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« La vérité ne se posséde pas, elle se cherche »
Albert Jacquard
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INTRODUCTION GENERALE

Les superalliages monocristallins & base de nickel, alliés principalement avec de
'aluminium et contenant d’autres éléments tels que le chrome, ont connu et connaissent
encore un développement considérable di0 a leur application dans le domaine de
'aéronautique. L'objectif des motoristes est d’améliorer le rendement des moteurs, qui est
directement lié a la température d’entrée de la turbine a haute pression. Pour obtenir la
température optimale, qui doit étre la plus élevée possible, les efforts de conception se sont
portés sur cette partie du moteur et plus particulierement sur 'amélioration du comportement
mécanique a haute température de I'alliage utilisé pour les aubes.

Les aubes de turbines sont soumises au flux des gaz de combustion a température trés
élevée et elles sont également sollicitées par des forces centrifuges le long de leur axe lors du
plein régime des moteurs : les profils de contraintes et de températures varient sur toute la
hauteur de l'aube. Elles doivent donc posséder des qualités permettant une résistance élevée
en fluage, une bonne tenue a la fatigue thermomécanique, a la corrosion et a I'oxydation.
C’est pour répondre a ces attentes que de nombreuses études fondamentales et industrielles
ont été réalisées pour développer et améliorer les superalliages.

Ces superalliages sont dans un état biphasé, dans lequel une yatbogpue a faces
centrées désordonnée est renforcée par des prégipitdnnés cohérents. La morphologie
des précipités est fortement liée a I'existence de contraintes d’interface entre matrice et
précipités, contraintes dues a l'existence d'un désaccord paramétrique entre les deux phases.
Au cours du stade | d'un essai de fluage a haute température (900°C et plus) en traction
suivant un axe cristallographique [001], ces précipités prennent une forme dite « en radeaux »
perpendiculaires a I'axe de traction et donnent a 'alliage une microstructure lamellaire.

De nombreuses études fondamentales ont été menées sur différents superalliages au
cours des dernieres décennies, mais la complexité des mécanismes de déformation mis en jeu
et le manque de données quantitatives liées a ces mécanismes rendent difficile une
modélisation prédictive de leur comportement mécanique. L’objectif de ce travail est de :

- compléter au niveau microstructural et des cinétiques des phénomenes impliqués les
connaissances actuelles du comportement du superalliage AM1, selon différentes
sollicitations thermomécaniques a haute température apres mise en radeaux, c'est-a-dire dans
le domaine du fluage stationnaire qui constitue la majeure partie de sa durée de vie,

- extraire des mesures des lois de comportement individuelles des deux phases.

Ainsi, cette étude est consacrée a modeéliser le comportement en fluage du superalliage
AML1 apres mise en radeaux au cours d’'essais de fluage isotherme a contraintes variables. |l
est alors nécessaire de pouvoir mesurer ou estimer les vitesses de déformation, ainsi que les
densités de dislocations dans chaque phase au cours de I'essai. Ces mesures peuvent étre
réaliséesn situ par diffraction de rayons X de haute énergie en rayonnement synchrotron.
Durant les essais la position et la forme des pics de diffractionetle’ évoluent avec les
caractéristigues microstructurales et les contraintes locales. Les mesures préecises de leur
position donnent acces aux parametres de maille, qui permettent d'évaluer la déformation
elastique des difféerentes phases. Il est possible de déduire la contrainte et la déformation
plastique pour chaque phase et d’estimer la vitesse de déformation plastique. Ces résultats
sont combinés a des observations en microscopie €électronique post mortem

Dans le chapitre 1 les superalliages a base de nickel sont présentés, depuis les premiers
alliages polycristallins aux plus récents monocristallins. Ensuite, le comportement mécanique



du superalliage et les principales connaissances sur les modes de déformation élémentaires
sont détaillés pour finalement aborder les résultats des travaux réalisés en rayonnement
synchrotron antérieurement a cette étude.

Le chapitre 2 est consacré a la description des différentes méthodes expérimentales
utilisées. La mesure simultanée des parameétres de maille est trés intéressante pour
comprendre le comportement de chacune des deux phases d’'un échantillon de superalliage au
cours d’'un essai. Ces valeurs, difficilement obtenues pour les hautes températures a partir des
instruments conventionnels de laboratoire, sont accessibles a I'aide de grands instruments tel
gue le synchrotron. La premiéere partie présente le principe des expériesidasréalisées
par diffraction des rayons X avec une description des lignes de lumiere, du diffractometre a
trois cristaux (TCD) utilisé et de la machine de traction spécialement développée depuis
plusieurs années au laboratoire pour ce type d’étude. La seconde partie est consacrée aux
caractérisations effectuépast mortem par Microscopie Electronique a Transmission (MET)
et Microscopie Electronique a Balayage (MEB).

Le chapitre 3 aborde le modéele mécanique, utilisé pour décrire la microstructure mise
en radeaux et ses évolutions en cours d’essais : il s'agit d'un modele « composite en série »,
dans lequel les radeaux et couloirs sont considérés comme une superposition de couches de
phasesy et y. Ce modele permet d’extraire les parameétres locdams les deux phases
(déformations élastiques et plastiques, vitesse de déformation plastique, contraintes,...) des
données brutes obtenues en DRX (parametres de maille et désaccord paramétrique). Ce
chapitre passe ensuite en revue I'ensemble des résultats obtenus avec I'expérinesitation
et présente un exemple de dépouillement des données appliqué a un échantillon. Ensuite, la
caractérisatiorpost mortem par microscopie électronique permet d’observer la morphologie
générale en fin d’essai. La microstructure de déformation peut étre caractérisée via la mesure
des densités de dislocations aux interfaces et dans lapretdédentification des vecteurs
de Burgers. Enfin, une synthese est proposée combinant les résultats in situ et post mortem sur
'ensemble des essais.

Enfin, le chapitre 4 permet a partir des résultats expérimentaux obtenus et a I'aide du
modéle composite d’analyser le comportement mécanique des deux preasesuloirs ef'
en radeaux.
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Chapitre 1
Introduction

L’alliage AM1 étudié dans cette thése est un alliage a base de nickel monocristallin biphasé. Il fai
partie d’'une famille de matériaux appelés superalliages. Ce nom a été donné en raison de leurs exceller

propriétés meécaniques dans un large domaine de températures élevées et tenue a la corrosion et/c
I'oxydation a chaud.

Dans ce chapitre sont présentés les superalliages a base de nickel, des premiers alliag
polycristallins aux alliages monocristallins de derniere génération. Ensuite, le comportement mécaniqu
du superalliage et les principales connaissances sur les modes de déformations élémentaires (dan:
matrice, a l'interface et dans les précipités) sont détaillés pour finalement aborder les travaux précéder
cette étude en rayonnement synchrotron.

1- Présentation des superalliages a base de nickel
1.1- Historique du développement des superalliages

Depuis leur création dans les années 1940, le développement des superalliages a base de nick
été tres intense dans les années 1950 et 1960 lorsque Versnyder [1] a montré I'intérét de leur utilisati
pour les aubes de turbine haute pression des turbines a gaz. Un nouvel essor technologique est frar
avec l'avénement des premiers monocristaux en 1970 [2], et ce n’est qu’a partir de 1980 qu’'apparaisse

les superalliages monocristallins dont la composition est spécifiquement développée pour obtenir ur
structure monaocristalline.

La Figure 1.1 [3] synthétise I'évolution de la résistance au fluage des différentes familles de
superalliages depuis leur création. Des évolutions continues ont pu étre apportées a chague générat
mais les améliorations les plus significatives ont progressé par paliers grace aux modifications de
microstructure (des alliages polycristallins aux alliages monocristallins, en passant par les alliages
croissance dirigée), en lien avec I'amélioration des procédés d’élaboration.

L’AM1 n’est pas présenté dans ce graphe. Il posséde une composition et des propriétés similaire
a lalliage SRR99 développé a la méme période. L'AM1 a été breveté en 1983. Il résulte de Iz

collaboration de quatre entreprises et laboratoires francais : 'ONERA, I'école des Mines de Paris
IMPHY SA et la SNECMA.
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Figure 1.1 : Evolution de la résistance au fluage des superalliages a base de nickel pour aubes depuis leur création :
température a laquelle chaque matériau a une durée de vie de 1000 h sous une charge de 137 MPa en fonction des
années de développement [3].
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Comme l'indique la Figure 1.1, une premiere évolution a lieu au début des années 1960 ave
I'amélioration de la fonderie de précision. L'introduction de la refusion et de la coulée des pieces sou
vide a permis de réaliser des aubes de turbines fixes ou mobiles. Il s'agit de coulées conventionnell
destinées a produire des grains équiaxes de grande taille (Figure 1.2a), dans le but de diminuer la vite
de déformation en fluage qui augmente quand la taille de grains diminue (les joints de grains jouant |
réle de sources ou de puits de lacunes). La solidification dirigée des aubes de turbine a débuté dans
années 1970 : l'alliage coulé dans un moule avec sole refroidie se solidifie progressivement en donnz
des joints de grains paralleles a I'axe de la piéce (Figure 1.2 b). Il en résulte une excellente réponse
chargement dans la direction des contraintes principales les plus élevées. Par la suite, en utilisant la mé
technique, mais en démarrant la solidification a partir d'un germe unique a la base du moule, il a é
possible d'obtenir des aubes monocristallines sans joints de grains (Figure 1.2 c). ]. Aprés et encore de
jours, industriellement la technique de sélection de grain avec un sélecteur du type « chicane » ou « que
de cochon » est utilisée.

