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Résumeé :

Un alliage de type Udimet 720, spécialement enrichi en aluminium, a été développé selon un frittage
non conventionnel en deux étapes. La premicre étape s'est déroulée a 1380°C pendant 0,5 h, alors que
la seconde a 1180°C durant 3h. Le matériau fritté ainsi obtenu, a ensuite été forgé a 1200°C, sous une
charge de 50 kg et avec une hauteur de chute de 220 mm, afin de fragmenter les agrégats des
composants durs. Apres forgeage, un recuit d'homogénéisation a été réalisé¢ a 800°C, pendant 1,5h.
La technique de consolidation comprend une mise en solution a 1080 °C et un vieillissement a 800°C,
selon différents temps de maintien. Les techniques d'analyse par diffraction des rayons X (DRX) et
les observations au microscope ¢€lectronique a balayage (MEB) avec analyses semi-quantitatives
(EDS) ont permis de révéler I'impact des ajouts d'aluminium et du vieillissement, sur 1'évolution
microstructurale du matériau. L'alliage fritté contenant 5,25% Al présente une structure complexe
composée d'une matrice métallique y, du carbure de chrome Cr»3Ce et d'une grande variété
d'intermétalliques binaires. Malgré cela, la mise en solution a provoqué une dissolution presque
complete de ces composés et, par conséquent, une saturation du réseau cubique du nickel. Une
intensification du phénomeéne de précipitation, due a la formation de 1'intermétallique y” (Ni, Co)3(Al,
Ti), puis du carbure de chrome allié¢ (Cr, Co, Ni, Mo, Ti)23Cs, a conduit a un durcissement notable de
la matrice austénitique, atteignant une microdureté de 700 HVy,;.

Mots clés : compositesa base de Ni, frittage non conventionnel, désintégration, consolidtion,

microstructure, précipités, micro-dureté



Abstract :

The aluminum-enriched composite with the composition of Udimet 720 alloy was developed using
an unconventional two-step sintering process. The first occurred at 1380°C for 0.5 h and the second

at 1180°C for 3 h. The sintered material was then forged at 1200°C under a load of 50 kG and with
a fall height of 220 mm, in order to achieve the clusters fragmentation of hard components, followed
by the homogenization annealing at 800°C for 1.5 h. The consolidation technique included
solution treatment at 1080°C and aging at 800°C with various holding times. The investigation
techniques by X-ray diffraction analysis (XRD) and observations under a scanning electron
microscope (SEM) with semi-quantitative analyses (EDS) have offered the possibility to reveal the
aluminum addition’s impact and the holding time aging on the material’s microstructural evolution.
The sintered alloy with a high Al content (5.25 %) exhibits a complex structure composed of metallic
matrix v, the chromium carbide Cr,;C¢, and a large variety of binary intermetallics.

Despite this, the solution treatment caused an almost complete dissolution of these compounds, and
consequently, a saturation of the nickel cubic lattice. An increase in precipitation phenomenon was,
due to the formation of the intermetallic Y’ (Ni, Co)s(Al, Ti), and then, the alloyed chromium carbide
(Cr, Co, Ni, Mo, Ti),3Cs, led to a noticeable hardening of the metal matrix, reaching a microhardness
of 700 HVO.1.

Keywords: composite Ni based, unconventional sintering, disintegration, consolidation,
microstructure, precipitates, microhardness
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INTRODUCTION GENERALE

Apercu sur ’histoire des superalliages

Le progres des superalliages a débuté dans les années 1930 en Europe (Royaume-Uni,
France, Allemagne) et aux Etats-Unis, motivés par la nécessité d'alliages plus résistants a la
chaleur pour les turbomachines [1]. Les superalliages peuvent étre utilisés dans les réacteurs
nucléaires, les sous-marins, les centrales a vapeur, et les usines chimiques, mais leur utilisation
la plus courante se situe dans les turbines a gaz terrestres et aéronautiques. La création des
superalliages a été surtout influencée par les exigences des turbines aéronautiques, qui imposent
les normes les plus strictes en matiere de propriétés mécaniques a haute température.

Le Nimonic 80 a été parmi les premiers superalliages développés a partir des alliages
contenant 20% de nickel et de chrome, dans les années 1941-42. Ce superalliage est considéré
comme l'ancétre des alliages durcis a haute température de la série précipitation de la phase v',
dont 'Udimet 720 fait partie. Il est renforcé par une solution solide de chrome dans le nickel et
par du titane formant des carbures aux interfaces de grains, ainsi qu'une faible proportion de
précipités y'.

Les développements ultérieurs des superalliages se sont principalement concentrés sur
I'augmentation de la quantité de précipités y' en incorporant du titane, de I'aluminium, du tantale,

du niobium et du cobalt, tout en diminuant la teneur en chrome comme dans la figure I [1].
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Figure I Développement de la résistance thermique des alliages entre 1940 et 1990



Introduction

Les superalliages sont des matériaux de composition complexe spécialement congus
pour fonctionner dans des environnements séveres tels que les hautes températures et les

contraintes élevées. Par conséquent, ils doivent répondre a des critéres spécifiques tels que la
résistance au fluange. La stabilité dimensionnelle a haute température et la robustesse a

'oxydation a chaud.

Ils deviennent alors des matériaux de prédilection pour la production de pieces pour les turbines

terrestres et aériennes ou pour d'autres mécanismes travaillant a chaud.

Des compositions spéciales sont nécessaires pour répondre a ces exigences, grace a la

formation d'une structure appropriée qui garantira, apres des traitements adéquats, les propriétés

souhaitées. Les principaux éléments entrant dans la composition de ces alliages sont le Ni, le
Co ou le Ni + Co, qui forment la matrice métallique, enrichie d'ajouts tels que Cr, Mo, W, Ti,
Al, etc.

Dans la plupart des cas, les caractéristiques requises sont obtenues par des compositions
adaptées au procédé¢ de fabrication et aux traitements thermomécaniques et thermiques
appliqués. La gamme classique de fabrication, qui met en ceuvre une premicre fusion sous arc
¢lectrique suivie d'une seconde fusion sous laitier électro-conducteur pour atteindre une pureté
maximale, est 1'une des méthodes les plus utilisées pour produire ces alliages spéciaux. La
deuxiéme gamme, basée sur la métallurgie des poudres, utilise une poudre préalliée dont la
particule posseéde la composition moyenne du superalliage.

Dans ce cas, les pieces sont obtenues par compression uniaxiale ou isostatique a froid.
Les comprimés subissent ensuite un frittage en phase solide, suivi d'un forgeage, pour atteindre
la densité souhaitée grace au phénomene de cicatrisation des pores. La consolidation de la
matrice métallique y repose d'abord sur la dissolution des additions dans le réseau cubique du
nickel, avec pour effet la distorsion du réseau et le durcissement de la matrice. Le traitement
standard, qui comprend la mise en solution suivie d'un vieillissement, assure la consolidation
finale par précipitation de composés intermétalliques cohérents dans la matrice métallique.

La capacité des alliages a base de nickel a résister au fluage est influencée par la sorte
d'intermétalliques, notamment NizAl (v'), ainsi que leur dimension et de leur dispersion dans

la matrice métallique. De surcroit, les phases secondaires telles que le carbure Cr23Cs et les
carbures de type MeC, tels que TiC, WC ou (TI, W)C, ont également un impact positif sur la

résistance a haute température d'alliage.



On peut donc retenir que Il'objectif principal de toutes ces ¢études estla
maitrise et la compréhension des divers parametres qui gouvernent la formation de la structure
d'un superalliage, dans le dessein d'accroitre la résistance au fluage et la durabilité des
composants.

Toutefois, lorsque la teneur en aluminium du superalliage est augmentée, le rapport y/y'
devient un parametre important lors de la consolidation par précipitation d’intermétalliques.

Il convient également de noter que, parmi les recherches sur les superalliages a base de
nickel, quelques études ont été consacrées a l'importance des traitements thermomécaniques
dans la fragmentation d'agrégats de composés durs, tels que les intermétalliques ou les carbures,

dans le cadre de 1'évolution de la structure.

Par conséquent, 1'objectif de cette étude de recherche est d'analyser des particularités
microstructurales du superalliage Udimet 720, intentionnellement enrichi en aluminium et
produit par un frittage non conventionnel, suivi d’un forgeage et des traitements thermiques
adéquats.

Dans ce cas précis, la formation d’une phase liquide transitoire (Al) a basse température,
pourrait palier aux insuffisances dues au frittage des comprimés de mélanges de poudres pures.
Ce qui confere a cette thése intitulée « Elaboration et caractérisation d’un superalliage a base
de nickel », toute I’originalité recherchée.

Ce mémoire est structuré en quatre chapitres, accompagné d'une conclusion synthétisant
les principaux résultats et d'une bibliographie.

Le chapitre I a été consacré a I’analyse bibliographique portant sur les superalliages tant
du point de vue compositions, transformations, et particulierement les transformations et

phases qui en résultant, que des traitements thermomécaniques et thermiques appliqués.

Dans le chapitre II, on retrouve une présentation des nouvelles compositions de
superalliages et leurs techniques d’¢laboration, particuliérement la fusion sous laitier électro
conducteur et la refusion sous vide. L’obtention des superalliages via les procédés de
métallurgie des poudres a été abordée. Ce chapitre a été achevé par la présentation de la
problématique ayant servi de base au choix du frittage non conventionnel pour 1’¢élaboration
d’un superalliage de type Udimet 720.

La description des propriétés des poudres utilisées en tant que matiéres premicres,ainsi
que des méthodes de frittage et d'analyse du produit fini, ont été présentés dans le chapitre 3.

Le chapitre IV a été consacré aux résultats expérimentaux et a leur discussion.
Parmi ces conclusions, on souligne 1'importance de 1'amélioration de la composition de 1'alliag

e Udimet 720 a base d'aluminium., dans I’intensification du phénoméne de durcissement par
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précipitation de I’intermétallique complexe (Al, Ti)3(Ni, Co). Les principaux résultats ont été

résumés dans une conclusion finale.

PROBLEMATIQUE

Depuis plusieurs années, I'Algérie a abordé la question de I'innovation et de 1'industrialisation
dans le but de se positionner au méme niveau que les pays en développement. Cependant,
atteindre cet objectif, exige la mise sur pied d’une industrie mécanique, véritable fer de lance
des constructions automobile, ferroviaire, navale, aéronautique et autres. Aussi, les unités de

montage des turbines terrestres pour les sociétés Sonelgaz et Sonatrach se doivent, a I’avenir,

et par soucis d’économie, d’¢laborer localement leurs alliages spéciaux, plus spécialement leurs
superalliages. Malgré la complexité des technologies d’élaboration la fabrication de
composants spécifiques tels que les pales de turbine ou les disques de turbine exige une
expertise approfondie dans le processus de production des superalliages et des alliages

spéciaux.

Par conséquent, nous estimons qu'une étude de recherche approfondie sur la fabrication
de ces alliages, qu'elle soit ¢loignée ou proche, serait extrémement bénéfique pour 1'industrie
émergente en Algérie. C’est sous cet angle que le théme de cette thése intitulée « Elaboration

et caractérisation d’un superalliage a base de nickel » a été abordé.

L’¢laboration d’un superalliage a base de nickel volontairement enrichi en aluminium,
via les technologies de la métallurgie des poudres, basée sur un frittage non conventionnel, sera
d’un apport certain dans la connaissance et la maitrise des microstructures, issues du frittage et

des traitements thermomécaniques et thermiques.



Chapitre 1



I. Métallurgie des superalliages

Dans cette partie nous mettons au jour les principales phases entrant dans la composition des

superalliages a base de Ni.

I.1 Matrice austénitique y

Il s'agit d'une solution solide dont la structure de son réseau est cubique a faces centrées
Al (fig I.1). En fonction de sa composition, les paramétres de maille peuvent varier
de ay=3,523 A pour le nickel pur [1], [2] 4 ay=3,61 A pour la solution solide del'alliage U720
[2].

Cependant, ce dernier est déformé en remplacant le nickel par d'autres éléments
métalliques tels que Fe, Cr, Mo et Al [3].

