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Abréviations :

INC International of Nickel Company of Canda
Ni Nickel
AAC=RAA | Refroidissement par air accéléré
WQ=TL trempe a l'eau
TS Traitement en solution
b norme du vecteur de burgers de la dislocation
d la distance moyenne entre dislocations d’interface
HS =HR High Strength« haute résistance »
CR=RF Creep Resistant« resistance au fluage »
TS La température T y’ solvus
ATD analyse thermique différentielle
RA refroidissement a 1’air
TCP Topological compact phases
GCP Geometrical compact phases
TTT Température, Transformation, Temps
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Introduction générale :

Le terme « superalliage » a d'abord été utilisé pour décrire un groupe d'alliages mis

au point pour les moteurs a turbine et les turbocompresseurs dans les années 1930. Ces
alliages sont bases sur des éléments du groupe 8B et se composent généralement de diverses
combinaisons de Fe, Ni, Co et Cr, ainsi que de quantités moindres de W, Mo, Ta, Nb, Ti et
Al. Les trois principales classes de superalliages sont le fer, le cobalt et le nickel.

Les superalliages a base de Ni ont des performances exceptionnelles a des
températures élevées qui combinent généralement haute résistance (fluage, traction, fatigue),
ténacité, ductilité et résistance a la corrosion. En raison de ces propriétés caracteristiques, les
superalliages a base de Ni sont fortement utilisé dans la production d'aubes et de disques de
turbine a gaz a des températures, entre 650 ° C et 1 150 ° C.

Les superalliages a base de Ni sont généralement des alliages multi-composants et
multi phases qui ont des microstructures tres complexes. lls constituent plus de dix éléments
et ces ¢léments forment un certain nombre de phases telles que les phases gamma (y), v ', des
carbures (MC, M23C6, M6C et M7C) et les phases topologiquement compactes (TCP).
L'ensemble de ces phases et éléments d'alliage influencent les propriétés mécaniques du
superalliage.

Les superalliages & base nickel sont des alliages & durcissement structural. Ils sont
composés d’un systeme biphasé nickel/aluminium : une matrice de type austénitique cfc (y -
Ni) renforcée par des éléments en solution solide de substitution o (Co, Cr, W, Mo). La
concentration en éléments durcissants doit étre établie en accord avec leur limite de solubilité
dans la matrice. Dans le but de renforcer cette matrice, des éléments comme Al, Ti ou Ta sont
ajoutés. lls permettent une précipitation cohérente de la phase vy (Ni3X avec X = Al, Ti ou
Ta). Cette phase possede une structureL.12 ordonnée, dérivée de la structure cfc.

Les superalliages a base de cobalt sont renforcés par un durcissement en solution
solide et un renforcement aux carbures.

Les alliages « Inconels » sont une famille de produits des superalliages a base de
nickel non magnétiques. L'alliage Inconel 738 dont le nom commercial est « INC 738 », il se
compose en masse de 60% de nickel, 16% de chrome et 8,5% de cobalt et d'autres métaux tels

que I'aluminium ou le titane ou le tungsténe a des concentrations plus faibles.
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Dans la famille des superalliages a base de nickel on s’intéresse beaucoup au superalliage,
L’Inconel 738 (IN738LC) qui est un superalliage base nickel (NiCrl6CoAlITi) utilisé en
particulier dans les parties chaudes des turbomoteurs, soumises a des températures pouvant
varier entre 900 et 1200°C. L’INC 738 LC est constitué en majorité d’une matrice
austénitique base nickel appelée phase vy, dans laquelle est présente une fraction importante de
précipités intermétalliques de type Nis(Ti-Al) appelés phase y’.

L'INC738 LC est un superalliage polycristallin & base de nickel, utilisé dans des
environnements agressifs a haute température. La résistance requise est fournie par le
renforcement des précipités.

Mais ce superalliage rencontre un probléeme de fissuration dle a la corrosion et a
I’oxydation aprés une longue durée d’exposition aux hautes températures et contraintes
pendant le service. Le remplacement d’une ailette fissurée dans une turbine a gaz par une
nouvelle est une opération onéreuse et coliteuse, donc ’utilité de les réparer par soudage mais
cela pose un probléme de la soudabilité du ce superalliage par risque de fissuration a chaud.
Selon plusieurs chercheurs ce probleme ne peut étre résolu que par la bonne compréhension
de T’historique des traitements thermiques dont le superalliage a été exposé des son
¢laboration jusqu’a la fin de service.

Pour faire des éclaircissements sur le sujet des traitements thermiques de ce superalliage,
notre mémoire est subdivisé aux trois chapitres suivants :

Des généralités sur les superalliages a base de Nickel feront 1’objet du premier
chapitre.

Le deuxiéeme chapitre est consacré aux traitements thermiques durcissement
structural.

Et Enfin, nous discutons des résultats, une comparaison des travaux des chercheurs sur
les traitements thermiques des superalliages a base de nickel de I'INC 738 LC. Dans un

troisieme chapitre.
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I.1.Introduction :

Les superalliages a base de nickel sont largement utilisés dans la fabrication des

turbines a gaz, particulierement dans la fabrication des aubes qui sont en contact direct avec
les gaz chauds, lors de leur exploitation. De ce fait, ces aubes sont soumises a des
températures élevées, a des contraintes statiques et dynamiques importantes et a une érosion
et/ou une corrosion a chaud pouvant étre trés severes.

Les aubes sont généralement fabriquees dans des alliages de nickel durcis par précipitation
d’une phase cohérente riche en nickel et en titane qui les rend sensibles a la fissuration a
chaud lors du soudage.

I.2.le superalliage a base Nickel :

Le superalliage a base nickel est un composé de plus de dix éléments chimiques, ils
ont tous une base commune le Ni et d'autre éléments, (de Cr entre 10 a 20%, d'Al et Ti jusqu'a
8%, de Co de 5 a 10%, et des faibles quantités de B, C et Zr (pourcentage massiques). Parmi
les éléments classique ajoutés, on peut citer le Mo, le W, le Fe, le Nb, le Ta [1].

Les conditions de performance des superalliages a base nickel (Ni) sont :

1. Une bonne tenue au fluage.
Une bonne ductilite.
Une meilleure résistance mécanique a haute température.
La densité est proche de celle des aciers inoxydables.

Une excellente résistance a la corrosion, I'oxydation et a la sulfuration.

o o M~ 0w DN

Le coefficient de dilatation qui varie de (+5um/C) dans la plage de (500-
1200C).
1.3.Les applications des superalliages a base nickel :

Les superalliages a base de nickel sont largement utilisés dans la fabrication des
turbines a gaz, particulierement dans la fabrication des aubes qui sont en contact direct avec
les gaz chauds, lors de leur exploitation. De ce fait, ces aubes sont soumises a des
températures élevées, a des contraintes statiques et dynamiques importantes et a une érosion
et/ou une corrosion a chaud pouvant étre trés sévéres [2].
1.3.1.Nickel et alliages nickel-cuivre : (Monel)[2]

1. Le nickel non allié est utilisé dans les industries alimentaires. 1l est employé dans les

matériels de fabrication et de manipulation du fluor et du brome.
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I1 résiste a 1’acide fluorhydrique anhydre jusqu’a 600 °C. Dans les solutions aqueuses
décent acide, il peut étre utilisé jusqu’a 100 °C. Aux températures plus élevées, on lui
préfere’ alliage NiCu30. Il est enfin trés résistant a la soude caustique.

Pour les emplois a plus de 300 °C, on utilise la nuance a bas carbone pour éviter une
fragilisation par précipitation de carbone aux joints de grains du métal.

L’alliage NiCu30 est utilis¢ dans les ambiances marines et 1’industrie chimique. Il est
employé pour la manipulation de 1’acide sulfurique en conditions réductrices et pour
celle de I’acide fluorhydrique. Il est aussi utilis€ en contact avec 1’eau de mer en
mouvement et en particulier sur les plates-formes off-shore. Bien que moins resistant
que le nickel non allié, il est aussi employé en contact avec les solutions alcalines.
L’alliage au soufre — Monel R-405 de I’'Inco — est une nuance a usinabilité améliorée
réservée a la fabrication de visserie.

La nuance NiCu30AI3Ti est utilisée pour des pieces fortement sollicitées. Elle est, par
exemple, employée pour des arbres de pompe en service marin et aussi dans le

matériel de forage pétrolier.

I. 3.2.Superalliages :

Les superalliages sont principalement utilisés dans les industries chimiques et

pétrochimiques et dans la construction des turboréacteurs aéronautiques et des turbines a gaz.

Le tableaul.1 donne une répartition de leurs principales familles d’applications[2].

Production .
. . . Consommation
Applications des alliages
nette (tonnes)
(tonnes)
Turboreacteurs 29 000 7 000
Chimie, pétrochimie 24 000 18 000
Turbines a gaz 4 500 2 300
Traitement du charbon 1 600 1 100
Autres 2 400 1 800

Tableaux 1.1.Principales applications des superalliages [2].

I. 3.2.1.Superalliages utilisés pour leur résistance a la corrosion :

I. 3.2.1.1.Alliages a base fer-nickel-chrome : (Incoloy)

non par des chlorures. Ils sont aussi utilisés dans les milieux chlorurés comme 1’eau de mer et

Ces alliages sont utilisés dans les milieux sulfuriques ou phosphoriques pollués ou
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Les puits de forage pétroliers acides. Les nuances dont le PRE est supérieur a 40
peuvent étre utilisées pour la fabrication des produits en contact avec le corps humain :
lunettes et bracelets montres [2].

I. 3.2.1.2.Alliages a base nickel-chrome : (Inconel)[2]

L’alliage NiM028est a part puisqu’il ne contient pas de chrome. Il résiste a 1’acide
chlorhydrique toutes concentrations et a toutes températures ainsi qu’aux milieux fortement
réducteurs.

Les autres alliages a base nickel-chrome ont une tres bonne résistance en milieu chloruré.
Nous allons voir plus en détail leurs différentes applications :

« L’alliage NiCr22Mo7Nb2Cuest insensible a la corrosion sous tension et & la corrosion inter
granulaire. Dans les milieux chlorurés, il résiste a la corrosion par pigdre. Il est aussi utilisé
pour sa trés bonne tenue a la corrosion en milieux sulfurique et phosphorique chauds.

* Les alliages NiCr16Mo16W4et NiCr16Mo15Ti, outre leur résistance a la corrosion humide,
ont une bonne résistance a 1’oxydation jusque vers 1 000 °C .Leur teneur élevée en
molybdéne les rend impropres a une utilisation dans I’acide nitrique qui est fortement
oxydant. Ils ont une excellente résistance a 1’acide phosphorique en toutes concentrations
jusqu’all0 °C. Au-dessus de cette température, et pour des concentrations supérieures a 70
%, la vitesse d’attaque reste inférieure a 0,6 mm par an Leur résistance aux acides acétiques et
formique est excellente. Ils résistent aussi a I’acide fluorhydrique dont 1’action agressive est
accrue par la présence d’agents oxydants.

Leur résistance aux piqlres, aux crevasses et a la corrosion sous tension dans I’eau Demer est
excellente et cela pour des températures atteignant 100 °C. Il en résulte qu’ils sont employés
dans les forages pétroliers acides de grande profondeur.

IIs ont enfin une trés bonne résistance aux hypochlorites et au chlore libre et sont employeés
dans I’industrie de la pate a papier et le transport du chlore sec ou humide.

* L’alliage NiCr21Fe31Mo3TiCu résiste particuliérement bien a 1’acide sulfurique. Quelle
que soit la concentration de cet acide, sa vitesse d’attaque est inférieure a 0,1 mm par an
jusqu'a 50 °C et a 0,5 mm par an jusqu’a 65 °C.

I1 résiste bien a 1’acide phosphorique jusqu’a 125 °C pour des concentrations inférieures a80
% et jusqu’a I’ébullition pour des concentrations inférieures a 70 %. Il résiste a toutes
températures aux solutions d’acide nitrique de concentrations inférieures a 65 %. Il est

particulierement adapté au cas ou ces solutions contiennent des acides sulfuriques ou
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Phosphorique sou des chlorures. Il en résulte qu’il est utilisé pour la réalisation de bacs de
décapage. Il a une bonne résistance a la corrosion dans la plupart des acides organiques.
Il est enfin utilisé dans les puits de pétrole et de gaz acide. Dans ce cas, il peut étre utilisé
I’état écroui lorsqu’on cherche une limite élastique élevée et que 1’écrouissage est possible
comme pour les tubes. Quant aux picces dont la forme rend 1’écrouissage impossible, on le
remplace par son dérivé durci au titane : NiCr21Fe30Mo3Ti2Cu.
 L’alliage NiCr22Mo9Nb a une résistance particulierement élevée a la corrosion inter
granulaire. Il a aussi une résistance trés ¢levée a I’eau de mer et aux eaux saumatres.
Dans une solution de chlorure de sodium a 5 %, le potentiel de piqlre de 1’alliage est peu
abaissé par une élévation de la température a 80 °C, alors qu’il est fortement abaissé pour des
aciers inoxydables duplex comme le X2 CrNiMoN22-5-3. En fatigue (corrosion dans I’eau de
mer) la limite d’endurance dépasse 40 % de la résistance a la rupture. Il a une trés bonne
résistance a la corrosion sous tension en présence de chlorures, deCO2 et de H2S. Il est pour
cela utilisé dans les forages de gaz acides et pour la fabrication de lignes de mesure dans ces
forages.
Il a enfin une bonne résistance a la corrosion dans les acides organiques a toutes
concentrations et a toutes températures. Par ailleurs, cet alliage a une bonne résistance a
I’oxydation jusque vers 1 000 °C.
I. 3.2.2. Superalliages utilisés pour leur résistance a chaud :[2]
I. 3.2.2.1.Alliages réfractaires a base de nickel :
Considérons les applications de ces alliages :
1. L’alliage NiCr23FeSiTi est utilisé sous forme de fil pour les tapis de four a cause de
s'abonne résistance a 1’écaillage.
2. L’alliage NiCrl5Fe est utilisé dans la construction de fours.
3. L’alliage NiCr23Fe est utilisé dans les fours et aussi dans les dispositifs antipollution
des voitures.
4. L’alliage NiCr20Ti est utilisé dans la construction de fours.
5. L’alliage NiCrl16Al résiste aux atmospheres oxydantes jusqu’a 1 200 °C. Par ailleurs,
il résiste bien aux atmosphéres carburantes et aux atmosphéres contaminées en chlore.
I. 3.2.2.2.Alliages super réfractaires :
A part les applications de certains d’entre deux, les alliages super réfractaires sont
utilises surtout dans les turboréacteurs aéronautiques et les turbines a gaz. Les nuances sans

durcissement de précipitation sont employées dans les chambres de combustion.
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1.

2.Les

L’alliage X6NiCrTiMoVB26-15-2 est maintenant utilisé surtout en boulonnerie
aprésl’avoir été dans le passé dans les pieces tournantes. Il tend d’ailleurs a étre
remplacé par I’alliage NiCr19Fe19NbsMo3. Ce dernier est massivement employé dans
Les réacteurs actuels. Il y est en général utilisé sous forme de piéces corroyées, mais
aussi sous forme de pieces moulées pour des parties statiques.
alliagesNiCr20Co13Mo4Ti3Al, NiCr19Co018Mo4-Ti3Al3, NiCr15Co18Ti3Al4Mos,
NiCr15Co17Mo5Ti3Al4, NiCr11Co16Mo6Ti4Al4, NiCr18Co15TisAI2Mo3W et
NiCr13CosMoWNDbTiAlsont surtout utilisés pour des pieces tournantes de réacteurs
comme les disques de turbine ou les disques des derniers étages de compresseurs. Les
nuances de métallurgie des poudres ont été développées parce qu’elles ont a la fois
Des caractéristiques de traction, de fluage et de fatigue élevées. En ce qui concerne la
fatigue, il s’agit d’une part de résistance a I’endommagement par fatigue, et d’autre
part de vitesse de propagation des fissures initiees sur les défauts du métal comme les
inclusions non métalliques. Pour ces nuances, la maitrise et le contréle des inclusions

en nature, morphologie, dimensions et nombre, sont les points clés de la qualité.

I. 3.2.2.3.Alliages présentant des caractéristiques physiques spéciales :

Ces alliages sont utilisés a la fois pour leur inoxydabilité et pour une caractéristique physique

particuliére :

1.

Les trois nuances X6 NiCrTiMoVB26-15-2, X5 NiCrCoMoTi35-20-8-3-3 et
NiCr19Fe19Nb5Mo3, sélectionnées pour leur a magnétisme, sont utilisées en milieu
marin, notamment les deux premiéres, comme dans les drageurs de mines, et dans
les cas ou I’on recherche en plus une limite d’¢élasticité élevée.

La nuance NiCrl5Fe a un coefficient de dilatation intermédiaire (13.10-6K-1) entre
celui des aciers peu alliés (9.10-6K-1) et celui des aciers inoxydables austénitiques
(1,6.10-6K1). Dans les cuves de réacteurs nucléaires, elle sert a la réalisation de piéces
intermédiaires entre ces deux familles de nuances, de facon a limiter les contraintes
induites par leurs dilatations différentes.

Les deux nuances de résistances electriques NiCr23FeSiTi et NiCr20 ont des
structures austénitiques. Elles sont préférées aux nuances fer-chrome-aluminium fer
rétigues moins codteuses quand une résistance au fluage plus élevée est nécessaire, et
aussi dans le cas des atmospheres carburantes et nitrurantes. Cependant, la nuance
NiCr20est sensible a la carie verte, corrosion séche catastrophique due a 1’alternance

de conditions oxydantes et carburantes.
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I. 4.Les différents groupes des superalliages a base de Ni : [3]

Les alliages de nickel par solution ou par précipitation sont connus par leurs groupes
commerciaux :

I. 4.1.Les alliages Ni-Cr ou « Inconel » :

Présentent une forte teneur en nickel et en chrome, leur conférant une résistance aux
milieux oxydants et réducteurs. lls sont adaptés aux milieux corrosifs a température élevée.
Certains alliages présentent d’exceptionnelles tenues a la fatigue.

I. 4.2.Les alliages Ni-Cu ou « Monel » :

Les « monels » présentent une teneur en cuivre autour de 30 %. Ces alliages
présentent une haute résistance mécanique, une bonne soudabilité et une excellente tenue a la
corrosion dans une vaste gamme de températures et de conditions d’environnement.

I. 4.3.Les alliages Ni-Cr-Mo-Fe ou « Hastelloy » :

Les « hastelloys » sont spécialement résistants aux milieux corrosifs aussi bien
oxydants que réducteurs. Leur polyvalence et leur tenue a la fatigue en font des alliages
utilisés en chimie fine. Certains sont utilisés en incinération d’ordures ménagéres.

I. 4.4 Les alliages Ni-Fer-Cr ou « Incoloy» :

Le nom de marque déposée, Incoloy, est appliqué en tant que nom de préfixe a
plusieurs alliages métalliques, a haute résistance a la corrosion et fortement résistant aux
températures élevées, produit par des Corporation Spéciale en Métaux. Ces alliages Incoloy
sont des alliages a base de nickel qui révele des caracteres qui incluent une bonne résistance a
la corrosion dans des milieux aqueux, l'excellente force et résistance a I'oxydation dans des
milieux a haute température, le fluage de bonne résistance a la rupture, et la facilité de
fabrication.

I. 5.des superalliages dans les turbomoteurs :[4]

Les superalliages a base nickel sont utilisés a des températures comprises entre 700 et
1200C, dans des atmosphére agressive. Pour se comporter de maniere satisfaisante dans de
telles conditions, ils doivent posséder des propriétés thermiques optimales, ainsi qu'une bonne
résistance mécanique couplée a une importante ductile. Pour atteindre ces objectifs, leur
microstructure ainsi que leur composition ont évolué au fil des ans, comme en témoigne la
figure une meilleure compréhension de l'influence des éléments d'additions a permis de créer
des microstructures de plus en plus complexes, avec les carbures aux joints de grains
permettent de combiner ductilité et résistance mécanique et de plus en plus de précipités intra
et inter granulaire de type y' s'opposant au déplacement des dislocation et assurant ainsi au
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Matériau une bonne tenue au fluage. Les derniéres générations des superalliages
(solidification dirigée et monocristaux) utilisent en plus des techniques des fonderies
particuliéres permettent d'obtenir un alignement des grains dans la direction des efforts, afin
d'augment encore les propriétés mécaniques de ces matériaux et en particulier leur tenue au
fluage.

L'inconel 738 apparu vers 1970 est constitué en majorité d'une matrice austénitique base
nickel appelée phase vy, dans laquelle est présente une fraction important de précipités
intermétallique de type Nis(Ti-Al) appelée phase y'. La phase y a une structure cubique faces
centrées (c.f.c). Lors de la solidification, cette derniére se met en place, a partir du liquide,
sous forme d'un réseau dendritique dont la croissance des branches se développe selon les
trois directions<100> du systéeme cubique. Les orientations des trois directions de croissance
des branches sont indépendantes d'une dendrite a l'autre. La microstructure obtenue dépend
des Condition de solidification. Pour les vitesses de refroidissement élevé, les dendrites
croissant en adoptant une des directions de solidification préférentielle <100>, dite primaire,
autour de laguelle se développent des branches secondaire. Les dendrites possédent alors une
forme allongée dite colonnaire, plus moins alignée dans la direction du gradient thermique. Le
terme de solidification dirigée est utilise dans ces cas. A l'inverse, pour les faibles vitesses de
refroidissement, il n'existe pas de direction préférentielle de croissance par rapport au gradient
thermique. Les dendrites présentent une structure de taille relativement isotrope. La

microstructure est alors qualifiée d'équiaxe.

