logies identiques, l’alliage TA6 possède une dureté plus élevée que TA7 sur toute la

gamme de température et de temps, suggérant une influence forte des substitutions

Co-Ni sur les propriétés mécaniques.

Pour aller plus loin, les résultats manquant à cette étude doivent être finalisés. De cette

manière, nous pourrons conclure quant à l’impact de la composition chimique sur les vitesses

de coalescence et énergies d’activation associées.
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Conclusion générale et perspectives

Conclusions

L’objectif de cette thèse était de développer et d’étudier des alliages concentrés com-

plexes composés d’une matrice cfc et renforcés par précipitation d’une phase intermétallique

de structure L12 dans le système sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni. Dans un premier temps, la sta-

bilité thermodynamique des microstructures a été évaluée à l’aide de calculs Calphad. Cette

première étape a permis de mettre en lumière le rôle des éléments chimiques dans l’obtention

de la microstructure recherchée et de sélectionner des compositions d’alliages présentant un

intérêt dans le cadre du projet. Dans un second temps, ces alliages ont été élaborés et ca-

ractérisés à l’aide de divers moyens de caractérisation (MEB, MET, DSC, DRX) permettant

d’évaluer la validité de la base de données pour la conception de ce type d’alliages. Finale-

ment, l’aspect cinétique de la précipitation a été abordé à travers l’étude de la coalescence

des précipités.

Calculs massifs Calphad

Du fait du nombre considérable de compositions potentielles dans un système comportant

6 éléments, une méthode numérique a été sélectionnée en première approche dans un but de

conception d’alliages. La méthode Calphad a ainsi été choisie car elle permet de calculer les

équilibres de phases à l’état thermodynamiquement stable dans un système donné à l’aide

des bases de données associées. Dans un premier temps, des calculs massifs ont été effectués

sur le système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni à l’aide de la base commerciale TCHEA3 dédiée aux

AHEs. Cette première étape a permis de mettre en avant le rôle primordial du système qua-

ternaire Al–Ti–Co–Ni. En effet, ce sous-système est à l’origine des microstructures cfc+L12

dans le système sénaire. Il existe un domaine biphasé continu dans ce quaternaire, entre les

alliages basés sur le binaire Al–Ni et ceux basés sur le binaire Ti–Co. A l’inverse, le caractère

déstabilisateur des éléments d’alliages Fe et Cr a été mis en évidence. Ces deux éléments

tendent à favoriser la formation de phases intermétalliques indésirables (principalement B2,

Laves et σ). Cependant, l’analyse des résultats montre que le Fe s’intègre bien à la phase cfc

et présente une solubilité importante dans cette dernière, permettant de se substituer aux

éléments Co et Ni.

En se basant sur les conclusions du calcul massif, une méthode de représentation gra-

phique du domaine biphasé cfc+L12 a ensuite été développée. Cette représentation, basée sur

le tracé de sections du quaternaire Al–Ti–Co–Ni pour différentes teneurs en Cr et Fe, permet

de visualiser l’impact des additions de Cr et Fe sur la stabilité des microstructures cfc+L12

entre le domaine compositionnel riche Al–Ni et celui riche en Ti–Co. Le principal résultat
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issu de cette représentation est que les régions riches en Ti–Co ont tendance à stabiliser des

phases indésirables pour des teneurs en Cr et Fe plus faibles que les régions riches en Al–Ni.

Cependant, les zones centrales de ces diagrammes ([Al] ≈ [Ti] et [Co] ≈ [Ni]) permettent

d’obtenir des microstructures biphasées pour des teneurs en Cr et Fe plus élevées.

Dans le futur, cette représentation pourra être utilisée pour visualiser la variation de

propriétés (vitesses de coalescence, propriétés mécaniques, oxydation,...) en fonction de la

composition chimique, comme cela a été fait pour la température de solvus ou la fraction de

phases dans la présente étude.