Equiaxed crystal Single crystal

structure Columnar crystal

structure

Figure 1.2 : Aubes de turbine de microstructure (a) équiaxe, (b) colonnaire, (c) monocristalline [3]

Depuis I'apparition des monocristaux, différentes générations ont vu le jour (Tableau 1.1). lls son:
constitués d’une matrice notgeductile renforcée par une fraction volumique importante de précipités
d’'une phase ordonnée notgela premiére génération de monocristaux, telle que '’AM1, le Nasair 100,
le SRR99, contient des quantités non négligeables d’éléments durcigsgates§) tels que I'aluminium
Al, le titane Ti et le tantale Ta. Les éléments carbone C et bore B, renforcant les joints de grains pour ¢
alliages colonnaires, ne sont plus présents. La seconde génération d’alliages monocristallins, avec c
alliages tels que le CMSX-4®, le PWA1484 et le René N5, est caractérisée par une concentration de 3
en masse de rhénium Re. Cette concentration de Re est doublée, 6% en masse, pour les superalliage
troisieme génération comme le CMSX-10® ou le René N6. Depuis les années 2000, une quatrien
génération, caractérisée par I'ajout de ruthénium Ru, apparait avec le MC-NG et le TMS-162. Uni
cinquieme génération a été concgue, par exemple TMS-196, ou les teneurs en Re et Ru sont ajustées
obtenir un désaccord paramétrique éleve (différence de parametre de maille entre lesgblya$ék y
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Génération | Allage | Cr | Co | W | Mo | Re | Al | Ti | Ta |Hf | autres | PENSIE
(g/cnr)
AM1 7.8 6,5 57 2 - 52 1,1 7.9 - - 8,6
Nasair 9 - 10,5 1 - 5,75 1,2 3,3 - - 8,54
100 8 4.6 7,9 0,6 - 5,6 1 6 - - 8,6
CMSX-2 8 4.6 7,9 0,6 - 5,6 1 6 0,1 - 8,6
lere CMSX3 | 19 5 4 . - 5 15 | 12 | - ; 8.7
PWA
1480 9 8 6 2 - 3,7 4,2 4 - | 0,5Nb 8,56
René N4 8 5 10 - - 55 2,2 3 - - 8,56
SRR 99
CMSX-4 6,5 9 6 0,6 3 5,6 1 6,5 | 0,1 - 8,7
seme Tﬂsﬁ 5 10 6 2 3 5,6 - 87 |01 - 8,95
7 8 5 2 3 6,2 - 7 0,2 - 8,7
René N5
CMSX-10 2 3 5 0,4 6 57 0,2 8 0,0 0,1 Nb 9,05
René N6 | 42 | 125 | 54 1,4 54 | 5,75 - 7.2 3 0,05C 8,97
3eme T™S75 | 3 12 6 2 5 6 - 6 05;1 ; -
0,1
MC-NG 4 - 5 1 4 6 0,5 5 0,1| 4Ru 8,75
4eme TMS-162 | 2,9 5,8 5.8 3,9 4,9 5,8 - 56 | 0,0| 6Ru -
9
5éme TMS-196| 4.6 5,8 5,0 2.4 6,4 5,6 - 56 0,1 5Ru -

Tableau 1.1 : Evolution des compositions chimiques dans les cing générations de superalliages (% masse) [3,5].

1.2- Microstructure des superalliages, en particulier de 'AM1

Les superalliages, dont 'AM1, sont des alliages a base de nickel et d’aluminium principalement
(plus d’autres éléments d’alliage). Les proportions de Ni et Al sont telles que l'alliage se situe dans I
domaine biphasé ou les phases notéesy coexistent en dessous de 1300°C (Figure 1.3). Au-dessus,
seule la phasegst présente.

La phasey est une phase cubique a faces centrées (CFC) ddésée, dans laquelle précipite la
phasey’, proche du composé intermétalliquesAli de structure ordonnée kldans la notation du
Strukturbericht (Figure 1.4). La phageest une phase durcissante qui renforce la phades malléable.

Les précipités, cohérents avec la matrice et en forme de cuboides mesurent environ 450 nm et occup
environ 70% du volume total (Figure 1.5 et Figure 1.6) a température ambiante, apres traitemen
thermiques de remise en solution et de vieillissement (cf § 1.3).
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Précipités: type L1, (Ni,Al) Couloirs de matrice

Figure 1.4 : Représentation de la microstructure d'un superalliage

Figure 1.5 : Microstructure de MC2 avec précipités Figure 1.6 : Microstructure de ’AM1 en vue

Y’ cuboidaux (tiltée de 70°), vue en trois dimensions o _
[7] bidimensionnelle
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1.2.1- Composition chimique des phaseset Y de TAM1

Les éléments d’alliage autre que le nickel et I'aluminium dans I’AM1 sont le chrome, le cobalt, le
tungsténe, le molybdene, le titane et le tantale. A I'état d’équilibre dans le domaine des température
étudiées, ils se répartissent dans les deux phases suivant leur affgeét®&es ou ygenes.

Le coefficient de partage rermet de quantifier la répartition de chaque élément chimique :
k = Qy/CiV

avec C et C/ les concentrations atomiques de I'élément i dans les phasts’

respectivement. Le Tableau 1. donne la composition chimique de I'AVEG les concentrations de
chaque élément dans chacune des phases en pourcentages massiques et atomiques et leur coefficiel
partage.

Cr Co W Mo Al Ti Ta
AM1 % mas. 7.8 6,5 5,7 2 5,2 1,1 7.9
AM1 % at. 8,7 6.6 1,8 1,3 11,8 15 2,7
Ciy 26,1 11,1 23 2,5 3, 0,4 0,7
Ciy 2.1 2.1 2 0,7 15,2 2.1 3,7
k = C.V/CiV 12.4 5.3 12 3.6 0.2 019 014

Tableau 1.2 : Composition chimique du superalliage AM1 en %massique et en % atomique. Analyses chimiques des
précipités et de la matrice des superalliages réalisées a I'aide des sondes atomique et tomographique (% at.) [8]

Le chrome, le cobalt et le molybdene spigfenes et ségrégent préférentiellement dans lageatri
alors que l'aluminium, le titane et le tantale qui s@rgenes se trouvent majoritairement dans les
précipitésy’. Le titane et le tantale se substituent a I'alionin dans la structure cristalline de la phgse
de type NAl. Le tungsténe, avec un coefficient de partage 1,2, tend a se répartir a parts €gales entre
les deux phases.

Les éléments chimiques influent de diverses manieres sur les propriétés du superalliage. L
tungsténe, qui se répartit a parts égales, est un élément contribuant au durcissement par solution solide
deux phaseg ety’. C'est également le cas du molybdene mais uniquémeur la phase. Les teneurs
de ces éléments lourds et celle du chrome doivent étre contrdlées car ils peuvent contribuer a la formati
des phases topologiquement compactes (« Topologicaly Close Packed » =T&LR) Ces phases
fragilisent la microstructure car elles peuvent favoriser 'amorcage et la propagation de fissures [9].

Le cobalt augmente la solubilité des éléments durcissants (W, Mo, Ta). Le chrome assure la tent
a la corrosion a chaud par la formation d’'oxyde de chrome en surface, qui favorise la passivation
améliorent la résistance au fluage. L'aluminium permet également une meilleure tenue a I'oxydation .
haute température, grace a la formation d'une couche d’alumine protectrice. De plus, il favorise I
formation de la phasg’. L'aluminium, le titane et le tantale sont desnééits qui participent au
durcissement structural et ils améliorent la tenue en fluage a haute température.

La composition chimique de 'AM1 assure un bon compromis entre son élaboration (fenétre de
traitement thermique) et son utilisation (propriété thermomécanique).
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1.2.2- Fractions volumiques des deux phases
1.2.2.1- Tenue en fluage en fonction de la fraction volumique

Le comportement mécanique d’'un monocristal a base de nickel dépend de la fraction volumiqu
de précipitésy’. Le taux dey’ est directement relié aux composés formant la @hastels que
I'aluminium, le titane, le tantale. La fraction volumigqueydenaximisant la résistance au fluage dépend
des conditions d’utilisation. Par exemple, la Figure 1.7 met en évidence une durée de vie a 900°C sous
charge de 392 MPa maximale pour une fraction volumiqué @léempérature ambiante de 65-70%, alors
que la fraction volumique optimale est inférieure est inférieure a 60% a 1100°C et 137 MPa [10].

T T T T
TMS-75 single crystal
900°C.392MPa —@—
1000 L 1100°C.137MPa —[3-- ,/\ J
= .
g \
@ 100 ; \_
o o ¢
2.
o
= /i |
i / 3
10 L &l %
[=!
‘I 1 1 1 1 1 1 1 1 I I 1 1 I L L 1 1 1 1
0 20 40 60 80 100

Measured volume fraction of 1’ (%)

Figure 1.7 : Influence de la fraction volumique de’ sur le temps a rupture en fluage pour deux conditions de
température et contrainte pour le superalliage monocristallin TMS-75 [10]

Lorsque cette valeur de 70% de fraction volumique est atteinte a I'ambiante aprés traitemen
thermique, il est important de la conserver la plus élevée possible méme a haute température. Pour ¢
températures proches de 1000°C, une partie de la phasedissout, ce qui entraine une chute de la
fraction volumique. Cet aspect est détaillé au paragraphe suivant.

1.2.2.2- Evolution de la fraction volumique ¥en fonction de la température

Pour une composition donnée, la fraction volumique f des précigitéspend uniquement de la
température a I'équilibre thermodynamique et non pas de son histoire thermomécanique. Pour connai
sa valeur en fonction de la température, différentes techniques peuvent étre utilisées :

- 'analyse d’'image sur des clichés de Microscopie a Balayage [11,12] ;
- la sonde atomique [13];

- Extraction par dissolution chimique d’'une des deux phases ;

- Mesure de résistivité [14,15] ;

- la diffraction de rayons X in situ [16].

Les deux dernieres techniques ont l'intérét d’étre non destructives, contrairement aux autres pot
lesquelles il faut tremper I'échantillon et faire les observations sur une éprouvette différente a chaqu
température.

La Figure 1.8 montre I'évolution de la fraction volumique fyjevec la température. Il s’agit de
mesures de diffractionn situ en rayonnement synchrotron. Un modeéle de prévision de la fraction
volumique dey’, prenant la composition chimique, a été mis aunjppar Harad&t al. [17] Il est valable
pour des températures supérieures a 900°C [11]
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Figure 1.8 : Evolution de la fraction volumique dey’ en fonction de la température sur une éprouvette d’AM1 mise en

radeaux obtenue par DRX en rayonnement synchrotron : (+) suivant une réflexion (200)x) suivant (002) ; la ligne
correspond au calcul d’'Harada[16,17].