Les parametres de maille "moyens" sont déterminés par la substitution des atomes de
nickel par ceux d'autres ¢léments constitutifs de 1'alliage. L'écart entre les rayons atomiques
provoque une distorsion du réseau, cela contribue a renforcer la solution solide. La structure

microscopique des superalliages a base de nickel repose sur cette matrice v.

Avant de discuter de la microstructure des alliages examinés, nous allons aborder la
métallurgie physique de I'alliage U720 en mettant en relation les éléments qui le composent
avec les différentes phases présentes. Par la suite, lI'impact d'une forte concentration

d'aluminium dans cet alliage sera analysé.

En regle générale, la diminution de la taille des grains de la matrice conduit a une
amélioration des caractéristiques mécaniques des alliages a base de nickel. Par exemple, des
études ont démontré que l'alliage 720 ou 720Li soit précipité ou non, ses propié¢tés
mécaniques suivent la relation de Hall et Petch [4]. Il est donc essentiel de surveiller la
taille des grains de ces alliages afin d'ajuster cette premiére dimension de la microstructure aux
caractéristiques souhaitées.

Pour les superalliages, la matrice est renforcée soit par la précipitation de phases de

renforcement, soit par la précipitation de carbures.
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Figure 1.1 Mailles cristallines des phases v, y’et y”’

1.2 Précipités y’

La phase cristallographique de structure cubique simple, connue sous le type L12
(fig. 1.2), présente un paramétre de maille ay' de 3,59 (+/-0,2) A. Elle expose une
composition chimique de type A3B dans laquelle A est principalement du nickel et B est
composé d'Al, Ti et Nb [4]. Les €¢léments titane et aluminium jouent un role déterminant
dans la structure et la stabilité du précipité, tandis que le niobium, présent dans ces phases,
se substitue a l'aluminium. Par ailleurs, la composition de cette phase sera grandement

affectée par celle de I'alliage. Sa formule chimique moyenne est Ni3(Al, Ti) [5].

C'est une phase stable et cohérente avec la matrice, dont la divergence paramétrique avec

la réduction de celle-ci est due a la proximité des valeurs des paramétres de mailley et y’.
Cependant, en fonction de la composition de 1'alliage, de la nature du précipité et du
traitement thermomécanique subi par 1'alliage, cette variation peut s'étendre de 0,3% a
1% [5].

Dans l'alliage 720, cette phase se forme par précipitation a une température d'environ
650°C (cette valeur dépend de la composition spécifique de I'alliage). Elle émerge de la

solution solide sous une forme sphérique ou cubique, en raison de I'arrangement chimique
des ¢éléments respectant les relations d'épitaxie suivantes [6]:
(111)y // (111),
[-110]y //[-110]y

Les paramétres du traitement thermique (thermomécanique) auront une
importance capitale dans la création des formes, des tailles et des dimensions de ces
précipités [6]. Les paramétres du traitement thermique (thermomécanique) joueront
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un réle crucial dans la formation des morphologies, des quantités et des dimensions
de ces précipités [7]. Dans des conditions de précipitation normées pour l'alliage
U720, les précipités prennent généralement une forme sphérique.

Enfin, ces précipités sont qualifiés de durcissant car ils contribuent a
l'amélioration des caractéristiques mécaniques des alliages. Toutefois, leur
contribution au renforcement structural global ne dépasse pas 10 a 20 % [8, 9]. Le
principal mécanisme de durcissement associ€¢ a ces précipités se rapporte a la
formation de paroi d'antiphase est causée par le passage de displacements partielles
et les modifications de cohérence entre la matrice et les précipité [10-12].

Certains superalliages sont renforcés exclusivement par cette phase [13].

1.2.1 Précipités y”’

Cette phase présente une structure cristallographique d'ordre DO22 centrée
quadratique (fig. 1.2) avec des paramétres de maille : ay"=3,59 A et ¢y"=7,40 A. La
formule chimique générale, Ni3;Nb, peut varier en fonction du remplacement du Nb
par du Ti, Ta ou Al, qui ont une solubilité supérieure dans y" comparativement a vy

[13, 14]. Sa présence dans les alliages 720 et 625+ résulte d'une forte concentration

en Nb.

O Nb
O Ni

O
Fo?
a4

N
v

Figure 1.2 La maille unitaire du précipité y " que I’on trouve dans les superalliages Fer-

Nickel tels que I’ IN718 et I’ IN706

C'est une phase métastable, organisée et semi-cohérente qui montre une désorientation
cristallographique significative par rapport a I'alignement de la matrice selon 1'axe c. En raison
des variations de parametres le long des axes a et ¢, la phase y" émerge de la solution solide par

un processus de réarrangement chimique, se présentant sous la forme de disques minces d'un
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diametre moyen de 60 nm et d'une épaisseur variant entre 5 et 15 nm (fig. [.3) [14]. Tout comme
pour v', la morphologie, la taille et le taux de précipitations sont influencés par les parametres

du traitement thermique [15].

Figure 1.3 Micrographie obtenue sur MEB-FEG mettant en lumiére la
morphologie et la distribution des phases de durcissement y' et y" dans 1'alliage
720 [15]

Au sein des conditions de précipitation habituelles pour l'alliage 718, sa part
volumique s'éleve a 10 % a 15 % (selon la proportion en fonction des autres phases) [16].
Par ailleurs, tout comme y', la progression des précipitations y’’ suit les relations

d'orientation suivantes [17]:

(111)y// (112) 4
[-110],//[-110] -
{001} ,// (001) - ; <100>, // [100] 4~

En raison de la structure des précipitations, on observe trois catégories ou variantes de
phase y' [17]. La figure 1.3 présente une micrographie MEB-FEG qui met en lumiére toutes
ces trois variantes lenticulaires.

Cette phase joue un role crucial dans la stabilit¢ mécanique des alliages 720. En effet, sa
présence simultanée avec la phase y' dans le film 720 ou isolément dans d’autres superalliages
a base de nickel, par exemple 1'alliage 625+ est la principale fagon de durcir ces alliages (~80-
95%) [18]. Le durcissement provoqué par ces précipitations est li¢ a la maniére dont les
précipités traversent les dislocations (cisaillement ou contournement) et a la formation des
parois d'antiphases qui en découlent, tout comme une déformation de cohérence [19, 20].

La phase y', en tant que composé intermétallique isolé, reste stable jusqu'a des
températures extrémement hautes. Cependant, une fois précipitée dans la matrice vy, il est
nécessaire de revoir sa stabilité¢ a haute température. Effectivement, a température élevée, les

mécanismes garantissant la cohérence du précipité et ceux qui le modifient et le dissocient sont
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en concurrence. Des facteurs métallurgiques locaux comme 1'écrouissage peuvent favoriser

certains de ces processus.

L'impact de la discussion sur la stabilité¢ énergétique de longue durée de la phase
y' est renforcé par l'apparition sur le marché d'un alliage basé sur 'alliage 720, ayant des

propriétés similaires et résistant jusqu'a 700°C, qui ne précipite pas de y".

Certains chercheurs dans les superalliages a base de Ni [21] ont révélé une
structure de co-précipitation totalement inédite dans l'alliage 718. Effectivement, ils
démontrent clairement que lorsque le ratio des éléments durcissants (Ti+Al)/Nb (% at.)
est compris entre 0,9 et 1, des procédures thermiques particuliéres aboutissent a la
précipitation des phases de durcissement qui se produisent dans une structure cristalline

connue sous le nom de cubique compact.

Cette structure compact découle de la germination de la phase y'' autour de la six
faces d'un germe y’. Méme si cette structure de précipitation produit des caractéristiques
mécaniques légerement inférieures a celle de l'alliage traditionnel, il a été démontré

qu'elle présente une stabilité notable en haut T (c).

100 nm

Figure 1.4 (a)- Morphologie de la co-précipitation y’+ vy’
(b)-Schématisation de la morphologie compact [22]
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En réalité, la répartition des atomes d'aluminium et de titane, qui est cruciale pour
le processus de précipitation et de croissance de la phase ', est impactée par la présence
de la phase y" entourant le précipité y'. La phase y" est généralement percue comme un
obstacle a la diffusion, ralentissant ainsi la croissance ou la dissolution de cette

configuration dense.

1.3 Phase o
La phase ordonnée o exhibe une structure orthorhombique de type DOa, avec les paramétres de
maille suivants : ad=5,14 A, bd=4,23 A et ¢6=4,53 A. Cela la rend partiellement cohérente ou
incohérente avec la matrice y [23]. Sa composition chimique dans son ensemble est similaire a

celle de la phase y (Ni3Nb), dont la forme est stable.

On a suggéré deux processus pour le développement de la phase 8. Le premier mécanisme
repose sur la germination de cette étape en organisant géométriquement la séquence
d'empilement de y’’. Selon plusieurs auteurs [23-25] ce probléme d'empilement est attribué
au « cisaillement de y » suite a une dislocation partielle du type a/6<1-21>. Ces erreurs se
produisent pendant le vieillissement thermomécanique de 1'alliage, ou tout au long du
processus d'élaboration avant son application (par exemple, lors d'un écrouissage).

Des spécialistes dans ce domaine [26] ont récemment dévoilé le second mécanisme, qui
repose sur des observations en MET de haute résolution. Ils ont ensuite démontré que la phase
d pouvait précipiter directement depuis la matrice grace a une organisation sans nécessité d'une
structure métastable vy, ce qui souligne le role crucial des diversités compositionnelles dans le
matériau. Ces deux processus de formation se complétent mutuellement. Cependant, les
conditions de traitement thermique et thermomécaniques sont favorables a 1'un et a 'autre.

On peut observer cette phase dans les alliages de base. Il peut étre décrit de deux
maniéres : une maniere aciculaire (fig. .5 -c), et une manicre globulaire en galets (fig. .5 a-b).
La morphologie aciculaire se développe principalement aux jointures de grains, puis s'étend a
l'intérieur du grain sous la forme d'aiguilles suivant les plans denses de la matrice {111}. Elle
a également la capacité de germer aux interstices des grains, en fauchant la phase y' a l'intérieur

du grain [27, 28]. Voici les liens directeurs entre la matrice et ce type de phase 6 [29] :

(111), // (010)s
[-110],// [100]5
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La structure universelle se forme principalement au niveau des joints de grains en raison
des différences chimiques présentes au milieu du grain et les joints eux-mémes.
Une autre source de cette forme est la fragmentation des aiguilles qui avaient été précipitées

auparavant lors d'opérations thermomécaniques.

Figure 1.5 (a) - Phase 0 précipitée aux joints de grains ; (b) - Phase 6 globulaire et

appauvrissement du durcissement structural ; (c) - Phase 6 sous forme d’aiguilles

En théorie, deux groupes de morphologies sont identifiées en fonction de la chaleur de
formation : Pendant les périodes de surchauffe (900°C-Tsolvus d), nous évoquons la phase dht
(haute température) qui se distingue par une structure principalement globulaire. Par contre,
lors du survieillissement du matériau (températures variant entre 600 et 900°C), nous
évoquerons la phase bt (basse température) qui se manifeste par une structure principalement
aciculaire [30, 31].

La phase 0 subit une hausse au détriment de la phase y' (fig. 1.5 -b), qui se convertit en
Nb pour sa formation. La délimitation de cette zone est déterminée par le fondement et la
chaleur de précipitation de la phase [31]. Elle réduit les propriétés mécaniques locales du
matériau en diminuant localement le pourcentage volumique de la phase y'. En outre, sa
présence pourrait influencer la résistance a la dégradation et a la dégradation sous contrainte de
l'alliage [32].
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Finalement, sous sa forme aciculaire, elle est considérée comme défavorable pour la
résistance de l'alliage en provoquant une propagation de fissure [33]. Toutefois, en quantité
réduite et discontinue précipitée aux joints de grains, cette étape permet de réguler la dimension
d'un attachement mécanique des joints de grain peut conduire a un raffinement du grain dans
cet alliage, ce qui pourrait potentiellement améliorer ses propriétés de fluage.

Dans le processus de conception et de fabrication des caractéristiques de fluage de cet alliage.
Dans I'¢laboration et la production de nombreuses pieces destinées au domaine nucléaire
ou aéronautique, ces derniers attributs de la phase o sont pris en considération pour maximiser

les morphologies et les dimensions du grain [35].