Y-

ANW x40, INKS816AWASPALOY 5 A1100 81900, F 184 MMN0 , 08247 ARNS

194( 1950 1960 197 1980

Figurel.l. Evolution de la microstructure des superalliages [4].
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Les précipités intermétallique, de structure cubique faces centrées (c.f.c), composent la phase V'
(figure.2a). La précipitation de la phase y' intervient en phase solide, a partir d'une température
appelée sol vus de la phase y'. Le faible désaccord paramétrique entre les deux phases y et
v',généralement compris entre 0 et 2% suivant la composition chimique de I'alliage, permet
une précipitation cohérente de la phase y' au sein de la phasey. (figure.2b).

Bien que la structure de ces alliages puisse étre décrite assez simplement, leur composition chimique
est en général trés complexe et a évolué de fagcon important d'une génération de superalliages a l'autre.
Il est en effet fréquent de retrouver des systémes a dix constituants ou plus les excellentes propriétés
mécaniques des superalliages a base nickel proviennent, d'une part, de la précipitation au sein de phase
v'a haute température .les dislocation doivent en effet, pour se déplacer, contourner ou cisailler les

particules de y".

Alou Ti

Figurel.2. (a), Structure cristallographie d'un précipité Nis(Ti-Al), (b)-cohérence

Cristallographie des précipités y' dans la matrice y[4].

Le contrble et la maitrise de la caractéristique de la phase durcissant sont essentiels et
passent par la compréhension des mécanismes de transformation de phase ainsi que par la
connaissance de l'influence des traitements thermiques sur la microstructure.

I. 6.Pourquoi le superalliage INC 738 LC :
1.6.1.Le superalliage INC 738 LC :

IN738LC est un superalliage a base de nickel renforcé par une solution solide et les
mécanismes de durcissement par précipitation. Il est largement utilisé comme composants de
la partie chaude des moteurs d'avion et de I'énergie terrestre turbines de génération, en raison
de son excellente résistance a haute température, résistance a la corrosion a chaud et

résistance a l'oxydation. L’inconel 738 est un superalliage a base de nickel de large utilisation
12
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Pour les applications de haute température, spécialement pour la fabrication d’aubes
de turbines a gaz récentes.ll présente une bonne résistance au fluage et a la corrosion séche,
Deux versions de cet alliage sont produites :

a) Inconel 738C (high carbon version).

b) Inconel 738L.C (low carbon version).
La différence entre les deux est le pourcentage de carbone, le premier avec 0.17%C et le
deuxiéme avec 0.11%C ; le premier est largement utilisé[5].
1.6.2.Présentation du matériau de I’Inconel 738 :

Les alliages a base de Nickel-Chrome, appelée les (Inconel) présentent une forte
teneur en nickel et chrome, qui leur conferent une résistance aux milieux oxydant et
réducteurs. lls s'adaptent également aux milieux corrosifs a température élevée.
<<Inconel>> est une marque déposé son nom dérive de la compagnie canadienne INCO
(International of Nickel Company of Canda)[6].

L’Inconel 738 est un superalliage a base nickel, avec comme principaux éléments d’alliage le
chrome et le cobalt. Il a été développé dans les années 1970 par Clarence G. Bieber et ses
collegues travaillant au Paul D. MericaResearchLaboratory de The International Nickel
Company, Inc. (Suffern, New York, Etats-Unis), pour étre un alliage de fonderie
structurellement stable en alliant la résistance mécanique de 1’inconel 718 et la résistance a
I’oxydation et a la corrosion, notamment par le soufre, de I’'Udimet-500. Il posséde de bonnes
propriétés en fluage a haute température et peut étre utilisé jusqu’a 980 °C. Cet alliage est
principalement utilisé dans les moteurs aéronautiques, par exemple au niveau des aubes de
turbines qui sont soumises a une contrainte et a une température élevées. Une importante
caractéristique de I’Inconel 738 est sa métastabilité thermodynamique qui conduit a une
modification interne du matériau lors d’un maintien a haute température. Ainsi, la
morphologie, la composition, la distribution et les propriétés des différentes phases, majeures
ou mineures, sont modifiées. Les interactions entres phases peuvent donner naissance a de
nouvelles phases, indésirables, qui accentuent la sensibilitt a la fissuration[5].
Traditionnellement, I’Inconel 738 est fondu puis coulé¢ sous vide avec les procédures
standards utilisées pour les autres superalliages. Les conditions typiques de fonderie sont un
maintien de 100°C a 200°C au-dessus du liquidus avant coulée dans un moule préchauffé
entre 800°C et 900°C. Le matériau ainsi obtenu est sujet a une certaine microporosité qui peut
étre en grande partie éliminée par une compaction isostatique a chaud [7].Les alliages Inconel

sont une famille de superalliages non magnétiques a base de nickel. L'alliage Inconel 738
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Contient 60% de nickel, 16% de chrome et 8,5% de cobalt et d'autres métaux tels que
I'aluminium ou le titane ou le tungstene en concentrations plus faibles. La haute teneur en
chrome de I'Inconel 738 éléve sa résistance a I'oxydation considérablement au-dessus de celle
du nickel pur, tandis que sa haute teneur en nickel offre une bonne résistance a la corrosion
dans des conditions réductrices. Ainsi, il est souvent utilisé dans des conditions extrémes,
telles que des pieces de moteur d'avion, dans des aubes de turbine de centrales a gaz, des
roues de turbocompresseur, des cuves de traitement chimique et sous pression[8].

1.6.3.Composition de I’Inconel 738 :

Composition (%o en masse)
IN-738C
(high carbon)

IN-T38LC
(low carbon)

Nominale

Elément Gamme Nominale Gamme

Carbone 0.15-0.20 0.17 0.09-0.13 011
Cobalr 8.00-9_00 2.50 3.00-9.00 8.5
Chrome 15.70-16.30 16.00 15.70-16.30 16.00
Moilvbdéene 1.50-2.00 1.75 1.50-2.00 1.75
Tungsténe 2.40-2.80 2.60 2.40-2.80 2.60
Tanrale 1.50-2.00 1.75 1.50-2.00 1.75
Niobivum 0.60-1.10 0.90 0.60-1.10 1.75
Aluminium 3.20-3.70 3.40 3.20-3.70 3.40
Tiran 3.20-3.70 340 3.20-3.70 3.40
Zirfonium 0.05-0.15 Q.10 0.03-0.08 0.05
Bore 0.005-0.015 0.010 0.007-0.012 0.10
Fer 0.05max o 0.05max *
Manganese 0.02max = 0.02max

Silicitm 0.30max ES 0.30max

Sulfure 0.015max * 0.015max
Nickel Balance Balance (61) Balance Balance (61)

* minimum possible

Tableaux 1.2.La Présente la composition chimique de 1’Inconel 738[5].

C Cr Ti Al Fe(max) Nb Ta Co(max) Zr Ni
0.09 15.7 3.20 3.20 0.60 1.50 8.00 0.03
0.13 16.3 3.70 3.70 0.35 1.10 2.00 9.00 0.08 rest

Tableaux 1.3.Composition chimique de 1’Inconel 738 LC [9].

Le nickel permet une certaine stabilité du matériau a haute température. De nombreux

autres éléments sont nécessaires et ajoutés a la composition de 1’alliage, pour que celui-ci
puisse prétendre a ses bonnes propriétés :

- le chrome protege de I’oxydation et de la corrosion par le soufre ou le chlore ;

- le cobalt éleéve la température d’utilisation en augmentant les températures de solvus
et de solidus.

- le molybdene, le tungsténe et en particulier le tantale sont importants pour les
propriétés mécaniques car ils contribuent au durcissement par solution solide. Le tungsténe est

plus efficace que le molybdéne pour augmenter la résistance a la déformation. Il est alors
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Possible d’augmenter le durcissement par solution solide et de réduire le grossissement des
précipités de phase y’ en augmentant la quantité de tungsténe au détriment du molybdene.

- Paluminium et le titane permettent de durcir le matériau, a la fois par solution
solide et par précipitation de la phase y’-Ni3(Ti,Al). Il est possible de réduire la fraction
Volumique de phase y’ en substituant une partie de 1’aluminium par du titane, du niobium et
du tantale. Cettemodification de composition a aussi tendance & augmenter le désaccord
Paramétrique entre la phase vy et la phase y’. En outre, le titane permet la formation de carbure
de type TiC :

- le niobium autorise la présence de carbure de type NbC.

D’autres éléments tels que le fer, le manganeése, le soufre, le phosphore ou encore le silicium,
présents dans 1’alliage du fait de I’élaboration par fonderie, sont plutdt a proscrire car ils
fragilisent les joints de grains par ségrégation. Les proportions d’aluminium et de titane sont
toutes deux supérieures a 3 % en masse. Ces teneurs en ¢léments durcissants placent 1’ Inconel

738 dans la catégorie des superalliages a base nickel difficilement soudables [7].
I. 7.Metallurgie physique de INC 738LC :[10]

L'Inconel 738 est un superalliage a base de nickel renforcé a la fois par une solution
solide et durcissement par précipitation. Il posséde une excellente résistance a la rupture par
fluage et a la corrosion a chaud résistance aux températures élevées. Inconel 738 se compose
d'un cfc (face centrée cubique) matrice de solution solide austénitique, généralement appelée
phase gamma, avec une intermétallique phase appelée gamma prime incorporée. IN 738 tire
sa force de la précipitation de l'intermétallique L12 ordonné (phase gamma prime). Deux
types del'alliage existe ; la version a haute teneur en carbone, normalement désignée comme
IN 738C, et la version a faible teneur en carbone version désignée IN 738LC. La version a
haute teneur en carbone IN 738C contient environ 0,15-0,20% en poids de carbone tandis que
la version a faible teneur en carbone IN 738LC contient du carbone plage de 0,09 a 0,13% en
poids. IN 738LC contient également une plus faible teneur en zirconium qu'améliore sa
coulabilité.

Afin d'éviter la formation de micropores pendant le lingot4solidification, pression
isostatique chaude, qui implique I'application d'une pression isostatique, est appliqué dans une
atmospheére inerte (argon) a haute temperature. L'alliage est soumis a un traitement thermique
en solution standard (SHT) a 11200C pendant 2 heures et refroidi a l'air. C'est suivi

directement d'un traitement de vieillissement standard a 8450C pendant 24 heures, puis a l'air
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Refroidi. La plage de fusion de I'IN 738 se situe entre 12300C et 13150C alors que sa densités
de 8,11 g/cm3.
I. 8.Les différentes classes d’alliage de nickel :
Les alliages de nickel sont généralement classes suivant différents criteres :
1. larésistance a la corrosion :

* les alliages résistant a la corrosion humide.

* les superalliages résistant a la corrosion humide.

* les alliages résistant a la corrosion seéche (haute température), dits réfractaires.

* les superalliages résistant a la corrosion séche, dits super réfractaires ;

2. le mode d’élaboration :

* les alliages moulés,

* les alliages corroyés,

* les alliages issus de la métallurgie des poudres ;

3. les possibilités de durcissement :

* les alliages non durcis par précipitation,

* les alliages de nickel durcis par précipitation.

I. 8.1.Alliages et superalliages résistant a la corrosion humide : [11]

L’alliage de base de cette catégorie est I’alliage NiCu30 a 30 % de cuivredont les
performances mécaniques sont déja améliorées par rapport aunickel pur :

Rp0,2> 170 N/mm2 au lieu de 105 N/mm2
Rm> 480 N/mm2 au lieu de 380 N/mm2
A >35 % n’a pas varié.
Ces performances peuvent encore étre augmentées par des additions d’éléments d'alliage & des
teneurs leur permettant de rester en solution solide comme par exemple avec 1’alliage
NiCu30AI3Ti (Rp0,2> 585 N/mm2,
Rm> 900 N/mmz2 et A > 20 %).

En cas de corrosion sévere on utilise des alliages contenant du chrome (de 14 a 23 %
environ) avec addition d’¢léments améliorant la résistancea la corrosion et/ou les
performances mécaniques ; parmi les alliages les plusconnus ces derniéres atteignent
approximativement les niveaux suivants :

410 <Rp0,2< 1 035 N/mm2,
800 <Rm < 1 050 N/mm2,
30 >A > 10 %).
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Tous ces alliages subissent un traitement thermique qui a essentiellement pour objet d’éviter

la présence de précipités et d’hétérogénéités chimiques. 11 comporte donc une mise en

solution a haute température (900 al 200 °C selon la nuance) suivie d’un refroidissement

suffisamment rapide pour éviter toute ré-précipitation (refroidissement a 1’eau ou par un gaz

suivant la nuance et les dimensions du volume traité).

1.8.2.Alliages et superalliages résistant & la corrosion séche (haute température) dits

réfractaires et super réfractaires : [11]

L’obtention de la résistance a la corrosion séche fait intervenir I’action de différents

éléments :

1.

la protection contre 1’oxydation est assurée par les éléments d’alliage capables de
former une couche d’oxydes protectrice (Cr, Al et Si avec Y et Ce pour améliorer
I’adhérence) et, éventuellement par des revétements (de chrome par exemple).

la protection contre ’action du soufre qui forme avec le nickel un eutectique (Ni-
Ni3S2) qui fond vers 650 °C est assurée par un revétement d'aluminium qui fait écran.
A ces alliages il est par ailleurs demandé de résister mécaniquement & chaud c’est-a-
dire d’avoir des limites d’¢lasticité a chaud les plus élevées possible et de présenter
une bonne tenue au fluage. La satisfaction de ces derniéres exigences ainsi que de
celles concernant la résistance a la corrosion seche oblige a des compromis. En effet il
est nécessaire de limitera quantité précipitable de composés intermétalliques des types
Ni3Al etNi3Ti ainsi que la teneur en chrome pour conserver 1’aptitude au laminage et
forgeage a chaud. Dans ces conditions il sera nécessaire de recourir. aux solutions
suivantes :

2/a. Durcissement par effet de solution solide (additions de Mo et W).

2/b. Revétement de chrome.

grossissement (par chauffage a haute température) et renforcement disjoints (par
addition de faible quantité de B et Zr).La situation qui vient d’étre décrite explique que
soient proposées de nombreuses nuances dont la mise en ceuvre comporte des
traitements thermiques mais aussi des traitements thermochimiques et des
revétements. Les alliages qui ne sont pas durcis par précipitation subissent un
traitement thermique qui a essentiellement pour objet d’éviter la présence de précipités
et d’hétérogénéités chimiques. Il comporte donc une mise en solution a haute
Température (1 100 a 1 200 °C selon la nuance) suivie d’un refroidissement

suffisamment rapide pour éviter toute ré-précipitation(refroidissement a 1’eau ou par
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Gaz suivant la nuance et les dimensions du volume traité). Leurs propriétés
mécaniques a tempeérature ambiante sont de I’ordre de :
200 <Rp0,2 N/mm2 <600
600 <RmN/mm?2 <1 000
35 <A % <45
A titre indicatif, on peut considérer que leur résistance au fluage peut-étre telle que la
rupture en 10 000 heures se produise pour des niveaux de sollicitation atteignant 110 N/mm2
a 700 °C, 50 N/mm2 a 800 °C, 25 N/mm2 a 900 °C.
Les alliages qui sont durcis par précipitation subissent une mise en solution haute température
(950 a 1 150 °C selon la nuance) suivie d’un refroidissement suffisamment rapide
Pour éviter toute ré-précipitation (généralement un refroidissement par gaz suffit). La
précipitation optimale peut étre réalisée au cours d’un seul revenu ou de deux revenus (pour
permettre une judicieuse répartition des précipités dans les grains mais aussi dans les joints de
grains). Leurs propriétés mécaniques a température ambiante sont de 1’ordre de :
750 <Rp0,2 N/mm2 <1 100
900 <RmN/mm?2 <1 500
25>A % >8
A titre indicatif, on peut considérer que leur résistance au fluage peut étre telle que la
rupture en 10 000 heures se produise pour des niveaux de sollicitation atteignant 400N/mm2 a
700 °C, 170 N/mm2 & 800 °C, 60 N/mm2a 900 °C.
I. 9.Etude détaillée des phases existantes dans les superalliages INC 738 LC:
I. 9.3.Les phases qui forment la microstructure du superalliage & base de Nickel INC 738
LC:
Le superalliage a base de Nickel INC 738 LC élaboré par fonderie- par coulé- est caractérisé
par une structure poly cristalline constitué des phases suivantes :
- La phase austénite y (matrice, phase mere) .
- Laphase B : (Ni(Al, Ti)) dite la phase d’Heusler.

I. 9.3.1.les phases Géométriqguement Compactes (GCP) :
1. 9.3.1.1.Précipités durcissants majeures :(y’-NizAl)
Les phases géométriquement compactes sont des phases de formule AsB, elles
comprennent les phases de durcissement majeures suivantes :
a) La phasey’(FCC ordonnée, NizAl).
b) Laphase y”’ (tétragonale centré ordonnée DO22, NisNb).

18



Chapitre | Généralité Sur Superalliages a base de Nickel

c) La phased (Orthorhombique ordonnée CusTi, NisNb).

d) La phasen étroitement lie (hexagonal compact ordonnée DO24, NisTi parfois notée éta
phase).

e) Les composés eutectiques.

1/a. phase y’(NizAl):

Principale responsable du durcissement structural des superalliages de nickel, est
constituee de précipités intermétalliques de type A3B et de structure CFC, en cohérence avec
la matrice austénitique. D’une bonne ductilité, cette phase a tendance a coalescer
("coarsening™) aux températures supérieures a 0,6 Tf, entrainant une diminution de la
résistance au fluage. On retarde le grossissement des précipités y ‘et leur transformation en
une phase indésirable grace a une teneur suffisante en niobium et en tantale[16].

Cette phase de structure cristallographique cubique simple de type L12 (Figure 5) a

pour paramétre de maille ay’=3,59 (+/-0,2) A, et une composition chimique de type A3B ou A
représenté majoritairement du nickel et B de I’Al, du Ti et du Nb. Les éléments Tiet Al
imposent la structure et la stabilité du précipité tandis que le Nb dissous dans ces phases se
substitue a Al. Aussi la composition de cette phase dépendra fortement de la composition de

I’alliage. Sa formule chimique moyenne est Ni3(Al, Ti,Nb)[17].

& e

Figure 1.3. Microstructure d'un superalliage montrant la précipitation de la phase y’.

Précipité la phase y’dans la matrice y[39].

Figure 1.4. Maille de y’-Ni3Al (en bleu les atomes de Nickel eten rose les atomes
D’ Aluminium)[18].
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® b
@ N1
Y (CFC) Y (Ni(TLAD : L1,) Y7 Ni(Nb) : DO,,)

Figure 1.5. Mailles cristallines des phases v, y "et y’’[17].

C’est une phase stable et cohérente avec la matrice, dont le désaccord paramétrique
avec la matrice est minimisé par la proximité des valeurs du paramétre de maille de y et de y’.
Cependant, en fonction de la composition de 1’alliage, de la composition du précipité et de
I’histoire thermomécanique de I’alliage, celui-ci peut varier de -0,3% a 1%.

Enfin ces précipités sont dits durcissants car ils participent a 1’¢lévation des propriétés
mécaniques des alliages. Cependant, leur contribution au durcissement structuralglobal
n’excéde pas 10-20%. Le mécanisme principal de durcissement associé a ces précipités est
relié & la création de paroi d’antiphase par passage de dislocations partielles et aux
déformations de cohérence entre matrice et précipités. Certains superalliages sont durcis
exclusivement par cette phase[17].

1/b. La phase y**(NisNb) :

La structure cristallographique de cette phase est quadratique centrée de type DO22
(Figure5) avec comme paramétres de maille : ay’’=3,59 A et cy’=7,40 A. Sa formule
chimique générale, Ni3Nb, présente quelques variations liées a la substitution du Nb par Ti,
Ta, ou Al qui sont plus solubles dans y’” que dans y . Elle doit sa présence dans les alliages
738 a la teneur élevée en Nb.

Figure 1.6. Maille de y’-Ni3Nb (en bleu les atomerér de Nickel et en blanc les atomes de
Niobium)[18].
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Figure 1.7. Morphologie et distribution des phases durcissantes y’et y*’ dans 1’alliage 738 par
[Micrographie MEB-FEG -J.M. Cloué][17].

Le role de cette phase est capital pour la tenue mécanique des alliages 738 et car sa

présence, conjointe avec la phase y’ dans [I’alliage 738 est la principale source de
durcissement de ces alliages. Le durcissement engendré par cette précipitation dépend du
mode de franchissement des précipités par les dislocations (cisaillement ou contournement) et
de la création des parois d’antiphases résultantes, et dans une moindre mesure de la
déformation de cohérence.
En tant que composé intermétallique isolé, la phase y’’ est stable jusqu’a trés haute
température. Toutefois, dés qu’elle est précipitée dans la matrice y, sa stabilité a haute
température doit étre reconsidérée. En effet, a haute température, des mécanismes assurant la
cohérence du précipité et ceux conduisant a sa modification et sa dissolution sont en
compétition et les paramétres métallurgiques locaux tel que I’écrouissage peuvent intervenir
en favorisant certains de ces mécanismes. L’augmentation de solubilité dans la matrice des
espéces constituant le précipité avec la température peut aussi résulter en la remise en solution
de ces précipités.