1.2.3- Désaccord paramétrique naturel

Les précipités et la matrice, de réseaux cristaltmgiques, sont cohérents dans l'alliage. Les
mailles des deux phases libres ont des parameétres tres proches, de I'ordre de 0,358nm mais présen
toutefois une faible différence appelée désaccord paramétrique natur@t noté

=2 (a}/ _a'y)
(a,+a))

Avec a, :parametre de maille de la phase y

(1)

a, : parametre de maille de la phase y

Les parametres cristallirg, et a, dépendent, d’'apres les lois de Végard, de la concentration des
éléments entrant dans la composition de chaque phase, exprimée en fraction atomique [18] :

a, =& + 13@C, + 421 G, + Q + G, + Cf )+ 18, +36CK A
g =  +248Q, + Gy )+ 1565 + 372CY, +CL) A

A 20°C af = 3254A et al = 3567A. Les relations permettent de calculer I'écart paramétrique a 20°C
ainsi que ses variations de 20°C a 1050°C en fonction de la composition.

Malgré la faible valeur du désaccord paramétrique (de I'ordre dedbhs ces superalliages, il a
un impact sur la morphologie des précipités de la pitadea Figure 1.9 montre la morphologie des
précipités apres traitement a de 4 h & 1100°C et 24 h a 850°C pour avoir une distribution des précipit
homogene : plus le désaccord paramétrique est négatif plus les particylesndene forme cubique
parfaite (arrétes a angle droit). Les deux phases étant cohélenlésaccord paramétrique naturel induit
un champ de déformation élastique et il influenéwdlution de la microstructure et le comportement
mécanique des superalliages [19].
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a) MC520; 8., = 0.793% b) MC544; 8,y = 0.059% ¢) MC645; 8.y =-0.315% d) MC534; 8., = -0.665%

Figure 1.9 : Influence du désaccord paramétrique sur la forme des précipités sur quatre superalliages monocristallins
de compositions chimiques différentes [20]

1.3- Traitements thermiques des éprouvettes utilisées
1.3.1- Microstructure apreés solidification : dendrite et espacenterdendrite

Comme il a été vu au paragraphe 1.1, I'élaboration des superalliages monocristallins se fait pe
solidification dirigée. Lors du refroidissement, il se produit au cours de la solidification un phénomeéne de
ségrégation, qui donne naissance a deux régions microstructurales (Figure 1.10) :

- les dendrites qui se solidifient en premier ;

- les espaces interdendritiques (appelés par la suite interdendrites) qui se solidifient ensuite
concentrant des défauts eutectiques et des pores.

La solidification est telle que la direction naturelle de croissance des dendrites est suivant I
direction <001>, pour les bras primaires. Les bras secondaires des dendrites croisser
perpendiculairement aux premiers. La Figure 1.10 présente une coupe normale a la direction c
croissance <001> des bras primaires de dendrites.

La solidification hors équilibre due a une vitesse de refroidissement non nulle provoque un
enrichissement du liquide en élémeyitgénes tantale, aluminium et titane. La microstructure dendritique
engendre donc une fraction volumique de la phasgelus élevée dans les interdendrites, avec des
précipités plus gros et moins réguliers que dans les dendrites [18,21,22]. La concentration de tungsténe
de rhénium dans les alliages de deuxieme génération est supérieure dans les dendrites. Le cobalt
chrome et le molybdene sont en concentrations égales dans les deux zones.

Les conditions de solidification influent sur la taille des dendrites, donc sur les distances entre le
axes primaires des dendrites [23]. L'écart entre les bras primaires de dendrite s’étale entre 450 et 550 |
(selon les conditions et/ou dans le méme échantillon). Les régions dendritiques et interdendritique
varient en fonction du gradient thermique au niveau du front de solidification et de la vitesse de tirage d
I'alliage en fusion. Des pores se forment dans les interdendrites lorsque celles-ci se contractent e
moment de leur solidification. De grandes distances interdendritiques conduisent donc a augmenter
porosité, ce qui est néfaste pour la tenue mécanique de lalliage, les pores constituant des sit
préférentiels d’amorgcage de 'endommagement.

11
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TN P

Figure 1.10 : Microstructure de I'alliage MC2 apres solidification dirigée (microscope optique) [24]

Afin de palier ces hétérogénéités de composition chimique et d’optimiser les microstructures de:
alliages bruts de solidification, différents traitements thermiques leur sont appliqués. Ceux-ci son
présentés dans le paragraphe suivant, avec une attention particuliere portée au cas des éprouvettes d’/
utilisées pour cette étude.

1.3.2- Homogénéisation par remise en solution

Les éprouvettes de superalliage AM1 ont été usinées a partir de barreaux monocristallins élabor
par solidification dirigée a partir de germes d’orientation [001]. Cette orientation permet un compromis
optimal des différentes propriétés mécaniques. Il s’agitoetre de la direction préférentielle de
croissance des aubes monocristallines de turbine des réacteurs d’avion. Les barreaux ont ensuite suk
traitement thermique standa2b,26] pratiqué par la SNECMA : homogénéisation3@QFC pendant 3
heures dans le domaine monophasé de la phaségure 1.3), suivi de traitements thermiques de
vieillissement.

La température de traitement a été choisie dans un intervalle de température ou l'alliage e
monophasé. Elle doit étre suffisammenrdlevée pour que la dissolution des précipifésoit la plus
compléte possible et gu’il ne subsiste pas d’eutectiques dans les zones interdendritiques, mais inférieur
la température de début de fusion. Si le traitement dépassait la température du solidus, le matéri
pourrait subir une brdlure, c'est-a-dire de fusion locale de la matrice. Cette plage de température de mi
en solution, appelée fenétre de mise en solution, est de l'ordre de 40 a 60°C pour les alliage
monocristallins de premiere génération.

D’aprés les Figure 1.8, la fraction volumique de la phassst nulle a partir de 1290°C [5] : le
traitement d’homogénéisation doit donc étre compris entre 1290°C et 1330°C (température du solidus
L’alliage AM1 aurait une composition équivalente dans le binaire correspondant a environ
10,05 %masse-Al ou 89,95 %masse-Ni soit 20%at-Al équivalent ou 80%at-Ni. En faisant cette
hypothese, la variation de la fraction volumique fydgsegment inverse rouge sur la Figure 1.3), relevée
en fonction de la température sur le diagramme binaire, correspond a celle de la Figure 1.8.

Enfin, un refroidissement rapide de 1300°C a l'ambiante dans lair est effeCeé
refroidissement rapide entraine une germination spontanée de la nouvellg phasetits précipités

1.3.3- Traitements thermiques de vieillissement
La mise en solution est ensuite suivie par un cycle thermique en deux étapes :

1% étape : revenu R1 & 1100°C avec un maintien isotherme durant 5h sous atmospheére inerte qui favor
la croissance par coalescence des précipités pré-existants. La taille des précipités passe ainsi d’envi
300 a environ 450 nm. C’est lors de ce premier revenu que les précipités adoptent leur morpholog
spécifiqgue cuboidale qui dépend donc de la valeur de I'écart paramétrique a 1100°C. Les petits précipit
de la phasg’ forment de cuboides, alignés selon les directions <100> de la maticeégulierement
espaces. Il est suivi d’'un refroidissement rapide de 1100°C a I'ambiante (trempe a I'air). Llarsque

12
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fraction volumique entre 1100°C et I'ambiante change, il apparait des précipités dans les couloirs de
phasey.

Pour cette premiére étape, un refroidissement lent aurait provoqué une germination progressive
étalée dans le temps de la nouvelle phgssuivie de sa croissance, qui elle-méme est accompagnée par
la formation d’autres précipités. Ce phénoméne aurait donc entrainé la formation de précipités de tout
tailles, arrangés de facon irréguliere et de formes quelconques.
2éme

étape : revenu R2 a 870°C durant 16 heuresbut de ce revenu est de faire coalescer ces petit
précipités avec les plus gros déja existants. Ce traitement R2 va ensuite conduire a un léger accroisserr
de la taille et de la fraction volumique des précipités de pifasgui va ainsi atteindre sa valeur
d’équilibre & 870°C. Ce sont les élémeyitgenes encore en légére sursaturation dans la matrice qui vont
venir alimenter la croissance des précipités pré-existaattempeérature et le temps de traitement R2
contrélent également la taille des précipités et la condition 870°C/16h.

C’est la température et la durée du traitement R1 qui contrbélent la morphologie et la taille des précipité
et non le revenu R2. La tenue au fluage est optimisée via le revd26,Ra]

2- Comportement mécanique du superalliage

Les superalliages présentent une anomalie de limite d’élasticité, c'est-a-dire une augmentation ¢
la limite d’élasticité avec la température entre 100°C et 700°C (Figure 1.11). Toutefois, pour des
contraintes inférieures a la limite d’élasticité, ils se déforment par fluage. Par exemple, le superalliage c
seconde génération CMSX-4 a une limite d’élasticieeé 900MPa a 750°C, mais une contrainte de
750MPa est suffisante pour induire 5% de déformation par fluage en 5 heures (Figuj27]..12)

La Figure 1.11 présente le domaine de contrainte et de température dans lequel une déformati
par fluage apparait dans le CMSX-4.

1000 T T T T . T T T T . v T
Limite d’élasticité CMSX-4
800 j b
<
=
@ 600 .
o
®
8
5 400F _ -
S Elasticité
o
200
0 i 1 i 1 i 1 i L
0 200 400 600 800 1000 1200

Temperature (°C)

Figure 1.11 : Variation de la limite d'élasticité (contrainte d’écoulement a 0,5% de déformation plastique) du
monocristal CMSX-4 orienté suivant <001> ; la zone hachurée donne les conditions pour lesquelles la déformation
plastique par fluage a lieu [3].

Deux types de comportements en fluage peuvent se distinguer en fonction du domaine d
température :

- de 750°C a 900°C ou la microstructure évolue peu ;
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- au-dessus de 900°C ou une évolution microstructurale est observée due a la diffusion de
différents éléments d’alliage.