1.4 Phasen

La phase 1 présente au dispositif cristallographique hexagonale ordonnée de type DO24.
Sa composition chimique est Ni;Ti. Elle se développe habituellement lors du vieillissement
prolongé dans des alliages ou le rapport Ti/Al est de maniére significative, ou en raison de la
solidification dans des alliages contenant des zones de ségrégation ou ce taux est également

considérable [36].

Sur les interfaces de grains fortement désorientées, l'initiation de la phase n se produit,
suivie par sa propagation sous forme d'aiguilles en direction du coeur du grain ou le long des
joints de grains [37]. La forme globulaire ne développe aucune liaison épitaxiale spécifique
avec la matrice, alors que la forme aciculaire se forme selon les relations d'orientation
mentionnées ci-dessous en lien avec la matrice.

(111),//(0001),
<1-10>,// <11-20>,

Il précipite et se développe au détriment des phases y’’ et y’, ce qui diminue les
caractéristiques mécaniques de 1’alliage. En outre, on la considére comme un endroit privilégié
pour le début de fissures a haute température . Finalement, le Cr et le Mo présentant une
solubilité limitée lors de cette phase seront repoussés vers la matrice et contribueront a enrichir
les zones situées aux alentours de la phase n [38, 39]. Selon la composition chimique locale,
souvent, une co-précipitation de composants structuralement compactes telles que les phases

aCr ou o peut également causer des problémes a la résistance mécanique (fig. 1.6).
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La phase 1 ne précipite pas dans les alliages 720 contemporains. Toutefois, elle a

la capacité de se constituer en plusieurs autres alliages, comme I'alliage 720L1.

O.1pm

Figure 1.6 Co-précipitation de la phase o et ) dans 1’alliage 725 [39]

I.5 Phase a Cr et phase ¢

La phase aCr est une structure cristalline cubique dense dotée de faces centrées de
maniere topologique. Elle est riche en chrome et se manifeste lors de ségrégations intenses
causées par la consolidation ou les processus de durabilité prolongée peuvent entrainer une
modification de la composition locale de la matrice grace a I'apparition des phases 9, v', ", 1.
[40]. Elle s'accélere donc au niveau de ces phases ou le Cr et le Mo présentent une minime
solidité. Selon la composition locale de l'alliage, cette phase peut présenter une instabilité ou
jouer le role de noyau pour I'évolution de la phase ¢. La phase o est également compact du point
de vue topologique. Dans une structure cristallographique quadratique D8b, les parameétres des
mailles sont a=8,88 A et c=4,60 A. Cette phase présente une cohérence semi-ou non cohérente
avec la matrice. Sa composition chimique peut varier, mais elle est caractérisée par (Cr,
Mo)x(Ni, Co)y, ou X et y peuvent se situer entre un et sept et ou x>y [41].

Les liens de direction liant la phase ¢ et la matrice ont été établies de la maniere

suivante[42] :
(111)y //(001)s ; [011]y //[110]6

Cette phase vulnérable affecte négativement la résistance mécanique a des températures
¢levées [42]. On a également observé que le contact entre la phase ¢ et la matrice constituait un

endroit favorable pour une défaillance par fluage a énergie thermique élevée.
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De plus, en retirant la matrice y de Cr, elle restreint le processus de durcissement par
solution solide [43]. Finalement, pendant la fabrication des superalliages, une quantité
excessive de cette phase dans les lingots entravera le processus de forgeage. Une
homogénéisation adéquate et un vieillissement approprié en fonction de la composition

chimique contribuent a réduire 1'existence de ces phases.

1.5.1 Phase de Laves

Typiquement, une phase de laves se manifeste lors du processus de solidification ou
durant une période de vieillissement prolongée [44,45]. Il s'agit d'une structure
cristallographique hexagonale d'un type C14 (parfois de type C15) avec une formule générale
(Cr, Fe, Ni)y(Si, Ti, Nb, Mo). Il est possible d'éviter cette phase si, par exemple, les
concentrations en Si et en Nb sont faibles [45]. L'établissement de ces phases nuit aux
caractéristiques du matériau, car il est intrinséquement vulnérable, prive le matériau d'é¢léments
d'alliage solidifiant et offre également une interface délicate avec la matrice. Ainsi, elle est un
endroit privilégié pour le début et la progression des fissures [46]. Toutefois, en maitrisant les

méthodes d'élaboration et d'homogénéisation, on peut réduire la formation de ces phases.

1.5.2 Carbures et Carbonitrures

Les alliages analysés, qui contiennent environ 0,03% de C, sont parsemés de
carbures intra ou intergranulaires. On distingue les carbures primaires et les carbures
secondaires en se basant sur leur structure géométrique. Que les carbures soient de
nature primaire ou secondaire, la fonction des superalliages est complexe. Ils sont de
forme globulaire et se trouvent aux joints de grain, contribuant activement au blocage
des interfaces, entravent la croissance des grains et peuvent augmenter la résistance en
fluage en retardant le mouvement entre les granules [48].

Toutefois, une présence importante de ces substances a été considérée comme
nuisible pour le matériau, comme en témoignent les recherches menées par certains
chercheurs. [49, 50].

Leurs recherches démontrent qu'un film presque continu de carbures génére une route
privilégiée pour la fissuration, particuliérement selon les joints de grains. D'autres recherches
ont aussi révélé l'influence défavorable des carbures intergranulaires et subsurfaces sur la
résistance a la dégradation sous contrainte de l'alliage 718 [51, 52]. L'oxydation de ces

carbures provoquerait des limitations de croissance significatives a la liaison entre les carbures

et la matrice, susceptibles de déclencher une fissure dans la matrice.
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. Carbures et carbonitrures primaires

Au cours de la solidification, les carbures primaires se forment et coulent non
seulement a partir des agglomérations interdendritiques accentuées par les indices de
distribution des ¢léments d'alliage, mais aussi en raison des interactions entre le
creuset et le lingot. [53, 54]. De forme cubique (B1), ils présentent une grande
stabilit¢ (jusqu'a 1250°C) et sont généralement insensibles aux traitements
thermiques subis par l'alliage suite a son processus de fabrication [55]. L'indication
MX (M = Ti, Nb, Mo, etc.) signale que la structure de ces phases est sphérique
lorsque le taux de carbone est faible en azote, tandis qu'elle tend a devenir plus
anguleuse quand sa concentration en azote augmente. Il est courant de faire la
distinction entre les carbures de Nb et les carbonitrures de Ti et Nb. Selon Gao et ses
collegues [56], ils ont souligné le lien entre la préférence pourles carbures NbC et la

matrice austénitique y suivante :

(00T)y// (001) NbC [020]y// [220]NbC

o Carbures secondaire

Avec certains procédés thermiques, des carbures dits secondaires de formule MeC,
M7Cs et M23Cs peuvent précipiter [57]. Selon la composition de 1'alliage, en particulier sa
teneur en Mo, W et Cr, il est possible d'encourager la production de ces carbures. Leur
concentration en Ni, Nb, Mo et Cr est souvent associée a une diminution significative de la
matrice environnante en composants d'alliage comme le Cr et le Nb (par exemple pour
I’alliage U720) [58]. Ils peuvent précipiter dans les joints de particules, dans les joints de
macles ou dans la matrice et ont habituellement une forme globulaire. Une structure

appelée « feuillets de carbures » de type M23Cs , a ét€ mise en exergue [59].
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Figure 1.7 Alignement de carbures primaires selon les joints de grains [58]. On
retrouve fréquemment des phases de type M¢C, M7Cs et M23Cg dans les alliages

625 et 720, mais il est peu courant de voir ces phases précipiter dans U720

1.6 L'importance del'aluminium et des composants réfractaires

dans les alliages base Ni a durcissement structural

11 est nécessaire d'ajuster la composition chimique de ces alliages afin qu’ils répondent
non seulement aux exigences en maticre de microstructure mentionnées précédemment, mais
aussi en matiere de propriétés. Dans ce cas, les composants résistants sont des composants
chimiques essentiels dans le domaine des superalliages, car ils jouent un réle crucial dans la
stabilité mécanique des superalliages sont soumis a des températures €levées et basses.

Leur premier role dans le comportement de ces alliages réside dans I'amélioration de la
matrice par une solution solide. Conformément au tableau 1.1, le volume de ces atomes
substituant les atomes de Ni entraine une modification de la maille cubique a faces centrées de
la matrice. Le renforcement en solution solide ne résulte pas exclusivement de 1'effet stérique,

il est également nécessaire de considérer le degré d'oxydation (valence).

Ni Nb Al Ti Cr Mo
Masse volumique g/cm’ 8,9 8,4 2,69 4,51 7,51 10,2
Rayon atomique pm 162 208 182 200 185 201
Limite de solubilité %atm a
la température de - 14 21 15 50 27
solubilité maximale
Température de la - 1270 1385 1287 1345 1315
solubilité maximale °C

Tableau I.1.Certaines caractéristiques physiques du nickel et des composants

métalliques substitués dans la structure cubique a faces centrées du nickel [59].

La figure 1.8 illustre 1’évolution du parametre de la maille de nickel (y), suite a la
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présence d'un élément d’alliage en solution. Des atomes comme le Nb, le Mo... modifient
rapidement ce parameétre et peuvent étre plus ou moins solubles, tandis que le Co ne fait qu'une
modeste évolution par rapport aux volumes en solution qu'il est capable d'atteindre. Pour
illustrer cette figure, on peut mentionner les recherches menées par GUO et son équipe [60] qui
ont expliqué que dans un alliage Ni-20Cr, le paramétre de maille de la matrice subissait des
changements de 0,3563nm en présence d'0%pds de Nb a 0,3571nm en présence de 2,46% pds
de Nb.

Cette augmentation du paramétre se manifeste par une hausse d'environ 44

MPa d'¢lasticité, sur un total de 750 MPa.
363

-—

’ X
Solule (0t %) ——=

Figure .8 Variation du parametre de maille de la structure austénitique du n

ickelen relation avec la solubilité de divers éléments d'alliage [60]

L'importance des ¢léments résistants englobe également d'autres attributs. Par exemple,
la figure .9 met en évidence les zones de concentration du Ti et du Nb qui conférent aux
superalliages a base de Ni leurs propriétés mécaniques et environnementales les plus
séduisantes, ainsi que les zones ou des processus de dégradabilité pourraient réduire leur durée

de vie.
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Figure 1.9 Effet du titane et du niobium sur les caractéristiques des superalliages

Le diagramme a été ¢laboré a partir d'échantillons d'alliages expérimentaux qui
ont ét¢ mis en solution puis vieillis, et qui ont une composition de base donnée. La
composition chimique de 1'alliage est la suivante : 0,015% de carbone, 59-63% de nickel,
19% de chrome, 0,25% d'aluminium, 9% de molybdene, le reste étant du fer (% en

poids) [61].

Dans cette partie, nous aborderons la fonction des composants contribuant au durcissement
structurel des superalliages, a savoir I’aluminium, le titane et le niobium, en se basant sur leurs

quantités et/ou rapports Al/Ti ( % at). et (Al+Ti)/Ni ( % at).

1.6.1 Réle du Niobium

Le Niobium est un élément résistant, principalement employ¢ dans les superalliages (fig. 1.10) [62].
L'effet de 1'addition de niobium sur I'élasticité¢ de la solution solide (état hypertrempé) est peu
significatif pour les deux alliages 720. Par contre, une fois un seuil de composition atteint et suite
a un processus de vieillissement effectué, I'impact de la proportion volumique de la phase précipitée

devient notable.
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superalliages dans deux états microstructuraux : remis en solution et remis en
solution puis vieillis [62]

Effets du Niobium sur la microstructure

Tableau 1.2 illustre la quantité¢ de Nb dans les phases précipitées dans l'alliage 720,

suite a un vieillissement de 8 heures a 760°C [64]. La distribution du niobium a travers les

différentes étapes met en lumicre la complexité de la microstructure de 1'alliage, en particulier

ses caractéristiques métallurgiques spécifiques. (solvus, caractéristiques de maille,
caractéristiques mécaniques, stabilité thermique).
Phase Nb %atm Al %atm Ti %atm Fe %atm Cr %atm Mo%atm Si %atm
Y 1,97 0,74 0,52 23,8 22,0 2,41 0,64
Y 10,2 8,00 9,40 2,15 0,5 0,49 0,35
Y’ 25,1 0,44 4,92 0,86 0,76 1,05 0,01
o) 20,4 0,8 3,00 5,30 3,4 2,2 0,1
Laves 18,8 0,10 0,6 15 15,3 10,2 45
MC* 14,6 0,1 80 0,9 1,90 0,50 1,90
* Certains carbures contiennent de I'azote en solution dans la phase d’nsertion.
Certains ont un élément métallique jusqu’a 84%atm de Nb.