Conception d’alliages

Plusieurs méthodes de conception d’alliages ont été présentées dans le cadre de cette

thèse : le tracé d’isoplèthes, la sélection à partir d’un calcul massif basée sur des critères

simples (nature et fractions de phases, intervalle de composition, température de solvus, etc..)

et l’utilisation de la méthode graphique permettant de se placer au plus loin des frontières

des domaines de phases indésirables. Les différentes méthodes de conception ont permis de

concevoir 8 compositions d’alliages originales dont 7 qui présentent la microstructure cfc+L12

recherchée dans le domaine de température d’intérêt. Ces compositions ont fait l’objet d’un

dépôt de brevet conjointement avec Safran. Les méthodes mises en place durant cette thèse

pourront être utilisées à l’avenir pour optimiser les propriétés mécaniques et en oxydation à

la suite d’un retour d’expérience.

Etude thermodynamique expérimentale

Les alliages sélectionnés ont été soumis à un traitement de longue durée (1150°C/48h

puis 900°C/17 jours suivi d’une trempe) afin d’approcher l’équilibre thermodynamique.

Ces alliages ont été caractérisés permettant ainsi de déterminer de nombreuses données

expérimentales : températures de solvus, solidus et liquidus, fraction de phases, densité et

paramètres de maille des phases. Ces valeurs ont été comparées avec celles prédites par la

base de données TCHEA3. Un accord satisfaisant est mis en évidence à l’exception d’un do-

maine dans le système quaternaire Ti–Fe–Co–Ni pour lequel il existe une erreur de prédiction

liée à l’absence de la phase τ ((Ni0,5Co0,5)3Ti) dans la base de données TCHEA3. Cependant,

cet alliage est éloigné en termes de composition par rapport aux alliages d’intérêt de cette

étude.

Cinétique de coalescence

A la suite de l’étude thermodynamique, la cinétique de coalescence de la phase L12 dans

quatre alliages concentrés complexes a été étudiée. L’analyse des résultats suggère que la

coalescence est limitée par la diffusion dans la matrice et ce, pour tous les alliages de l’étude.

Une énergie d’activation pour la coalescence élevée par rapport aux alliages standards est

mise en évidence. Les dépendances en température de la composition des phases et/ou de
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l’énergie interfaciale ont été identifiées comme des explications plausibles aux valeurs élevées

des énergies d’activation. Les vitesses de coalescence mises en évidence sont proches de celles

de certains superalliages base Ni, ce qui est prometteur pour le futur développement de ces

alliages.

L’impact de la coalescence des précipités sur les propriétés mécaniques a été évalué à l’aide

d’essais de micro-dureté. Le durcissement observé dans les ACCs étudiés peut être décrit par

le cisaillement des précipités par des paires de dislocations faiblement et fortement couplées,

selon la taille des précipités. On notera que malgré une cinétique de coalescence similaire,

des fractions volumiques et des morphologies identiques, l’alliage TA6 possède une dureté

plus élevée que TA7 sur toute la gamme de température et de temps, suggérant une influence

forte des substitution Co-Ni sur les propriétés mécaniques à température ambiante.

Perspectives à court terme

Propriétés mécaniques à haute température

L’évaluation des propriétés mécaniques uniaxiales à haute température (traction et fluage ;

T=700°C et 850°C) est prévue pour les alliages TA5 et TA6 dans les semaines à venir. Pour

cela, les alliages ont été filés à chaud à l’ONERA en supersolvus pour réaliser les éprouvettes

(Fig. 5.20). Un traitement thermique en deux étapes a ensuite été appliqué aux éprouvettes,

avec une première étape d’une durée de 4h à une température légèrement inférieure à la

température de solvus (1080°C pour TA5, 1110°C pour TA6) et une deuxième étape à 850°C
pendant 8h. L’évaluation des propriétés mécaniques est cruciale dans le cadre du projet

afin de pouvoir conclure sur le potentiel des alliages étudiés. L’étude des mécanismes de

déformation est également prévue, ce qui permettra de mettre en lumière les différences

entre ces alliages et les standards. Par la suite, on pourra se servir de ces résultats pour

sélectionner des alliages possédant des propriétés mécaniques améliorées.