2.1-Comportement général en fluage des superalliages a moyenne et haute températures

Le comportement en fluage des superalliages monocristallins suivant I'axe [001] présente
différentes caractéristiques selon les conditions de températures et de contraintes. L’exemple du CMSX
présenté Figure 1.12 refléte le comportement général des superalliages. Deux types de courbes s
utilisés pour étudier le comportement en fluage : la déformation en fonction du temps et la vitesse d
déformation en fonction de la déformation. En considérant le cas (a) a moyenne température et contrair
élevée (750°C, 750MPa), différents stades sont observeés :

- 1* stade : la vitesse de déformation augmente puis diminue avec la déformation ;

- M stade : la vitesse de déformation reste quasiment constante de I'ordré fde lL@ure la
majorité de I'essai.

L’essai (b) a 950°C et 185MPa est un essai typique mené sur les superalliages. Sur le graphe
gauche apparait d’abord une période ou la déformation évolue lentement au cours du temps, suivie d'u
période d’augmentation progressive de la déformation. La vitesse de déformation en fonction de |
déformation plastigue cumulée tend a se stabiliser. Cette augmentation de la vitesse de déformation
associée a un stade de fluage tertiaire long et progressif qui conduit a la rupture. Cet essai a hau
température est caractérisé par une augmentation continue de la vitesse de déformaficstatdeniest
pas observe.

Enfin, a des températures supérieures a 1050°@4n} la premiére partie de I'essai, un effet de
durcissement est mis en évidence par 'augmentation puis la chute de la vitesse de déformation avec
déformation. Un long plateau se dessine ensuite sur la courbe de déformation en fonction du temps av:
que la déformation en fluage ne croisse soudainement jusqu’a la rupture.

Dans le cadre de cette étude, 'ensemble des essais est mené a une température supérieut
900°C. Ainsi, seuls les comportements a haute et tres haute températures sont détaillés par la suite. |
références [5,25,28] décrivent plus en détail le régime observé aux plus basses températures.
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Figure 1.12 : Courbes de fluage du superalliage monocristallin CMSX-4 a différentes températures et contraintes : (a)
750°C et 750MPa, (b) 950°C et 185MPa, (c) 1150°C et 100MPa [27,29].

2.2-Comportement détaillé en fluage a haute et tres haute températures ; évolution de la
microstructure

La courbe de fluage de 'AM1 & 1050°C sous une charge de 150MPa présentée figure 1.13 peut
étre décomposeée en trois stades successifs :

- le fluage primairdstade ) : il peut étre précédé d’'une période d’incubation. Il se caractérise par
une vitesse de fluage initiale élevée qui diminue progressivement par écrouissage du matériau ;

- le fluage secondair@tade 1) : stade durant lequel la vitesse de déformation est quasiment
constante ;
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- le fluage tertiairdstade Ill) : la vitesse de déformation augmente rapidement a cause d'un
endommagement du matériau qui conduit a la rupture finale.

La microstructure observée au MEB est indiquée a différentes étapes est reportée sur la figul
3.13. A des températures supérieures a environ 900°C et méme sous faible contrainte le comportem
des superalliages monocristallins est fortement lié a la coalescence dirigée des prégafited?2]. lls
coalescent pendant le stade | pour former une structure lamellaire établie au début du stade Il. Ce
coalescence dirigée observée en fluage a haute température des superalliages est appelée mise en rad
Elle a été découverte par Tien et Copley en 1971 [33]. La mise en radeaux se fait parallelement c
perpendiculairement a la direction de sollicitation selon les signes de la contrainte appliquée et d
désaccord paramétrique [34]. Le phénoméne de mise en radeaux a une forte incidence sur
comportement mécanique en fluage des superalliages a haute température.

(95) urens

f‘:[ Stade I

0 50 100 150 200 250
time (h)

Figure 1.13 : Déformation en fonction du temps au cours d’un essai de fluage a 1050°C/150MPa dans I'AM1 et
évolution de la microstructure. Adapté de [5].

2.2.1- Fluage primaire

Le stade | correspond a la transformation de morphologie des prégigleeka forme de cubes
a une structure en radeaux [35,36]. Il s’agit d’'un phénoméne diffusif qui n’apparait qu’'a des température
suffisamment élevées. La mise en radeaux est observée typiquement dans les superalliages de prem
génération pour des températures supérieures a 900°C. La cinétique de la coalescence orientée dépen
la contrainte appliquée, du désaccord paramétrique et des différences de constantes élastiques entr
phasey et la phase’.

Comme la majorité des alliages commerciaux, l'alliage AM1 a un désaccord paramétrique
negatif (a> a /) et seul ce cas est discuté dans la suite. Le méme raisonnement peut étre appliqué au c
d’'un désaccord paramétrique positif en inversant le signe de la contrainte. La Figure 1.14 montre u
schéma de la structure en radeaux dans un superalliage & désaccord paramétrique négatif :

- si la contrainte appliquée est positive (en traction, Figure 1.14 A), les radeaux se formen
perpendiculairement a I'axe de traction ;

- si elle est négative (en compression, Figure 1.14 B), les radeaux se forment parallélement a
direction de la contrainte.
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tension compression

v

Figure 1.14 : Schéma illustrant la mise en radeaux dans le cas d'un désaccord paramétrique négatif en fonction de la
contrainte externe [35]
A contrainte appliquée positive : traction
B contrainte appliqguée négative : compression

Les dislocations activées par la contrainte appliquée dans les cqui@rment se déposer aux
interfacesy/y’. Elles interagissent et forment un réseau de dislocations qui relaxe ou augmente le:
contraintes internes induites par le désaccord paramétidqud0] Dans le cas d’'une contrainte de
traction, la Figure 1.15 montre que le demi-plan supplémentaire des dislocations (composante coin) !
trouve a lintérieur des précipités pour celles qui se sont propagées dans les couloirs horizontaux et
I'intérieur des canaux pour celles qui se sont propagées dans les couloirs verticaux. Le désacco
paramétrique étant négatif, les dislocations vont donc relaxer les contraintes de cohérence dans
couloirs horizontaux et les augmenter dans les couloirs verticaux. L'énergie élastique stockée au
interfaces est donc plus forte dans les couloirs verticaux qui vont tendre a disparaitre aux dépens ©
couloirs horizontaux par une coalescence orientée perpendiculairement a I'axe de traction. Le champ
contrainte des dislocations aux interfagigshorizontales s’oppose au déplacement des dislocations dans
ces mémes couloirs. Ceci conduit a un ralentissement de la vitesse de défdethtion

Inversement, pour une contrainte de compression, le sens de déplacement des dislocations
opposé et les radeaux se forment parallelement a I'axe de compression.

g

N l:hann el

i

Figure 1.15 : Cas d'un désaccord paramétrique négatif et d’'une contrainte de traction verticale : le demi-plan
supplémentaire des dislocations activées par une contrainte se trouve a l'intérieur des précipités pour celles qui se
propagent dans les couloirs horizontaux et a I'intérieur des canaux pour celles qui se propagent dans les couloirs

verticaux.
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A la fin du fluage primaire, il y a mise en place :

- d'une microstructure en radeaux avec des largeurs de ragéaensiblement égale a la
dimension initiale des cuboides, alors que les couloirs de matstgpaississent Iégérement [42];

- de réseaux de dislocations d’interfaces bien établis, avec un nombre de dislocations dans I
couloirs limité [43].

2.2.2- Fluage secondaire

Le stade Il est associé a une vitesse de déformation quasi-constante, de I'ordfeade0i s
a 1050°C (140MPa) [44]. Il est généralement plus long lorsque la microstructure en radeaux s’es
rapidement développée lors du stade |, c'est-a-dire lorsque la température de I'essai est élevée (>1000
Figure 1.12 (b) et (c)). Ce stade représente la majorité de la durée de vie en fluage des superalliages.

Les radeaux de la phageagissent comme des obstacles au déplacement des dislocations de |a
matrice. Le réseau de dislocations, formé pendant le stade | (§ 2.2.1), continue a évoluer par différent
réactions entre les dislocations (voir 83) [18]. La structure des réseaux de dislocations aux interface
contribue a une grande stabilité de la microstructure pendant le fluage secondaire [45].

La mise en place de la structure lamellaire par coalescence dirigée entre en compétition avec
marissement d’Ostwald des précipités (croissance isotrope) due au maintien a haute température dur
'essai. Au début du fluage secondaire, I'épaisseur des radéarotrespond a la taille initiale des
précipités. Chen et Immarigeon ont proposé un modele qui permet d’estimer la variation de la largeur d
radeauxy’ au cours du stade Il [46]. Pour résumer leurs travaux, ils ont montré que si la taille des
précipités initiaux était :

- inférieure a 500nm, alors les radeaux s’épaississent au cours du fluage ;

- environ égale a 500nm, les deux phénomenes de coalescence et mirissement d’Ostwald sont
équilibre ;

- supérieure a 500 nm, les radeaux s’amincissent.

Toutefois ces prévisions sont vérifiees pour des températures supérieures a 1050°C [18] alo
gu’en deca, I'épaisseur ne varie quasiment pas.

2.2.3- Transition du fluage secondaire au fluage tertiaire en fonction de la
température

La microstructure en radeaux est relativement stable durant le stade Il. Le passage entre I
stades Il et Ill aux températures supérieures a 900°C est lié a la connexité entre les deux phases
l'alliage, d’aprés Fredholm [18] et Epishin [47,48]. La connexité traduit la déstabilisation de I'alliage. La
phasey’ est initialement la phase enveloppéeydla phase enveloppante mais au cours du fluage la
connexité peut s’inverser: la phase devient progressivement enveloppante. Cette inversion de
connexité, dite aussi inversion topologique, conduit a I'apparition de nouveaux sites potentiellemen
cisaillables.

a- Définition et mesure de la connexité
En topologie, la connexité correspond au concept d’'un objet d’un seul morceau (Figure 1.16).
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(a) (b)

Figure 1.16 : Notion schématique de la connexité :
(a) I'espace E continu est un espace connexe,
(b) 'ensemble des éléments E’ dispersé et discontinu n'est pas connexe,
(c) extension a un systéme biphasé : I'espace violgest connexe, parsemé de « trous ».