Tableau L.2. La composition en éléments d'alliage des diverses phases contenant du

niobium dans l'alliage 718 apres un traitement de vieillissement de 8 heures a 760°C [64].

Effets du Niobium sur la précipitation des phases durcissantes

La proportion volumique de la phase y' est fondamentalement liée a la fraction massique

du Nb présent dans 1'alliage. Si le taux de Nb dans 1'alliage est trop faible, seuls la phase y' et la

solution solide peuvent assurer le durcissement structurel. De plus, Sims et ses collaborateurs

[65] démontrent que pour les alliages a base de Ni, une quantité minimale de Nb, située entre

3% et 3,5%pds est requise pour la formation de ces précipitations.
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D'autre part, méme si le Nb n'intervient pas directement dans la précipitation de la phase
Y', sa présence pourrait favoriser 1'augmentation de sa proportion et améliorer sa stabilité. Guo
et ses collaborateurs [66] démontrent que la présence de Nb dans la matrice austénitique vy
diminue la solubilité des especes Ti et Al, ce qui les pousse préférentiellement a se précipiter
sous forme y’. Il convient également de souligner que le Nb va aussi accroitre la différence

paramétrique entre y' et la matrice, ce qui renforcera le role de cette phase [67].

Dans leur recherche sur la phase v', des chercheurs [68] démontrent également 1'impact
de la teneur en Nb sur sa stabilité, notamment par des changements dans sa température solvus.

La figure I.11 illustre clairement I'impact du Nb sur la résistance a la déformation plastique.
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Figure I.11 Effet du Nb et du Ti sur la résistance a la déformation plastique de y’[ 69]

o Effets du Niobium sur la stabilité des carbures

Comme indiqué auparavant, les carbures jouaient un réle important dans la composition
des alliages de base. Ils contribuent a la régulation de la taille des grains lors des opérations de
forgeage et de procédés thermiques. Habituellement, ces carbures ou carbonitrures contiennent
une forte teneur en Ti et se combinent avec le Nb. Ce Nb assure la stabilité des carbures
primaires, en retardant leur transformation en carbure secondaire [70, 71]. Cela permet une

maitrise efficace de la dimension du grain si les carbures sont utilisés dans cette optique.



o Effets indésirables du Nb sur la microstructure

Une trop grande quntité de Nb pourrait entraver le renforcement structurel des

superalliages a base de Ni et influencer leur réaction dans les environnements corrosifs. En
réalité, des concentrations excessives de niobium favorisent la formation des phases de Laves,
ainsi que de la phase o et de la phase n dans certains alliages. Ceci entraine une perte des
¢léments d'alliage essentiels de la matrice, ce qui diminue les propriétés et la durabilité du
matériau [72, 73].

Finalement, 1'un des impacts d'une concentration €levée en niobium est la sensibilité
de la température de solution des phases riches en niobium. Par exemple, Coste [74] met en
évidence une augmentation significative de la température du solvus dans la phase d en
relation avec la quantité de Nb. Ainsi, pour obtenir une microstructure uniforme, il est
essentiel d'ajuster les procédés énergétiques et les transformations a chaud effectués sur le

solvus des phases concernées en fonction de la teneur en Nb de 1'alliage.

. Effets du Niobium sur le comportement a I’oxydation

Bien que la matiére ait subi des traitements thermiques homogénes lors de son
¢laboration et de sa transformation, les recherches de [75, 76] ont souligné une sélectivité
du Nb aux joints de grain. Il a ét¢ démontré par un expert que la quantité en Nb autour des joints
de grain est quatre fois plus élevée que celle au centre du grain, ce qui indique une précipitation

des phases contenant le plus de Nb aux alentours de ces derniers.

Dans les phases riches en Nb, il est considéré comme responsable de la fissuration
intergranulaire, soutenue par l'oxydation a haute température (500-700°C) du mélange 720.
Effectivement, les carbures NbC et d'autres composants contenant du Nb dans les joints de
grains vont se décomposer ou se réoxyder pour créer un film d'oxyde délicat de type Nb,Os,

responsable de la formation de fissures est favorisée par l'interaction des contraintes mécaniques

[77].

1.6.2 Réle des éléments Al et Ti

Pour les alliages a base de Ni a durcissement structurel, le couple Al-Ti est largement
examiné [78-84]. D¢s 1'élaboration des alliages de durcissement structurel contenant du Nb, un
chercheur a montré leur influence sur I'amélioration des caractéristiques mécaniques [84]. La
figure 1.12 et le Tableau 1.3 soulignent l'importance de controler leur concentration pour les
caractéristiques mécaniques de 1'alliage 720 a température ambiante. Par exemple, si une hausse
du couple Al+Ti conduit a une augmentation de la résistance mécanique, un couple trop fort

tend a diminuer la ductilité du composant.
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Figure [.12 L'impact de la concentration en Al+Ti sur les caractéristiques
mécaniques en traction d'un superalliage de composition 53Ni, 21Cr, Bal.Fe, 4Nb,

2Mo(%pds) aprés remise en solution et vieillissement [84]

0,15%Al 0,15%Al 0,75%Al 0,75%Al
0,65%Ti 1,45%Ti 0,65%Ti 1,45%Ti
Rm (MPa) 1399 1516 1447 1503
Rp0,2% 1141 1258 1110 1227
(MPa)
Arupture % 39,0 24,0 27,0 9,5

Tableau 1.3. Effets d’Al et Ti sur les propriétés mécaniques en traction d’un
superalliage 720 avec 5%pds de Nb apres remise en solution et vieillissement [84].

L'intérét majeur de ce couple réside dans la création de la phase y’, stable et durcissante,
avec I’aluminium (Al) comme composant principal et le titane (Ti), comme composant

supplémentaire (fig. I.11). Cependant, Al et Ti contribuent également a la stabilité du
durcissement total en influengant les précipitations y'ainsi que les précipitations y" [85, 86].
C'est la raison pour laquelle de nombreuses recherches ont ét¢ menées au cours des trente

derni¢éres années, dans le but d'accroitre les températures d'utilisation de ces alliages ou

d'étendre leur longévité aux conditions actuelles [87].

Effets de Al et Ti sur la microstructure

Avant les travaux de certains chercheurs [88, 89] les études ont déja démontré

que le rapport (Al+T1)/Nb (% at.) influence 1'évolution des précipités, la formation de la structure

compact y’+y”’et la stabilité des propriétés lors du vieillissement.
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. Effets de Al et Ti sur le comportement a ’oxydation

L'ajout de Ti vise essentiellement & optimiser les caractéristiques mécaniques, 1’ajout
d’Al dans les superalliages base Ni vise aussi a préserver ou intensifier la résistance de ces
alliages face a la corrosion seéche en créant une strate protectrice d’oxyde Al,O; [90]. Dans
l'industrie aéronautique ou aérospatiale, les superalliages constituant ce revétement protecteur
sont couramment employés a des températures €levées et sont optimisés pour renforcer les
caractéristiques de I'oxyde (comme sa nature, sa vitesse de croissance et son adhésion). Les
alliages a base de nickel doivent contenir une quantité suffisante d'aluminium pour permettre

leur utilisation dans ces applications.

1.6.3 Roéle du Cr

De plus, il est important de maintenir ou d'augmenter I'endurance de ces alliages a la
dégradation. Conformément a des spécialistes dans les superalliages a base de nickel [91], le
Cr présent dans une matrice Ni-Fe a la capacité de diminuer les taux de déformation et

d'endommagement lorsqu'il est soumis a une sollicitation de fluage (fig. I.13).
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Figure [.13 Influence de la teneur en Cr sur la vitesse de fluage sous argon a
360°C dans une matrice Ni-Fe [91]
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. Impacts de l'addition de chrome sur la microstructure

En dépit de ses caractéristiques, 1'ajout du Cr dans un superalliage a base de nickel, exige
une attention particuliere. Effectivement, comme mentionné auparavant, 1’addition du Cr dans
l'alliage peut engendrer la création de phases secondaires, les situations de ce type sont souvent
fragilisantes. Pendant les étapes de fabrication et de procédé thermique, les dissociations de
chrome peuvent conduire a la formation de phases de type laves et de phases 6 (ou a Cr), qui
se distinguent par leur fragilité accrue. Les carbures comme le Cr7Cs ou le Cr23Ce¢ peuvent

également servir a ancrer les joints de grains et réduire ainsi le mouvement intergranulaire.

Pendant le processus de vieillissement en service, il se produit la coalescence de la phase
y' et/ou la précipitation de la phase 9, ou le chrome est peu soluble, peuvent provoquer une
surabondance en Cr et Ni dans les régions autour de ces précipitations. Ce renforcement peut,
par conséquent engendrer la création des phases ¢ (ou oCr), altérant de ce fait les
caractéristiques mécaniques et ¢lectrochimiques de I'alliage.

Par ailleurs, le Cr est reconnu pour diminuer la différence paramétrique entre les préci
pités durcissants y'/y" et la matrice y. De plus, il diminue 1'énergie de paroi antiphase de ces m

€mes précipités, réduisant par conséquent, leurs effets de durcissement [92].

. Effets du Cr sur ’oxydation
Le role crucial du chrome dans les alliages de nickel est de renforcer leur résistance a la
corrosion, qu'elle soit séche ou humide et a 1'oxydation. En effet, lorsqu'elle est exposée a un
environnement oxydant, sa présence encourage la formation d'une couche d'oxyde de chrome
qui est a la fois compact, protectrice, adhésive et passive. Concernant les alliages dérivés de
l'alliage 625, une composition d'environ 20% assure une stabilité idéal est atteint lorsque la
pérennité structurelle et l'endurance a la dégradation sont simultanément assurées dans les

conditions de fonctionnement habituelles [93].

1.6.4 Role du Mo

L'incorporation de Mo a été considérée comme favorable pour la résistance mécanique
tant a température ambiante qu'a haute température, que ce soit dans le domaine de la traction,
du fluage [94] ou de la relaxation. On a démontré son role dans la hausse de I'énergie en cas
d'empilement (fig. [.14-a et b) [95]. Certains soulignent de maniére nette 1' influence du Nb, du

Mo et, a un degré moindre du Cr sur les caractéristiques de fluage des alliages a base de nickel.
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Figure I.14 (a) Courbes d’essais de fluage a 816°C, sous une charge de 52MPa pour
différents alliages expérimentaux vieillis ayant comme base la composition de
I’alliage 720 ; (b) Mise en évidence de I’influence du Nb, du Mo et du Cr sur la
résistance au fluage (816°C/66MPa) d’un alliage vieilli a base de 1’alliage 720 [95]

. Effets du Mo sur la microstructure
Le Molybdeéne présente une microstructure similaire a celle du Chrome en ce qui

concerne la formation des phases de laves et ¢ (ou aCr), ainsi que la génération des carbures
tels que le Mo,3;C¢. Cependant, la similarité entre le chrome (Cr) et le molybdeéne (Mo) se
limite a la réduction de 1'écart paramétrique entre les particules consolidant y'/y" et 1a matrice
v [96]. 1l est en effet reconnu que la différence entre le Cr et le Mo contribue a renforcer la
capacité de durcissement de la phase y' en remplacant les atomes de Ni, tout en améliorant
I'énergie de barriere antiphase. Ce remplacement entrainera une hausse du solvus de la phase
Y', ce qui renforcera sa stabilité thermique et améliorera les propriétés mécaniques en fluage

[96, 97].