1/c. La phased (Ni3NDb) :

La phase ordonnée $ a une structure orthorhombique de type DOa. Les trios paramétres
de maille qui la définissent, sont respectivement ad=5,14 A, b6=4,23 A et c5=4,53A et en font
une phase semi-cohérente ou non cohérente avec la matrice y. Sa composition chimique
générale est identique a la phase y’” (Ni3Nb) dont elle est la formestable.Deux mécanismes de
formation de la phase & ont été proposés. Le premier mécanisme se base sur la germination de

cette phase a partir d’'une mise en ordre géométrique de la séquence
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D’empilement de y’’.Ce défaut d’empilement trouve son origine dans le cisaillement de y”’par
passage d’une dislocation partielle de type a/6<1-21>. Ces fautes surviennent lors du
vieillissement thermomécanique de ’alliage, ou durant I’historique d’élaboration de I’alliage
avant utilisation (par exemple, lors d’un écrouissage).Le deuxiéme mécanisme a ¢été établi
récemment par Niang, et se fonde sur des observations en MET a haute résolution. Il a alors
montré que la phase & pouvait précipiter directement a partir de la matrice par une mise en
ordre sans qu’il y ait passage par une structure métastable y’’ d’ou I’importance des
hétérogénéites de composition dans le matériau. Ces deux mécanismes de formation sont
complémentaires. Toutefois, les conditions thermomecaniques et de traitement thermique
favoriseront 1’'un ou 1’autre.Cette phase peut s’observer dans les alliages base Ni sous deux
morphologies : une morphologie aciculaire (Figure 11(c)), et une morphologie globulaire en
galets (Figure 11(a)- (b)). La morphologie aciculaire germe préférentiellement aux joints de
grains puis s’étenddans le grain sous forme d’aiguilles le long des plans denses de la matrice
{111}, elle peut également germer intragranulairement sur les bandes de glissement qui ont
fauté la phasey’’ a I’intérieur d’ungrain. Les relations d’orientation entre la matrice et ce type
de phase 6 sont les suivantes :
(111)y // (010)3
[110-]y // [100]8

La morphologie globulaire germe aux joints de grain principalement a cause des
hétérogénéités chimiques entre coeur de grain et joints de grain. Une autre origine de cette
morphologie est la fragmentation des aiguilles précédemment précipitées lors de traitements

thermomeécaniques.

Figure 1.8.Maille de y’’-Ni3NDb (enbleu les atomes de Nickel et en blan les atomes de
Niobium)[18].
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Figure 1.9. (a). Phase 6 précipitée aux joints de grains. (b). Phase 6 globulaire

etappauvrissement du durcissement structural. (c). Phase 6 sous forme d’aiguilles[17].

1/d. La phase n( Ni3Ti):

La structure cristallographique de la phase n est hexagonale ordonnée de type DO24.
Sa formule chimique est Ni3Ti. La formation de cette phase est possible lors du sur
vieillissement dans des alliages ou le ratio Ti/Al est élevé, ou aprés solidification dans
desalliages présentant des zones de ségrégation ou ce méme rapport est élevé. La phase 0
germe principalement sur les joints de grains de fortes désorientations et va croitre en
aiguilles vers le coeur du grain ou de maniére plus globulaire le long des joints de grain. La
forme globulaire n’a pas de relation d’épitaxie particuliere avec la matrice tandis que la forme
aciculaire croit en respectant les relations d’orientation suivantes avec la matrice

(111)y // (0001)n
<1-10>y // <11-20>7

Sa précipitation et sa croissance se font au détriment des phases y’’et y’, et donc affaiblissent
les propriétés mécaniques de 1’alliage. De plus, on la suppose comme €tant un site préférentiel
d’amorcage de fissures a haute température. Enfin, le Cr et Le Mo qui ont une faible solubilité

dans cette phase, vont étre rejetés vers la matrice et vont enrichir les zones proches de la
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Phase n. En fonction de la composition chimique locale, la Co-précipitation de phases
topologiquement compactes tels que les phases aCr ou o, néfastes également a la tenue

mécanique est souvent constatée(Figure 10).

O 1pm

Figure 1.11.Maille de n-Ni3Ti (en gris les atomes de Nickel et en noir les atomes de
Titane)[36].

Figure 1.12. Précipitation de la phase n dans I'alliage MP3 [18].
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1/e. Les composés eutectiques :

Les constituants eutectique y' / ysont constitués de précipitéy' sous forme de lamelles,
de fines plaquettes, de radeaux ou encore de coquillage au milieu de phase. Ces eutectique
induisent des hétérogénéités locales de déformation : dans ces zones, les dislocations forment
des boucles mais ne peuvent pas cisailler les précipités. Un diagramme pseudo ternaire
(figurel13) Ni, Cr, Ti, montre que les conditions de fonderie peuvent aboutir a la formation de

paveés eutectique, qui mélent les phasesy'/y[35].

NigTi

(b)

T5Ni25Cr Lol RS 0 “9 NiyAl T5Ni25Cr
Atomic Percent Aluminum Atomic Percent Aluminum

Figure 1.13.Diagramme pseudo ternaire Ni-Cr-Ti (a) a 1000°C et (b) a 750°C[35].

M>sC ¢ carbides

¥v/y' eutectic

—

e

MC carbides

SOoOkU XIT,»000 1O L= = S

Figure 1.14.Les compositions eutectiques y' / yaux joints de grains[12].

En ce que concerne la température eutectique de I'inconel 738, des analyses DSC ont
montré que la solidification de cet alliage se terminait par une réaction de type eutectique a
une température compris entre1180°C et 1198°C suivant les auteurs. Ces températures
sontdonc nettement inférieures a la température de solidus de l'alliage que se situe aux
environs de 1232°C.

Brut de fonderie, I'IN738LC présente une importante précipitation de précipités y' de type

Ni3(Al,Ti). Ces précipités se forment a I'état solide pendant le refroidissement du matériau.
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Les tailles et morphologies des précipités dépendent fortement de la cinétique de
refroidissement. Un refroidissement trés rapide favorise une fine précipitation. A l'inverse, un
refroidissement plus lent favorise la formation de précipités plus gros avec des formes moins

sphériques, qui sont également moins cohérentes avec la matrice (figure 15)[22].

Figure 1.15. Précipité y' de sa forme la plus cohérente avec la matrice (a gauche) a sa forme

La moins cohérente (a droite)[22].

Sur les échantillons étudiés bruts de fonderie, la taille des précipités> se révele bien
hétérogene. Dans les espaces intra dendritiques, les précipités sont essentiellement cubiques
ou sphériques, de dimensions inferieures a 200 nm(figure 16a).

Ces précipitées sont ainsi fortement cohérents avec la matrice. En revanche, dans les espaces
inter dendritiques et surtout a proximité des eutectiques (figure 16b), la précipitation est plus
grossiere (entre 200 nm et 400 nm) et les précipités perdent leurs formes sphériques.

98mm 60,00 pm e L B8 mm 60,00 pm
000 kV 0.0 SE2 - 000 kY 0.0 InLene

(a) Précipitation intradendritique (b) Précipitation & proximité d’eutectiques

Figure 1.16. Précipitation y'IN738LC brut de fonderie[22].
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Brut de fonderie, I'IN738LC présente également une proportion non négligeable de
composés eutectiques de type y-y. Ces eutectiques se présentent sous des formes variées
(figure 19) : lamelles, coquillages, plaquettes ou radeaux mais se caractérisent toujours par
des ilots de gros précipités y'séparés par de la phasey .De la méme maniere que les précipités
inter dendritiques, les eutectiques se forment lors du refroidissement du matériau a cause de la
sursaturation en élémentsy' génes. Ces composés ne sont généralement pas désirés car ils
abaissent les propriétés mécaniques en fluage. De plus, les eutectiques sont des composés a
bas point de fusion qui peuvent génerer des brilures lors des traitements thermiques
ultérieurs. De ce fait ,ils empéchent généralement la réalisation de traitements thermiques
supersolvus de la phase 1l est toutefois possible de diminuer la quantité d'eutectiques en
jouant sur la température et la durée des traitements thermiques de mise en solution[22].

20,00 kv

(a) Nlot d’eutectiques (b) Eutectique en forme de coquillage

Figure 1.17.Eutectiques y—y' IN738LC brut de fonderie[22].

1. 9.3.1.2 .Les Précipités durcissants mineurs :
1. Les carbures :

Le carbone présent dans le superalliage précipite sous forme de carbures. Dans
les superalliages base nickel, ces carbures se forment préférentiellement aux joints de grain,
contrairement aux superalliages base fer ou cobalt, ou I'on trouve facilement des carbures
intra granulaires. Dans les superalliages base nickel on trouve trois types de carbures :

- Des carbures de type MC ou M = Ta, Nb, Ti, Hf, Zr et Mo, W en substitution.
- Des carbures de type M23C6 = Cr, Mo, W.
- Des carbures de type M6C= Mo, W, Co, Ni [14].
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Les joints de grains sont bordés par des carbures de formes et de tailles variées : de 1pma 2pum
pour les carbures sphériques (figure 18 b), jusqu' a des carbures allongés de plusieurs dizaines
de um (figure 18 a). Du fait de leurs morphologies complexes, certains carbures sont qualifiés
de caracteres chinois. Des analyses EDS permettent de montrer que les carbures sont de type

MC avec une prédominance des éléments Ta, Ti et Nb (tableau 4 et figure 19). [13]

Elément To Tt Nb W N Mo Cr Co Al
Masse (7owt) | 36,54 2814 1585 6,58 542 419 188 078 0,60

fonderie [13].

,
e * -
20kV  X1,000 10pm 11 66 BEC

(a) Carbures intergranulaires. (b) Zoom sur un carbure MC.

Figure 1.18.Carbures IN738LC brut de fonderie[13].
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Figure 1.19. Spectre EDS d'un carbure MC IN738LC brut de fonderie[13].
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Le diagramme d'équilibre de I'IN738LC (figure 20) explique la prédominance des carbures
MC. En effet, ils sont les premiers a se former lors du refroidissement depuis le liquide. Ils
sont d'ailleurs nommés carbures primaries. Comme pour les eutectiques, les éléments
carburigénes (C, Ti, Ta, Nb) ségrégent facilement dans les espaces inter dendritiques pendant
le refroidissement depuis le liquide. Les carbures de type M23C6 se forment a des
températures plus basses, notamment pendant le traitement de vieillissement, classiqguement
réalisé a 840 °C.

IIs peuvent également se former pendant la durée en service de la piece a des températures
relativement élevées. Ils n‘ont donc logiquement pas été observés sur les échantillons pré-
réparation. De plus, d'apres le diagramme d'équilibre, des borures de typeMB2 peuvent
précipiter en faible proportion, mais n'ont cependant pas été observés. Ojo a également
observé des sulpho-carburesM2SC qui n'ont pas été vus.

mol. %
8
(=]

0.2 -
2 M B,
2 0.1 I MB,
0.0 T - T \1‘ .
800 1000 1200 1400

Temperature (°C)

Figure 1.20. Diagramme de phases d'équilibre de I'IN738LC [13].

1/a. Carbures MC (carbures primaries):

Les carbures de type MC, se forment durant la solidification de I'alliage. Le Carbone
interagit alors avec les éléments réactifs comme le hafnium le zirconium, le titane, le tantale et
le niobium pour former ce type de carbures. lls se solidifient selon une distribution discrete et
Hétérogene dans I'ensemble de I'alliage, de maniere intra et intergranulaires [14].

Les carbures MC ont la formule générale MC, ou «M» représente des éléments
métalliques tels que le titane, le tantale, le niobium ou le tungsténe [15].

Les carbures MC sont des carbures stables qui se forment en dessous de la température a

laquelle la solidification commence. Leur tendance a se dissoudre dans la phase solide
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Pendant le traitement thermique en solution est faible. Les carbures MC se présentent sous la
forme de particules irrégulieres discontinues en blocs, bien que des types en forme de plaque
et réguliers aient été observés [15].De méme qu'a I'état brut de fonderie, les carbures de
I'IN738LC mis en solution (figure 21) sont presque exclusivement des carbures de type MC.

Ceux-ci sont enrichis en tantale, titane et niobium et dans une moindre mesure en niobium et
molybdéne (tableau 5 et figure 22).

Elément Ta Ti Nb W Ni Cr
Masse (%wt) | 19,74 21,39 3526 455 3,71 1,31

Tableau | .5.Composition massique d'un carbure MC mesurée par EDS IN738LC mis en
solution[13].

Figure 1.21. Position du carbure MC analysé IN738LC mis en solution[13].
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Figure 1.22. Spectre EDS d'un carbure MCIN738LC mis en solution[13].

1/b. Les carburesM23Cs(carbures secondaires):[14]

Sont nombreux dans les alliages riches en chrome et se forment a des températures
comprises entre 760°C et 815°C. Ils ont une structure cubique complexe qui, sansles atomes
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De carbone, ressemble a la structure de la phase topologiquement compacte s. Cette
cohérence explique dailleurs le fait que la phase s se développe souvent sur les carbures
M23C6.
Ces carbures ont un r6le significatif sur les propriétés mécaniques de l'alliage : en ancrant les
joints de grain, ils empéchent leur glissement (réle positif), mais ils peuvent aussi servir de
sites préférentiels d'initiation par rupture ou décohésion avec le joint (rdle delétére). Leurs
parameters cristallins sont voisins du triple de celui de la matrice. Ils croissent donc en
épitaxie avec 1’un des grains du joint ou les deux et assurent ainsi un ancrage efficace contre
le glissement des joints, prépondérant en fluage a basse température et forte contrainte.
Les deux principales vont conduire a la formation des carbures secondaires de typeM23Cs et
MeCselon les équations (1) et (2) :

MC +y M23Ce+ 7' (1)

MC + y—5MsC +v' (2)
Les carbures de type M23Cs et MsC, issus de la decomposition des carbures MC pour des
Températures inférieures a 980°C (réactions (1) et (2)), se forment préférentiellement aux

joints de grain.

Figure 1.23. Carbures de type M23C6précipités le long d'un joint de grain [36].

1/c. Les carbures MeC (carbures secondaires) :

Les carbures M6C se forment pour des alliages présentant des concentrations élevées
en molybdéne et tungsténe a une température un peu plus élevée que les carbures M23C6
(815- 980°C). lls sont donc plus stables a haute température et jouent par conséquent un role
significatif sur le contréle de la taille de grain. La structure des carbures M6C est trés proche

de celle de la phase p, topologiquement compacte.
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Figure 1.24. Carbures de type M6C [36].

2. les sulfocarbides :

Des éléments tels que Ti, Zr, Nb, Hf et La qui ont de faibles solubilités dans la matrice

vy mais une forte affinit¢ pour le soufre fixent le soufre en formant plusieurs phases
intermétalliques riches en soufre appelées sulfocarbides [15].
D'autres chercheurs ont également identifié des borures et des sulfocarbides dans IN 738. Ojo
et al ont identifi¢ certaines phases intermétalliques proches de la phase eutectique y-y »qui ils
ont appelé les produits de solidification terminale. Ces phases de borure ont été identifiées par
10 analyses EDS comme étant des particules riches en Cr-Mo, des particules riches en Ni-Ti
et des particules riches en Ni-Zr, De méme, Hoffelner et al, par diffraction des rayons X, ont
identifié des sulfocarbides de type MsB, et M,SC dans IN 738 aprés une série de traitements
thermiques [15].

3. Les borures :

Les borures sont des particules réfractaires dures situées aux joints de grains avec des
formes variant du bloc a la «demi-lune» en apparence. La concentration de bore varie de 50 a
500 ppm et il a tendance a se séparer aux joints de grains et a agir comme une limite de
grainrenforcateur lors de la déformation par fluage. Les borures sont bénéfiques car ils
bloquent le

Début de la rupture de la limite des grains sous une charge de rupture par fluage. Les types de
borures observés dans les superalliages sont de la forme M;B,, a maille tétragonale. Zhang et

al ont également découvert un autre type de borure de la forme MsB3 qui se forme dans les
superalliages.Le soufre est généralement présent dans les oligo-éléments des superalliages.
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Cependant, il a été établi que le soufre se sépare séverement des joints de grains dans les
superalliages[15].

Figure 1.25. Les borures et les sulfocarbides dans le superalliage a base nickel [36].

1.9.3.2.Les Phases Topologiquement Compactes (TCP):
1/a. Phase o :

Ces composes intermétalliqgues de structure plus compacte que les phases
géométriquement compactes (comme la phase 1) sont appelés "phases topologiquement
compactes" (TCP), la plus connue étant la phasec. Leur composition peut s'‘écrire (Cr,
Mo)x(Ni,Co)y ou x et y peuvent varier de 1 a 7.lIs précipitent sous forme de fines plaquettes a
partir des joints de grain (figure 26). Cette phase a d'ailleurs été confondue avec la phase h

jusqu'a sa miseen évidence dans I'IN100 par Wlodek en 1964[19].

Figure 1.26.Micrographie MEB des phaseso et p dans 1'alliageN18 apreés 1000h a 760°C[19].
La formation de la phase ¢ sera d'autant plus favorisée que la teneur en chrome sera élevée.
Une élévation trop importante de la concentration en molybdene et tungsténe conduira

preférentiellement a la précipitation de la phase p plutot qu'a celle de la phase o. Cette
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Formation préférentielle peut étre reliée a la composition et a la structure des carbures M23Cs
et M6C. Les premiers, riches en chrome, ont une structure cristallographique tres proche de
celle de la phase o, qui aura donc tendance a se développer en épitaxie sur ce type de carbure.
En revanche, les carbures MesC sont plus riches en molybdene et tungstene ; une forte
concentration en Ces éléments favorisera donc la formation de ces carbures et donc
indirectement celle de la phase p. Certains auteurs indiquent qu'un traitement thermique

approprié peut diminuer la vitesse de formation de ces phases[19].

| B L= e

Figure 1.27. Micrographie MEB de la phase s dans I'alliage RR1000 vieilli[19].

La phase o est également une phase topologiquement compacte. De structure
cristallographique quadratique de type D8b elle a pour paramétres de mailles a=8,88 A et
c=4,60 A. Cette phase est semi-cohérente ou non-cohérente avec la matrice. Sa composition
chimique est variable, mais est identifiée par (Cr,Mo)x(Ni,Co)y avec x et y qui peuvent varier
entre 1 et 7 et avec x>y [SIMS-87+. Par observations MET, les relations d’orientation phase
o—matrice ont été déterminées ainsi :[20]

(11-1)y // (001)o
[011]y //[110]o

1/b. Les phases de Laves :

Une phase de Laves précipite généralement lors de la solidification ou lors d’un
vieillissement prolongé. C’est une phase topologiquement compacte de structure
cristallographique hexagonale de( type C14 (parfois de type C15)(figure 28)) et de formule
générale (Cr,Fe,Ni)2(Si,Ti,Nb,Mo). L’existence de cette phase peut étre évitée si par exemple
les teneurs en Si et en Nb sont peu élevées. La formation de ces phases est désastreuse pour
les propriétés du matériau car elle est intrinsequement fragile, prive le matériau d’¢léments
d’alliage durcissants, et présente de plus une interface fragile avec I'amatrice. De ce fait, elle

constitue un site préférentiel d’amorcage et de propagation de fissures. Cependant en
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Maitrisant les procédés d’élaboration et d’homogénéisation, il est possible de limiter la

formation de ces phases [20].

() (b)

Figure 1.29. (a) Des précipités comme chaine des M, (Cb. Ti) dans matricey de la phase

laves, (b) phase de laves (les iles blanches) ont précipités dans les dendrites de matrice
v.[37]

I. 10.Parametres intrinseques liés a la définition de la phase durcissant
principale y¢ :

1) Latempérature de y’ solvus.

2) Lavitesse de précipitation de la phase durcissants y’.

3) La fraction volumique, « densité », « population », « répartition », « distribution », des

precipités y’.

4) Le désaccord paramétrique (Lettice misfit)o.

5) Types et tallies des précipités y °.

6) La «distance inter précipités », « couloir », « espacement » inter précipités y’.
I. 10.1.La température de y’ solvus (y’-Ni3(Al,Ti,Nb):[23]
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Les techniques d’analyses précédemment utilisées (dilatométrie et ATD) donnent des
températures de transformations relatives a un chauffage ou un refroidissement continu a une
vitesse contrdlée. Elles permettent de déterminer approximativement les températures des
transformations isothermes dont la connaissance est nécessaire pour définir les paramétres de
Traitements thermiques qui permettent de contrdler la microstructure. Ainsi, de maniére a
préciser la température de solvus de la phase y’-Ni3(Al, Ti,Nb), des maintiens isothermes ont
été réalisés a des températures proches de la température de sous-estimée par dilatométrie et
ATD, et les microstructures obtenues ont été caractérisées en MET. Ainsi des échantillons
provenant de la couronne forgée ont été traités a 940°C, 960°C, 980°C, 990°C et 1000°C
pendant une heure puis trempés a 1’huile pour figer la microstructure. La présence de
précipités de phase y* dans la microstructure des échantillons traités a été vérifiée grace a des
analyses en diffraction électronique en aire sélectionnée en MET.