Pour un systéme physique, dans lequel deux phases sont en présence (Figure 1.16(c
I'extension de la notion de connexité d'une ph@ggar rapport a une autre se traduit par l'introduction
d’un parameétre Na{ défini par la relation suivante [49] :

Na) = (nombre d’objets connexe$ - (nombre de trous qu’il comporte)

Ce parametre permet de déterminer de maniére quantitative le caractére connexe d’'une pha:
suivant sa valeur :

- Na() < 0: la phase est enveloppante ou connexe car la matrice enveloppante possede 1 se
objet connexe (Figure 1.16(c)) ou moins d’objets connexes, que de trous (ou précipités),

-Na@’) > 0: par réciprocité, la phase est enveloppée : chaque précipité, pris séparément
constitue un objet connexe sans trou.

Ainsi, les changements de microstructure (Figure 1.13) peuvent étre quantifiés en mesurant |
variation du nombre de connexité spécifiqueyNale la phase’.

Dans le cas des superalliages ayant subi un traitement standard (§1.1.3), le nombre de connex
spécifique Na(') est égal aux nombres de précipitéyiepris séparément comme des objets connexes
sans trous, par unité de surface, c'est-a-dire la densité deytlib&ks Lorsque le superalliage est dans
son état initial, avec des précipités de la plyase forme de cubes (Figure 1.13), la phase contynest
enveloppant®u connexe avec Ng(< 0, car le nombre de connexité spécifique est égal seuhobjet
connexemoins le nombre de précipites; dans ce cas, par réciprocitéa(y’) est positive. A la fin d'un
essai de fluage (1050°C, 150MPa ; Figure 1.13), la pyiadevient continueet enveloppe la phase
Dans ce cas, Ng| est négatif.

Entre ces deux cas extrémes avec inversion de la phase connexe, il n’est pas facile de détermir
les paramétres Ng(et Naf’), en comptant le nombre de précipités, lorsque la structure en radeaux
évoluent au cours de I'essai. C’est pourquoi, apres avoir fait un squelette de Ilg’ fRagee 1.17), la
formule suivante est utilisée [50]:

N, - N
Na -—_T TP
() 7S
Nt : nombre de terminaisons
Ntp : nombre de points triple sur le squelette/’de
S : surface étudiée

Dans le cas de la Figure 1.17, Caron et al. trouvent la valeuy’)#a5-22)/101,2=0,128/um2,
la phase’ est toujours enveloppée par la matryce
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Figure 1.17 : Analyse d'image d’'une microstructurey/y’ en radeaux pour évaluer la connexité a partir de
Na(y") : a) image binaire ’en noir) ; b) Décompte du nombre de terminaisonl(() et point triple (O) a partir du
squelette dey’[50].
L’inversion topologique de phase a donc lieu quand/’INdévient négatif. Par exemple dans le
cas de 'AM1, linversion de connexité intervient environ a la moitié de sa durée de vie totale pour ur
essai de fluage a 1050°C, 150MPa Figure 1.18.
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Figure 1.18 : Evolution du nombre de connexité spécifiqgue Ngj pendant un essai de fluage a 1050°, 150MPa de 'AM1

(50]
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b- Comparaison de la connexité entre deux essais de fluage a haute température
(>900°C) et a trés haute température (>1100°C)

Le fluage secondaire dans '’AM1 évolue de fagon différente a haute température et a trés hau
température. Cette distinction est égalentiéeta la connexité.

D’aprés le Tableau 1.3, a trés haute température (1150°C sous une contrainte de 100 MPz
I'inversion topologique n’est pas observée, quel que soit 'alliaggeshtoujours positif en fin d’essai.
En revanche, a 1050°C sous une contrainte de 150 MPa, pour 'AM1 notamment, une inversion d
connexité a lieu, excepté pour MC544-LGP.

T=1030°C T=1150°C

Alloy Fa(r) | Na(y) Fa(r) Na(T)

(%a) (um™) (%) (pm™)
AMI1 52.0 -0.081 425 +0.105
MC2 44 5 -0.015 390 +0.265
MC544 624 -0221 486 +0.127
MC544 TGP 404 + 0.080 nd nd
Fené N6 61.1 -0.093 464 +10.133
CMSE-10M 673 -0.115 552 +0.094

Tableau 1.3 : Corrélation entre la fraction volumique (Fa {’)) et le nombre de connexité spécifique (Na)
de la phasey’ apres rupture en fluage a 1050°C, 150MPa et 1150°C, 100MPa (nd : non déterminé) [50].

Cette difféerence de comportement a haute et trés haute température est liée a la variation
fraction volumique de la phagé. Au cours du fluage, la taille et la morphologie des précipjtés
évoluent afin de minimiser I'énergie totale d’interfagés’. Le meilleur moyen de minimiser I'énergie
totale d’interfaceg/y’ est d’envelopper la phase minoritaire par la phase majoritaire. Ainsi, a 1150°C ou
la fraction volumique de la phastest inférieure a 50% l'inversion topologique de phase ne peut pas
intervenir. A 1050°C ou la fraction volumique ¢geest supérieure a 50%, I'inversion de connexité se
produit.

c- Conséquence de l'inversion topologique

La transition entre le régime secondaire et le régime tertiaire au cours du fluage a hauts
température (~1000°C, f > 50%) se produit au moment de linversion topologique qui conduit & une
déstabilisation de la microstructure [5,47,48].
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Figure 1.19 : lllustration de l'inversion de connexité entre les phasgsety’ des superalliages monocristallins pouvant
donner naissance a des nouveaux sites préférentiels de cisaillement [18]

La Figure 1.19 schématise un domaine ou apparait I'inversion de connexité avec un ensemble ¢
dislocations coins qui tapissent I'interfage’. Lorsqu’une contrainte est appliquée, le développement de
dislocations dans la phageest facilité dans les régions ou les particufesnt une courbure fortement
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négative qui induit une concentration de contrainte due a la géomeétrie comme le montre la Figure 1.1
Ceci se produit lorsque la phageenveloppe l'autre phase. Le cisaillement des précipitést alors

activé et la vitesse de déformation augmente. Il s’agit du début du stade Ill pour les essais a hau
température.

2.2.4- Fluage tertiaire

Lors du stade Il du fluage, la vitesse de déformation augmente fortement, ce qui meéne a I
rupture du matériau (Figure 1.12). Deux mécanismes peuvent expliquer cette variation :

- les parametres de dommages intrinseques, de nature microscopique ou mesoscopique (éche
des dislocations et précipités) tels que I'épaississement et la détérioration de la microstructure
'augmentation de la densité de dislocations mobiles par le cisaillement massifs des précipités [20,51,52

- les parametres de dommages extrinseques, de nature plutdt macroscopique tels que d
endommagements liés a I'environnement (oxydation et corrosion), la coalescence des porosités, |
microfissures.

Le réle de l'inversion de connexité dans la dégradation de la microstructure a haute températur
(900-1050°C) est expliqué au paragraphe 2.2.3.

Pour les essais de fluage effectués a tres haute température (> 1100°C) les mécanismes mis
jeu sont différents. Coat al. expliguent que 'endommagement lors du fluage tertiaire pour le CMSX-4 a
1150°C est d0 a une déformation tres localisée [53]. La cavitation est a I'origine de ce mode de ruptul
par nucléation et croissance de pores de déformdbdrb5] et par croissance des pores de
fonderie/élaboration. Ceci implique une réduction de la section réellement porteuse et il y a donc ur
augmentation de la contrainte locale, qui permet d’activer des mécanismes de cisaillement de précipit
v, d’'ou 'augmentation de la vitesse de déformation.

3- Mécanismes de déformation plastique
3.1- Déformation des couloirs de la phase y

Quelles que soient les conditions de fluage (basse ou haute température), la déformation d
superalliages débute toujours par une déformation dans les coyloinbique faces centrées, ou des
dislocations parfaites de type a/2<110> sont créées. Elles introduisent un cisaillement suivant le
directions denses <110> et glissent dans les plans denses {111}.

D’aprés la regle de Frank I'énergie d’'une dislocation est proportionnelle au carré de son vecteu
de Burgers. Dans ce cas, la dissociation d’'une dislocation parfaite en deux dislocations partielles c
Shockley peut-étre énergétiquement favorable si I'énergie du défaut d’empilement créé n’est pas trc
élevée. Cette dissociation (Figure 1.20) correspond a la réaction suivante mise en évidence par Décan
et al. [56] :

gmo] . %[2111 + ISH ESF+%[1ZI]

ISF : Intrisic Stacking Fault = Défaut d’Empilement Intrinseque ;
ESF: Extrensic Stacking Fault = Défaut d’Empilement Extrinséque.
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Une dislocation de Deux dislocations
type a/2<110> al6<112>

Figure 1.20 : A gauche une dislocation parfaite de vecteur de Burgers a/2 <110> ; a droite dissociation d’une dislocation
de type a/2 <110> en deux dislocations a/6 <112> avec création d'un défaut d’empilement intrinséque dans une
structure cubique a faces centrées.
Les dislocations de la phageen se déplacant, vont rencontrer les précipitgs vont géner leur
mouvement. Elles vont donc déposer sur chacune des deux intgffacessegmentl qui fait un angle

d’environ 60° avec le segmeht(Figure 1.21) contenu dapg41,57].
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Figure 1.21 : Mécanisme de glissement des dislocations darsendant le fluage primaire : glissement d’'une dislocation
parfaite a/2[101] entre deux précipités cubiques et conduisant au dépdt de deux segments de dislocations a 60° aux
interfacesy/y’ [43].

Le cission résolue critique de glissement des dislocations dans laypdésend du durcissement
par solution solide, d0 aux atomes de molybdéne, chrome, cobalt et rregmisumbstitution des atomes
de nickel sur le réseau CFC. Une fine précipitatiory dau sein de la matrice participe également au
durcissement du matériau. Les précipités dans le cas des superalliages sont cohérents mais posseden
tres forte énergie de défaut et sont contournés par les dislocations [58,59].