. Effets du Mo sur le comportement a I’oxydation
Outre cela, le Mo est intégré aux alliages a base de nickel, en raison de sa faculté d'élargir
leur champ d'application a une variété¢ de milieux corrosifs [97]. C'est pourquoi il est présent
dans les alliages employés en chimie, en pétrochimie et en énergie. Néanmoins, il convient de
noter que I’effet bénéfique du Mo se limite & une zone de concentration pour laquelle il n'y a

pas de formation de phases préjudiciables d’un point de vue électrochimique
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[98]. La figure I.15 illustre les zones de concentrations en Mo et aussi en Cr qui conférent aux

superalliages a base de nickel U720, le changement des propriétés.
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Figure I.15 Influence de Mo et du Cr sur les propriétés des superalliages. Diagramme
tracé a partir d’alliages expérimentaux remis en solution et vieillis, de composition
de base 0,015%C, 59-63%Ni, 3%Nb, 1,25%Ti, 0,25%Al, bal.Fe (%pds) [98]
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I1. Conception de nouveaux alliages-techniques d’élaboration
I1.1- Role des éléments d’alliage

Le développement des alliages et superalliages utilisés aujourd'hui, est largement
influencé par les éléments réfractaires. Malgré une compréhension limitée, l'influence de ces
facteurs a fortement élargi le champ d'application de ces matériaux.

Il apparait logique de se focaliser sur les travaux actuels visant a créer de nouveaux
alliages ou a réviser ceux déja existants. On peut décrire les principales méthodes pour optimiser
la structure des superalliages polycristallins en modifiant leur composition chimique en agissant
sur : Le couple Al-Ti, le couple Mo-W et autres...

Selon les recherches récentes de J. A Haynes [99], le W pourrait jouer un role
avantageux en plus des effets de l'aluminium sur la résistance mécanique du fluage. L'impact
de ce genre de changement sur les caractéristiques mécaniques d'un alliage de base 720 en
traction et en fluage est résumé par la figure II.1. Néanmoins, dans ces recherches, on a
constaté la formation d'une phase contenant beaucoup de Mo/W et la réaction de cette phase
face a son environnement demeure a déterminer.
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Figure II.1 Comparaison des propriétés mécaniques en traction en fonction de la
température (a) et (b) et en fluage a 680°C/690MPa (c) pour différents alliages
expérimentaux [99]

L'Al et les composants résistants jouent un role crucial dans la fabrication des superalliages
au Ni. L'amélioration de leur concentration permettra d'obtenir des alliages de grande valeur,
dotés de microstructures controlées et de caractéristiques mécaniques appropriées. Cependant,
le concept de colit de revient n'a pas été traité, mais demeure un facteur crucial pour les
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industriels lorsqu'ils concevaient des alliages.

Le Ti et 1'Al, parmi ces composants, jouent un role crucial en ce qui concerne leurs
caractéristiques mécaniques. Le Mo, qui influence 1égerement ces dernicres, joue €galement un
role dans le comportement de la corrosion dans divers milieux. On évalue principalement le
role du Cr en ce qui concerne son comportement en milieu corrosif.

I1.2 Procédés d’élaboration

Les phases observables dans les superalliages basede nickel ont la composition chimique
issue du processus de précipitation. Par conséquent, bien que la distribution et les volumes
d'alliages jouent un role majeur, la présence ou l'absence de certaines phases dans les
produits, ainsi que l'influence des méthodes de production sur la microstructure des produits,
restent des facteurs prédominants. Il est €galment essentiel, avant d'aborder la
caractérisation des matériaux en question, de cerner leur hitorique de la mécanique thermique.

I1.2.1 Klaboration des lingots

Les bobines de superalliage a base de nickel polycristallin sont habituellement produits en
deux étapes de fusion, bien que parfois en trois. Cette double fusion du lingot permet de réduire

le taux d'impuretés. Ainsi, il est essentiel de prendre des mesures pour prévenir divers
problémes pouvant découler des processus de ségrégation, qu'ils soient majeurs ou mineurs,
ainsi que d'autres imperfections associées a la solidification(White spots) [97].
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Figure I1.2 Schéma de principe des procédés Vacuum Induction Melting (a), Electro
Slag Remelting (b) et Vacuum Arc Remelting (¢) [97]

La premiere phase de fusion consiste en une méthode VIM (Vacuum Induction Melting),
utilisée en creuset, visant a préparer le matériau sous forme d'électrode (fig. I1.2-a). On
proceéde ensuite a la refonte de cette électrode, que ce soit via le processus ESR (Electro Slag
Remelting) sous un laitier électroconducteur (fig. I1.2-b), ou via le processus VAR ( Vacuum
Arc Remelting(c)) a l'arc (fig. I1.2).

Dans certains cas, on opte pour le mécanisme ESR puis VAR. Chaque méthode a été
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améliorée de manieére a assurer un contréle adéquat non seulement de la composition chimique,
mais aussi de la microstructure. En surveillant attentivement le processus de fusion du métal
dans le bain chaud, ainsi que les interactions complexes qui se produisent entre le métal en
fusion et les matériaux résistants qui y sont ajoutés pour controler la température et la
composition. Le procédé VIM permet d'adapter la composition de I'alliage tout en retirant
certains compos¢s volatils indésirables comme le plomb ou le magnésium. De son cote le
procéd¢é ESR contribue a diminuer les ségrégations son objectif est de minimiser les ségrégations
d'éliminer les inclusions importantes tout en produisant une densité accrue de petites inclusions.

De plus, la réaction avec le laitier permet d'affiner la composition de 1'alliage. Finalement,
le procédé VAR est employé parce qu'il aide a affiner la microstructure et a diminuer la quantité
d'hydrogene, d'azote et d'oxygene présentes dans le lingot. Malgré I'amélioration générale de la
propreté du lingot par ce processus, il est possible que des larges inclusions se manifestent
localement en fin de processus [89, 94].

11.2.2 Etapes de transformation

Une fois que le lingot a été congu et rendu homogene, il est ensuite soumis a divers
processus de transformation afin de produire des articles semi-finis tels que des plaques, des
billettes et des barres. Ces étapes de transformation permettent de donner au lingot la forme et
les caractéristiques nécessaires pour la fabrication des produits finaux. Les premieres phases
de métamorphose effectuées en température incluent le forgeage et/ou le laminage a chaud.
Des étapes de transformation a froid sont les suivantes :

I1.2.3 Traitements thermiques

Apres les phases issues des traitements thermomécaniques, on procede a des
traitements thermiques pour fixer la microstructure finale des matériaux qui leur attribuera
les caractéristiques recherchées. On peut distinguer des traitements thermiques tels que
le recuit, la remise en solution (ou hypertrempe) et le vieillissement ou
renouvellement. On peut différencier les traitements thermiques par le recuit, la
remise en solution (ou hypertrempe) et le vieillissement (ou renouvellement).

Tous ces traitements thermiques ont été configurés en se basant sur les diagrammes
TTT et TRC des alliages employés. Toutefois, il est important de prendre en compte
les différences de composition chimique et de structure métallurgique qui existent
entre les alliages génériques et ceux qui sont utilisés. Ces variations peuvent avoir un
impact significatif sur les propriétés et les performances des matériaux, et il est donc
essentiel de les analyser en détail pour garantir la qualité et la fiabilité des produits
finaux. Pour illustrer, la Figure 19 regroupe les recherches de divers chercheurs et
souligne le lien entre le diagramme TTT de l'alliage 718 et sa composition chimique
[65, 73, 76].
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Figure I1.3 Diagramme TTT de I’alliage 720 [76]
I1.2.4 Traitement thermique de recuit

Ces procédures thermiques sont généralement des phases de passage entre diverses
méthodes de formage dans le but de simplifier ces dernieres. Les procédures thermiques de
recuit, également appelées traitements d'adoucissement, visent a éliminer les défauts structurels
et de déformation causés lors des processus de formation.

D'aprés les critéres du traitement de recuit, il sera possible de restaurer ou de
recristalliser le matériau [77]. Habituellement, la température de traitement est
constamment supérieure a celle des phases intermétalliques durcissantes y',y"” et se rapproche

souvent des températures de traitements nécessaires a la redissolution de la phase d.

Cela étant, il est impératif de prendre en compte lors de la configuration de ce traitement
'énergie stockée lors du processus initial et la microstructure souhaitée, en particulier les
dimensions des particules, tout en tenant compte de la composition de départ et de la
microstructure visée, notamment la taille des particules. Une fois la métamorphose achevée,
une ultime étape de recuit, baptisée procédé¢ de mise en solution, parachéve généralement le
processus. .

I1.2.5 Traitement thermique de remise en solution

L’hypertrempe est réalisée pour obtenir une microstructure fine et uniformisée,
dépourvue de phases et d'anomalies indésirables. Par conséquent, la température de remise en
solution (qui varie entre 955°C et 1095°C pour l'alliage U 720) est déterminée par le solvus des
diverses phases en présence, lequel est fortement tributaire de la composition chimique de la
matrice.

Il est essentiel de noter que la chaleur et la période du procédé thermique sont finement
ajustées pour optimiser a la fois la dissolution des phases et la taille des particules désirées. . En
réalité, en dépit de la capacité des carbures présents dans les joints de grains a garantir leur
fixation mécanique, en cas de traitement prolongé ou de températures trop hautes, les grains
peuvent se développer rapidement et altérer les caractéristiques mécaniques du matériau.
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Selon ['utilisation de l'alliage, la mise en solution sera effectuée au-dessus ou sous la
température solvus de la phase 3. Pour stabiliser I'état microstructural, 'alliage est rapidement
refroidi en dehors du four. Un processus thermique de vieillissement est réalisé, pour clore le
cycle de traitements.

L'objectif du traitement thermique de vieillissement est de précipiter les phases durcissantes
qui donneront au matériau les meilleures caractéristiques mécaniques. Plusieurs recherches
ont été effectuées pour identifier les critéres de ce traitement thermique sur l'alliage 720, dans
le but d'améliorer ses caractéristiques mécaniques et de garantir sa stabilité thermique.

Le procédé thermique le plus couramment employ¢ est celui du vieillissement comprend
deux étapes en température sous gaz neutre :
- chauffage a 30°C/min jusqu’a la température de 880°C
- maintien pendant 2 a 16h a 880°C
- refroidissement lent (four éteint).

La premiere étape de chauffe, a 880 °C, orchestre la formation massive et
simultanée des précipités y'.

Comme mentionné auparavant, d'autres méthodes de vieillissement thermique pour les
superalliages, leur conférent des caractéristiques distinctes. L'option d'un traitement thermique
de vieillissement dépend constamment du compromis entre le mode de sollicitations,
'environnement d'utilisation et la capacité¢ du matériau a respecter toutes les exigences.

I1.3 Développement par métallurgie des poudres

Pour doper les capacités des superalliages, des formules inédites, enrichies d'un éventail
croissant d'éléments, ont vu le jour. L’accroissement des propriétés mécaniques des nouveaux
matériaux, notamment la réduction de la ductilité, rendent le forgeage plus ardu. A cette
contrainte s’ajoutent des problémes de séparations chimiques. L usinage via la métallurgie des
poudres s’est révélé comme 'une des rares stratégies pour remédier a ces enjeux. Les métaux
issus de cette méthode profitent d’une augmentation de 'homogénéité chimique diminuant ainsi

la variation des caractéristiques mécaniques. Ils montrent aussi une mielleure ductilité et sont
plus simples a réaliser.

Les diverses phases de ce processus de fabrication sont expliquées ci-apres (fig. 11.4) [77].
La poudre est obtenue soit par atomisation au moyen d'un gaz inerte (souvent 'argon), soit par
infusion centrifuge. Le métal liquide se transforme en petites gouttes qui se figent durant leur
parcours dans la tour d’atomisation. Etant donné que la rapidité de solidification est importante
la séparation chimique est restreinte.

Un criblage des poudres des granulats est alors opéré, afin d’éliminer la grande majorité
des résidus de céramique provenant des creusets et outils utilisés lors des phases précédentes.
Ces ¢léments agissent effectivement comme des imperfections au sein des éléments diminuant
considérablement leur capacité a encaisser les épreuves répétées. Le meélange permet
fréquemment d'obtenir des poudres d'une granulométrie avoisinant les 75um..