Cinétique de coalescence

Pour aller plus loin, les résultats concernant TA4 et TA5 à 850°C doivent être finalisés.

De cette manière, nous pourrons conclure quant à l’impact de la composition chimique sur

les vitesses de coalescence et énergies d’activation associées. Dans un second temps, il est

prévu de comparer les résultats expérimentaux aux résultats simulés avec le module dédié

à la précipitation de Thermo-Calc (TC-PRISMA). En effet, ce module traite de manière

simultanée les phénomènes de germination, de croissance et de coalescence, et nécessite deux

bases de données : thermodynamique et de mobilité. Le traitement numérique de la coales-

cence permet d’éviter certaines hypothèses fortes inhérentes aux modèles analytiques. Ainsi,

on pourra comparer les données prédites aux données calculées sur la base des hypothèses

des modèles étudiés dans ce chapitre. Si les résultats sont satisfaisants, on pourra envisager

de concevoir des alliages sur la base de la minimisation de la vitesse de coalescence.
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Figure 5.20 – Alliage TA5 filé à chaud à l’ONERA, a) barre obtenue en fin de filage, b) microstruc-
ture MEB en électrons rétrodiffusés.

Optimisation de la résistance à l’oxydation

Le comportement en oxydation des alliages n’a pas été abordé car cet aspect n’était pas

au centre de cette thèse. Cependant, il s’agit d’un aspect crucial pour garantir une durée de

vie suffisante des pièces en condition haute température. A ce titre, une première évaluation

de la résistance à l’oxydation des alliages TA1, TA2, TA3 et TA5 a été effectuée dans le cadre

du projet. Ces alliages forment un ensemble d’oxydes mixtes, principalement à base de Cr, Co

et Fe et présentent des gains de masse typiques des alliages chromino-formeurs. Par la suite,

des calculs thermodynamiques sur les oxydes stables formés par les alliages ont été effectués

à l’aide de la base de données TCNI9. Une nouvelle composition, issue du premier retour

d’expérience sur les essais d’oxydation isothermes et des calculs d’oxydes, a été sélectionnée :

Al7,5Ti5Cr14Fe14Co17,9Ni41,6 (at.%). De nouveaux essais d’oxydation permettront de valider

ou non l’approche numérique adoptée pour donner des pistes d’amélioration de la résistance

à l’oxydation.

Perspectives à moyen et long terme

Optimisation de la composition chimique

Lorsque le projet arrivera à son terme, nous disposerons de données expérimentales et

de moyens de prédiction concernant la stabilité thermodynamique des phases, la cinétique

de coalescence de la phase L12 et la résistance à l’oxydation. Les propriétés mécaniques à

chaud auront également été évaluées. Cet ensemble permettra de sélectionner une deuxième

génération de cette classe d’alliages et ainsi de continuer à optimiser la composition chimique

de ces derniers pour des applications à haute température.
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Addition d’éléments réfractaires

A la suite de l’optimisation de la composition chimique, on pourra s’intéresser à l’ad-

dition d’éléments réfractaires. Ces éléments sont souvent considérés dans le domaine des

superalliages base-Ni de par leur impact positif sur les propriétés mécnaniques à haute

température [20]. En ce qui concerne les ACCs, un élément réfractaire qui pourrait avoir son

importance est le tungstène. En effet, il est présent dans les bases cobalt depuis la découverte

d’une phase de structure L12 dans le diagramme ternaire Al–Co–W : Co3(Al,W) [182]. On

peut donc imaginer effectuer une étude thermodynamique similaire à celle présentée dans

cette thèse avec l’addition de W dans le système sénaire. Une continuité du domaine biphasé

cfc+L12 semblable à celle du système quaternaire Al–Ti–Co–Ni a déjà été mise en évidence

dans le système Al–Ti–Co–W [183]. On pourrait ainsi s’intéresser aux substitutions entre

les compositions Ni3Al, Co3Ti et Co3(Al,W). L’addition de W permettrait ainsi d’étendre

encore les possibilité d’alliages à travers son incorporation dans la phase L12.