Les clichés de diffraction (Figure 30) réalisés sur les échantillons traités a 940°C, 960°C et
980°C présentent des taches supplémentaires correspondant a la diffraction des précipités
dephase y’. Ces taches supplémentaires ne sont, en revanche, pas visibles sur les clichés

dediffraction réalisés sur les échantillons traités a 990°C et 1000°C.
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Figure 1.30.Schéma décrivant le cliché d’axe de zone <100>y d’une matrice y et des
précipités de phase y’ et y’’ (y*’ orientée selon ses trois variants) et clichés de diffraction
réalisés sur les échantillons traités defagcon isotherme a 940°C, 960°C, 980°C, 990°C et

1000°C puis trempés a 1’huile (axe de zone [100]y) [23].
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I. 10.2.La vitesse de précipitation de la phase durcissants y" :

La figure 31 montre que la cinétique de précipitation de René 41 est plus grande
(rapide)que celle de I'INC 718, et il existe une analogie de comportement et de composition
chimique entrele René 41 et I'INC 738 LC.
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Figure 1.31. Courbes de réponse du durcissement en vieillissement, pour trois
superalliages, la réponserapide a la précipitation de René 41comparé a celle de I'INC
718 et FM 92[38].

I. 10.3.La fraction volumique, densité, population, répartition, distribution, des
precipités y’ :

La résistance mécanique du superalliage en fluage dépend de la fraction volumique de
la phase y', qui évolue en fonction de la température ou de la charge appliquée. A haute
température, la dissolution de la phase y' entraine la diminution de la fraction volumique.
Plusieurs formules peuvent donner la fraction volumique de phase y' qui en fonction de la
composition globale du superalliage en éléments (Cr, Al, Ti, Nb, Ta et parfois Hf).

La dissolution de la phase y' aux hautes températures entraine une diminution de la
fraction volumique. La valeur de 70% optimisée apres les traitements thermiques reste stable
jusqu’a une température d’environ 900°C — 950°C en fonction des superalliages puis chute
rapidement [30].

I. 10.4.Le désaccord paramétrique (Lettice misfit) 6_ : [28]

Ce modéele mécaniques repose sur les variations d’une grandeur : le désaccord
paramétrique entre les phases vy et y’.Le désaccord paramétrique naturel 6 a été defini.

Il dépend du paramétre de maille de chacune des phases et varie avec la concentration en
éléments et avec la température. Lors de la mise en radeaux, la densité des dislocations

présentes aux interfaces perpendiculaires a 1’axe de traction augmente, ce qui modifie le
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Parametre de maille dans cette direction et donc le désaccord (figure 32).Le désaccord
paramétrique perpendiculaire 6_| est inversement proportionnel a la distance moyenne entre
dislocations d’interface. 6_ est défini par I’équation(1). Plus la densité de dislocations a
I’interface est importante, plus la distance moyenne entre dislocations diminue et donc plus la
valeur absolue de 6! augmente. 8| est donc sensible aux variations de densité de

dislocations a I’interface.

b4 vV
a — a b

I5J_I: 2%:— .................... (1)
a’’ +a’ d

Avec :

al , 1y’ : paramétre de maille des phases y et y* dans la direction perpendiculaire a I’axe de
traction.

b : norme du vecteur de burgers de la dislocation (figure 34b) = (a_lLy—a_ly’)

d : la distance moyenne entre dislocations d’interface et d=(n+ 1) aly'=nal ,

nlLe nombre de pas dans un circuit de Burgers.

@ ®) B

B fﬁ%{.&l a¥ o !

=1

-

- a
- Lt

n pas

Figure 1.32.(a) Représentation d’un précipité cohérent y* dans une matrice y d’un superalliage
a I’état initial et (b) avec une microstructure mise en radeaux contenant des
Dislocations aux interfaces. b le vecteur de Burgers et d la distance moyenne entre deux
dislocations. n le nombre de pas du circuit de Burgers [28].

I. 10.5.Types et tallies des preécipitésy “:

ils ont schématisé présenté sur la (figure 33) la microstructure d'un superalliage a base
de Nickel durci par précipitation, et il existe trois types des précipités y’: primaire, secondaire
et tertiaire. lls ont révélé que la taille des précipités y décroit a chaque nouvelle étape de

traitement thermique.
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Deux types de traitements thermiques standards sont généralement appliqués a 1’Udimet
720forgé. 11 s’agit d’un traitement appelé (High Strength) (HS), conduisant aun matériau a
grain fin optimisé pour la traction et la fatigue, et d’un traitement appelé(Creep Resistant)
(CR) conduisant a un matériau a gros grains optimisé pour le fluage. Les traitements
thermiques HS et CR différent essentiellement par leurs températures de mise en solution.
Ainsi, au cours du traitement thermique supersolvus CR, les précipités y* primaires, issus de
la solidification du lingot, sont dissous, permettant un grossissement de la taille dégraine
austénitique. Dans le cas du traitement HS, la croissance des grains austénitiques est bloquee
par les précipités y’ primaires non dissous. La température Ty’ solvus (TS) de 1’Udimet
720forgé est mesurée a 1147°C par analyse thermique différentielle (ATD).Les précipités y’
primaires, situés aux joints de grains, mesurent entre 1um et 10um de diametre. Jackson
distingue deux populations de précipités y’ intra granulaires en fonction de leur taille :les
précipités vy’ secondaires possédent un diametre compris entre 70 nm et 120 nm et les
précipités y’ tertiaires entre 15 nm et 50 nm. La taille des précipités y’ décroit a chaque
nouvelle étape du

Traitement thermique a cause de la déplétion en aluminium et en titane qui s’opére a chaque
précipitation[32].

Tertiary Gamma Prime
Primary Gamma Prime (Gamma Prime Frecipitated at Low Temperntures on
(Gamnza Prime not Solutioned During Cooling from the Solution Treatment)
Heat Treatment) “—IO nm After Quenching
1-10 microns -50 nm After Ageing

Secondary Gamma Prime
G a(:m ane Fo n—-ncd at High Tsmptnlum on
ool Irm'n the
- i —Grains
(imited in Size by Zewer Pinnios by Primary
amma Prime Durimg Solusioni
5-22 microns (AS M 8—12)

Figure 1.33.Schéma de la microstructure d’un superalliage définissant les trois types
de précipités de phase y '[29].
1. Traitement thermique HS :
Le traitement thermique HS est constitué d’un palier de mise en solution et de deux

vieillissements :
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- mise en solution subsolvus (T< T y’solvus) a 1110°C pendant 4 h, suivie d’une trempe

al’huile.

v’ vieillissement a 650°C pendant 24 h, suivi d’un refroidissement a I’air,

v’ vieillissement a 760°C pendant 16 h, suivi d’un refroidissement a I’air.
Pendant le palier de mise en solution subsolvus, les précipités y’ primaires sont partiellement
dissous : seuls les précipités y’ intra granulaires, les plus fins, sont dissous. Les gros précipités
v’ primaires situés aux joints de grains sont peu affectés et limitent la croissance du grain
(ancrage de type Zener). La cinétique de précipitation des fins précipités y’ intra granulaires
varie selon les auteurs :
Pour Sczerzenie, la trempe a 1’huile restreint la précipitation de fins précipités y’ pendant le
refroidissement. La précipitation de tres fins précipités y’ se produit pendant le premier palier
de vieillissement a 650°C. Pour Jackson en revanche, la phase y’ précipite pendant la trempe
et grossit pendant les vieillissements.Durant la trempe, des carbures et des borures précipitent aux

joints de grains.Les étapes du traitement thermique HS sont données en figure 34[32].

mise en solution

) subsolvus | 2 vieillissements |
température
T v’ solvus
1110°C 4 h 760°C 16 h
Trempe a I'huile 650°C 24 h RA
& / < &\ temps >
Remise en Précipitation des précipitation des '
solution partielle carbures et des secondaires et tertiaires ;
des y' primaires. borures aux joints
de grains W
- - -v
Eﬂ'ssgll'g'on des Pas de précipitation notable de
23(C,B)es carbures MC et de borures MB-.

Transformations des
MsB: résiduels en MB:3

Figure 1.34.Etapes du traitement thermique High Strength (HS), d’aprés RA

refroidissement a 1’air [32].

2. Traitement thermique CR :
Le traitement thermique CR est constitué de deux paliers de mise en solution et de
deux vieillissements :
- mise en solution supersolvus (T> Ty’ solvus) a 1170°C pendant 4 h, suivie d’une

trempe a I’air.
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- mise en solution subsolvus (T< Ty’solvus) a 1080°C pendant 4 h, suivie d’une trempe

a Dair.

v’ vieillissement a 845°C pendant 24 h, suivie d’un refroidissement a 1’air,

v’ vieillissement 4 760°C pendant 16 h, suivi d’un refroidissement a I’air.
Pendant le palier de remise en solution supersolvus, les gros précipités y’ primaires et les
carboborures M23(C,B)6 sont presque tous remis en solution. La croissance des grains
austénitiques est donc rendue possible. La taille de grain aprés le traitement CR est comprise
entre 180 um et 350 um. Une répartition fine et uniforme de précipités y’ secondaires intra
granulaires se forme pendant la trempe a 1’air. Au cours de la seconde mise en solution les
précipités y’ secondaires grossissent. Simultanément, des carbures MC et des borures MB2
précipitent, principalement aux joints de grains. Pendant les deux paliers de vieillissement, la
phase de précipités y’ tertiaires intra granulaires précipite et les carbures grossissent. La
précipitation des précipités vy’ tertiaires pourrait également se produire pendant le
refroidissement suivant le palier de mise en solution a 1080°C d’apreés Jackson. Les étapes du

traitement thermique CR sont données en figure 35 [32].

A mise en solution remise en solution
supersolvus subsolvus | 2 vieillissements
111700C 4 h T «l.:‘ solvus
\ 1080°C 4 h

845°C 24 h 760°C 16 h

Ti a I'ai e
rempe atar Trempe a l'air

____________ \ TTTTTTTTTA
RA RA
A\ AN . / <

Remise en solution des \
¥’ primaires

Grossissement des

¥’ secondaires Précipitation des y’ tertiaires et

mirissement des précipités y’

Précipitation
uniforme des v’

secondaires

Dissolution des M3(C,B)s
Transformations des M3B;
résiduels en MB;

Précipitation de
carbures MC et de
borures MB;
principalement aux
joints de grains

Grossissement des carbures aux
joints de grains

Figure 1.35.Etapes du traitement thermique Creep Resistant (CR) d’aprés RA :

refroidissement a 1’air[32].

D'aprés le traitement thermique standard du superalliage INC 738 LC, qui se fait a une
température inférieure a la température de y' solvus (1200°C) selon les travaux de recherche
donc c'est un traitement subsolvus (HS) qui nous donne des précipités primaires « coarse » et

secondaires « fine ».0On cherche généralement une taille répartition optimales des précipités
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de phase y', et I'obtention d'une fraction volumique donnée dépend du traitement thermique
applique au superalliage, afin d'optimiser les propriétés des superalliages[34]. Un traitement
De remise en solution ainsi qu'un traitement de vieillissement s'avérent donc indispensables
pour modifier le matériau, afin d'atténuer les effets de la ségrégation et de maitrisera forme
des précipités ; l'alliage pourra alors développer les propriétés mécaniques nécessaires a son
application.A la suite de tels traitements (standard), I'lnconel 738 présente deux types de
précipités différents. Les précipités les plus gros « coarse », dits précipités primaires (y’l),
sont de forme cuboide, tandis que les plus petits « fine », les secondaires (y’II) sont de forme
sphéroidale. Avant un traitement de vieillissement important, la taille des précipités primaires
se situe entre 350 nm et 500nm, alors que celle des précipités secondaires varie entre 20 nm et
90 nm. La présence décente répartition bimodale de précipités permet d'atteindre de bonnes
propriétés a la fois extraction et en fluage. Généralement, la précipitation est répartie de
maniére presque équitable entre les deux types de précipités.

y SN
EMT = 10008V Sgrel A = ioLems
WO= Smm

Figure 1.36.La précipitation intra granulaire de phase y' (cuboide) et secondaire
Phéroidale)[33].

I. 10.6.La distance inter preécipités, couloir, espacement inter précipités y:

La taille de couloir entre précipités est un parametre important dans le fluage
dislocations. Que les mécanismes de déformation mis en jeu dépendent de la taille de couloir.
En Microscopie Electronique en Transmission, il est possible, lorsque le matériau présente
des bandes de cisaillement aprés déformation, de déterminer précisément la taille de couloir

entre deux précipités sur le plan de glissement des dislocations. L’image MEB est tout
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d’abord seuillée pour obtenir une image binarisée. Un algorithme de Danielson est ensuite

appliqué pour obtenir une carte des distances entreprécipités. Un exemple est présenteé en

(figure 37), a chaque pixel est associée une couleuren fonction de la distance au plus proche
précipité, en rouge les zones les plus éloignéesdes précipités et en bleu les zones les plus
proches[31].
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Figure 1.37.Carte des distances entre préecipités obtenue par un algorithme de Danielson [31].

"

1. 10.7.Evolution des fractions volumiques des types de la phase durcissant y’ (primaires
et secondaires) dans le cas d’un traitement thermique :
1. 10.7.1.En fonction température de mise en solution :[24]

Le traitement de remise en solution permet d’homogénéiser la microstructure de vy,
formée au cours de I’élaboration — de la fin de la solidification jusqu’au refroidissement apres
forgeage, présente notamment aux joints de grain sous forme de gros précipités. Ces
précipités sont partiellement ou totalement dissous en fonction de la température appliquée,
supérieure ou inférieure a leur température de solvus (Ts). On distingue donc deux grands
types de remise en solution :

1. Le traitement subsolvus :

effectué en deca de la température de solvus de la phase y' (Ts). Dans ce cas, seule une
fraction de la phase y'précipitée lors du forgeage est dissoute : il ya remise en solution
Partielle. La population encore présente, majori tairement intergranulaires, est dite primaire.
Elle se présente sous forme de précipités massifs détaille comprise entre 500 nm et 2 pm qui
ancrent les joints de grain et empéchent l'augmentation excessive de la taille de grain. On
parle alors d'alliages “grain fin". La fraction de phase y' remise en solution précipite de fagon
plus fine et homogéne lors du refroidissement.

2. Le traitement supersolvus :

Effectué au-dela de la température de solvus de la phase y'(Ts) et en deca de la

température de solidus. La différence entre ces deux températures est appelée fenétre de
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remise en solution. Une fenétre de remise en solution trop étroite du fait d'une température de
solvus trop élevée ou d'une température de solidus trop basserend difficile ce type de remise
En solution. Toute la population de phase g' précipitée lorsdu forgeage est dissoute : il s’agit
d’une remise en solution totale. Les alliages sontdéfinis comme étant "grain moyen™ ou "gros
grain”, l'augmentation de la taille de grainétant alors fonction de la concentration, de la
distribution et de la morphologie des autresparticules intergranulaires (carbures, nitrures,
oxydes...).

Un traitement de remise en solution de chaque type a été appliqué a l'alliage 88-AA
afin decaractériser les deux microstructures Le traitement subsolvus a été effectué a Ts-25°C
(1110°C), le traitement supersolvus a Ts+15°C (1150°C). Les tailles de grain sont
respectivement égales a 5 et 15 pm en moyenne (figure 38). Pour un traitement supersolvus
équivalent, la taille de grain du René88 indiquée dans la littérature varie de 10 a 60 pum.

a) T<Ts ] - b) T>Ts

Figure 1.38.Micrographies MEB de I'alliage 88-AA apres un traitement (a) subsolvus
(@=5um), (b) supersolvus (@=15um)[24].
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Figure 1.39.Evolution comparée de la fraction volumique des précipités y primaires et de la

taille de grain en fonction de la température de remise en solution de I'U720Li[24].
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La croissance de la taille de grain en fonction de la température de remise en solution est liée
a la diminution de la fraction de phase y' précipitée aux joints de grain. Ainsi, lors d'un
traitement subsolvus, plus la température de traitement sera proche de la température de
solvus de la phase y', moins la fraction de phase y'intergranulaires sera importante et plus la
taille de grain sera grande. Cette évolution concomitante a été observée pour plusieurs
superalliages (figure 39).

1. 10.7.2.En fonction de la vitesse de refroidissement :

La vitesse de refroidissement lors de la trempe qui suit la remise en solution est un
facteur déterminant la taille et la répartition des précipités secondaires de phase y' dans le
superalliage. Vu la masse et I'épaisseur d'une ébauche de disque, les vitesses de
refroidissement ne seront pas les mémes en tout point de la piéce. Les vitesses varient depuis
100°C/min environ au coeur du disque jusqu'a plus de 500°C/min en périphérie (figure 40). Il
en résulte des microstructures de y' différentes. Les populations secondaires (et tertiaires) sont
présentes quelle que soit la remise en solution. La taille et la morphologie des précipités dits
secondaires ou de refroidissement (cooling y") dépendent de la vitesse a laquelle est refroidi
I'alliage aprés la remise en solution. Aprés forgeage, I'ébauche du disque subit plusieurs
usinages Otant les parties les plus externes qui sont les plus exposées aux refroidissements
rapides [24].

N. El-bagoury et al révélaient que la vitesse de refroidissement avec I'argon accéléré donne
plus de temps pour la diffusion de soluté, ce qui entraine une précipitation de particules
secondaires. En outre, la fraction volumique des précipités est plus élevée dans le cas de
I'argon accéléré que la trempe a I'eau.

Le taux de refroidissement de I'AAC est relativement plus lent que WQ, ce qui donne la
possibilité d'alliage éléments a ré-segréger pendant le refroidissement par air apres le ST

processus, mais il n’a pas atteint le méme niveau de ségrégation a 1’origine[25].

I 100°C/min | | 250°C/min [ I S00°C/min ’ !
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Figure 1.40. Carte des iso-valeurs de vitesse de refroidissement, calculées pour une ébauche
de disque en N18[24].

En fonction de la vitesse de refroidissement, on observe une évolution de la taille et de la
morphologie des y' secondaires. La (figure 41)présente les différentes microstructures de

refroidissement obtenues dans le cas de I'alliage N18 aprés une remise en solution subsolvus.

(a) 550°C/min (b) 100°C/min (E ) 30°C/min
50 nm. équiaxe 300 nm. cuboide 500 nm. "octocube"

Figure 1.41.Influence de la vitesse de refroidissement aprés une remise en solution subsolvus

sur la taille et la morphologie des y' secondaires du N18[24].

Outre son role sur la taille des grains, la mise en solution joue également un rdle sur la
précipitation. En effet, c’est durant le refroidissement depuis la température de mise en
solutionqu’a lieu la nucléation des précipités y> secondaires et leur taille est liée a la vitesse de
refroidissement. Plus la vitesse de refroidissement est rapide, plus les précipités y’ seront petits. Ce
phénomene a également été observé par Guédou et Wlodek dans plusieurs
superalliages.(Figure42)[27].

1000 7

—Rs&s8 —N18
— -R85 ----ASTROLOY
+ B88-AA SUPER

100 g

Taille des y' secondaires (nm)

10 —rT — T T — T
10 100 1000 10000

Vit de refroidi ent (T/min)

Figure 1.42.Variation de la taille des précipités y’ secondaires en fonction de la vitesse de

refroidissement dans différent superalliages[27].

De plus, démontre dans le René88 que c’est au cours du refroidissement lent jusqu'a
température ambiante, apres la mise en solution que commencent a précipiter les tertiaires

(figure 43). Dans ces conditions, la taille des tertiaires est de 15 nm pour une vitesse de
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refroidissement de 100°C/min. Cependant, cet auteur démontre que la taille des tertiaires

estimons dépendante de la vitesse de refroidissement que celle des secondaires[27].
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Figure 1.43.Variation de la taille des précipités y’ secondaires et tertiaires en fonction de

la vitesse de refroidissement dans le René88 [27].

1. 10.7.3.Au cours de vieillissement :

Plusieurs auteurs se sont intéressés a la croissance des précipités au cours du
traitement de vieillissement. La microstructure des superalliages a une température élevée et
pour des temps d'utilisation prolongés est susceptible d'évaluer au cours du temps. On
s'intéresse donc a I'évolution de la microstructure des précipités y' et a I'apparition des phases
TCP.Moshtaghin et al. Ont pu démontrer que les plus gros précipités absorbent les plus petits,
ce quiengendre un manque de précipités y secondaires au voisinage des y primaires, une
structureobtenue aprés un long maintien isotherme a 845°C donne la répartition des précipités
sur les (figures 44) :
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Figure 1.44. Evolution des précipités y primaires et secondaires lors d'un vieillissement a
845°C[38].

Les observations métallographiques du superalliage INC 738 LC soumis a un traitement
devieillissement donnent les effets suivants sur le changement de morphologie des précipités

y etleurs fractions volumiques.