Pour éviter toute contamination, les poudres sont conservées dans des conteneurs en
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acier inoxydable scellés de maniére étanche. L'action conjuguée de la pression et de la
température métamorphose les poudres en matériaux compacts dans des cuves, avant leur
transformation finale par une presse conventionnelle.

On se procure un matériau plus ductile possédant une microstructure uniforme. En outre,
le filage contribue a répartir les inclusions céramiques et les résidus organiques tout en
restreignant leur dimension.

Le forgeage isotherme sculpte la piece dans sa forme définitive. Cette méthode exploite
une fourchette de température et de taux de déformation spécifiques, caractéristiques du
forgeage extrémement plastique, grace a la finesse du grain. Cette approche ingénieuse permet
de recourir a des presses d'une puissance étonnamment modeste (de 5 000 a 8 000 tonnes),
comparativement aux mastodontes de 30 000 a 50 000 tonnes requis par le forgeage traditionnel.
Le palet obtenu affichera un gabarit similaire a celui du disque définitif.

::51::; & @:-

Compression
Isostatique a Chaud

Atomisation  Tamisage Remplissage Dégazage
du conteneur

Figure I1.4 Procéd¢ d’¢élaboration par métallurgie des poudres [77]

La métallurgie des poudres : une longueur d'avance sur le moulage-forge en matiere
d'avantages.

* Réduction des hétérogénéités chimiques ;

* Microstructure homogeéne ;

* Affinement de la taille des grains ;

* Optimisation des ressources ;

* Amélioration de la limite d'élasticité

* Bonne résistance a la fatigue ;

» Résistance a la diffusion de fractures

11.4-Fluage

Les examens de fluage sont généralement réalisés sous charge statique constante, a I'aide
de machines d'une capacité de 20 ou 30 kN. Le chauffage repose sur un systéme résistif, et la
gestion précise de la température est assurée par trois thermocouples placés au plus pres de
I’éprouvette. L'échauffement est amorcé en appliquant une précharge représentant
approximativement 10% de la masse totale.

Une fois la température optimale parvenue, le four est stabilisé pendant une heure, puis
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les tests sont lancés avec une charge de 4 MPa/s. Cette caractéristique assure un ajustement
rapide et continu des poids, explorant ainsi tout le spectre des contraintes possibles sans la
moindre interruption. L’extensometre fixé aux collerettes, doté d'un capteur LVDT ultra-précis
(0,15 um pour un déplacement de + 5 mm), assure un suivi pointu de 1’allongement de
I’éprouvette. Deux ordinateurs enregistrent les données transmises par cet extensometre et par
le sonde thermique central. .

Figure I1.5 Schéma d’une machine de fluage [77]
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Chapitre I11
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I11. Matériaux et techniques d’élaboration et de caractérisation

I11.1 Matériaux

Le tableau III.1 présente les caractéristiques des poudres utilisées pour la
confection des compactés a vert.

Poudre | Granulométrie (um) Pureté (%) Origine
Ni 3-7 99,0 Good Felow
Co 3-7 99,5 Good Felow
Cr <45 99,0 Good Felow
W 100 99,95 Good Fellow
Mo 2 99,99 Good Fellow
Ti <40 99,0 Alfa Aesar
Al 45 99,5 Alfa Aesar
Fe 45 99,0 Alfa Aesar

Graphite 1-2 - Alfa Aesar

Tableau III.1 Caractéristiques des poudres utilisées

Les compositions expérimentales, caractérisées par un enrichissement en aluminium et faisant

I’objet de cette étude, sont présentées par le tableau I11.2.

Tableau II1.2: Composition en poids des alliages expérimentaux

Elément Code |Cr Co W Mo [Ti Al Fe Graphite [Ni
(%Pds)

Composition 1|So 18,0 (148 (1,25 3,0 50 2,25 0,2 [0,03 reste
(standard)

Composition 2|S1 18,0 (148 (1,25 3,0 50 425 0,2 0,03 reste
Composition 3(S2 18,0 (148 (1,25 3,0 50 5,25 0,2 (0,03 reste

Tableau II1.2 Composition en poids des alliages expérimentaux
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I11.2 Confection des pastilles

Les comprimés destinés au frittage ont été obtenus selon la procédure suivante :

-Les poudres constituant les différentes compositions (tabl. III.1) ont été séchées a
70—-80°C pendant 24 h pour éliminer les molécules d'eau et d'oxygene adsorbées a la surfaces
ces particules. Les mélanges ont été pesés et homogénéisés dans un mélangeur a billes pendant

8 h (tabl. I11.2).

-Des pastilles de 20 mm de diametre et 25 mm de hauteur ont été fagonnées en
soumettant les assemblages expérimentaux a une contrainte uniaxiale de 800 MPa dans un
moule en carbure de tungsténe. Les comprimés crus présentent une densité relative oscillant

autour de 50 a 55 %.

Figure III.1 Vue de la presse de compactage a froid

La figure III.1 présente une vue d’ensemble de la presse de compactage a froid utilisée pour

confection des pastilles a partir des mélanges de poudres.

I11.3 Frittage non conventionnel

Le frittage a été réalisé¢ selon un régime non conventionnel (fig. III.1). Les échantillons
ont ¢t¢ préalablement maintenus a 1380°C pendant 0,5 h. Compte tenu de la température de
fusion de I'aluminium (663°C), une phase liquide transitoire apparait au cours de cette premiére

étape du frittage (fig. I11.2).

Lors d'un second palier a 1180°C, durant 3 h, I’aluminium liquide réagit avec les autres
composants du mélange pour former de nouvelles phases plus réfractaires. Le frittage est achevé
par refroidissement lent des échantillons, a l'intérieur du four. Afin d'éviter I'oxydation de la
surface des pastilles, un flux d'argon a été maintenu dans la chambre tubulaire du four, durant

toutes les étapes du frittage.
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Figure III.2 Régime de frittage, de traitement thermomécanique et de traitements
thermiques des échantillons

La figure I11.3 présente un schéma simplifié¢ du dispositif de frittage non conventionnel
utilisé dans la présente étude. Le mouvement horizontal du tube facilite le passage du premier

maintien a température de 1380 °C (T1) au second maintien a 1180 °C (T>).

T,

| Argon

Figure II1.3 Représentation schématique du four de frittage non conventionnel

I11.4 Traitement thermomécanique

Les échantillons frittés subissent par la suite, un forgeage libre a 1200 °C sous une
charge controlée de 50 kg, tombante a partir d’une hauteur de 220 mm. Cette opération a été
réalisée dans le but de fragmenter les agrégats des composants durs tels que les carbures ou les

intermétalliques et affiner ainsi la structure de ’alliage.

Cette étape s'accompagne également d'une densification supplémentaire du matériau
grace a la fermeture des pores par écoulement visqueux de la matrice métallique. De plus, ce
traitement conduit & une meilleure répartition des différents composés dans la matrice

métallique.

IIL.5 Traitements thermiques

Les échantillons forgés sont soumis a un recuit a 800°C pendant 1,5 h, afin d’assurer la
recristallisation de la structure du matériau et de réduire autant que possible les hétérogénéités

chimiques.

Lors de 1'étape finale du processus, les échantillons recuits sont consolidés par des
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traitements thermiques, en deux étapes :

- Hypertrempe a 1080°C pendant 1 h, suivie d'un refroidissement rapide hors four sous
flux d'argon jusqu'a 150°C, avec une vitesse de refroidissement de 80°C/min. Cette étape a pour
objectif la mise en solution d’un pourcentage maximal d’éléments d’addition, particulierement
I’aluminium et le titane dans le but d’assurer la formation des intermétalliques de type A3B.
Cette processus favorise €galement la dissolution, au sein de la matrice y, des éléments
réfractaires et carburigénes tels que le chrome, le molybdéne et le tungsténe, essentiels pour

conférer a ces alliages la résistance au fluage qu'on leur demande.

- Vieillissement des échantillons a 880°C, avec différents temps de maintien (2, 4, 6, 8§,

16 et 24 h), suivi d'un refroidissement controlé dans le four sous atmosphére d'argon, avec une
vitesse de 2 a 3°C/min.

La structure finale de 1’alliage sera alors déterminée par le résultat du phénomeéne de

précipitation des intermétalliques et autres carbures consolidant a chaud la matrice austénitique.

La figure III.2 donne une représentation graphique du cycle global, comprenant le

frittage, le traitement thermomécanique et les thermiques appliqué aux échantillons matériaux

¢tudiés dans ce travail.
I11.6 Technique de caractérisation

Les échantillons frittés et traités ont été préparés en suivant les procédures de polissage
nécessaires a l'analyse métallographique par microscope optique, microscope électronique a
balayage (MEB) et analyse semi-quantitative (EDS).

Afin de réaliser cela, les échantillons destinés a 1'analyse d'image ont subi un polissage
mécanique graduel sur une polisseuse dont la vitesse de rotation oscillait entre 75 et 600 tours/
min, utilisant des papiers abrasifs a granulométrie variée de carbure de silicium, allant de 400,
600, 800, 1000, 1200, 2000 jusqu'a 4000. Pour achever le processus, une suspension d'alumine
(1pm) a été disperse sur un papier feutré.

L'usage du sulfate de cuivre et de l'acide sulfurique dans I'attaque chimique a révélé la
structure microscopique des échantillons de superalliage.

Les observations détaillées a fort grossissement ont été réalisées avec un microscope
¢lectronique a balayage environnemental FEI-Quanta 250 (fig. II1.4). Pour les analyses par
diffraction des rayons X (DRX), destinées a identifier les phases formées apres frittage et leur
évolution lors des différents traitements thermiques, un diffractomeétre Philips de type X' Pert a

été utilisé.
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Figure I11.4 Vue générale du microscope ¢€lectronique a balayage

Cette analyse a été réalisée dans les conditions suivantes : rayonnement Cu Ko de
longueur d'onde de 0,154 nm entre 10° a 100°, avec un pas de 0,08°.
L’analyse des données de diffraction a été facilité grace a I’exploitation du logiciel

HighScore destiné a I’analyse de diffraction des rayons X.

Ces examinations ont levé le voile sur la nature des phases en présence lors du frittage non
conventionnel, et leur évolution, durant les différents traitements thermiques appliqués.

Le phénomene de précipitation, sur lequel est basée la consolidation de la matrice
austénitique des superalliages est étroitement liée au taux d’¢éléments d’additions mis en
solution dans la maille cubique de nickel.

De ce fait, toute dilatation de cette maille signifie une augmentation de la quantité
d’¢éléments dissouts dans y (c.f.c.). Ce qui se traduit par une intensification de la précipitation
des phases consolidantes a chaud tels que les intermétalliques et les carbures, engendrant une
amélioration de la tenue au fluage de ce type d’alliages. Ce qui justifie le calcul du parameétre
«a» de la maille cubique du nickel.

L'incidence de la période de maturation sur le paramétre de maille cubique a faces
centrées du nickel a donc été déterminée a I'aide des pics de diffraction (111), (200) et (220).
Le paramétre a, a été¢ déterminé sur la base des écarts des valeurs de 20.

La distance interréticulaire est calculée selon I’équation de Bragg (1) :
2dsm ® =nA (1)

Ou: O - angle de diffraction, (degrés)
A - longueur d’ondes, (A) d - distance interréticulaire
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Pour la maille cubique, le paramétre cristallographique «a» est lié a la distance

interréticulaire « d » par la relation (2) :
a.
d e 2)
2 2 2
J? + k2 +12)

La détermination du parametre de la maille c.f.c. de la matrice et son évolution durant
le cycle d’¢laboration, et de traitements des alliages expérimentaux enrichis en aluminium,
permettra d’apprécier le phénomene de précipitation des phases dures en fonction de la teneur
d’aluminium introduites dans le mélanges de départ et, par conséquent d’évaluer la
durcissement du matériau.

L’effet du durcissement des échantillons apres vieillissement a ét¢ a mis au jour par des
mesures de dureté Vickers.