Précipitation de la phase de structure B2

D’un point de vue thermodynamique, il est aisé d’obtenir l’apparition de la phase or-

donnée de structure B2 dans le système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni. En effet, comme nous l’avons

vu dans le chapitre consacré à l’étude thermodynamique, plus de la moitié des compositions

d’alliages calculés comportent cette phase entre 800°C et 1000°C. En choisissant d’incorporer

une fraction de phase B2 dans la microstructure, on peut ainsi se permettre d’augmenter la

concentration en Al dans l’alliage et potentiellement améliorer la résistance à l’oxydation.

De la même manière, il est possible d’augmenter la concentration en Fe permettant ainsi

de baisser le coût des alliages. Dasari et al. ont montré qu’il était difficile d’obtenir une

précipitation intragranulaire homogène de phase B2 dans une matrice de structure cfc, par

manque de sites de germination [100]. Les auteurs ont tout de même réussi à obtenir la micro-

structure désirée à l’aide de traitements thermo-mécaniques judicieusement choisis. L’étude

d’alliages avec une microstructure triphasée cfc+L12+B2 demanderait donc une première

étape préalable d’optimisation des traitements thermo-mécaniques. A l’heure actuelle, les

propriétés mécaniques à chaud de ces microstructures sont inconnues.
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Annexe A

Critères thermodynamiques

empiriques
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CHAPITRE A : Critères thermodynamiques empiriques

Différence de rayon atomique

δr =

√∑
i

ci(1− ri/r)2 (A.1)

Avec ri le rayon atomique de l’élément i, r est le rayon moyen de l’alliage : r =
∑

i ciri. Il

est communément admis qu’il est difficile de faire des solutions solides de substitution avec

des éléments qui ont des rayons atomiques très différents.

Différence d’électronégativité

δχ =

√∑
i

ci(1− χi/χ)2 (A.2)

Avec χi l’électronégativité de l’élément i, χ est l’électronégativité moyenne de l’alliage :

χ =
∑

i ciχi.

Concentration d’Electrons de Valence (VEC)

V EC =
∑
i

ciV ECi (A.3)

Avec V ECi la concentration d’électrons de valence de l’élément i.

Ce critère est l’un des plus efficaces pour distinguer les domaines de phases cfc et cc

[65,184]. En effet, la structure cc est favorisée pour des valeurs intermédiaires de ce paramètre

et la structure cfc pour des valeurs hautes [184]. Néanmois, il est difficile de donner des valeurs

précises qui seraient communes à tous les systèmes et chaque famille d’AHE semble avoir ses

règles [34]. De plus, la présence de certains éléments rendent ce critère moins fiable [185].

Critères thermodynamiques relatifs à l’enthalpie de mélange

∆HSS =
∑
i<j

4∆H liq
ij cicj (A.4)

Ω =
∑
i

ciTf,i
∆SSS

∆HSS
(A.5)

∆HSS et ∆SSS sont l’enthapie et l’entropie de mélange de la solution solide, ∆H liq
ij est

l’enthalpie de mélange des éléments i et j à la composition équimolaire et à l’état liquide,

ci et cj sont les concentrations molaires des éléments i et j, respectivement et Tf,i est la

température de fusion de l’élément i obtenue par une loi des mélanges.