1um EHT = 500 kv Signal A=SE2  Date :12 Apr 2002
|_i WD= 9mm PhotoNo. =402 Time :15:15:35

pm 1
Mag = 2959 K X }—i Mag= 28.19K X

Figure 1.45.Effet de vieillissement en service sur superalliage INC 738LC[26]
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I1.1.Introduction:

Les traitements thermiques des superalliages interviennent a tous les stades de mise

en ceuvre, depuis 1’¢laboration des demi-produits jusqu’a la livraison des pieces finies. Ils
conditionnent de facon évidente la qualité du produit fini, les propriétés mécaniques des
matériaux et, en grande partie, I’homogénéité des résultats obtenus. Il est d’usage de
considérer que les traitements effectués en amont des fabrications propres de piéces, tels que
les homogeénéisations de composition chimique, a haute température et en longue durée ou les
préchauffes avant misée forme, ne sont pas a proprement parler des traitements thermiques.

IIs conditionnent cependant la qualit¢ du matériau initial a la production de pieces et,
particulierement, la réponse locale du matériau aux traitements thermiques proprement dits,
participant a la capacité a respecter les objectifs de propriétés et la distribution statistique de
celles-ci. La réalisation de séquences de déformation a des niveaux de température particuliers
suivies ou non de refroidissements contrdlés permet, par ailleurs, d’obtenir des
microstructures a trés hautes caractéristiques, par recristallisations successives. Ces méthodes,
décrites sous I’appellation de traitements thermomécaniques, ne font pas 1’objet de cet article.
Elles sont particulierement bien étudiées dans les cas des structures a grains fins obtenues ou
non par métallurgie des poudres, mise en ceuvre par filage et forgeage isotherme. Les
traitements thermiques proprement dits s’effectuent sans déformation et correspondent d’une
part aux mises en solution, stabilisation ou précipitation qui vont permettre d'adapter la
microstructure initiale et de déterminer les propriétés en service et, d’autre part, aux
traitements d’adoucissement et de relaxation des contraintes liées au forgeage, au soudage, a
I’usinage, etc [1].

11.2.Définition :[2]

Les traitements thermiques sont des opérations de chauffage suivi de refroidissement
qui ont pour but de donner a une piéce métallique les propriétés les plus convenables pour son
emploi ou sa mise en forme. lls permettent d'améliorer dans une large mesure les
caractérisations mécaniques les buts principalement recherchés étant I'augmentation de la
limite élastique et la diminution de la fragilite.

Toute utilisation d'un alliage implique généralement un traitement thermique approprié.
Techniguement, un traitement thermique est défini par la variation de la température du métal

en fonction du temps (cycle thermique).
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11.3.Mécanisme (modes) de durcissement :

On emploie couramment le durcissement structural pour produire des alliages a haute
limite d'élasticité. Plusieurs de ces alliages, qui peuvent étre constitués de diverses
combinaisons d'éléments, ont été abondamment étudies [3].

Les superalliages sont renforcés selon trois mécanismes utilisables séparément mais
groupés dans la majorité des cas :
11.3.1.Durcissement par précipitation de phase ordonnée relativement stable y* ou y:

C’est le mode de durcissement majeur de ces alliages. La taille, la morphologie et la
répartition des précipités pour une fraction volumique donnée vont conditionner les
propriétés, particulierement la limite d’élasticité, le durcissement par écrouissage, la rupture,
la tenue en fatigue et la vitesse de fissuration, mais aussile fluage.

Les microstructures sont obtenues par le choix des niveaux detempérature de traitement par
rapport a la température seuil de miseen solution (solvusy’), de la vitesse de refroidissement
en débutde trempe et I’organisation des niveaux de température et de la duréedes traitements
de précipitation.Les conditions de précipitation de Ni3Al dans le cas simple del’alliage Ni-Al
découlent du diagramme d’équilibre (figure 11) établide 1937 a 1954 en particulier par
Taylor. Les précipitésy’, sphériques dans les superalliages peu chargésen éléments d’addition
a ’origine de ces matériaux, sont cubiquesdans les alliages les plus chargés en ¢éléments
durcissants lors despremiéres phases de précipitation a haute température.

I1. 3.2. Précipitation des carbures et borures :

Les carbures et borures primaires précipités en fin de la solidificationsont
généralement insensibles aux traitements thermiquessans risque de brdlure, c’est-a-dire de
fusion locale de la matrice plusou moins enrichie en ¢léments d’alliage qui les entoure.La
précipitation de carbures secondaires ou de borures est surtoutrecherchée aux joints de grains
pour en améliorer 1’ancrage. Ces précipitésdoivent étre assez grossiers tout en étant
discontinus, avecune distribution relativement homogene.

I1. 3.3.Durcissement par effet de solution solide :

Le durcissement est obtenu dans ce cas par distorsion du réseaucristallin par
substitution au nickel d’atomes lourds de grand diametreprésentant de faibles vitesses de
diffusion comme le tungsteneou le molybdéne. Le carbone en solution solide interstitielle

peutaussi y participer.
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11.4.Définitions et procédés des traitements thermiques :

Effectuer un traitement thermique sur une piéce, c'est faire subir a celle-ci une

variation de la température en fonction du temps. (figure.1)

Température (°C)

a > Temps (min)

tr

Figurell.1. Cycle thermique des étapes de réduction des solutions solides [4].

1. 4.1.Chauffage des pieces :

La premiere étape de chaque traitement thermique est le chauffage de la piéce a la
température exigée. Le chauffage doit s'effectuer tres rapidement pour avoir une faible
consommation d'énergie et une grande productivité. Il existe deux possibilités pour le
chauffage des piéces.

a. Par transmission de la chaleur :

On distingue trois possibilités.

a/l. Par conductibilité :

La piéce est chauffée dans un four ordinaire ou elle est en contact qu'avec le sol du

four, elle ne recoit par conductibilité qu'une petite quantité de la chaleur dépensée.

a/2. Par convection :

Dans ce cas, la piéce est chauffée par contact avec un fluide chaud (gaz ou liquide) qui
se déplace et leche la piece en lui cédant une grande partie de la chaleur dépensée.

a/3. Par rayonnement :

La chaleur absorbée par les parois et la volte du four est rayonnée vers la piece qui
I'absorbe. C'est le cas ou l'apport de chaleur est le plus important. Dans la plupart des cas, le
chauffage des piéces, est effectué simultanément par convection et rayonnement.

b. Par production de la chaleur dans la piéce :

57



Chapitre 11 les traitements thermiques de durcissement structural

C'est une possibilité de chauffer la piéce en créant dans cette derniere un flux de
courant, soit par l'utilisation de la piece comme conducteur dans un circuit électrique
(chauffage par résistance) ou I'emplacement de la piéce dans un champ variable (chauffage

par induction) comme le montre les figures 2.

- e

| ] )

S B

a

Figurell.2.(a) Chauffage par résistance, (b) Chauffage par induction [5].

Cette méthode est utilisée surtout pour les pieces a sections petites et uniformes. On
peut obtenir des vitesses de chauffage trés élevées. Par exemple pour une piéce de section &
150 mm, la durée de chauffage pour atteindre T = 1200 °C est de 20 mn pour le chauffage par
induction.

v" 8 mn pour le chauffage par résistance.
v 2 a3 heures pour le chauffage dans un four.

Cette méthode est rentable seulement pour des sections inférieures a 150 mm. Les
difficultés qui peuvent se présenter lors d'un chauffage rapide sont les fissures et étirages des
piéces a la suite de la différence de dilatation de la couche extérieure et du coeur de la piéce
ou se créent des contraintes pouvant provoquer des fissures pour des températures basses et
des déformations plastiques pour des températures élevées. Quel que soit le procédé de
chauffage utilisé, il existe toujours une différence de température dans les différentes parties
de la piece, répartition de la chaleur non uniforme.La figure2 représente la courbe de
chauffage pour le contour de la piéce et le coeur de la piece, la courbe est simplifiée comme
une droite. Durant le chauffage, on distingue trois étapes :

b/1. Durée de préchauffage :

C’est le temps de début de chauffage jusqu'a ce que la température nominale soit atteinte a la
surface de la piéce.

b/2. Durée de chauffage de pénétration ou d’égalisation :

C'est le temps nécessaire pour atteindre la température nominale a la surface et au cceur de la
piéce.
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b/3. Durée de maintien :
C'est le temps nécessaire pour maintenir la piece a une température, et a partir de la

température atteinte dans le ceeur.

température °C

e temps

Figurell.3. La Courbe de chauffage pour contour de la piece [5].

c. Conditions de chauffage des pieces en traitements thermiques :
L'appareil de chauffage doit permettre :
1) Dratteindre et de maintenir toutes les parties de la piéce a une température déterminée
et avec une précision de I'ordre de plus ou moins 5 °C.
2) Dréviter une dénaturation du métal et principalement une décarburation dans le cas des
aciers.
3) De présenter des possibilités de préchauffage lorsque la température a atteindre est
élevée.
En général seul le chauffage dans une enceinte fermée possédant une régulation automatique
de température est susceptible d’offrir la solution cherchée.
1. 4.2. Types de fours et leurs atmosphéres :
11.4.2.1.Fours a sole :

Dans les fours a sole, le chauffage se fait surtout par rayonnement et ils présentent une
chambre dans laguelle on met la piece a chauffer. Dans certains cas une deuxiemechambre
située au-dessus de la premiere et récupérant une partie de la chaleur formée, sert comme
chambre de préchauffage.
11.4.2.2.Fours a bain de sels :

Les bains de sels sont utilisés a la fois comme bains de trempe et bains de traitement
thermochimique (nitruration, cémentation et carbonitruration).Le milieu liquide de chauffe est
constitué par des sels fondus, contenus dans des creusets d'une contenance variant

généralement entre 100 et 1 000 kg. La composition des sels est variable suivant la
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Température de traitement envisagée et suivant I'action que le milieu de chauffe doit avoir sur
le métal [6].Ces sels peuvent étre :

a. neutres :

Ils sont alors composés de mélanges de chlorures (baryum, sodium, potassium,
calcium, etc.).

b. carburants :

IIs contiennent presque toujours dans ce cas, un certain pourcentagede cyanure de
sodium et de potassium.

c. oxydants:

Ce sont des mélanges de nitrates et de nitrites de sodium et de potassium.Les risques
principaux sont les suivants :

c/1.Réactions dangereuses par mélange de produits incompatibles (par exemple, un

mélange de sels carburants et de sels oxydants peut provoquer des réactions violentes et

des explosions).

c/2. Intoxication.

c/3.Brllures.
11.4.2.3.Fours électriques :

Les fours électriques peuvent étre a sole ou a bain de sel. Ils sont chauffés le plus
souvent par résistances métalliques en nickel-chrome pour des températures ne dépassant pas
1000 °C et en silicium pour des températures de 1300 °C. Les fours électriques a bain de sel
a haute température sont a électrodes, le sel fondu formant résistance entre celles-ci [5].
11.4.2.4. Atmospheéres :

Lorsque les pieces sont chauffées jusqu'aux hautes températures dans ces fours a
flammes ou dans les fours électriques, les gaz entrent en réaction avec la surface du métal, ce
qui entraine I'oxydation ou la décarburation des couches superficielles des pieces.

I1. 4.3.Refroidissement des pieces :

Le point important pour la détermination du régime de refroidissement de la piece est
celui de I'état de structure souhaitée a obtenir. Bien sire, on cherche toujours a refroidir
rapidement pour avoir une productivité élevée, mais on doit prendre en considération les
dangers de fissuration et d'étirage des pieces.

La vitesse de refroidissement nécessaire a I'obtention d'un état de structure est déterminée
selon le diagramme TTT (Température, Transformation, Temps). Le refroidissement

s'effectue dans des bacs utilisant I'eau ou I'huile, dans les deux cas, le bain est maintenu a
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Température constante. L'eau chaude se trouvant constamment remplacée par de I'eau froide
arrivant par le bas du bac.On utilise aussi les jets permettant de régler le refroidissement des
piéces sur toute leur surface, et enfin des chambres spéciales avec production du brouillard

obtenu par jet d'eau et d'air sous pression, surtout utilisé en aviation pour le traitement.

Epaisseur (mm)

Figurell.4. Vitesse moyenne de refroidissement entre 400 et 290 °C [7].

11.4.3.1. Transformations de phases :

La transformation de phase est un changement des propriétés du systéeme étudié,
provoquee par la variation d'un paramétre extérieur particulier ou par l'application d’une
contrainte. Elle nécessite une surfusion pour former des germes stables, et la croissance de la
phase est dépendante de la diffusion. La présence des surfaces internes et imperfection.
11.4.3.2. Transformations par diffusion :

Ce sont des transformations qui permettent & une nouvelle phase de se former par la
rupture des liaisons atomiques de la phase meére et de la redistribution anarchique des atomes
a l'intérieur du solide aprés qu’elles se déplacent aléatoirement sur des longues distances.
Dans ce type de transformation, la diffusion joue un réle important ce qui explique leur
dépendance de la température et le temps. Parmi, les transformations par diffusion, on peut

citer exemple la transformation perlitique (figure5b).

-

Figurell.5.Microstructure de la phase perlite formée a 720 °C [8].
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11.4.3.3. Transformations sans diffusion :

On les appelle aussi, transformations athermiques, ne nécessitent pas une diffusion
d’atomes sur une longue distance mais des déplacements d’un grand nombre de ces derniers, a
faible amplitude (10-1 distance interatomique). Dans ces transformations il n'y a pas de
modification de composition chimique et elles se propagent genéralement de fagon
indépendante du temps et la quantité de la phase formée ne dépend que du niveau de la
température. Parmi, les transformations sans diffusion, il existe la transformation

martensitique (figure 6).

Figurell.6. Microstructure de la phase martensitique [8].

Il. 5.Grandes classes de traitements thermiques des superalliages a base
nickel :

1. Traitements thermiques de masse. Des superalliages de nickel.

2. Traitement de mise en solution et de précipitation primaire et de précipitation
secondaire.

11.5.1. Traitements thermiques de massedes superalliages de nickel :
1. Trempe:

Le rdle d’une trempe est généralement, a I’inverse des recuits, de permettre
d’obtenir des structures hors d’équilibre dans les conditions ou on les rencontre, a 1’échelle
aussi bien cristalline que micrographique.

1/a. Les différentes trempes sont fondées sur les principes suivants :

v conserver A plus basse température une phase qui n’est stable qu’a plus haute
température et qui, lors d’un refroidissement suffisamment rapide, n’a pas le temps
d’évoluer vers la structure d’équilibre.

v’ @viter certaines transformations conduisant a des structures d’équilibre, qui n’ont pas

le temps de se produire au cours du refroidissement trop rapide, ce
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Qui favorise alors d’autres transformations conduisant a des structures le plus souvent

hors d’équilibre.

1/b. Les trempes sont effectuées dans les buts suivants :

v/ conserver un élément en sursaturation pour augmenter la résistance mécanique ou
préparer un durcissement ultérieur par revenu, ce qui est la base du traitement de
durcissement par précipitation d’un grand nombre d’alliages.

v’ obtenir une phase hors d’équilibre aux propriétés plus favorables que la structure
d’équilibre, soit par conservation de la phase initiale (austénite retenue par
hypertrempe d’un acier inoxydable, par exemple), soit par transformation hors
d’équilibre (martensite des aciers, par exemple), cette opération peut étre entreprise
aussi bien dans un but de durcissement (martensite des aciers au carbone) que de
malléabilisation (austénite des aciers inoxydables). La sévérité de trempe h, selon
Grassmann (ne dépend que de sa conductivité thermique). Elle est égale a: Avec a
coefficient de la chaleur entre la piéce et le milieu de trempe. A conductivité thermique
du milieu de trempe. La trempe s'effectue en général soit :

1.1. Trempe a I’eau : (WQ)

L’eau constitue le milieu de refroidissement le moins cher qui permette, dans la
pratique de tous les jours, de réaliser les refroidissements les plus énergiques. Toutefois, il
faut noter qu’au cours d’une trempe a 1’eau la vitesse de refroidissement n’est pas constante.
L’eau a I’avantage de faire éclater la calamine au début du refroidissement et donc de nettoyer
la surface et d’améliorer I’échange thermique. Lorsque la géométrie de la piece le permet,
I’eau peut former facilement des bulles de vapeur prisonnieres qui ralentissent localement le
refroidissement du métal et donnent naissance a des points doux (figure 7), la circulation de
I’eau, 1’agitation de la picce ainsi que sa présentation doivent donc étre adaptées. Si la
température de 1’eau s’éléve, son pouvoir refroidissant diminue trés sensiblement (la période
de caléfaction est prolongée). Ainsi donc, I’exécution d’une bonne trempe a 1’eau exige le
contréle permanent :

v" De la température de 1’eau.

v" De I’agitation des picces.

v De la circulation de I’eau et de son renouvellement éventuel.

Par ailleurs, il est nécessaire d’éviter toute contamination de 1’eau par des produits étrangers
(sels notamment), qui changerait sa sévérité de trempe et empécherait d’obtenir des résultats

constants [9].
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Figure I1.7.Microstructures de mise en solution suivies d'une trempe a I'eau : (a) —
1120°C, (b)- 1200°C, (C)- 1220°C, (d) - 1240°C [37].

1.2. Trempe a I’air : (ACC)
Pour avoir la bonne combinaison des propriétés mécaniques, I'Inconel 738 subit le
traitement thermique suivant :
- 1220°C pendant (02) deux heures suivi d'un refroidissement a I'air frais.
- Puis 845°C pendant (24) vingt-quatre heures suivi d'un refroidissement a I'air frais.

J6kV K28,00880 iwn BBOB26 38kV X18,8088 ipm BBBB27

Figurell.8. Effet du vieillissement & 845 ° C pendant 48 h, AAC.
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11.5.2. Traitement de mise en solution et de précipitation primaire et de précipitation
secondaire :[13]
11.5.2.1. Traitement de mise en solution :

Le coeur, les différentes couches des dendrites ainsi que les zones inter dendritiques
n’ont pas exactementla méme composition ; leur solidification a eu lieu successivement. De
plus, durant la solidification leséléments y’-genes (Al, Ta et Ti) ségrégent dans le métal
liquide a I’inverse du W ou du Co qui sont enconcentration plus importante au coeur des
dendrites. La mise en solution est un traitementthermique permettant d’homogénéiser le
matériau par diffusion des éléments, mais apres celui-ci, il restemalgré tout une trace de cette
hétérogénéite. M.S.A Karunaratne et al. Ont mis en évidence, paranalyse microsonde
(EPMA), cette ségréegation sur un échantillon (superalliage de 2eme génération) brutde coulée
(Figure 9) et aprés mise en solution (Figure 10). Ceci a été également observé dans le cas
del’AMI.

50 52 54 56 58 60

85 90 95 100 105

0.0 02 03 04 05 20 25 30 35 40 60 70 80 90 10 12 14 16 18

Figurell.9.Cartographie EPMA du superalliage RR2071 (2éme génération) brut de coulée
[13].

65



Chapitre 11 les traitements thermiques de durcissement structural
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Figure 11.10.Cartographie EPMA du superalliage RR2071 (2éme génération) aprés mise en
solution [13].

La mise en solution peut étre soit partielle, ¢’est-a-dire subsolvus (jusqu’a -50°C du
Tsolvus), traitementplutot favorisé pour des superalliages nécessitant une tenue en fatigue ;
soit compléte, supersolvus ouproche du solvus de ¥’ (jusqu’a 50°C au-dessus du Tsolvus). La
température du solvus de la (figure 11)est de1385°C par exemple. Le temps de maintien peut
varier de 30 minutes a quelques heures en fonction dela composition du superalliage et des
propriétés souhaitées.

Dans le cas de ’AMI1, la température de mise en solution est comprise entre le solvus et le
solidus, ¢’esta-dire & 1300°C (durant 3 heures). A cette température, les amas d’eutectique se
dissolvent, permettantainsi une bonne distribution de la phase y’, tout en étant en dessous du

seuil de brilure de 1’alliage.

Température solvus Température solidus Température liquidus
1293 °C 1310°C 1362°C

Tableaull.1.Températures de transformation de phase de I’alliage AM1[13].