Outre la contrainte intrinseque de glissement dans la ghdee dislocations doivent se courber
afin de satisfaire le critere d’'Orowan de franchissement de précipités non cisaillés et étendre les segme
de dislocations déposés aux interfaces. La contrainte nécessaire est donnée par :

|
ool 2}

b : vecteur de Burgers
¢ : Angle entre le vecteur de Burgds<t la direction de ligne des dislocations d'interface

M : module de Coulomb =46pour les monocristaux
v : coefficient de Poisson
| : largeur du couloir

|, : distance entre deux radeaux le long du plan de glissertbem\/gl

r, : rayon de coeur des dislocations
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Elle correspond a la contrainte dont le travail est égal a 'augmentation de I'énergie élastique stocké
autour des deux segments déposés aux interfaces du fait de leur extension, qui tient compte de e
caractére mixte et qui varie en i?)), la demi-distance les séparant. D’apres cette relation, la largeur des
couloirs de la matrice contrdle la contrainte d’écoulement.

3.2- Déformation de la phase’y
Une fois la phase « molle y déformée, la phas¢ subit & son tour des déformations. Les
mécanismes de déformation des precipitéependent essentiellement de la température de fluage.

Dislocations de type a<011> et a<001>

O Site Ni
@® site Al
[001]

[010]

[100]
Précipités v*: type L1, (Ni;Al)

Figure 1.22 : Différents vecteurs de Burgers possibles dans la phase

La phasey’ a une composition proche de la stcechiométrie du compg#dé dd structure L3,
(Figure 1.22). Dans cette configuration les atomes de nickel et d’aluminium prennent les position:
suivantes dans le réseau :

Al:0,0,0
Nt lo0tltol
2 2 22 2 2

Pour ne pas perturber I'ordre de la structurgeANile vecteur de Burgers d'une dislocation
parfaite (le plus petit reliant deux atomes de méme nature) dstiei< 001> . Des dislocations ayant

un vecteur de BurgerB =a<110> sont observées surtout a moyenne température. Les deux types de
vecteurs de Burgers existent a haute température.

3.2.1- Fluage a moyenne température

A moyenne température et avec une valeur de contrainte située dans la zone de condition
fluage (Figure 1.11), le cisaillement des précipités par dislocations se fait directement par des
dislocations parfaites, dites superdislocations, deaypELO0>. Ces superdislocations dans le plan {111}
sont, en réalité, dissociées en superpartielles :

- deux dislocations de typa /2<110> identiques; le passage de la premiere conserve la
position des atomes mais elle modifie I'ordre chimique ce qui génere une paroi d’antiphase (Antiphas
Boundary : APB) [58] ;

APB
J-.........J—

a[101] - %[TOI]JrAPB +§[T01]
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- quatre dislocations partielles de Shockley ; en reprenant la configuration précédente lorsqu
chaque dislocatiora /2<110> se décompose en deux partielles de Schockley séparées par un défau
d’empilement ; compte tenu du caractere ordonné de la structure, le défaut d’empilement est appe
défaut d’empilement complexe (Complex Stacking Fault, CSF) [58] ;

APB
_I::I_ooo.ooool—I:j—

_ [ J— a _— a_— a ——
a[l 01]—>E[1 12]+CSF+E[211]+APB+g[211]+ CSF + E[1 12]

- six dislocations partielles de Shockley : configuration identique a la précédente, apres nucléatio
de deux partielles de Shockley opposées dans I'APB, séparées par un défaut d’empilement intrinséque
extrinseque (Superlattice Intrinsic/Extrinsic Stacking Fault, SISF/SESF) [60-62] .

SISF

el 107 e

a[TOl]—)%[TTZ]+CSF+%[211]+APB +%[T2T]+SISF+%[I§1]+APB +%[TT2]+ csm%[iu]

- deux dislocations partielles de type a/3<112> séparées par un défaut d’empilement intrinsequ
ou extrinseque [63,64] ;

SISF

A 101] — g[ill]wfsm%ﬁ 12]

Malgré les défauts plans, ces configurations sont plus avantageuses énergétiguement que
dislocationb = a < 001> non dissociée.

Dans tous les cas décrits ci-dessus, les partielles sont dans un méme plan {111} et I;
superdislocation peut glisser.

Dans ces modes de déformation, avec création d’'une paroi d’antiphase, la particularité est |
possibilité de former de cette paroi dans un plan de type {100} par glissement dévié des dislocations q
la bordent. La superdislocation n’est plus planaire et elle devient sessile. Il s’agit d’'un verrou de Kear
Wilsdorf [65].

APB
dans le plan {010} ..‘L
4
a[TOl]—)%[TOl]JrAPB +§[T01]

Comme le glissement dévié nécessite la recombinaison des dislocations partielles qui bordel
'APB, il est activé thermiquement. Une élévation de température favorise donc la transformation de
dislocations glissiles en dislocations sessiles. Ce phénomene explique l'origine de l'anomalie d
comportement de la limite d’élasticité qui, dans le domaine des moyennes températures, augmente a\
cette dernier¢Figure 1.11).
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Lors du fluage & moyenne température et forte contrainte, le cisaillement s’étend dans les deu
phaseg ety’ sur des vastes zones du matériau. La Figure 1.23 montre des bandes de défauts en deh
desquelles il apparait trés peu de déformation plastique ; elle est trés localisée a l'intérieur de ces band
Ce mode de déformation n’engendre pas de phénoméne de durcissement avec d’autres systemes
glissement d’ou un fort fluage primaire observé Figure 1.12 a.

AR i .& ol ::____._\ _—-?

Figure 1.23 : Bande de défaut d’empilement de surstructure dans le CMSX-2 T1 déformé en fluage a 760°C sous
750MPa [25].

3.2.2- A haute température, supérieure a 900°C

Apres la déformation de la matrice, la suite des mécanismes est différente dans les gammes
températures supérieures a 900°C. La transition du fluage primaire au fluage secondaire corresponc
I'établissement d’'un réseau stable de dislocations aux interfa¢eontrairement au cas précédent, les
dislocations ne se propagent pas directement dans les prégipités

3.2.2.1- Formation de réseaux de dislocations a l'interface

Le glissement des dislocations de type < 110> {11]} dansy est bloqué par les précipités de

phase dureg’. La résistance des précipités entraine la formation d’'un réseau aux inteffaces relaxe
les contraintes internes induites par le désaccord paramétrique [39,40,66].

Les interactions des dislocations lors de la formation des réseaux ont été analysées entre autres
Fredholm [18]. Une interfacgy’ est dans le plan normal & la direction de traction [001]. Des dislocations
de type a/2<110> viennent en contact avec les radeaux et forment un réseau en zig-zag de segme

paralléles a [110] e[L10] (intersections de plans de glissement avec (001)). Par montée, ces réseaux S

réorganisent en un réseau parallele a [100] et [010] (figure 1.24 a). Le demi-plan supplémentaire di a le
composante coin fait un angle de 45° par rapport a l'interface. Deux dislocations perpendiculaire:
interagissent selon, par exemple la réaction :

a /2[011]+a /2007 - a/2[10]
pour former un segment paralléle [210]. Ces dislocations sont de type coin et leur demi-plan
supplémentaire est perpendiculaire a (001). Une réaction similaire dans la direction [110] conduit a |
création de segments/2[110].

Il se forme un réseau constitué d’octogones et de carrés (figure 1.24 b). Les carrés constitués d
dislocations initiales ont tendance a se réduire pour favoriser les segments les plus efficaces pour rela:
les contraintes de cohérence dues au désaccord paramétrique naturel (figure 1.24 c). Puis des réacti
entre dislocations de glissement paralléles peuvent également conduire a des dislocations coin a[1(
(figure 1.24 d) ou a[010] (figure 1.24 e), selon par exemple la réaction :

a /2[101+a /2[101] - afL0Q]
qui peuvent pénétrer dans la phgspar montée.
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Figure 1.24 : Evolution du réseau de dislocations d'interfacel'aprés Fredholm [18]
a) réseau carré de dislocations de glissement, ayamte composante coin hors interface, b) réseau constitué d’octogones
et de carrés da a la formation de jonctions dont le vecteur de Burgers est dans l'interface, c) stabilisation des
dislocations les plus efficaces pour relaxer les contraintes de cohérence, d) et e) formation de segments de type a[100] ou
a[010].

La stabilité des réseaux d’interfaces influe sur les performances en fluage des superalliage
monocristallins [45]. lls créent un champ de contraintes autour d’eux : plus les dislocations sont proche
et distribuées de fagcon homogene, plus il protege efficacement les précipités du cisaillement [45,67—7(
Ce phénoméne limite le cisaillementdeet réduit indirectement le glissement des dislocations dans les

couloirs de matrice, ce qui diminue la vitesse macroscopique de ﬂuaémnnée par la relation
d’Orowan :
&= p Vo
P.,. densité de dislocations mobiles,

Vv : vitesse de déplacement des dislocations
b : vecteur de Burgers
Ceci explique en partie le plateau observé sur les courbes de fluage de déformation en fonction c

temps lors de stade Il & haute température (Figure 1.12).
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3.2.2.2- Déformation plastique des précipités

Pour expliquer les mécanismes de déformation dans la pheRmst-Hein et al. [43,57,71] se
sont appuyés sur des calculs de forces de Peach et Koehler. Les interactions entre les dislocatic
d’interface génerent des forces de montée dirigées vers l'intérieur des précipités. Lorsque leur densi
augmente au cours de la déformation de la matrice, ces forces augmentent. Au-dela d’une certaine den:
critique, ces forces poussent les dislocations d’interface a pénétrer dans les précipités. Des réactions el
les dislocations venant dearrétées aux interfaces sont possibles, entre deux plans denses du system

octaédrique(l_li) et (11]) et peuvent donner naissance a des superdislocations de type a«l180
<110> dans la phagéselon des réactions du type :

a /2[0]+a /2107 - afLO]] (1)
a /2[L0]+a /2[107] - a[00] (2)
a /2[l00+a/2[101] - afL0q] (3)

La poursuite de la déformation plastique dans le matériau est liée a I'existence de processt
d’annihilation de dislocations de signes opposés issues des interfaces avec les deux couloirs de par
d’autre d’'un méme radeau [72]. lls sont assurés par montée des dislocations ou par cisaillement d
précipités (Figure 1.25).