De nombreux critères thermodynamiques on été développés pour essayer de caractériser
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CHAPITRE A : Critères thermodynamiques empiriques

la formation de solutions solides. La plupart de ces critères concernent l’enthalpie de mélange

qui peut être définie pour une phase désordonnée comme l’énergie nécessaire pour mélanger

les atomes des constituants de manière aléatoire sur un réseau. On peut obtenir un ordre

de grandeur de ce terme en considérant l’enthalpie de mélange des binaires à l’état liquide

∆H liq (eq. A.4). Cette grandeur peut être obtenue grace au modèle de Miedema et a déjà

été calculée pour un grand nombre de systèmes binaires [186]. Cette approximation a été

testée et a montré une grande similitude avec des calculs DFT dans une étude menée par

Niu et al. sur le quaternaire Cr–Fe–Co–Ni [187]. Cette approche a été étudiée dans le cadre

de l’étude de la formation de verres métalliques et peut avoir un intérêt pour la prédiction

de la formation de solutions solides [188,189].

Cette grandeur s’interprète de la manière suivante :

— ∆HSS > 0 : tendance à la démixion.

— ∆HSS < 0 : tendance à la mise en ordre et donc à la formation d’intermétalliques.

— ∆HSS proche de 0 : tendance à la formation de solutions solides.

Le critère Ω (eq. A.5), permet alors d’évaluer la contribution relative de l’enthalpie et de

l’entropie sur le système considéré. On peut alors considérer que si Ω > 1 l’entropie prime

et les solutions solides sont favorisées [188]. Combinés à la différence de rayon atomique

(eq. A.1), ces critères thermodynamiques donnent des résultats satisfaisants (Fig. A.1).

Figure A.1 – Tentatives de distinction des domaines d’obtention de solution solide (SS), in-
termétalliques (IM), multi-phasés (SS+IM) et alliages amorphes (AM) avec des critères thermo-
dynamiques empiriques. a) ∆HSS en fonction de δr [189], b) Ω en fonction de δr [188]

Sur la base de la figure A.1b, le critère de formation de solutions solides suivant a été

donné : Ω ≥ 1, 1 et δr ≤ 6, 6%. Cependant, on peut constater qu’il est nécessaire mais pas

suffisant pour exclure tous les autres cas.

En conclusion, il est important de dire que ces différents critères permettent de distinguer

des domaines de phase mais ne sont que d’une fiabilité limitée. De plus, ils ne prennent pas

en compte l’effet de la température et sont donc optimisés pour des états bruts de coulée ou

après des traitements thermiques proches de la température de solidus.
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Dénombrement du nombre de

compositions
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CHAPITRE B : Dénombrement du nombre de compositions

Pour un système comportant e éléments (e ≥ 3), le nombre de compositions N décrivant

l’espace compositionnel pour un pas de calcul donné s’écrit :

N =
n∑

u1,...,ue−2=0
e−2∑
i=1

ui≤n

(
n−

e−2∑
i=1

ui

)
(B.1)

Avec n = nombre de pas + 1

Exemple : Description d’un système quinaire avec un pas de 5%. Dans ce cas :

N =
21∑

u1,u2,u3=0
u1+u2+u3≤21

(
n−

3∑
i=1

ui

)
(B.2)

Code matlab correspondant :
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Annexe C

Alliages concentrés complexes

cfc+L12 de la littérature
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CHAPITRE C : Alliages concentrés complexes cfc+L12 de la littérature

Différentes familles d’ACCs on été développés dans des systèmes bien différents.

Système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni

Al Ti Cr Fe Co Ni Autres phases Réf.

– 9.1 18.2 18.2 27.3 27.3 Ni3Ti (900-1000°C) [112,114]

1.8 7.3 18.2 18.2 27.3 27.3 Ni3Ti [112]

3.6 5.5 18.2 18.2 27.3 27.3 – [112,123]

5.5 3.6 18.2 18.2 27.3 27.3 – [112]

9.1 – 18.2 18.2 27.3 27.3 B2 [112]

8.9 6.0 9.2 8.2 17.2 50.5 – [103]

7.8 7.2 12.2 11.5 20.6 40.7 – [103]

10.0 6.0 8.0 15.0 25.0 36.0 B2 à 900°C [105,190,191]

4.0 2.0 23.5 23.5 23.5 23.5 Heusler Ni2AlTi [106,126,150]