A la fin de la mise en solution, I’alliage subit une trempe & 1’air contrdlé
(10°C/secondes pour I’AM1). Eneffectuant ce refroidissement rapide, la solution solide qui se

trouve en sursaturation va se decomposeren deux phases : des précipités cohérents y’
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Contenus dans une matrice y. La force motrice de germinationdépend entre autres du AT que
subit I’alliage : plus le changement de température sera brutal plus lesprécipités seront petits
et nombreux (Figurel2). Si la vitesse de refroidissement est lente, il y aprécipitation d’une

seconde phase v’ dans les couloirs de la matrice.
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Figurell.11.Diagramme Ni-Al (a) [10] et structures cristallines de la phase y (b) et y* (c) [13].
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Figure 11.12.Microstructure du superalliage CMSX2 a différentes vitesses de
Refroidissementapres mise en solution a 1300°C pendant 30 minutes [13].
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a.Mise en solution de la phase y’ :

Le traitement standard de remise en solution a 1120°C ne permet de dissoudre
qu’environ la moitié¢ des précipités, en commencgant par les plus petits, et laisse la plupart des
Tlots eutectique de phase y’. Les précipités situés aux joints de grains sont ceux qui se
dissolvent le plus difficilement. Ainsi, un traitement de remise en solution partielle laissera
ces zones de phase y’ en I’état. Au refroidissement, les éléments remis en solution se
réarrangent et précipitent sous forme de précipités secondaires sphériques. Toutefois, il est
possible, en faisant varier les paramétres du traitement de remise en solution, de contr6ler,
dans une certaine mesure, le taux et la distribution des précipités y’. En effet, la mise en
solution s’effectue de facon plus ou moins compléte en fonction de la température et de la
durée du traitement. Plus la température de mise en solution est élevée, et le temps de
maintien long, plus le taux de précipités y’ est faible dans le matériau, a la température
considérée, puisqu’une plus grande quantité d’atomes se retrouvera dissoute dans la matrice.
Aprés refroidissement a 1’air, méme si celui-Ci est considéré comme rapide, la microstructure
observée a température ambiante est différente de celle que 1’alliage avait a latempérature de
remise en solution. En effet, la structure n’est pas totalement figée : la précipitation de la phase y’
est instantanée, du fait de la forte sursaturation en soluté couplée a la cinétique rapide de
précipitation de cette phase, trop rapide pour étre évitée (faible énergie inter faciale vy/y’).
L’inconel 738 présentera toujours une certaine fraction volumique de précipités de phase
durcissant, suite au traitement de remise en solution. Un refroidissement lent permet de former
une plus grande quantité de phase durcissant y’. A D’issue de ce traitement thermique, les
précipités primaires de forme cuboide et les secondaires de formes sphéroidales sont déja présents
dans le matériau.Avant d’effectuer ce traitement thermique sur une piece, il est intéressant
d’observer la microstructure obtenue suite a 1’étape d’élaboration antérieure, souvent celle de
fonderie. Du fait de la ségrégation, les joints de grains présentent une sursaturation en
éléments précipitant plus importante que dans les zones inter-dendritiques. De ce fait, les
précipités situés aux joints de grains sont les plus difficiles a dissoudre. La taille de grains
détermine la quantité de joints de grains et ’intensité de la ségrégation. De petits grains
indiquent un refroidissement rapide et les joints de grains n’ont pas eu le temps de développer
une forte ségrégation. La remise en solution des précipités localisés au niveau de ces joints en
sera facilitée. Ainsi, pour un méme temps de traitement, et pour atteindre un degré
d’homogénéisation égal, la température de remise en solution nécessaire sera plus importante

dans le cas de grosses dendrites, ou gros grains, que dans le cas de petites
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Dendrites, ou petits grains. Ce traitement de remise en solution prépare le matériau au
traitement de vieillissement qui donnera a 1’alliage les caractéristiques mécaniques
recherchées, par I’intermédiaire de la microstructure. Celle obtenue aprés vieillissement
dépend fortement de celle présente avant ledit vieillissement, qui est la plupart du temps celle
issue du traitement de mise en solution ; la microstructure est fortement affectée par 1’histoire
thermique du matériau.

b. Revenu ou vieillissement de la phase y’ :

Le traitement thermique de vieillissement a pour but d’optimiser la forme et la fraction
volumique de phase y’ afin de conférer au matériau les propriétés mécaniques voulues. Il
s’agit d’obtenir des précipités de stabilité suffisante pour un usage de longue durée en
température et sous contraintes élevées. Le vieillissement intervient généralement, mais pas
toujours, en complément d’un traitement thermique de mise en solution. Les Traitements
devieillissement dont la température est comprise entre 800°C et 1050°C aboutissent a une
forte précipitation. Une augmentation du taux de phase y’ améliore les propriétés mécaniques,
dont la résistance au fluage, puisque les précipitées font barriere au mouvement des
dislocations et élévent la dureté. Le fait que le traitement de vieillissement s’effectue a une
température voisine de celle que subit le matériau lorsque la piéce est en service, aboutit a une
microstructure qui continue a évoluer. Elle est alors qualifiée de métastable. Les effets les
plus visibles de I’endommagement du matériau incluent la croissance et la coalescence des
précipités y’, ainsi que la disparition des carbures MC qui engendrent des carbures M23C6
aux joints de grains. Le grossissement des précipités y’, allant avec la réduction de leur
espacement, est néfaste pour la tenue en fluage, donc pour la durée de vie du matériau en
utilisation. Plus lente est la cinétique de coalescence, plus longue est la durée de vie.
11.5.2.2. Traitement précipitation primaire et de précipitation secondaire :
11.5.2.2.1. Traitement de précipitation (Revenu):[14].

Le traitement de revenu ont pour but précipiter le maximum de fraction volumique de
phase durcissants, ainsi que le carbures et borures, et d'optimiser leur morphologie

a) Traitement de 1ér revenu :

A la fin du traitement de mise en solution, le matériau est trempé a 1’air. Lors de cette
trempe, la phase y' reprécipitée sous forme de précipités secondaires dont la distribution en
taille et I’organisationest tres aléatoire.

Le ler revenu, qui est réalisé apres le traitement de mise en solution, vise a developper une
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microstructure y’ en cubes de taille homogéne et optimale vis-a-vis du comportement en
Fluagemais aussi régulierement alignée suivant les directions élastiguement molles du cube.
La plage de température généralement privilégiée pour les traitements de ler revenu s’étend
environ entre 1 050°C etl 150°C pour des temps d’exposition pouvant aller jusqu’a une
vingtaine d’heures.

b) Traitement de 2eme revenu (ou traitement de vieillissement):

Reéalisé a une température aux alentours de 850°C-870°C, le 2éme revenu a pour but
d’approcher unefraction de 70% en volume de phase.y’ Ceci est obtenu par marissement des
cubes de y’formés lors dutraitement précédent et / ou par coalescence des petits précipités qui
se sont formés lors de la trempe al’air qui acheve le ler revenu. La coalescence des précipités
résultants de la trempe se fait soit paragglomération de cette fine précipitation soit au profit de
I’absorption des petits précipités par les groscuboides. Le traitement de vieillissement dure
généralement une vingtaine d’heures ; s’il est troplong, la coalescence entre les gros cuboides

peut s’amorcer. Une nouvelle trempe & I’air conclut le 2°™revenu.
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Figure 11.13. Schéma de principe du traitement de revenu. (1) solution solide sursaturée, (2)

zones de Guinier — Preston, (3) précipités 0", (4) précipités 0', puis 0 (A12Cu) [15].
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11.5.2.2.2. Traitements de précipitation (revenus): [17]
Les traitements de revenu ont pour but de précipiter le maximum de fraction volumique de
phases durcissantes, ainsi que les carbures et borures, et d’optimiser leur morphologie.

1) Précipitation y’ :

Elle est gouvernée, en partie, par 1’histoire thermomécanique du matériau et, dans le
cas des superalliages évolués, par la vitesse de trempe. Elle s’effectue principalement en deux
phases :

- précipitation proprement dite.
- précipitation secondaire ou coalescence.
L’organisation des traitements de revenu peut se faire en ordre de température décroissante ou
croissante.
Dans le premier cas, on effectue un premier revenu dans un domaine de 1’ordre de 800 &
1050°C, engageant la précipitation d’un grand nombre de particules y’ stables, puis un second
a une température plus basse, complétant cette précipitation pour accroitre la fraction
volumique de y’.
Dans le second cas, le premier revenu s’effectue a plus basse température, au voisinage de
650°C, le second a température supérieure ayant pour but de coalescer les précipités et
d’ajuster leur taille. Les écarts microstructuraux entre ces deux versions sont faibles et
demandent une observation fine sur lames minces. Lorsque la précipitation est principalement
gouvernée par la vitesse de trempe, les variations sur les propriétés mécaniques classiques
apparaissent comme étant du second ordre.

2) Précipitation des carbures/borures aux joints de grains :

Elle est utile pour les fonctionnements dans les domaines de températures
intermédiaires, ces précipités ancrant les joints de grains. De méme que pour les précipités y’,
il sera nécessaire d’optimiser leur taille et leur répartition. Dans la plupart des superalliages,
un traitement de précipitation dans le domaine des 800°C est pratiqué, suivi d’un maintien a
650/700°C plutdt destiné a la coalescence des carbures de joints de grains. Ce dernier
traitement, généralement plus long, stabilise la microstructure pour une limite donnée de
température d’emploi. Les carbures continus sont a proscrire pour leur réle néfaste sur la
ductilité (cas des précipitations a basse température) et sur la propagation de fissures en

milieu oxydant dans les conditions ou la fissuration est inter-granulaire (il y a alors
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Combinaisons de I’aspect mécanique et de 1’oxydation des carbures). Le maintien sous

contrainte de traction accélere encore ce processus.

Dans

la pratique, on s’efforcera d’organiser les traitements de précipitation des phases

durcissant de facon a limiter la complexité et la durée de ces opérations. La finesse recherchée

dans 1

“approche microstructurale ne devra pas faire oublier les aspects industriels et les cotts.
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Figure 11.14.Schéma de la microstructure d’un superalliage définissant les trois

types de précipités de phase y'[18].

I1. 6. Types de traitements thermiques :[16]

On distingue quatre types de traitements thermiques :

11.6.1.

1)

traitements de durcissement structural en deux :
Premiérement, une mise en solution suivie d'un refroidissement assez rapide (trempe)
pour « figer » a la température ordinaire I'alliage et obtenir ainsi une solution solide
sursaturée en éléments d'alliage et en lacunes. La température doitétre voisine du
solidus ou de I'eutectique, 1a ou la solubilité est la plus grande. La marge optimale peut

étre aussi petite que = 5°C. La vitesse de refroidissement est assez critique, puisqu'elle
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Doit étre assez rapide pour éviter une précipitation, mais sans induire de contraintes
résiduelles (contraintes de trempe).

2) Deuxiémement, une maturation (Naturalageing) a la température ordinaire ou revenus
(agehardening) & température supérieure, dans le but de durcirl'alliage ; cette
température doit non seulement se situer au-dessous du solvus
Correspondant a I'équilibre, mais au-dessous du solvus correspondant aux phases
métastables dont la précipitation est recherchée. Ce dernier se situe a des températures
plus basses que le premier.

11.7.Conclusion :
1. Des traitements thermiques sont d'homogénéiser et d’optimiser la taille et la fraction
volumique de la phase y’ qui joue le role du précipité durcissant.
2. La famille des superalliages a base de nickel de type y’/y est durcie grace a trois
mécanismes différents : le durcissement par précipitation, le durcissement par solution
solide et le durcissement par ancrage des carbures.
3. L’utilisation des traitements thermiques pour améliorer la dureté et la résistance des
alliages.
4. Les traitements thermiques des superalliages, joue un role important, car il
conditionne la stabilité des phases.
5. Les traitements thermiques consistent en genéral en une seule remise en solution dans
la matrice austénitique y des différentes phases a une température comprise entre 1050-
1200°C.
6. Par effet d’homogénéisation, elle prépare la matrice a la précipitation uniforme de y
durant les traitements des revenus. Une série de revenus est ensuite établé, pour
précipiter et développer les majeures phases de durcissement. Pour la résistance au

fluage, la précipitation de y’sefaitentre840°C-1100°C.
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Chapitre 111 Des travaux de recherche sur lestraitements thermiques superalliage
a base Nickel INC 738 LC

I11. 1.Introduction :

Dans le but d’avoir plus d’informations sur I’'INC 738 LC, les causes qui engendrent

les fissures au niveau de la ZAT, plusieurs travaux de recherche ont été menés sur
traitements thermiquesdes superalliages a base Ni INC 738 LC.

Les superalliages a base de Ni sont largement utilisés pour les hautes performances
applications telles que les disques et les pales des deux moteurs d'avion ou turbines a gaz
terrestres [1].

Afin de fonctionner de maniére satisfaisante dans ces environnements séveres, les
alliages doivent posséder a des températures élevées :

- une bonne résistance a la corrosion,

- des propriétés thermiques optimales,

- une résistance couplée avec la ductilité,

- une résistance au fluage et a la fatigue,

- ainsi qu’une résistance optimale aux chocs et a l'usure[2].

Les aubes de turbine a gaz utilisées pour la production d'électricité sont principalement
en superalliages a base de nickel tels que l'alliage IN738LC. Cet alliage est un superalliage
poly cristallin, contenant une grande quantité d'éléments réfractaires comme le tungsténe, le

molybdene, tantale et niobium [3].

I11. 2.Les travaux de recherche effectués sont subdivisés en deux grandes
catégories :

I11. 2.1.Les travaux de recherche réalisés dans le domaine terrestre :

IN 738 est I'un des superalliages a base de Ni coulés de maniere conventionnelle
largement utilisés, développé et breveté par Inconel Corporation en 1969 [7]. L'alliage a été
spécialement congu pour les turbines terrestres plutdt que pour les turbines a gaz d'aéronefs
afin de résister a la corrosion / oxydation a haute température et a I'environnement de stress
[8]. L'objectif de la conception de cet alliage était de combiner la résistance a la sulfuration et
a l'oxydation de I'UDIMET 500 avec une résistance ¢levée de I’IN 713 [9]. La composition
chimique de ces alliages et d'autres superalliages a base de Ni commerciaux est donnée dans
le tableau.1, en particulier la composition de I’IN 738 LC.

Les traitements thermiques de précipitation de I’IN 738 LC, sont classés en deux
types :
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Le traitement thermique de précipitation primaire est effectu¢ a 1055°C/ 1h, suivi d’un
refroidissement a 1’air, le second traitement de précipitation s’effectue a 850°C/24h, suivi

d’un refroidissement a ’air.

Elements Range Nominal Composition
N1 Balance Balance (61)
Ti 3.20-3.70 34
Nb 0.6-1.1 34
Ta 1.5-2 175
C 0.09-0.13 0.11
Co 39 8.5
Cr 15.7-163 16
W 24238 2.6
Mo 1.5-2 175
B 0.007-0.012 0.01
Vi 0.03-0.08 0.0
Al 3.20-3.70 34

Tableau 111 .1.Composition chimique de I’IN 738 LC (% en poids)][ 4].

I11. 2.2.Les travaux de recherche dans le domaine aéronautique :

Le présent travail étudie l'effet du traitement thermique et du
refroidissementconditions de taux sur les caractéristiques microstructurales de
I'IN738LCalliage. Contréle de la fraction volumique, de la morphologie et de la taille desles
précipités dans la microstructure peuvent améliorer les performances de cet alliage. Par
conséquent, les effets de la dissolution et du vieillissementtemps et températures sur la taille,
la distribution et la morphologie commeainsi que la fraction volumique de ces précipités sont
étudiées [4].

Le superalliage Inconel 738 coulé est I'un desalliages utilisés pour la fabrication de
composants a section chaudede moteurs d'avions et de turbines de générateurs a gaz,en raison
de sa résistance élevée a la rupture au fluage etremarquable résistance a la corrosion a
chaud[5].
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Figure 111.1. Microstructure de I'alliage IN738LC coulé [4].

I11.3.Effet de diverses conditions de traitement thermique sur la

microstructure de I'alliage poly cristallin IN738LC coulé :[6]
I11. 3.1.Procédures expérimentale :

L'alliage IN738LC utilisé dans ce travail a été recu d'une aube rebutée d’une turbine
d'une centrale électrique a turbine a gaz. Le (tableau 1) montre la composition chimique de
I'alliage poly cristallin IN738LC tel que regu et aprés fusion et coulée. La différence de
chimie entre I'alliage tel que recu et tel que coulé pourrait étre due a I'effet du processus sous
vide, ou une fusion sous double vide était appliquée. Ces rebuts ont été fondus et coulés dans
un moule a blocs en Y sous atmosphere sous vide en utilisant un four a induction sous vide.
Procédures métallographiques standard puis gravées dans un mélange de 17 ml HNO3, 100
ml HCI, 7,5 g CuCI3 et 7,5 g FeCI3. La microstructure des spécimens coulés et traités
thermiquement a été étudiée par un microscope optique Zeiss équipé d'un appareil photo
numérique Hitachi ainsi que par un microscope €électronique a balayage (SEM) JOEL JSM-
5410.un logiciel a été utilise pour mesurer I'analyse chimique de et les alliages tels que recus.
Pour étudier I'effet du traitement thermique sur la ségrégation, une microanalyse des éléments
d'alliage commencant au centre de la dendrite vers les limites de la dendrite a été réalisée en
utilisant EDS dans JEOL JSM5410. Les chaleurs ont été faites en faisant fondre 10 kg de
ferraille d'aube de turbine. La coulée a été effectuée dans un moule en céramique decoulée de
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précision. Le moule en céramique a eté préchauffé a 1000 ° C avant de verser la masse
fondue. L'alliage tel que coulé a d'abord été traité avec un traitement en solution (ST) a

une vitesse de chauffage de 0,17 «C / s et un maintien a différentes températures de 1120,
1180 et 1220 -C pendant 1,5 h Traitement en double solution de 1180-C / 1,5 h 1220-C /2 h
sous atmosphere Ar a également été appliqué. Le processus ST a été suivi par I'une ou l'autre
de deux conditions de refroidissement ; refroidissement par air accéléré (AAC) ou trempe a
I'eau (WQ) a température ambiante (RT). Par la suite, le traitement thermique final de
durcissement par précipitation a 845 ° C pendant des durees différentes de 2 a 48 h sous
atmosphéere d'Ar, terminé par WQ, a été appliqué. Les échantillons pour I'étude de la
microstructure ont été préparés par Les propriétés mécaniques ont été représentées par les
mesures de dureté, qui ont été effectuées a l'aide de Matsuzawa DVK-2 Testeur Vickers sous
une charge de 30 kg.

I11. 3.2.Résultats et discussion :

I11. 3.2.1Structure des échantillons tels que coulés :

La microstructure du IN738LC coulé se compose d'une base Ni matrice austénitique y
précipitey’ MC carbure et y'/y eutectique, comme le montre la (figure.1). La granulométrie
moyenne de I'IN738LC coulé était estimée a environ 100 m représenté par le n ° 4 selon la
désignation ASTM E112, figure.1.Dans la microstructure, il existe deux types de carburesle
MC carbures de type bloc qui sont situés a l'intérieur dey la matrice comme ainsi qu'aux joints
de grains, comme le montrent les (figure.1 et 2). Les MC les carbures agglomérés sont
principalement constitués de (Ta, Ti) C en plus pour abaisser les pourcentages de Nb et W,
figure.3. L'autre type de les carbures sont les carbures fins M23C6; avec Cr comme élément
de base(Cr23C6), qui ne peut étre observée qu'aux joints de grains, comme le montrent les
(figure.2 et 4).Types spécifiques de carbures formés sous différents refroidissements taux de
la fonte. La température de fusion des carbures est au-dessus de 1525°C, ce qui est beaucoup
plus élevé que la plage de fusion (1232-1315°C) d'IN738LC lui-méme.

Destaux de refroidissement lents produisent plus de grande TaC de type blocky, mais
raffinement de carbure se produit avec un refroidissement rapide et aprés un refroidissement
des températures proche de 1595°C. Car a cette température élevée les carbures se dissolvent
complétement dans la fonte et pendant le refroidissement, ils précipitent sous forme de trés
fines. Le y'/y eutectique est distribué¢ aux limites des dendrites, souvent prés des micropores,
montrant qu'ils se sont formés au cours de la derniére étape de solidification, (figure.5) La

taille eutectique variait de 30 a135umson pour cent en volume a été déterminé comme étant
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Dans une fourchette de 0,15-6%selon la position observée. Le y'/y eutectique est un autre

Ensemble de phases principales dans un superalliage a base de Ni, une fraction volumique
Elevée (Vf) duy'/yeutectique dégraderait les propriétés mécaniques du superalliage en raison
de la productiondes régions déficientes.

La figure 4 montre une micrographie SEM dans laquelle la microstructurea des précipités de
taille duplex de phase fine et grossiére. Dansrégion dendritique (A) il y a de fins y'précipités
tandis que dans inter dendritiquerégion (B) des précipités de grosses tailles y'existent, car il
aété également observé par Kim et al. Le Vf desy" précipités dans des conditions telles que
coulées est d'environ 20 a 23% tandis qu'apres la chaleur standardtraitement, il a atteint 42—
46%. Apparition de microporosité principalement associée a certainsrégions eutectiques ont
été observées a un grossissement plus élevé comme indiquésur la (figure.5). La dureté

moyenne de l'alliage IN738LC coulé est d'environ393Hv30.

M,;C¢ carbides

\H‘ ;

v/y' eutectic

* MC carbides
SOkU X2,000 1Onm Q00049

Figure 111 .2. MC et M23C6 ainsi que / eutectique presents dans IN738LC coulé[6].
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Figurelll.3. Analyse EDS des carbures MC blocky dans l'alliage IN738LC tel que coulé [6].

FToky XIET.500 Srkm OO0 3D0

Figurelll.4. Précipite dans les régions (A) dendritiques et (B) inter dendritiques [6].

102 0000046

Figurell1.5. La microporosité est associée aux régions eutectiques dey" /y[6].

111. 3.2.2.Effet du traitement thermique et de la vitesse de refroidissement sur
Microstructure de I'alliage IN738L.C coulé :

Aprés le traitement en solution, plusieurs changements microstructurauxont été
observés. Les carbures MC primaires se dissolvent dansCarbure M23C6 ety' un grand nombre
departicules ré-précipitées pendant le processus de refroidissement ultérieuravec
l'augmentation de la température ST, la taille des carburesdiminue, le primairey' diminue et le
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VT de re-précipité y'la phase augmente. Ces phénomeénes indiquent que la ST se dissoutle
carbure et la phase primaire, améliorant ainsila distribution et I'nomogénéisation de I'élément

D'alliagecontenu dans la matrice. En conséquence, le VVf du secondaire finprécipite les
augmentations de la matrice.