La procédure de I’essai de dureté Vickers est basée sur les mesures des diagonales de

I’empreinte et I’introduction la valeur de la charge appliquée dans les calculs selon les formules

ci-dessous :
_ f
HV = 0.1854. - ———> HV: Dureté Vickers
———> F: Force appliquée enN
———= d: moyenne des diagonales de I’empreinte en mm
sin (128
HV = 2f. ——2— . d2h
8

———> Hv: Dureté Vickers

———> F: Force appliquée enN
———> d : Moyenne des diagnales de 'empreinte en mm

———> g:9.806651
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Figure I11.5 Vue générale du durometre Innovatest
Les essais de dureté Vickers ont été réalisés sur un appareil Innovatest (fig. I11.5), sous

une charge de 0,1 kg. Afin de réduire les effets de I’hétérogénéité de la structure sur les valeurs
de dureté, 10 mesures ont effectuées sur chaque échantillon.
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Chapitre IV
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IV. RESULTATS ET DISCUSSION
IV.1. ETAT FRITTE

La formation de nouvelles phases lors du frittage non conventionnel est régie par
l'apparition d'une phase liquide transitoire (Al). Lors de la montée en température, I'aluminium
fond a 663°C et réagit avec les composants solides du composite, ce qui entraine la formation
de particules intermétalliques solides. L'aluminium liquide, alors considéré comme une phase
de transition, disparait progressivement au fur et a mesure que de nouveaux composés
intermétalliques se forment.

Plusieurs facteurs influencent l'apparition de ces nouvelles phases. La possibilité
d'interaction entre I'aluminium et les éléments d'alliage tels que le Ni, Cr, Co et Ti, conduit a la
formation des solutions solides limitées. En conséquence, il y a développement de composés
intermétalliques, lorsque les limites de solubilité sont atteintes, comme le montrent les
diagrammes d'équilibre binaires (AI-Ni), (Al-Co), (Al-Ti) et (Al-Cr).

L'apparition de ces composés intermétalliques est souvent favorisée par le caractére
exothermique des réactions a la base de ces nouvelles phases . Outre cela, la présence d'éléments
ayant une forte affinité pour le carbone, comme le titane (Ti), favorise la synthése du carbure
TiC. L'étude de 1'état fritté a été réalisée sur 1'échantillon S,, contenant une teneur intermédiaire

en aluminium de 4,25 % (Tabl. II1.2).

(82) Fritte [@gNi @CruCe XNpAl
A [ GAlLCoy RNIAL ATIC

Intensite (w.a)

20 30 40 S0 60 0 S0 90 100
26 (%)

Figure IV.1 Spectre de diffraction des rayons X obtenu sur I’échantillon S, avec 4,25

%Pds Al

Les résultats de I'analyse par diffraction des rayons X de I’échantillon S,, présentés dans
la figure I'V.1, ont clairement révélé des pics proéminents attribués a la matrice métallique a
base de nickel. Bien que relativement moins intenses, des pics Cr23Cs ont été également
identifiés. Cependant, diverses phases intermétalliques résultant des contacts particule-particule
formés lors de l'arrangement aléatoire des particules dans le comprimé a vert, ont été également
révélées. Il s’agit de plusieurs pics de plus faible intensité, correspondant a des intermétalliques,

tels que NizAl et Al;3Cos formés durant le frittage (fig. [V.1).
45



Les résultats de l'analyse semi-quantitative EDS, réalisée au sein de la matrice

métallique de 1'échantillon fritté S, sont présentés par les figures IV.2, IV.3,IV.4 et IV.5.

BECK N AK
m Mol W TiK
OC/K W FeK
H Cok B NiK
B WL

Figure IV.2 Micrographie de I’échantillon S; obtenue au microscope électronique a balayage
et Cartographie X du Ni

HCE B AK
E Mol E TiK
OCrKE m FeK
H Cok @ NiE
E WL

Figure IV.3 Micrographie de 1’échantillon S; obtenue au microscope électronique a balayage
et cartographie X du Co, C et Ti

Llum
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Figure IV.4 Micrographie de 1’échantillon S; obtenue au microscope électronique a balayage
et cartographie X du Cr, Al et Fe
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Figure IV.5 Micrographie de I’échantillon S> obtenue au microscope électronique a
balayage et cartographie X du W et Mo

On peut constater qu'une partie des éléments d'alliage, a savoir Cr, Co, Ti, Al et Mo, est
uniformément distribuée dans la matrice basede Ni. Cela suggere que pendant le processus de

frittage non conventionnel, ces éléments se sont fondus au cceur de la structure cubique a face centré (C.F.C)

de la phase y. La proportion de chaque constituant dissous dans la structure métallique est
fonction de sa concentration initiale dans 1'alliage et de son seuil de soluble dans le nickel.

Pour valider les résultats de DRX, une cartographie des rayons X a été réalisée sur les
conglomérats de composés générés au sein de la matrice métallique (fig. [V.2, IV.3, IV .4 et
IV.5). La figure IV.2b confirme la distribution globale de tous les éléments présents dans la
composition du composite étudié, soit en substitution dans le réseau c.f.c. du nickel, soit
sous forme de composés au sein de la matrice métallique.

La formation d'une solution solide totale entre le nickel et le cobalt est bien visible a
travers la distribution uniforme du Co dans la matrice a base de nickel (fig. IV.3d). D'autre part,
la teneur accrue en aluminium dans les compositions de départ favorise le développement des
interfaces Al-Co dans I’édifice des particules du comprimé a vert. Ce qui favorise, durant le
frittage, I'émergence ultérieure des intermétalliques CoxAly, tels que le composé Ali3Coq (fig.
Iv.1).

Le carbone, ¢lément léger et présent a faible quantité dans la composition initiale, n'a
pas été clairement révélé par les analyses EDS (fig. IV.3e). En revanche, la présence de titane
a été clairement établie (fig. IV.3f). Bien que les résultats I’analyse par diffraction des
rayons X (fig. IV.1) n'indique pas explicitement la présence de carbure de titane, sa

synthése lors du frittage ne peut étre exclue.
La teneur importante en chrome, ainsi que sa bonne solubilité dans la phase v, assurent

une distribution uniforme dans la matrice métallique. Qui plus est, la diffraction des rayons X
révele sans équivoque I’existence de carbure de chrome Cr3Cs (fig. IV.1). De plus,
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la cartographie X révele une disposition spécifique des régions riches en chrome et contenant
du titane (fig. IV.2).

Ceci suggere I'hypothése d'une premiére formation de TiC, agissant comme sites de
nucléation primaire pour le carbure de chrome Cr23Cs. Cette proposition est renforcée par les
enthalpies de formation des composés respectifs. Plus précisément, TiC présente une enthalpie
de formation de AHposk = -184,4 kJ/mole, comparée a AHposk = -81,5 kJ/mole pour le carbure
Cr3Cs [18] (Pierson HO,1996), offrant un avantage thermodynamique a la formation
préliminaire de TiC, comme support de germination nécessaire au développement du carbure

de chrome.

En conséquence, on observe une morphologie spécifique, ou il y a superposition du

carbure de chrome (Cr23Ce) et du carbure de titane (TiC), comme le montre clairement la figure

IV.4g. Ceci explique l'absence de pics du carbure de titane sur les spectres de diffraction (fig.

IV.1).

La figure I'V.4h illustre la distribution de 1'aluminium dans la matrice métallique. A 1'état
fritté, une partie de l'aluminium reste en solution solide au sein du réseau c.f.c. du nickel.
Cependant, I'aluminium est également retrouvé sous forme de ségrégations au sein de la matrice
de nickel. Ces observations ont été confirmées par les résultats de diffraction des rayons X ou on

note la présence de pics correspondant a l'intermétallique NizAl (fig. IV.1).

La cartographie X du molybdeéne et du tungstene révele une distribution homogene en
solution solide au sein de la matrice métallique (fig. IV.5j et IV.5k). Cependant, cela n'exclut
pas leur contribution a la formation de carbures complexes, tels que (Ti, Mo, W)C. Le fer
étant présent en faible quantité dans les compositions expérimentales (Tabl. II1.2), il est

entierement dissous dans la matrice métallique (fig. IV.41).

De plus, il faut noter I’'importance des possibilités de substitution entre les différents
¢léments composant ’alliage. Ainsi, la solubilité totale ou partielle entre le nickel et d'autres
¢léments, ainsi que les interactions entre les ¢léments d'addition, peuvent conduire a des
substitutions au sein des réseaux cristallographiques.

Ainsi, des composés complexes, tels que les carbures de type Mex3Cs ou (Cr, Ni,
C0)23Cs, les carbures de type MeC ou (Ti, W, Mo)C et les intermétalliques de type AzB comme
(N1, Co)3(Al, Ti), peuvent potentiellement se former. Cette possibilité a déja été confirmée par

des recherches antérieures .
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IV.2 ETAT FORGE

Le traitement thermomécanique des échantillons frittés qui a été décrit dans les
techniques d'élaboration a plusieurs objectifs. Parmi les objectifs de cette opération, il y a la
fragmentation des amas de composants durs tels que les carbures ou les intermétalliques. La
figure IV.6a montre la morphologie d'un amas de carbure Cr23Cs fragmenté, ou l'effet
du forgeage est clairement illustré. Les résultats des analyses EDS ont confirmé la nature de
ce compos¢ et ont permis d’établir qu'il s'agit du carbure de chrome allié (Cr, Ni, Fe)23Ce.

o
3

=

R
o

o
E,

A

B2

]
5
-

Intensité (coups)
P
£

00 17 34 51 68 85 102 119 136 153
Energie (keV)

Figure IV.6 Micrographie obtenue au microscope €lectronique a balayage MEB,
illustrant la fragmentation du carbure Cr23Cs (p) lors du forgeage (a) et résultats des
analyses EDS ponctuelles enregistrés sur le carbure (b)

On peut noter que le processus de forgeage favorise l'apparition d'une texture spécifique
caractérisée par une déformation plastique et un allongement du grain austénitique dans la
direction normale a celle de la charge appliquée. Les colonies de carbure de chrome situées aux
joints de grains présentent une morphologie en "squelette" (fig. IV.7a). L’analyse EDS
révele que la plupart des éléments constitutifs de la matrice métallique a base de nickel
sont bien intégrés en solution solide. (fig. IV.7b).
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Figure IV.7 Texture du grain austénitique obtenu apres forgeage (a) et résultats de

l'analyse EDS enregistrés sur 1'échantillon fritté Sz (b)

Par la suite, les échantillons forgés subissent un traitement de recuit de recristallisation
a 800°C pendant 1,5 h, visant a atténuer les hétérogénéités chimiques. Il convient toutefois de

noter que ce traitement a un impact limité sur la texture acquise lors du processus de forgeage.

IV.3 ETAT TREMPE ET VIEILLI

Le traitement thermique ou traitement de consolidation des échantillons d’alliages a
base de nickel, obtenus par frittage non conventionnel, consiste en premier lieu en la dissolution
des ¢léments d'addition dans la matrice a base de nickel. Cette phase est déterminante pour
conférer au matériau les propriétés recherchées lors des procédés thermomécaniques et
thermiques ultérieurs, en s'appuyant sur les métamorphoses structurelles qu'il subit.

L'étude de 1'état trempé a été réalisée sur la composition So. La figure IV.8a présente les
diagrammes de DRX de I'échantillon S a 1'état trempé et a 1'état trempé et vieilli pendant 24 h
(fig. IV.8b).

Il apparait clairement que pour 1'état trempé de 1'échantillon So, les principales phases
formellement identifiées sont la solution solide de substitution a base de nickel, dans laquelle

la majorité des éléments sont dissous.

En comparaison avec I'état fritté (fig. IV.1), les pics correspondant aux intermétalliques
n'ont pas été détectés apres trempe, probablement en raison de leurs dimensions et de leur

dispersion au sein de la matrice métallique.
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Figure 1V.8 Spectres de diffraction des RX de 1'échantillon So a 1'état trempé (a) et a
I'état trempé et vieilli pendant 24 h (b)

Néanmoins, bien qu'une partie significative des composés soit dissoute dans le nickel,
il est pratiquement impossible d'avoir une dissolution compléte pendant la période de la
température constante . Par conséquent, la présence d'intermétalliques dans la matrice sous
forme de particules non dissoutes, reste plausible, du fait que le processus de trempe implique

deux phénomeénes simultanés et opposés :

— la décomposition des intermétalliques due a la rupture des liaisons et a la dissolution

des atomes dans le réseau c.f.c. du nickel,

- la réduction de 1'énergie de surface des composés intermétalliques, conduisant au

phénomene classique de coalescence de fines particules d’intermétalliques.