4.0 1.0 23.8 23.8 23.8 23.8 Heusler Ni2AlTi [106]

6.0 3.0 22.8 22.8 22.8 22.8 Heusler Ni2AlTi [106]

9.0 3.0 22.0 22.0 22.0 22.0 Heusler Ni2AlTi [106]

7.0 – 23.3 23.3 23.3 23.3 B2 [113]

3.0 3.0 31.3 – 31.3 31.3 – [110]

7.0 7.0 – 28.7 28.7 28.7 – [111]

8.0 6.0 – 28.7 28.7 28.7 – [111]

7.5 7.5 13.3 13.3 13.3 45.0 – (as-cast) [192]

– 4.8 23.8 23.8 23.8 23.8 L12 métastable [107]

– 2.4 24.4 24.4 24.4 24.4 Ni3Ti + Laves + σ [108]

3.6 1.2 23.8 23.8 23.8 23.8 B2 [109]

2.4 2.4 23.8 23.8 23.8 23.8 – [109]

1.2 3.6 23.8 23.8 23.8 23.8 Ni3Ti [109]

3.0 3.0 25.0 35.0 35.0 5.0 Heusler [124]

3.0 3.0 25.0 26.0 35.0 14.0 Heusler [124]

4.0 4.0 15.0 21.0 28.0 28.0 – [169]

4.0 – 16.0 16.0 32.0 32.0 – [121]

3.8 1.9 18.9 18.9 18.9 37.7 – [168]

2.8 2.8 18.9 18.9 18.9 37.7 – [168]

1.9 3.8 18.9 18.9 18.9 37.7 – [168]

Tableau C.1 – Compositions des CCAs cfc+L12 basés sur le système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni publiées
dans la littérature.
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CHAPITRE C : Alliages concentrés complexes cfc+L12 de la littérature

Al Ti Cr Fe Co Ni Autres phases Réf.

2.0 2.0 15.0 29.0 26.0 26.0 – [122]

3.0 3.0 15.0 25.0 27.0 27.0 – [122]

5.0 5.0 15.0 17.0 29.0 29.0 – [122]

5.5 5.5 15.0 15.0 29.5 29.5 – [122]

6.0 6.0 13.0 15.0 30.0 30.0 – [122]

5.0 5.0 16.7 16.7 16.7 40.0 – TA1

5.0 5.0 10.0 10.0 35.0 35.0 – TA2

5.0 5.0 20.0 10.0 25.0 35.0 – TA3

7.5 5.0 13.1 17.5 4.4 52.5 – TA4

5.0 7.5 13.1 17.5 21.9 35.0 – TA5

5.5 7.0 13.1 8.8 25.2 40.4 – TA6

4.5 8.0 13.1 8.8 37.6 28.0 – TA7

– 12.5 – 25.0 37.5 25.0 τ (Ni0.5Co0.5)3Ti TA8

Tableau C.2 – Compositions des CCAs cfc+L12 basés sur le système Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni publiés
dans la littérature (suite).
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CHAPITRE C : Alliages concentrés complexes cfc+L12 de la littérature
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CHAPITRE C : Alliages concentrés complexes cfc+L12 de la littérature
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Annexe D

Distributions de tailles

expérimentales
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CHAPITRE D : Distributions de tailles expérimentales
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CHAPITRE D : Distributions de tailles expérimentales
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à

8
5
0
°C

.
L

es
co

u
rb

es
co

rr
es

p
o
n

d
en

t
a
u

x
d

is
tr

ib
u

ti
o
n

s
p

ré
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CHAPITRE D : Distributions de tailles expérimentales
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CHAPITRE D : Distributions de tailles expérimentales
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Annexe E

Energie d’activation pour la

coalescence
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CHAPITRE E : Energie d’activation pour la coalescence

Selon les modèles considérés dans cette étude, on peut mettre la vitesse de coalescence

sous la forme :

K =
K0

T
· exp

(
−Q
RbT

)
(E.1)

Le but de cette annexe est de montrer l’effet que peut avoir la dépendance en température

du terme K0 sur la détermination de l’énergie d’activation pour la coalescence (Q). On

considérera deux cas pour illustrer cet effet :

— Le terme K0 ne dépend pas de la température.