\ { \ \
\'-._/

Y'
Y’ X g

A A
r\;\‘.
N\ o Y N

Figure 1.25 : Processus de restauration des dislocations par cisaillement des précipytg32]

De nombreuses études ont été menées sur la déformation plastique de lg’ phdsaute
température [73-80]. Elles révelent que les dislocations de type a<100> sont régulierement observés
Ces dislocations sont généralement coin et sont alignées selon les directions <101>. Des dislocations
type a/2<110> sont parfois également présentes malgré une énergie de ligne plus élevée que
dislocations de type a<100>. De plus, la majorité des dislocations observées sont de type a[100] c
a[010]. L'initiation de leur mouvement est a l'origine de nombreuses discussions puisque ce type d
dislocations n’est soumis a aucune force de la part de la contrainte de traction appliquée suivant [001] :
force de Peach et Koehler est nulle. Différentes hypotheses ont été proposées quant a leur formation
déplacement :

> Link et Epishin [76] expliquent leur apparition, par le fait qu’elles peuvent monter en réponse a
une sursaturation de lacunes, produites par le mouvement des dislocations a[001] qui, elles, produisent
allongement selon [001]. Cette hypothése est basée sur le mécanisme de montée pure entre di
systemes, dont un n’est pas activé par la contrainte mais par une force osmotique due aux lacunes :
modeéle a également été évoqué par Mompiou et Caillard dans les quasi-cristaux [81] et les superalliag
[82].

Pour mieux comprendre ce phénomeéne, les expressions des deux forces qui contrélent la diffusic
des lacunes sont représentées (Figure 1.26) et rappelées :
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- la force élastique (par unité de longueur de ligne de dislocation) due a la contrainte appliqué:
(ici elle est uniaxiale) :

F, = ‘(ﬁ.B)x 5‘

F., : Force élastique
7 :tenseur des contraintes

-

& :ligne de dislocation

- la force osmotique due aux lacunes (par unité de longueur de ligne de dislocation)

Foe :@Ini
Q ¢

k : constante de Boltzman,

Q : le volume atomiqueS® = b®/4 pour la structure CFC)
C : concentration en lacunes
Co: concentration d’équilibre des lacunes

Lorsque le matériau est soumis a un chargement uniaxial, le mécanisme de montée di a
contrainte appliquée entraine la croissance du demi-plan supplémentaire des dislocations coin a[001]
une augmentation de la déformation plastique dans le sens de traction [83]. Pour générer ce mouvem
de montée de dislocations par déplacement d’atomes, des lacunes sont consommeées et la concentra
locale diminue, ce qui se traduit par une force osmotique qui s’oppose a la force élastique.

Pour que le demi-plan supplémentaire puisse se développer, un deuxiéme systeme C
dislocations montantes est alors créé avec un vecteur de Burgers perpendiculaire a la contrainte
subissant une force élastique nulle. D’apres [76] et [82] seule la force osmotique agit sur la montée c
ces dislocations. Leur montée fait disparaitre leur demi-plan supplémentaire (déformation horizontal
négative) en consommant les lacunes produites par le premier systeme (Figure 1.26).

s o B

i i - \
Bl 1 LR
g

| N JESJUE‘!L )
; \\\h‘ 'Y' /;

pore

S-climb

(a) (b)

Figure 1.26 : Mécanisme de montée de dislocations du type [100] et [001] par échange de lacunes (a) dans un matériau
monophasé (b) au sein d'un superalliage [84]

Les dislocations d'interface donnent naissance a des dislocations de type a/2[100] ou a/2[01(
dans la phasg, suivant I'équation suivante :

a /20017+a /2[101] - a/2[10] puis,a /2[L10+a /2[110] — afLoq] [85]
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Ensuite ces superdislocations a[100] ou a[010] vont se mouvoir dans les radeaux grace a |
force osmotique créée par les lacunes du demi-plan supplémentaire des dislocations de type a[001].

» Dans de nombreux travaux [39,54,77,79,86,87], une observation plus fréquente de dislocations c
type a[100]/[010] que celles de type a[001] a été constatée. Or si seule la montée des dislocations de ty
a[100]/[010] s’effectuait en réponse a une saturation en lacune locale de celles de type a[001], autant

dislocations de chaque type devraient étre observées. C’est pourquoi d’autres hypothéses ont
éenonceées :

» Kostkaet al. ont montré qu’une superdislocation de type a[010] (Figure 1.27) peut
étre la somme de deux superpartielfes2< 211> résultant chacune de I'association de deux
dislocations a/2<110> émanant de la phagei réagissent entre elles [87] :

a /2[110]+a /2[101] - a/2[21]]

_ ~ }a /2[211]+a /2[211] - a[010]
a /20101+a /2[101] - a/2[211]

[001]

a [010]
|

A g anpy
214 /(A .
e ] 2/2[101]

a2 101]

a2[110]

al2[211]

'u/um

Figure 1.27 : Schéma illustrant le processus de réarrangement de dislocations a/2<211> en superdislocation a[010]
observé a haute température et faible contrainte dans un superalliage LEK94 [87].

/(o

S
/

e Sarosi et al[78] introduisent un nouveau modéle dans lequel les forces contrdlant
le mouvement des dislocations a[010] et a[100] provient de la recombinaison suivant la
relation (3) précédente :

a /2[00+a /2[101] - a[L0q]

et du champ de contraintes du réseau a linterface Les auteurs se basent sur un modele
simplifié des réseaux de dislocations a I'interfalcg schématisés par des dipdles (Figuzs),
ce qui leur permet de déduire les champs de contrainte dans les radeaux et les couloirs par :

DipoleStress= S |n(ij + ZEche
2m1-v)A \b) b
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Figure 1.28 : (a) Schéma montrant la montée d’une dislocation dans le radegu(channeling a<100]) conduisant a
I'élimination de deux dislocations sur chaque interface/y’ ; a<100] correspond a a[100] ou a[010]

(b) géométrie simplifiée pour calculer la contrainte du dipble induisant le mouvement de la dislocation
a<100] dans le radeay’ [78]

Quand les dislocations a[100]Jou a[010] glissent ou montent\daelkes n’induisent
pas de déformation longitudinale mais leur présence peut étre expliquée par le fait qu’elle:
permettent a des mécanismes de restauration de se produire. La montée de la dislocation a[1(
ou a[010] élimine deux a deux des dislocations issues du glissememnt sidas la réaction (3)
dans les interfaces inférieure et supérieure du radeau. La densité de dislocations aux interfac
y/y' diminue, ce qui crée une augmentation locale de la contrainte effective dans la netrice
permet l'activation de nouvelles dislocations dans les couloirs. Les dislocations a/2[100] ou
a/2[010] jouent donc un réle indirect sur la déformation plastique du matériau.

« Touratieret al.[88] supposent que I'activation des dislocations a[010] ou a[100] est
un processus secondaire qui agit tel un mécanisme de restauration pour les dislocations al
interfacesy/y’ (systéme 1 sur la Figure 1.29). Ce réseau de dislocations est directement lié a |
contrainte appliquée et produit une déformation suivant la direction [001]. Un tel processus de
restauration induit I'annihilation des dislocations du réseau a linterjacequand les
dislocations de type a[010] ou a[100] (systeme 2) se propagent dans le radeau. De plus, elle
absorbent les lacunes émises par la montée d’une dislocation du systeme 1 (Figure 1.29).

Les auteurs concluent sur le fait que la diffusion des lacunes est suffisamment
rapide pour qu’elle ne soit pas le facteur limitant du processus de restauration aux interfaces.
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Figure 1.29 : Schéma de la microstructure d'un superalliage au cours du fluage a haute température montrant deux
systemes de dislocations (1) et (2) qui se déplacent par des mécanismes de montée (fleche rouge avec un trait double) et
les flux de lacunes correspondants (ligne en pointillée dans le radeau du bas). Seule la composante coin des dislocations

aux interfaces est représentée (dislocations de type a/2<110> ou a<100>).

4- Contexte de I'étude: récapitulatif des travaux antérieurs en rayonnement
synchrotron

Plusieurs techniques sont utilisées pour mesurer les différents parameétres tels que la fractic
volumique, le désaccord paramétrique ou I'évolution de la microstructure au cours du fluage:

- la diffraction des rayons X de hautes énergies issues d’'un rayonnement synchrotron [89-91] ;
- 'analyse d’'image par microscopie €lectronique en transmission [92,93] ou a balayage [15] (chapitre 2)

Dans les conditions expérimentales utilisées, les rayons X a haute énergie traversent I'éprouvette
cette possibilité conduit a une observation globale non-destructive et a des mesures moyennees (
statistiques) sur I'ensemble de I'échantillon. De plus, la diffradtiositu en rayonnement synchrotron
permet, de fagcon continue au cours de l'essai, de déterminer avec une grande précision le désacc
paramétrique en fonction de la température jusqu’aux trés hautes températures (>1200°C).

Les techniques de microscopie électronique, quant a elles, sont par nature destructives puisqu
faut extraire de I'échantillon une préparation observable. De plus, I'observation ne peut se faire de fagc
continue, car pour accéder aux divers parametres, I'essai doit étre interrompu a différents stades
fluage : les observations ne peuvent donc pas se faire sur le méme échantillon. L'analyse de clichés
microscopie permet cependant d’accéder aux valeurs de la fraction volumique f de lg’'ppase
exemple, du désaccord paramétrique a haute température et de distinguer différentes zones de
microstructure (zones dendritiques et interdendritiques 8§ 1.3.1) aprés avoir figé la microstructure par ur
trempe en fin d’expérienda situ. Toutefois, les informations fournies restent trés locales.