1) Effet du traitement en solution sur y' /yeutectique :

La figure 6 montre I'effet de la température de la solution sur le Vf dey' /yeutectique.
Comme le montrent les (figure.1 et 2), la structure en fontede I'alliage IN738LC a quelques
colonies de y* /yeutectique et le VVfde ces colonies a I'état de coulée est d'environ 6% comme
indiqué dansTableau 2.

En appliquant diverses conditions ST, ce Vf de lal'eutectique est affecté. A mesure que
la température ST augmente, le Vf dediminutions eutectiques. Dans le méme sens, le temps a
un inverserelation avec le Vf dey' /yeutectique. Prolonger la durée delLe processus ST
diminue le Vf de y' /yeutectique. ST conventionnel a 1120-Cpendant 1,5 h suivi d'/AAC réduit
le pourcentagede eutectique de 6% dans la microstructure telle que coulée a
environ%4,2Lorsque la température de la solution s'éléve a 1180 et 1220 ~Cavec le méme
temps de maintien et les mémes conditions de refroidissement, 1,5 h / AAC,le pourcentage de
y' Iyeutectique diminue a 1,7% et 0,4%respectivement.

Enfin, avec le double ST a 1180 °C pendant 1,5 h + 1220-Cpendant 2 h / AAC,
I'eutectique disparait entierement dumicrostructure de IN738LC comme on peut le voir sur la
figure 6 (d) etTableau 2.

Conditions Ascast Solution treatment for 1.3h at Solution treatment at 1180°C/13h+ [220°C/2h

10°C [180°C 110°C

B f 1) 1] 04 0

Tableau 111 .2.Effet des conditions de traitement thermique en solution sur la fraction
volumique de I'Eu y' /y dans la microstructure coulée de I'alliage IN738LC [6].
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@) b)

o s >
(©) (d)

Figure 111 .6. Microstructure du traitement en solution a (a) 1120 C, (b) 1180 °C, (c¢) 1220
oC et (d) 1180 + 1220 C avec AAC [6].
2) Effet du traitement en solution sur I'homogénéisation deélémentsd’alliage :

Il ressort clairement de la (figure 7) que Ti préfére se séparer vers les régions inter
dendritiques, ce qui signifie que le coefficient de partage de Ti est inférieur a 1 tandis que Cr a
un coefficient de partage supérieur a 1 car il partitionne sélectivement en dendrite. La
ségrégation maximale pour Ti et Cr est trés clair dans les conditions telles que coulées. La
concentration la plus élevée pour Ti et la plus faible pour Cr étaient trouvé aux joints de
grains, cependant, le plus bas et le plus élevé les concentrations de Ti et Cr ont été trouvées au
centre dey' dendrite, respectivement.Aprés ST a 1180 °C pendant 1,5 h suivi d'AAC, le niveau
de la ségrégation de Ti et Cr dans la matrice est remarquablement diminuée par rapport aux
conditions telles que coulées. Le taux de refroidissement de I'AAC est relativement plus lent
que WQ, ce qui donne la possibilité¢ d'alliage éléments a ré-ségréger pendant le
refroidissement par air aprés le ST processus, mais il n’a pas atteint le méme niveau de
ségrégation a 1’origine.ST de 1180 + 1220 C pendant 4 h avec WQ donne presque unniveau
d’homogénéisation pour Ti et Cr dans la matrice, comme indiqué dans(figure.7). Température
de solution plusélevée et durée plus longue duprocessus conduisent a un niveau élevé
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d’homogeénéisation dans la matrice. Lela distribution homogénéisée de Ti et Cr a été piégée
par destaux de refroidissement de WQ.
3) Effet de la température de la solution sur y' précipite :

L'effet de ST sur la dissolution, la formation et la morphologie dey'phase a été étudiée.
La (figure 8) montre que le ST conventionnelfournit uny' précipité bimodal dans la
microstructure. Ca peutétre vu que, lesy" particules précipitent sous forme de cuboideet forme
sphéroidale également. Ces y'particules existent dans lemicrostructure sous forme de précipité
fin en cas de WQ tandis que AACdonne la chance auxy'précipités d'étre plus grossiers,
comme le montre(figure.8).

Lorsque la température ST augmente a 1180 et 1220 °C, ledesy" précipités duplex sont
apparus. Le primairey' grossier grossiten taille et change sa morphologie desy' particules
cuboidesa ovales ou sphéroidales. L'agglomération de fines y'par-ticles conduisant a former
des grossiers peuvent étre remarqués sur la (figure.9)ainsi que. Ceci est plus remarquable dans
le cas d'AAC que de WQ.Le VT des précipitésy' primaires diminue a mesure que le ST
augmente,tandis que le Vf du secondairey' augmente. Ce dernier est précipitéet a augmentéen
taille pendant le cycle de refroidissement, en particulier avecAAC.Comme le montre la
(figure.8) (d*) avec AAC, Evidemment le primaire grossierles précipités sont entourés par les
secondaires. Lavitesse de refroidissement élevée associée a WQ résultant de précipités trop

finsa détecter par le SEM utilisé.
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Figurelll.7. Effet de la température de traitement en solution sur 'hnomogénéisation des
éléments d'alliage Ti et Cr dans la matrice[6].

I8kyY X1S.,600 1pm 860019
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(d) 1180 + 1220°C/WQ (d*) 1180 + 1220°C/AAC
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Figurelll.8. Effet des conditions de traitement en solution sur les précipités [6].

Sl Q

3I8ky X168.060 ipm 86000621

(b) WQ
Figurelll.9. Effet du vieillissement a 845 ° C pendant 48 h aprés solution a 1120 ° C /1,5
h:(a) AAC et (b) WQI6].

4) Effet du traitement du vieillissement sur y' précipite :

Vieillissement a 845 °C aprés ST a 1120 °C pendant 1,5 h / AAC conduit a la
formation d'un y' précipité bimodal dans la microstructure. Le primaire grossier y' précipite
en cuboide morphologie ont une aréte cubique d'environ 0,45-0,55 um.
les particules secondaires y' sphéroidales existent en microstructure avec 0,1-0,05min de
diametre, comme indiqué sur la (figure.9 (a)). Ces résultats font ne coincide pas avec les
conclusions de Balikci et al. Comme il I'a mentionné ce vieillissement unique a toute
température inférieure pendant 24 h consécutives a 1120 C / 2 h ST ne produit pas de
précipités cuboides. Cependant, sur la (figure.9 (b)), la microstructure aprés les mémes
conditions de vieillissement et de traitements en solution mais sous refroidissement WQ
condition a des y' particules sphéroidales de taille duplex.Alliages traités en solution a 1180
°C / 1,5 h suivi d'un vieillissement a © 845C pour des temps différents ont également été

étudiés. La Figure.11 montre I'effet des conditions de refroidissement (WQ et AAC) apres
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vieillissement pendant 48 h sur les y' particules. Les échantillons refroidis avec WQ ont desy’
particules sphéroidales tandis que d'autres refroidies avec AAC contiennent y' précipite
sphéroidal plus grossier. Les précipités grossiers résultants provient du temps plus long
disponible pour le soluté diffusion d'atomes en cas de refroidissement par AAC que WQ.

La taille duplex des y' précipités peut étre vue sur la (figure 10 (b)) ou en cas d'AAC, il y a
une combinaison de fin et grossier y' précipite. Microstructures obtenues apres vieillissement
dans les mémes conditions pendant 24 et 48 h pour les échantillons ultérieurs traités avec la
solution a 1220 °C / 1,5 h sont présentés sur la (figure 11). En cas de WQ, vieilli les précipités
dans la microstructure sont des y' précipités sphéroidaux. Les y' précipités primaires sont
grossiers et les secondaires sont trés fin et peut a peine étre remarqué a un grossissement plus
élevé ,x 50000,comme illustré a la (figure.11(a)).

Les y' précipités sont de plus grande taille pour 'AAC comparant a WQ aprés vieillissement
en méme temps (24 h). La croissance plus élevée de y' précipite a la fois primaire et
secondaire en cas d'/AAC que WQ est di au temps plus long de diffusion des atomes de
soluté. Les y' précipités duplex sont présentés dans les microstructures de WQ et plus
remarquable dans le cas de I'AAC, (figure.11 (a) et (b)). Le un VT plus élevé des y' précipités
obtenus apres AAC indique que I'éjection de soluté de la matrice se poursuit pendant le
refroidissement a la poursuite de la croissance.En prolongeant le temps de vieillissement a 48
h pour I'AAC, le Vf de y' précipité est plus grand que celui de 24 h. De plus, le secondaire 7'
précipite Vf augmente au detriment du y' primaire grossier ceux. Pour étre résumeé, a mesure
que le temps de vieillissement augmente les y' précipités primaires grossiers disparaissent
progressivement de la microstructure et les fins y' précipités secondaires sont les dominantes
dans la microstructure. De plus, la morphologie des plus gros précipités se sont transformés
en cuboides avec un bord cubique d'environ 1-2 um pendant 48 h au lieu des précipités
formés apres24h. La premiére partie du double ST (soit 1180-C pendant 1,5 h) visait a
atteindre un haut niveau d'homogénéisation de tous les alliageséléments en particulier ceux
qui contribuent a la formation de y'précipite comme Ti, Al et Ni car lay' phase est un
composé intermétallique contenant Ni avec Al et / ou Ti. La microstructure contiendrait donc
homogeéne et uniformément y'particules fines distribuées. La deuxiéme partie du double On
pense que le processus ST (1220 °C pendant 2 h) est responsable de la dissolution de la
plupart desy'précipités primaires grossiers de la microstructure, un processus ou la premiere

partie du traitementpourrait également jouer un rdle de soutien.Vieillissement a 845 °C
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pendant des temps différents variant de 6 a 48 h apres que les conditions ci-dessus de la ST
ont été réalisées. Comme montré sur la (figure.12(a)), la microstructure de la solution traitée
suit par WQ puis vieilli pendant 6 h contient sphérique grossiére uni modaleyprécipite.

Un autre grossissement pour lesy'précipités primaires était remarqué en prolongeant le temps
de vieillissement a 48 h, (figure. 12 (b))De plus, l'agglomération et la coalescence des
y'précipités sont plus évidents pendant 48 h que dans 6 h. De plus, le Vf dey précipités
pendant 48 h est supérieur a celui correspondant pour les 6 h.ll n'y a aucune preuve de la
précipitation de I'amendey' précipite secondaire, selon les capacités du SEM, méme a des
grossissements plus élevés pendant 6 h et pendant plus longtemps, 48 h, comme indiqué sur la
figure 12 (a) et (b). Le résultat VT et la taille des y'précipites vieillis changé en utilisant AAC
au lieu de WQ aprés le processus Vf. La microstructure vieillie pendant 24 et 48 h est
présentée a la (figure.13 (a) et (B)).Le Vf du y'précipité primaire grossier est
significativement réduit pour AAC par rapport & WQ, (figure.13). Cela signifie que lesy'
précipités grossiers augmentent de taille et atteignentleur taille maximale d'équilibre au cours
du vieillissement avant dissolution dansy matrice. En augmentant le temps de maintien a 845
°C de 24 a 48 h, la taille atteinte est augmentée tandis que la Vf est diminuée pour lesy’
précipités primaires grossiers dans la microstructure,(figure.13 (b)).

Lesy'précipités secondaires produits sont fins, bien répartis dans la microstructure et ont
presque la méme taille. La taille de ces précipités est plus grande pour le cas de 48 h que pour
24h un et la VT est plus élevée pendant 48 h par rapport a 24 h,(figure.13 (b)).

On en conclut qu'apres vieillissement a 845 <C, le composé ST de 1180 -C / 1,5 suivi de 1220
°C / 2 h donne la meilleure distribution, taille et morphologie ainsi que les plus Vf pour

y'parmi les autres conditions du processus de solution.

Figurelll.10. Effet du vieillissement a 845 ° C pendant 48 h apreés solutiona 1180 °C /1,5
h: (a) WQ et (b) AACI6].
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Figurelll.11. Effet du vieillissement a 845 ° C aprés solution 4 1220 ° C /1,5 h: (a) 24 h WQ,
(b) 24 h AAC, (c) 48 h AAC[6].
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Figurelll.12. Effet du vieillissement a 845 -C aprés traitement en solution double a 1180 +
1220 °C pendant 3,5 h avec WQ : (a) 6 h et (b) 48 h[6].
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Figurelll.13. Effet du vieillissement a 845 oC aprés traitement en solution double a 1180 +
1220 °C pendant 3,5 h avec AAC : (a) 24 h et (b) 48 h[6].
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1. 4.Effet de la solution de traitement thermique sur la taille et la

distribution du Gamma Prime (y") du superalliage INC 738 :[11]

Cette étude a été realisée a partir d'échantillons d'aubes de turbine (avecenviron 25,
000 heures de service) en INC 738. La composition chimique de l'alliage (matériau tel que
recu) étaitdéterminée par un spectrometre a décharge luminescente (LECO GDS-750
QDP), et est Cr 16,82, Nb 14, Mo 0,28, C 8,53, Co 2,77, W3,33,Ti 3,51, Al 1,75, Ta 1,75, Ni
Bal (% en poids). Une solution standard de chaleurtraitement (appelé par la suite SHT) a été
appliqué et leévaluation microstructurale réalisée et comparée pour lales trois cas suivants :
(A) échantillons surdimensionnés dematériau sans traitement thermique, (B) échantillons
traités dans un argonenvironnement de refroidissement, et (C) échantillons traités dans un
refroidissement a I'azoteenvironnement. Le temps et la température de trempage étaient de 2 h
a 1120 C,tandis que la vitesse de chauffage était de 16 C / min. Ce traitement thermique
étaitconduit dans un four sous vide (Vacuum Industries), avec une basepression de :
2x10-3Torr= 2,66644x10%Pa = 2,63156x10-2 atmosphére.
Les échantillons ont été coupés transversalement a travers l'aube de turbineau moyen d'un
disque SiC et préparé par métallographie standardtechniques d'examen microstructural par
microscopie optique(OM) et microscopie électronique a balayage (SEM). Traverser
Des coupes des échantillons ont été soumises a une gravure électrolytiqueavec un H3PO4, 50
ml H20 et 20 ml de solution HNO3application de polarisations 6 V pendant 6 s.
Caractérisation microstructuraledes échantillons ont été réalises a I'aide d'un JEOL-6490
SEM équipé de la spectroscopie a rayons X a dispersion d'énergie Oxford(EDS-X) et analyse
semi-quantitative utilisant un accélérateurtension de 15 kV a une distance de travail de 11
mm.La fraction volumique de y'a été quantifiée par la phasetechnique de contraste utilisant un
analyseur d'image Olympus PMG-3et le logiciel fourni, Materials Pro-Info Analysis. Un
SEMI'image avec un grossissement de 20 0009 a été utilisée comme référencechamp afin
d'obtenir dix mesures le long de chaque précipitépour déterminer la fraction volumique de y'et
la taille du primaireet secondaire y*
I11. 4.1.Résultats et discussion :
I11. 4.1.1.Condition A: Alliage tel que recu sur-vieilli:

L'échantillon de référence de matériau tel que recu, dans ce casaube de turbine,
fonctionnait depuis prés de 25000 h a des températures proches de 850 C dans la partie
chaude d'une turbine a gaz.La microstructure de la voilure de I'aube apres cette période de
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Fonctionnement était constitué de grains dentelés allongés, d'environ 205um de diamétre,
contenus dans une structure dendritique eévidée, indiquant que les aubes étaient classiquement
moulées. Des précipités de seconde réaction (carbures MC) de carbures primaires étaient
également présents, ou M représente un ou plusieurs types d'atomes métalliques. Dans de
nombreux cas, les carbures existent conjointement. Cependant, ils sont généralement formes
par des réactions séquentielles a I'état solide a la suite de la décomposition des carbures MC,
qui sont normalement formés a I'état fondu par la reaction des processus de dissolution du
carbone lors des morphologies de solidification moulées, de type script et de blocs grossiers et
ont été distribués. Principalement dans les régions inter dendritiques. Lors du réchauffage a la
température normale pendant un seul &ge, les conditions thermodynamiques du carbure. Les
précipitations favorisent la formation de nombreux carbures de chrome le long des joints de
grains. Certains de ces carbures ont été précédeés de petits films continus de carbures M23C6
qui sont favorisés lorsque les températures d'exposition sont d'environ 790 a 816 C, comme le
montre la (figure.14), ou des particules sur-vieillies peuvent étre observées le long du grain

frontiéres qui indiquent que la réaction suivante a eu lieu : MC + y* M23C6 + y'.

Flgurelll 14. Image SEI\/I de la mlcrostructure IN738 Carbures le Iong

Frontiere de grain et distribution de carbure de matrice de MC et M23C6, alliage tel que recu
[11].

Le spectre EDS illustré a la (figure 15) montre la présence deformateurs de carbure MC (C,

Cr, Mo, W, C, Nb, Ta, Ti et Hf).Les carbures ont tendance a précipiter le long des joints de
grains et réduisent ainsi la tendance au glissement des limites de grains. Des eléments tels que
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Co, Fe, Cr, Nb, Mo, W, V, Ti et Al sont également des renforcateurs en solution solide, a la

foisenceteny".

14 [ Spectrum 1
 No
Mo
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Figurelll.15. EDS du carbure de type MC.

Il existe des limites naturelles aux concentrations qui peuvent étre ajoutées sans provoquer
deprécipitation.ll est particulierement important d'éviter certaines phases fragilisant es telles
que Laves et Sigma). La (figure 16) montre des particules de y* primaire et y'secondaire, des
particules intermétalliques qui se sont produites dans les régions dendritiques et inter
dendritiques avec ce qui est essentiellement la forme de cube en dés «ogdoadiquement» (amas
de particules de cubes) .La taille des particules de la zone inter dendritique y' a été obtenue a
partir de dix mesures par champ avec une taille moyenne de 1,48 Im (écart type r = 0,14) et
une fraction volumique moyenne de y'78,90 et (r = 1,20). La (figure 17), montre le spectre
EDS qui correspond au gamma prime y'primaire du nickel a base de superalliage, quicontient
des éléments tels que Co et Cr en plus des éléments Ni qui conferent a I'alliage une résistance
a la corrosion a des températures élevées. Al et Ti sont des éléments qui favorisent le
durcissement par précipitation, tandis que Cr et Al sont essentiels pour larésistance a
I'oxydation en y* (Ni3Al, Ti). La (figure 18 (a) et (b)) montre la morphologie et la distribution
de vy, cette distribution est attribuée a l'alliage sur-vieilli apres avoir été en service pendant
plus de 25000 h a 850 C. En raison de I'exposition de l'alliage a des températures élevées

pendant de longues périodes de temps, le grossissement, la coalescence et I'agglomération du
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précipité y'primaire ont clairement augmenté au détriment des petites particules sphériques
connues sous le nom de y'secondaire (voir figure.18a ). La nette disparité de la taille des
particules entre les régions dendritiques et inter dendritiques et la présence de plusieurs y' hors
équilibre (voir figure.18b) ontété attribuées a la diffusion d'Al et Ti (y' former) vers lenoyau
dendritique. (La figure 18(b)) montre la taille et la morphologie du y'secondaire dans des
conditions de service et représente une mesure de 0,37 Im dans la région noyau-dendritique.
La (figure 18 (b)) montre une taille y'primaire de 1,5 Im dans la région dendritique. Les

résultats montrent une fraction volumique y'de 78%.

Figure 111.16.Distribution des y* primaire et secondairedans la matrice[11].
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Figure 111.17. Spectres EDS des caractéristiques de la microstructure, indiquer y*
(Ni3Al, Ti) [11].
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Primaryy’

Coalescence
of primary y’
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Figure 111.18. Morphologie de y* (a) tel que recu et (b) secondaire et
Primairey’[11].

I11. 4.1.2.Condition B: Traitement thermique en solution & 1120 C et 2 h en utilisant de
I'argon comme milieu de trempe:

Lorsqu'un superalliage est refroidi aprés traitement en solution, une grande variété de
morphologies de précipité peut étre observée. Pendant trempé. Cela peut s'expliquer par la
croissance préférentielle des coins du cube, qui est associée a une contrainte locale plus élevée
et peut atteindre des niveaux de sursaturation plus élevés .Shidu et ses collegues (dans leurs
recherches sur la distribution de y'aprées traitement thermique de solution standard, ont trouvé
que le traitement thermique de solution standard a 1120 C pendant 2 h entrainait une
dissolution impartiale des précipités de y'dans les régions inter dendritiques, en revanche avec
une dissolution presque compléte des particules primaires de y'dans les régions centrales.
Cela a provoqué la précipitation de fines particules de vy'secondaires a se produire
principalement dans les noyaux de dendrite et dans une moindre mesure dans les régionsinter

dendritiques pendant le refroidissement a partir de la température de traitement de la solution,
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comme le montre la micrographie SEM de la (figure 19). La taille des particules y*dans les
noyaux dendritiques et les régions inter dendritiques a été attribuée a la partition des atomes
de soluté pendant la solidification, ce qui entraine un noyau de dendrite y'étant enrichi en
atomes d'Al en ségrégation.