— Le terme K0 dépend de la température et double de valeur entre 850°C et 950°C
(K0(T=950°C)=2·K0(T=850°C)).

Dans le premier cas, l’énergie d’activation pour la coalescence correspond à l’énergie

d’activation pour la diffusion de l’élément limitant. Cependant, dans le deuxième cas, on ne

trouvera pas la même valeur si on analyse les valeurs de vitesse de coalescence par rapport

à l’équation E.1.

Figure E.1 – Détermination de l’énergie d’activation pour la coalescence d’un alliage hypothétique
dans le cas où le terme K0 est indépendant de la température (cas 1) et dans le cas où ce terme
double de valeur entre 850°C et 950°C (cas 2).

A titre d’exemple, on prend comme système modèle un alliage dont la coalescence est

limitée par un élément dont l’énergie d’activation pour la diffusion est 280 kJ·mol−1. On fait

ensuite l’analyse de la vitesse de coalescence en considèrant les deux cas cités précédemment

153



et en déteminant l’énergie d’activation pour la coalescence à la lumière de l’équation E.1.

Cette analyse est illustrée en figure E.1

On note qu’on trouve bien une énergie d’activation pour la coalescence égale à l’énergie

d’activation pour la diffusion dans le premier cas. Cependant, cette égalité n’est plus vérifiée

dans le deuxième cas, où on considère que le terme K0 double de valeur entre 850°C et 950°C.

On déterminera ainsi une valeur de Q proche de 360 kJ·mol−1 (Fig. E.1), ce qui correpond

à une augmentation de 80 kJ·mol−1 par rapport à l’énergie d’activation pour la diffusion.

En conclusion, la dépendance en température du terme K0 dans l’équation E.1 peut

influencer significativement la valeur de Q déterminée expérimentalement. Pour pouvoir

déterminer une énergie d’activation qui ait un sens physique, il faudrait donc connâıtre

précisément la dépendance de ce terme avec la température en modifiant l’équation E.1 pour

la mettre sous une forme plus appropiée au problème.
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2.11 a) Limites d’élasticité à chaud de plusieurs ACCs renforcés par L12 et de superalliages
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4.7 Diagrammes binaires a) Ti–Co, b) Al–Ni, c) diagramme quaternaire Al–Ti–Co–Ni à
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5.3 Dépendance de la vitesse de coalescence avec la fraction volumique (ici notée Q) pour
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5.10 Ajustement linéaire des diamètres moyens pour les alliages a) TA4, b) TA5, c) TA6 et

d) TA7. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112
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1150°C/48h suivi d’une trempe à l’eau. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 118

5.16 Evolution de la vitesse de coalescence avec la température pour les alliages de cette

étude (TA4, TA5, TA6 et TA7) et comparaison avec des alliages de la littérature :

superalliage CMSX-4 [167] et B0.1Al6Ti6Cr15Fe13Co30Ni29.9 [128]. . . . . . . . . . . . 122
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5.3 Vitesses de coalescence et énergies d’activation déterminées expérimentalement. . . . . 113

161



5.4 Compositions des phases cfc et L12 (at.%) déterminées à l’aide de la sonde atomique
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phases (tableau 5.4) et comparaison avec la base de données TCHEA3. . . . . . . . . . 123

5.8 Fractions volumiques (%) de la phase L12 calculées avec la base de données TCHEA3. 123
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terprétation. EDP Sciences, 2012.

[32] Jien-Wei Yeh. Alloy Design Strategies and Future Trends in High-Entropy Alloys.

JOM, 65(12) :1759–1771, December 2013.

[33] F. Otto, Y. Yang, H. Bei, and E.P. George. Relative effects of enthalpy and entropy

on the phase stability of equiatomic high-entropy alloys. Acta Materialia, 61(7) :2628–

2638, April 2013.