Sur les spectres de diffraction des rayons X de 1'échantillon Sy trempé et vieilli (fig.
IV.8b), les pics correspondant au nickel persistent mais s'accompagnent de 1'émergence
de nouveaux pics de NizAl. Le carbure de titane (TiC) et le carbure de tungstene (WC) n'ont
pas ét¢ formellement identifiés. Il est également important de noter que les composés
AlxCoy, souvent a l'origine de la fragilisation des matériaux, ne se forment pas dans ce cas.

L'effet des ajouts d'aluminium a été étudié sur 1'échantillon S3, contenant 5,25% Pds Al
(Tabl. I1L.2).

Les spectres de diffraction des rayons X de 1'échantillon trempé, présentés par la figure.

4.9a, révelent les pics les plus intenses correspondant a la solution solide a base de nickel et au

carbure Cr3Cs.
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Figure. IV.9 Spectres de diffraction des RX obtenus a partir de I'échantillon S; a I'état trempé
(@), a I'état trempé et vieilli pendant 8 h (b), a 1'état trempé et vieilli pendant 16 h (c) et a I'état
et trempé et vieilli pendant 24 h (d)

16 h (fig. 9c) a révélé la présence de la solution solide a base de
nickel, du carbure Cr23Cs et du composé intermétallique NizAl. Le composé intermétallique
NizAl est particuliérement recherché en raison de son impact positif sur la tenue au fluage ou

résistance a haute température de 1’alliage.

Les composés intermétalliques nocifs résultant de 1'interaction aluminium-cobalt n'ont
pas été détectés. Enfin, les mémes phases a savoir la solution solide a base de nickel, le carbure
Cr3Cs et l'intermétallique NizAl persistent dans la structure de I'échantillon Ss, aprés une

trempe et un vieillissement de 24 h (fig. 9d).

La figure IV.10 présente les résultats de 1’analyse microstructurale sous
microscope ¢lectronique a balayage (MEB) avec une analyse semi-quantitative de
I'échantillon S3, soumis & une trempe et un vieillissement & 880°C pendant 16 h. Sur la

micrographie obtenue au MEB,
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les carbures de chrome, nettement révélés aux joints de grains de la matrice austénitique,

apparaissent sous forme d'amas fragmentés.
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Figure IV.10 Détails du carbure de chrome dans la microstructure de 1'échantillon S3
trempé et vieilli 8 880°C pendant 16 h
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Figure IV.11 Détails de la matrice dans la microstructure de I'échantillon S3 trempé et
vieilli a 880°C pendant 16 h

Par la suite, des analyses ponctuelles a des endroits précis révelent la présence de deux
variantes distinctes du carbure de chrome Cr2;Cs. A I'emplacement A (fig. IV.10), le carbure

de chrome présente une dissolution partielle d'éléments tels que Ni, Co, Fe, Mo, W et Ti.
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A l'inverse, a l'emplacement B, une augmentation notable de la concentration des éléments
d'alliage en solution est observée, en particulier Mo, W et Ti. Ces résultats ont formellement

établi le role du mécanisme de la substitution dans la formation du carbure de chrome complexe

(Cr, Co, Ni, Fe, Mo, W, Ti)»3Cs.

La matrice métallique a base de nickel, siége de la précipitation au cours du processus
de vieillissement, a été examinée sous microscope électronique a balayage (MEB), avec analyse
ponctuelle semi-quantitative.

L’analyse a mis en lumiére deux incarnations distinctes du carbure de chrome : d’une
part, des fragmentations massives ou des conglomérats localisés aux joints de grains, et d'autre
part, sous forme de précipités fins dispersés dans la matrice métallique.

Les micrographies MEB ont révélé que les précipités présentent des formes sphériques
ou « en forme de batonnets ».

L'analyse ponctuelle semi-quantitative aux points (d) et (f) (fig. [IV.11) a confirmé la
nature du carbure de chrome complexe Cr»3Cs. Ces fins précipités de carbure de chrome
contribuent de maniére significative au renforcement de la matrice austénitique au cours du

vieillissement du matériau, améliorant la dureté de la matrice y et la résistance au fluage.

Outre cela, il est a noter que les intermétalliques complexes de type A3B, tels que (Ni,
Co)3(Al, T1), dont la présence a été formellement établie par diffraction des rayons X, n'ont pas
été localisés par notre analyse microscopique électronique a balayage, probablement en raison
de leurs dimensions a 1'échelle nanométrique.

La figure IV.12 Illustrées par des courbes éloquentes, les fluctuations du parametre « a »
de la maille c.f.c. de la phase vy, sont révélées en fonction du temps de vieillissement, pour les
¢chantillons SO (+2,25% Pds. Al) et S3 (+5,25%Pds. Al) issus d'un frittage non conventionnel.

Il est visible que, quelle que soit la concentration d'aluminium de départ, les courbes
générées montrent une diminution du paramétre de réseau avec l'augmentation du temps de
vieillissement. Cependant, la valeur maximale (a = 3,6081 A) a été enregistrée aprés la trempe
de 1'échantillon S3 qui présente un enrichissement significatif en aluminium de 5,25 %Pds.
(Tabl. I11.2). Au fur et a mesure que la période de vieillissement s'allonge, le réseau tend a revenir
a un état plus équilibré, caractérisé par le rejet d'éléments mis précédemment en solution et par

la précipitation de nouvelles phases (phénomene de précipitation).
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Les valeurs les plus élevées du paramétre de maille ont été observées apres la trempe de
I'échantillon S3 contenant 5,25 % Pds. d'Al. Apres le maintien la trempe, le parametre de maille
c.f.c. atteint 3,6081 A, soit une augmentation de 2,5 % par rapport au paramétre de référence

du réseau c.f.c. du nickel pur dont la valeur est de 3,52 A.
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Figure IV.12 Evolution du paramétre de réseau de la phase y en fonction du temps de

vieillissement des échantillons Sy (a) et Sz (b)

Pour 1'échantillon So, qui présente une teneur minimale en aluminium de 2,25 % Pds.,

l'expansion du réseau atteint 1,77 %.

Ce phénomene suggere que l'enrichissement en aluminium du mélange de départ
conduit a une augmentation proportionnelle de la quantité d'aluminium mise en solution dans
le réseau c.f.c. du solvant durant I'étape de maintien. Dans l'intervalle de vieillissement de 2 a
24 h, le paramétre « a » présente une diminution monotone avec I'augmentation de la durée de
vieillissement (fig. IV.13).

Cette contraction du réseau peut étre attribuée au rejet d'atomes en exces de la matrice
métallique, conduisant a la précipitation de nouveaux composés. Pour I'échantillon S3 fortement

enrichi en aluminium, le précipité dominant est l'intermétallique NizAl ou ' (fig. IV.9).
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Figure IV.13 Evolution de la dureté HV en fonction du temps de vieillissement pour

les échantillons So (a) et S3 (b)

Cependant, compte tenu du potentiel de substitution partielle du Ni par le Co et de
'aluminium par le titane, cet intermétallique pourrait prendre la formule (Ni,Co)3(AlTi). La

précipitation est invariablement corrélée a une évolution des propriétés mécaniques, en

particulier de la dureté..

La figure IV.13 illustre les variations de dureté Vickers en fonction du temps de

vieillissement des échantillons So a teneur standard de 2,25 % en Al et des échantillons S3

enrichis en aluminium avec une teneur de 5,25.

A premier abord, les deux alliages présentent une augmentation importante de la durete,
apres un processus de vieillissement de 16 h, attribuée a la précipitation des intermétalliques,
notamment NizAl ou (Ni, Co)3(Al, Ti), ainsi que des carbures. Néanmoins, il est évident que
I’alliage S, caractérisé par une teneur en aluminium plus élevée, présente des valeurs de dureté

sensiblement plus élevées.

Ces résultats sont conformes a 1’évolution du parameétre de réseau se la matrice

austénitique observé précédemment.
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La concentration élevée en aluminium induit une expansion significative du réseau,
entrainant, par conséquent une augmentation notable du volume des précipités AzB ou (Ni,

Co)3(Al, Ti), contribuant ainsi a un effet de durcissement par précipitation plus intense.

Au-dela de la durée de vieillissement de 16 h, le phénoméne de coalescence entre

précipités s’intensifie, conduisant a une diminution de la dureté du matériau.

Figure V.14 Image référence : Micrographie obtenue sur MEB-FEG illustrant la
morphologie et la distribution des phases durcissantes y’et v’ dans 1’alliage 720 [15]

Figure IV.15 Micrographie de 1’alliage S3 contenant 5,25% Pds Al, a I'état et trempé et
vieilli pendant 24 h

La figure I'V.14 présente la microstructure de I’alliage S3 enrichi en aluminium, a I'état et

trempé et vieilli pendant 24 h. On peut nettement observer que les particules d’intermétalliques

57



sont de I’ordre du micrométre et plus, comparées a la microstructure révélée par J. M. Clou¢ et
autres (fig. I.3) ou I’état nanomeétrique des précipités est bien visible. De ce fait, la chute de
dureté sur la courbe illustrant 1’évolution de la dureté Vickers en fonction du temps de

vieillissement est entierement confirmée (fig. [V.13).
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Conclusion générale

Apres le frittage non conventionnel, 1’alliage de composition Udimet 720 présente une
structure complexe basée sur une matrice métallique constituée d’une solution solide de nickel
(y), contenant des €léments d'alliage en substitution et du carbure de chrome Cr23Cs situé aux
joints de grains. Plusieurs intermétalliques, tels que NizAl et Ali3Cos, ont été révélés dans la
matrice métallique, notamment dans la composition a haute teneur en Al (5,25%Pds.).

Apres forgeage libre, la structure du matériau se distingue par une texture spécifique
caractérisée par un allongement des grains austénitiques dans le sens de I'écoulement du métal,

ainsi que par une forte fragmentation des amas de carbure de chrome Cr23Cé.

Apres forgeage, le recuit d'homogénéisation réalisé a 800°C pendant 1,5 h, n'entraine
aucun changement notable de la forme des composants du matériau.

Lors de la trempe, la structure est le siége d'importantes modifications ont lieu :

- concernant 1’alliage avec une teneur standard en aluminium (2,25%), le
maintien isotherme a 1080°C conduit a la dissolution de la quasi-totalité
des composés, révélés apres le frittage ;

- apres trempe, la structure est constituée de la solution solide a base de
nickel (y) ;

- cependant, I'incorporation de 5,25% Pds Al dans la composition de départ
induit une expansion significative du parametre de la maille c.f.c. du
nickel, du fait de sa saturation en aluminium. Des traces du composé

Al13Co4 persiste dans la structure de 1’alliage trempé.

L'effet du vieillissement a 880°C est observable apres 8 h. La précipitation de NizAl (y')
devient prédominante aprés 16 h. La structure sera alors essentiellement constituée de la
solution solide a base de nickel (y), du carbure Cr23Cs aux joints de grains et de précipités de

NizAl dans la matrice métallique.

Un durcissement maximal de la matrice métallique (700 HVO,1) est enregistré sur
I’alliage enrichi en Al (5,25%Pds.) et vieilli pendant 16 h. Cette dureté est due au renforcement
de la matrice métallique par des précipités nanométriques de type Ni3Al et des carbures
micrométriques tels que Cr23Ces. Le phénomene de coalescence de ces précipités débute apres

un maintien isotherme de 16 h.

Les ¢études métallographiques SEM et les analyses semi-quantitatives (EDS) ont révélé
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que l'effet de substitution est responsable de la formation de divers composés complexes dans

la matrice austénitique, tels que:

- le carbure de chrome a été identifié sous deux formes, non allié¢ (Cr23Ce
et alli¢ (Ni, Co, Cr, N1,C0)23Cs ;
- l'intermétallique Ni3Al (y') apparait en fait sous la forme complexe de

(Ni, Co)s(Al Ti).
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