Les particules de la région inter dendritique y'diminuent pendant le refroidissement
aprés le traitement thermique de la solution, comme le montre la (figure 19). Ces régions inter
dendritiques consistent en une distribution bimodale de plus grands précipités cuboides
primaires y'avec des tailles allant de 0,7 a 0,61 Im et des sphéroides secondaires plus petits v
précipite d'une taille d'environ 0,25 Im. Les particules y* formées dans les noyaux de dendrite
ont été remplacées par de petites particules y'sphéroidales de taille moyenne de 0,25 Im. En
plus de ces deux types de précipités y', des y'assez importantsdes particules d'une taille de 1 a
1,5 Im ont également été observées le long des joints de grains. La taille moyenne du précipité
a été mesurée a 0,59 Im (r = 0,09) et la fraction volumique moyenne était de 54,86% (r =
0,88).

Figure 111.19.Microstructure de I'échantillon refroidi dans un environnement argon
[11].

I11. 4.1.3.Condition C : Traitement thermique en solution a 1120 C et2 h avec de I'azote

comme agent de trempe :
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Dans un superalliage monocristallin, la taille du précipité obtenue apres
refroidissement a partir du traitement en solution reste dans la plage de 0,2 a 0,5Im, quelle que
soit la vitesse de refroidissement, qu'il s'agisse d'une trempe rapide (100 C /s) ou d'un
Refroidissement trés lent (0,02 C / s) (Réf 23). Une taille moyenne des précipités de 0,50 Im
(r = 0,09) avec une fraction volumique moyenne de 40,37 (0,75) a été mesurée a partir de dix
observations.La (figure20) montre la zone dendritique ou la taille de y'est de 0,11, tandis que
dans la région inter dendritique la taille de y'est de 0,70 Im. SHT a entrainé une dissolution
partielle du +y'primaireprécipite. Par conséquent, la microstructure est constituée d'une
structure cubique de y'd'une taille moyenne d'environ 0,11 Im et reprécipitéesous forme de
fines particules secondaires de y'. La fraction volumique de y'a été déterminée comme étant
de 40%, 28% de moins que le Vf d'une solution de traitement thermique conduite a 1120 C
pendant 2 h avec trempe a I'argon.Comme le montre la micrographie SEM de la (figure.20),
I'espacemententre la phase y'est plus large que dans les échantillons sanstraitement thermique
en solution. L'espacement entre les plages était plus faibleplus de 1 Im. L'augmentation du
temps de traitement thermique de la solutionfavorise la dissolution de y' au sein de la
redistribution matricielley’. SHT a 1120 C pendant 2 h dans un environnement de
refroidissement a l'azotene favorise qu'une dissolution partielle des précipités y' dans
lerégions inter dendritiques avec des particules y" de taille moyenneallant de 0,70 a 0,57 Im.
Le traitement thermique de la solutionconduit a une dissolution compléte des particules de la
phase y'primaireet a cause de tres fines particules y* secondaires sphériques uni modalesavec
des diamétres d'environ 0,11 Im a ré-précipiter pendantrefroidissement. Le (tableau 3) montre
la quantité de Vf de y' obtenue apréstraitement thermique de la solution et dans différents
environnements de refroidissement.Différents environnements de refroidissement et
température SHT de 1120C provoquent une diminution de la fraction volumique de la
phase.y'Des élements tels que Al, Ti diffusent dans la matrice de y/y" c'estcar le Co a haute
température favorise la diffusion deces éléments et la solubilité de y'. Bettridgea déterminé,
grace a un diagramme, la solubilité ternaired'Al et Ti a des températures élevées, démontrant
I'arrangementde Co dans la matrice y. Grosdidier, qui a d'abord présenté la méthode originale
d'évaluation des effets de taille et de forme du gamma prime dans les superalliages, a proposé
dans ses recherches qu'une fraction volumique de 30% de gamma donne les meilleures
propriétés de resistance au fluage dans les superalliages a base de nickel. Cependant, la
vitesse de refroidissement était de 780 C / min, 4 fois plus rapide que celle obtenue dans cette

recherche. En effet, dans la recherche de Grandidier, le traitement thermique de vieillissement
98



Chapitre 111 Des travaux de recherche sur lestraitements thermiques superalliage
a base Nickel INC 738 LC

suit le traitement en solution, ce qui précipite la croissance gamma et confere une plus grande
résistance et résistance aux alliages a base de nickel & haute température. Dans ce travail, un
traitement en solution standard et le refroidissement

Sous atmosphére d'azotefournir les conditions adéquates pour obtenir 40% de la fraction
volumique a des vitesses de refroidissement relativement faibles. Le traitement en solution

développé pour le superalliage INC 738.

Condition Average size y' (10) %ly Cooling rate

Over-aged (+25,000 h) Dendritic = 0.37 ym Mean =78
Interdendritic = 1 um =120

HTS (argon) Dendritic = 0.25 pm Mean = 54.86 §7 °C/min
Interdendritic = 0.61 ym =088

HTS (nitrogen) Dendritic =0.11 pm Mean = 40.37 287 °Clmin
Interdendritic = 0.57 pm =075

o = Standard deviation

Tableau 111.3.Fraction volumique de y' obtenue apres traitement thermique en

solution avec différents milieux de trempe[11].

Figure 111.20.Microstructure de I'échantillon refroidi a I'azote

Environnement [11].
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produit une distribution bimodale des précipités gamma prime (cuboides et sphéroides) dont il
a été démontré empiriqguement qu'ils donnent une meilleure résistance au fluage qu'une variété
D'autres distributions. Stevens et Flewittont démontré qu'un tel traitement thermique produit
une fraction pondéerale gamma y" totale (qui est approximativement équivalente a la fraction
volumique d'environ 45% qui est divisée en proportions a peu pres égales de y* cuboides (0,5-
1 Im de diametre) et y' sphéeroides (0,05-0,1 Im de diametre). Nos expériences concordent
avec ces résultats, principalement dans le cas d'un refroidissement a l'azoteatmosphére, ou le
traitement thermique en solution a abouti a une dissolution complete des particules de phase
v' primaire et des particules y* secondaires sphériques uni modales tres fines qui ont ré-
précipité pendant le refroidissement, produisant ainsi la distribution bimodale
souhaitée.Stevens et Flewitt ont également étudié l'effet de la fraction volumique sur la
résistance au fluage dans un superalliage a base de nickel en appliquant un traitement
thermique et un vieillissement en solution. La fraction volumique de 45% gamma et la
redistribution binomiale des précipités gamma ont obtenu les meilleures performances aux
tests de fluage. Par conséquent, I'optimisation de la fraction volumique est un facteur indirect
de la performance mécanique de l'alliage: les aubes qui ont été refroidies dans une atmospheére
d'azote dans les conditions données devraient avoir de meilleures propriétés mécaniques que
I'alliage tel que recu et les aubes qui ont été refroidis avec de I'argon.Aprés traitement en
solution, ces superalliages a base de nickel sont généralement soumis a un traitement
thermique de vieillissement (durcissement par précipitation) pour donner une plus grande
résistance a l'alliage avec un fonctionnement prolongé et des températures de fonctionnement
jusqu'a 850 C. Ce processus augmente la quantité de fraction volumique de gamma et la taille
des précipités; les précipités croissent et fusionnent, entrainant la diminution des propriétés
mécaniques de l'alliage ainsi que la durée de vie en termes de résistance au fluage. Dans le but
de permettre la croissance des précipités qui se produit apres le traitement de vieillissement, il
est important de maintenir les deux; la plus grande quantité de précipités en solution et la
fraction volumique la plus faible, aprés traitement thermique en solution.

I11. 5.Partiel :
La microstructure de I'Inconel 738LC poly cristallin coulé (IN738LC) dans différentes

conditions de traitement thermique a été étudiée. Le castingla microstructure de cet alliage est
constituée d'une matrice austénitique, précipités, carbure MC et y'/y eutectique. La

microstructure du traitement conventionnel en solution, 1120 ° C / 2 h / refroidissement & air
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accéléré (AAC), contient un précipité bimodal. Un traitement en solution a plusieurs
températures de 1120, 1180 et 1220 ° C pendant 1,5 h ainsi que 1180 ° C/1,5h +1220°C/
2 h a été realisé sous atmosphere d'argon. Un refroidissement par air accéléré (AAC) et une
trempe a I'eau (WQ) ont éte appliques apres le traitement en solution. De plus, un traitement
de vieillissement a 845 ° C a été effectué pour toutes les conditions de mise en solution suivi
de WQ. Le traitement en solution a 1180 ° C / 1,5 h + 1220 ° C / 2 h donne la meilleure
homogénéité pour différents éléments d'alliage et une taille uniforme pour les précipités fins.
L'AAC augmente la fraction volumique et a tendance a agglomérer les précipités par rapport a
WQ.

I11.6.Partie Il :

Dans cet article, l'influence de la vitesse de refroidissement et des milieux de
refroidissement aprés un traitement thermique en solution standard sur la taille et la
distribution de la phase gamma prime (y') dans le superalliage a base de nickel INCONEL
738 dans des conditions de sur-vieillissement est décrite. La fraction volumique du gamma
prime dépend de la composition chimique de l'alliage, de la température de traitement en
solution et de la vitesse de refroidissement ; dans les alliages vieillis (c'est-a-dire avec plus de
25 000 h de service), la fraction volumique de y'est d'environ 78,8%. Cependant, il a été
démontré que pour maintenir une excellente résistance au fluage, une fraction volumique d'au
moins 60% ou moins est nécessaire. Dans ce travail, la fraction volumique a été optimisée
entre 40 et 55% au moyen d'un traitement thermique en solution standard a 1120 ° C en
utilisant différents gaz de refroidissement. Une fraction volumique de y'de 54,8% a été
obtenue en utilisant de l'argon comme milieu de refroidissement a une vitesse de
refroidissement de 87 ° C / min, produisant un précipité de distribution partielle de y’'primaire
et secondaire. De meilleurs résultats ont été obtenus sous atmosphére d'azote a une vitesse de
refroidissement de 287 ° C / min, conduisant a une fraction volumique de 40% et obtenant
une précipitation totale du y'primaire et secondaire.

111.7.Conclusions :

Des deux articles sur les travaux dans le domaine terrestre on peut conclure les points
suivants :
1. La fraction volumique (fV) de y'/y eutectique dans la microstructure du moulage

IN738LC diminue a mesure que la température du processus ST augmente et le
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eutectique y'/y disparait entierement de la microstructure avecles conditions double ST
de 1180 °C/ 1,5h+ 1220 °C /2 h.

ST élimine la ségrégation et améliore la distributionet I'homogeénéité des différents
éléments d'alliage dans lemicrostructure de I'alliage IN738LC. La meilleure
Distribution et I'nomogéneité des eléments d'alliage s'accompagne dec 1180C /1,5 h +
1220 »C / 2 h de traitement.

Un traitement conventionnel en solution, 1120 °C / 1,5 h, donney'précipite bimodal
tandis que d'autres conditions de ST fournissenta particules uni modales.

La vitesse de refroidissement avec AAC donne plus de temps pour la diffusion de
solutérésultant en une précipitation dey'particules secondaires. DansDe plus, le Vf
desy' précipités est plus élevé en cas d'AAC encomparaison avec WQ.

Parmi les conditions ST, ST de 1180 C / 1,5 h + 1220 C / 2 hfournit la taille

sphéroidale fine optimale desy'précipitéspar rapport a un ST conventionnel.

Des deux articles sur les travaux dans le domaine aéronautique on peut conclure les résultats

suivants :

1. Le traitement thermique en solution a conduit a une ré-précipitation des
particules de y'primaires et secondaires et au rajeunissement du superalliage,
réduisant Vf de 78,8 a 40% par un changement du milieu gazeux de
I'environnement de refroidissement.

2. Un environnement de refroidissement a I'argon a entrainé une précipitation
incomplete du y'primaire et secondaire. Malgré une vitesse de refroidissement
plus lente de 87 C / min, un espacement entre les particules y' était toujours
obtenu.

3. Lataille des particules de y' primaire a diminué de 1,5 a 0,57 Im et la taille des
particules de y' secondaire de 0,37 & 0,11 Im lorsqu'un environnement de
refroidissement a l'argon a été utilisé et que la vitesse de refroidissement a
augmenté a 287 C / min. Avec cette configuration de refroidissement
particuliére, la plus grande qualité de y* en solution a été obtenue.

4. La fraction volumique est un indicateur indirect des propriétés mécaniques des
superalliages ; par la suite, I'optimisation de la fraction volumique de I'ordre de
40 a 55% conduit a de meilleures propriétés mécaniques de l'alliage, ceci

conformément a la littérature récente.
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La fraction volumique de y'/y eutectique dans la microstructure du moulage IN738LC
diminue & mesure que la température du processus ST augmente et le eutectique
y'lydisparait entierement de la microstructure avec les conditions double ST de 1180
°C/1,5h+1220°C/2h.

ST élimine la ségrégation et améliore la distributionet I'nomogénéité des différents
éléments d'alliage dans lemicrostructure de I'alliage IN738LC. La meilleure
distribution etl'nomogénéité des éléments d'alliage s'accompagne de- 1180C / 1,5 h +
1220 -C / 2 h de traitement.

Un traitement conventionnel en solution, 1120 C / 1,5 h, donney'précipite bimodal
tandis que d'autres conditions de ST fournissenta particules uni modales.

La vitesse de refroidissement avec AAC donne plus de temps pour la diffusion de
solutérésultant en une précipitation dey'particules secondaires. DansDe plus, le Vf
desy'précipités est plus élevé en cas d'/AAC encomparaison avec WQ.

Parmi les conditions ST, ST de 1180 C / 1,5 h + 1220 °C / 2 hfournit la taille

sphéroidale fine optimale desy'précipitéspar rapport a un ST conventionnel.
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Conclusion générale

Conclusionsgénérales :

L'étude sur les superalliages a base de nickel INC 738 LC nous a permis de connaitre

I'effet des cycles thermiques sur la microstructure de poly cristallin IN738LC.

L'INC 738 LC est un superalliage a base de nickel renforcé a la fois par une
solution solide et durcissement par préecipitation.

INC 738 LC se compose d'un cfc (face centrée cubique)matrice de solution solide

austénitique, généralement appelée phase gamma, avec des précipités intermétalliques

qui constituent la phase appelée gamma prime et par précipitation des carbures et

borures.

Cette étude nous a permis de connaitre les valeurs de la résistance mécanique max et

min du superalliage INC 738 LC, pour des traitements thermiques

La composition chimique et les propriétés du matériau a haute température (1150°C) vont

¢galement jouer un role par I’intermédiaire de la dissolution et de la précipitation de la phase

v’, ainsi que de la mise en radeaux de la microstructure.

Les traitements thermiques nous ont permet d'améliorer les performances caractéristiques

mécaniques du superalliage pour résister a des températures éleveées.

Les travaux dans le domaine terrestre on peut conclure les points suivants :

La fraction volumique (fV) de y'/y eutectique dans la microstructure du moulage
IN738LC diminue a mesure que la température du processus ST augmente et le
eutectique y'/y disparait entierement de la microstructure avecles conditions double ST
de 1180 °C/ 1,5h+ 1220 °C /2 h.

ST élimine la ségrégation et améliore la distributionet I'nomogénéité des différents
éléments d'alliage dans lemicrostructure de I'alliage IN738LC. La meilleure
distribution et I'nomogénéité des éléments d'alliage s'accompagne dec 1180C /1,5 h +
1220 »C / 2 h de traitement.

La vitesse de refroidissement avec AAC donne plus de temps pour la diffusion de
solutérésultant en une précipitation dey' particules secondaires. DansDe plus, le Vf
desy' précipités est plus élevé en cas d'AAC encomparaison avec WQ.

Aprés le traitement en solution, plusieurs changements microstructuraux ont été

observés. Les carbures MC primaires se dissolvent dans Carbure M23C6 et y' un grand
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Nombre de particules ré-précipitées pendant le processus de refroidissement ultérieur
Avec l'augmentation de la température ST.

La concentration la plus élevée pour Ti et la plus faible pour Cr étaient trouvé aux
joints de grains, cependant, le plus bas et le plus élevé les concentrations de Ti et Cr
ont été trouvées au centre dey'dendrite, respectivement.Apres ST a 1180 °C pendant
1,5 h suivi d'AAC.

Lorsque la température ST augmente a 1180 et 1220 °C, le des y' précipités duplex
sont apparus. Le primaire y' grossier grossit en taille et change sa morphologie des y'
particules cuboides a ovales ou sphéroidales.

Il existe des limites naturelles aux concentrations qui peuvent étre ajoutées sans
provoquer de précipitation. Il est particulierement important d'éviter certaines phases

fragilisant es telles que Laves et Sigma).

Les travaux dans le domaine aéronautique on peut conclure les points suivants :

Le traitement thermique en solution a conduit a une re-précipitation des particules de
y'primaires et secondaires et au rajeunissement du superalliage, réduisant VVf de 78,8 a

40% par un changement du milieu gazeux de I'environnement de refroidissement.

La taille des particules de y' primaire a diminué de 1,5 a 0,57 Im et la taille des
particules de y' secondaire de 0,37 a 0,11 Im lorsqu'un environnement de
refroidissement a lI'argon a été utilisé et que la vitesse de refroidissement a augmenté a
287 C / min. Avec cette configuration de refroidissement particuliére, la plus grande
qualité de y" en solution a été obtenue.

La fraction volumique de y'/y eutectique dans la microstructure du moulage IN738LC
diminue a mesure que la température du processus ST augmente et le eutectique y'/y
disparait entierement de la microstructure avec les conditions double ST de 1180 °C /
1,5h+1220C/2h.

La taille des particules de y' primaire a diminué de 1,5 & 0,57 Im et la taille des
particules de y' secondaire de 0,37 a 0,11 Im lorsqu'un environnement de
refroidissement a I'argon a éte utilisé et que la vitesse de refroidissement a augmente a
287 C / min. Avec cette configuration de refroidissement particuliéere, la plus grande
qualité de y' en solution a été obtenue.

La concentration la plus élevée pour Ti et la plus faible pour Cr étaient trouve aux
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Conclusion générale

Joints de grains, cependant, le plus bas et le plus élevé les concentrations de Ti et Cr
ont été trouvées au centre dey'dendrite, respectivement. Aprés ST a 1180 oC pendant
1,5 h suivi d'AAC.

L'augmentation du temps de traitement thermique de la solution favorise la dissolution
de y' au sein de la redistribution matricielle y'.

Le traitement thermique de la solution conduit a une dissolution compléte des
particules de la phase y' primaire et a causé de trés fines particules y' secondaires
sphériques uni modales avec des diametres d'environ 0,11 Im a re-précipiter pendant

refroidissement.
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Résumé

Résumé :

L'Inc 738 Lc est un superalliage & base de Nickel durci par précipitation, a été
utiliséavec succes pour la fabrication des aubes de turbines a gaz pendant des années. Il
possede unebonne résistance au fluage et une bonne stabilité a haute température.

Plusieurs travaux scientifiques ont été menés pour comprendre et faire des relations de
corrélation entre la résistance mecanique avec les changements microstructurales des
differentes phases qui interagissent.

Dans ce travail, des cycles thermiques bien définis sur des échantillons en INC 738 LC, pour
améliorer la résistancemecanique.

Nous avons étudié les travaux des chercheurs sur I'effet des traitements thermiques sur Inc
738 Ic poly cristallin.

Notre étude de I'effet des traitements thermiques sur les superalliages a base nickel
nous a permis de connaitre le comportement et les propriétés des éléments alliages retrouvés
dans les superalliages Inc 738 Ic apres chaque cycles thermiques.

Ou nous avons conclu ce qui suit :
Apreés les traitements thermiques, la structure fine du superalliage a base de nickel change au
fur et a mesure que les différents éléments d'alliage se répartissent et deviennent homogeénes.
- ST élimine la ségrégation et améliore la distribution et I'hnomogénéité des différents
éléments d'alliage dans le microstructure de I'alliage IN738LC.
- Lameilleure distribution et 'nomogénéité des éléments d'alliage s'accompagne de1180
°oC/1,5h+ 1220 °C /2 h de traitement.
Mots clés :Superalliage a Base Nickel, INC 738, Traitements Thermiques.
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Résumé
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Abstract:
INC 738 LC is a precipitation hardened nickel base super alloy that has been used
successfully in gas turbine blades for years. It has good creep resistance and high temperature
stability.
Several scientific works have been carried out to understand and make correlation relations
between mechanical resistance with micro structural changes of the different interacting
phases.
In this work, well-defined thermal cycles on samples in INC 738 LC, to improve mechanical
resistance.
We studied the work of researchers on the effect of heat treatments on Inc 738 Ic poly
crystalline.
Our study of the effect of heat treatments on nickel-based super alloys allowed us to know the
behavior and properties of the alloying elements found in INC 738 LC super alloys after each
thermal cycle.
Where we concluded the following:
After the heat treatments, the fine structure of the nickel-based super alloy changes as the
different alloying elements are distributed and become homogeneous.
- ST eliminates segregation and improves the distribution and homogeneity of the different
alloying elements in the microstructure of the IN738LC alloy.
- The best distribution and homogeneity of the alloying elements is accompanied by 1180 C /
1.5 h+ 1220 -C /2 h of treatment.
Keywords: Nickel Base Super alloy, INC 738, Heat Treatments.
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