[34] D.B. Miracle and O.N. Senkov. A critical review of high entropy alloys and related

concepts. Acta Materialia, 122 :448–511, January 2017.

[35] Duancheng Ma, Blazej Grabowski, Fritz Körmann, Jörg Neugebauer, and Dierk Raabe.
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Résumé

La thèse s’inscrit dans le cadre de la recherche et du développement d’une nouvelle classe d’alliages

métalliques pour les turbines à basse pression présentes dans le dernier étage des turboréacteurs.

Les Alliages à Haute Entropie (AHEs) forment des solutions solides hautement substituées et sont

considérés comme des candidats potentiels pour devenir la matrice d’alliages renforcés par précipi-

tation. Dans ce cadre-là, les alliages comportant une matrice cubique à faces centrées (cfc) et une phase

ordonnée de structure L12 ont été étudiés dans le système sénaire Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni. L’objectif de

cette étude est d’obtenir une meilleure compréhension du rôle de la composition chimique sur la

stabilité des phases et sur les propriétés à haute température de cette classe d’alliages. Dans un

premier temps, des calculs massifs utilisant une base de données CALPHAD (Calculation of Phase

Diagrams) ont été effectués, permettant de mettre en lumière le rôle de chaque élément et de définir

les frontières du domaine biphasé cfc+L12 dans le système sénaire. Cette première étape a permis de

sélectionner huit alliages d’intérêt possédant la microstructure cfc+L12 désirée. Ces huit alliages ont

été conçus, élaborés puis caractérisés afin de vérifier expérimentalement les prédictions de la base de

données. Les résultats obtenus mettent en évidence un accord satisfaisant entre les données prédites

et expérimentales. Par la suite, quatre de ces alliages ont été sélectionnés pour étudier la cinétique

de coalescence des précipités. A ce titre, la taille moyenne des précipités ainsi que la distribution en

tailles ont été mesurées à la suite de traitements thermiques à trois températures (850°C, 900°C et

950°C) pour cinq temps de traitement (30min, 1h30, 4h30, 13h30 et 70h). L’impact de la coalescence

des précipités sur les propriétés mécaniques a été évalué à l’aide d’essais de micro-dureté. Enfin, des

essais mécaniques à haute température sont envisagés, permettant d’évaluer leur potentiel en tant

que matériaux haute température.

Mots clés : métallurgie, conception d’alliages, méthode Calphad, précipitation, cinétique, propriétés

mécaniques.

Abstract

The study aims at developing new high temperature alloys for low-pressure turbine blades ap-

plication. High entropy alloys (HEAs) form highly substituted solid solutions that are considered as

potential candidates as host matrix for an additional strengthening phase. In this context, alloys with a

face-centered cubic (fcc) matrix and a L12 ordered phase were investigated in the Al–Ti–Cr–Fe–Co–Ni

senary system. The objective of this study is to obtain a better understanding of the role of chemical

composition on the phase stability and high temperature properties of these alloys. First, high-

throughput calculations were carried out using the CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams)

approach to define the role of each element and identify the fcc+L12 duplex domain extent in the

compositional space. This first step has allowed us to select eight alloy compositions of interest with

the desired two-phase fcc+L12 microstructure. These alloys were then processed and characterized

after long annealing treatments in order to assess the reliability of the Calphad database. The results

show a satisfactory agreement between the predicted and experimental data. Four of these alloys were

subsequently selected to conduct a coarsening kinetics study. The mean size of precipitates along with

the size distributions were measured following heat treatments at three different temperatures (850°C,

900°C and 950°C) and five durations (30min, 1h30, 4h30, 13h30 and 70h). The effect of coarsening on

mechanical properties was assessed using micro-hardness measurements. Finally, mechanical proper-

ties at elevated temperatures are considered, allowing to assess their potential as high temperature

materials.

Keywords : metallurgy, alloy design, Calphad method, precipitation, kinetics, mechanical properties.
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