Dans la suite de cette partie sont détaillées les mesures déterminées dans la littérature en majo
par la diffraction de rayons X de hautes énergies [89,91,94,95] et les grandeurs déduites qui so
pertinentes pour comprendre le comportement du matériau.
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4.1- Influence de la température

4.1.1- Influence de la température sur le désaccord paramétrique d'une
microstructure non déformée cuboidale

Des études [5,18,96-98] montrent que le désacarahpétrique du matériau non déformé évolue
avec la température, lorsque les précipités sont sous forme de cuboides. La figure 1.30 montre I'évolutic
des pics de diffraction (200) dans 'AM1 en fonction de la température [16]. A basse température, le
précipités sont cohérents et un seul pic est visible. Il est cependant dissymétrique (visible a 1050°C),
raison d’'un étalement de la distribution du paramétre de maillecdeespondant a deux distributions
distinctes : les couloirs paralleles a [100] sont contraints par les précipités et ont un parameétre de mali
dans cette direction proche de celuiygagandis que les couloirs perpendiculaires a [100] sont faiblement
contraints par les précipités dans cette direction et ont un paramétre de maille supérieur (Figure 1.31).
partir de 1150°C, deux pics distincts pquety sont observables, puis le pic de gauche disparait a tres
haute température avec la dissolution de la pyiase

T=1250°C T=1200°C T=1175°C T=1050°C T=20C

[N 1

0 25 S 75 100 © 25 S) 75 100 O 25 S0 75 100 0 25 @ 75 100 b 25 59 75 100

—_— ik _w s caah —_— —_— ik MY asspr

3107 —>a

Figure 1.30 : Influence de la température sur les spectres de diffraction des plans (200) d’'une éprouvette non déformée.

d’AM1 [16].
a';v ™ iy al:v iy
——— ——y
=[001]
x =[100]
y=[010]
\_v._/ I

a,>da, dot 0 <O
Plan atomique (200)

Figure 1.31 : Schéma des plans (200) dans une microstructure non déformée. Les plans passant par les précipités
conduisent a des pics de diffraction (200) pratiquement confondus, les couloirs étant fortement contraints par les
précipités. Les plans contenus dans les couloirs verticaux sont peu contraints horizontalement et ont un parameétre de

maille supérieur.

En conséquence, une décroissance algébrique ducdésgaramétrique avec la température est
observée dans les superalliages a désaccord paramétrique négatif par diffractométrie en laborato
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conventionnel [98] (Figure 1. 32) et par diffraction de rayons X en rayonnement synchrotron [5]. Elle es
tres faible a basse température et est attribuée a la différence entre les coefficients de dilatation thermic

des deux phases ; celui de la phas&tant plus élevé que celui de la phasda difference a, —a,
augmente en valeur absolue. Elle est suivie d’'une forte décroissance au-dessus de 900°C.
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Figure 1. 32 : Evolution du désaccord paramétrique du SRR99 non déformé avec la température [98].

La forte décroissance du désaccord paramétriquata température peut avoir deux origines :

- la différence entre les coefficients de dilatation thermique des deux phases provoque un
augmentation des contraintes de cohérence avec la température, qui finissent par étre relaxées
déformation plastiquEl6] ;

- la dissolution de la phagga partir de 950°C : les élémentsgénes tels que Al, Ti et Ta sont
mis en solution dans la phasgeet contribuent & augmenter son parametre de maille, tandis que la
composition de la phasg évolue peu avec la température [5,18]. La Figure 1.33 met en évidence la
corrélation entre le désaccord parameétrique et la fraction volumiggelaes MC-NG.
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Figure 1.33 : Corrélation entre I'évolution de la fraction volumique de phasg’ et I'écart paramétrique du MC-NG
avec la température [5]
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4.1.2- Influence de la température sur les désaccords paramétriqgues perpendiculaire
et paralléle apres mise en radeaux de la microstructure

Comme il a été vu au § 2.1.2, dans le cas d'un chargement en traction et d'un désaccor
paramétrique négatif, les dislocations se propageant dans les couloirs perpendiculaires a I'axe de tracti
relaxent les contraintes de cohérence aux interfdged.a microstructure mise en radeaux est anisotrope
et le désaccord paramétrique est différent dans les directions paralléle et perpendiculaire a I'axe ¢
traction [16,99,100].

Ce phénomeéne a été étudié sur cing éprouvettes ayant subi des traitements thermo-mécaniqt
différents, donnés Tableau 1.4 [99]. L'éprouvette R est une éprouvette de référence non déformée ay:e
des précipités en forme de cuboides. Les autres échantillons ont été sollicités en traction suivant I'a:
[001] et les radeaux de phagesont paralleles aux plans (001). Pour I'éprouvette S1 les couloirs
entourent toujours les radeaux, alors que la connexité a commence a s’inverser pour S2. Une inversi
topologique totale a eu lieu pour les éprouvettes TR1 et TR2.

La Figure 1.34 montre I'évolution des désaccords paramétrigue®t o, respectivement

perpendiculaire et paralléle a 'axe de traction en fonction de la température sur chaque microstructu
[99,100] . 0, est obtenu a partir des pics de diffraction (200)/(02@),eh partir des pics de diffraction

(002).Pour I'éprouvette R, le désaccord paramétrique est isotrope et diminue avec la température, tel i
détaillé au paragraphe précédent. Pour les 4 microstructures en radeaux, le désaccord paramétrique
sont caractere isotrop@,, est négatif et évolue peu avec la température en raison de la semi-cohérenc:
des radeaux avec les couloirs due aux réseaux stables de dislocations d'intéjfaess.positif a
température ambiante et diminue quand la température augmente pour devenir négatif a hau
température.

Sampl  Preoplales morphology  Tempembere (') Apphal stress {MPz)  Hesullan) deformabion (%) Dueraben of treatmend (k)

B cubaoads 16150} 14
| s a5 250 1.5

- mafls 1050 15i 1033 118
TE]1 18 101N 251 K| 4.3
TR2 dhslorisad rafls 106K} 1460 412 WIS

Tableau 1.4 : Description des éprouvetted AM1 avec leur histoire thermo-mécanique et la micostructure qui en

résulte.
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Figure 1.34 : Evolution des désaccords paramétrique@_Ij et 5,, respectivement perpendiculaire et paralléle a I'axe de
traction [001] dans les échantillons d’AM1 du tableau 1.4 avec la températuf&6]. a) R, b) S1, ¢) R2, d) TR1, e) TR2.
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4.1.3- Influence de la température sur le désaccord paramétrique naturel

D’aprés [94], le désaccord paramétrique naturel peut se déduire des expériences présenté
au paragraphe précédent par la relation :
5:1 V5,,+2V o 1.1
1+v 1+v

en faisant I'hypothése simplificatrice de constantes d’élasticité identiques pour les deuxwpbsisies.
coefficient de Poisson.

Cette relation a été appliquée aux échantillons S1 et S2 reportés Figure 1. 35(a) et le résultat pa
O est présenté Figure 1. 35(b) pour 0,42. Bien que les conditions de mise en radeaux pour chacun des
essais ne soient pas les mémes et que les valeurs des désaccords paramétriques perpendiculair
paralléle soient différents, les valeurs obtenues @paont identiques pour les deux échantillons a toutes
températures. Ce résultat sera utilisé comme valeur du désaccord paramétrique naturel aux températt
des essais de fluage présentés dans les chapitres 3 et 4.

S(109) 50109
5 - 0 -

-5 T T T T -4 T T T T T

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

@ (0
Figure 1. 35 : Evolution avec la température d’AM1 :
(a) des désaccords paramétriques parallele et perpendiculaire présentés dans la Figure 1.34 : 1- correspond a I'essai S1
et 2 a I'essai S2
(b) du désaccord naturel déduit de la figure (a) et de la relation 1.1

4.2- Influence de la contrainte

4.2.1- Variations des contraintes de Von Mises dans chaque phase au cours d’'un essai
isotherme a contrainte appliquée variable

A partir des valeurs du désaccord paramétrique naturel (Figure 1. 35 (b)) et perpendiculaire
mesuréin situ par diffraction de rayons X au cours d’'un essai isotherme a contrainte variable sur une
microstructure préalablement mise en radeaux, Jaajussont déterminé la contrainte de Von Mises
dans chaque phase [101]. Leur résultat est présenté Figure 1. 36. La contrainte appliquée est représel
par un trait continu ; le chargement s’effectue par paliers de contrainte croissants de 0 a 300 MPa pt
décroissants jusqu’a 0.

A linstant initial, les contraintes dans chaque phase ne sont pas nulles puisque le désaccol

perpendiculaired, est différent du désaccord paramétrique natareElles évoluent ensuite de la méme

maniere tant que la valeur de la contrainte appliquée est inférieure a 120 MPa. Au-dela de cette valeur
contrainte de Von Miseg dans la phasg augmente plus rapidement gu’initialementcet celle dans
la phasey, reste quasiment constante et égale a une contrainte seuil. Le saut de contrainte lors de chac
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palier induit un saut pour la contrainte de Von Mises de chaque phase, suivi ensuite d’'une relaxation da
les couloirsy et d’'une augmentation dans les radegude désaccord paramétrique, diminue.

A0

iMPa) ||

204 =

Time {g)
T T T 1
o 10000 20000 20000 40000

Figure 1. 36 : Variation en fonction du temps des contraintes de Von Mises dans les radegufdlosanges pleins) des
couloirs y (losanges creux) et de la contrainte appliquée donnée comme référence (ligne continue) [101], éprouvette
d’AM1

Pour les premiers paliers au cours de la décharge, la contraintg’ aiétsoit beaucoup plus
rapidement que dans la phase le désaccord paramétrigdle augmente. En deca de 150 MPa, les

contraintes dans chaque phase diminuent de fagon analogue : le désaccord paramétrimjue peu.

La contrainte seuil atteinte durant la montée en charge est la contrainte critique nécessaire po
faire glisser des dislocations dans les couloirs et laissant un segment de dislocation sur chaque interfe
vly'. Il se produit un transfert de contrainte de la phasers la phasg’ observable a la montée en
contrainte.

4.2.2- Evolution du désaccord paramétrique perpendiculaire en fonction de la contrainte
appliguée lors d’un essai isotherme

Jacqueset al. ont réalisé deux essais isothermes a 1080°C et a contraintes variables duran
lesquels ils ont mesuré les parametres de maille des deux phases par diffraction ¥igwsitul.37) et
déduit les valeurs du désaccord paramétrique en fonction de la contrainte appliquée (Figure 1.38) [91].

La microstructure a été mise en radeaux par une prédéformation a 1080°C et 150 MPa. Pol
'essai Figure 1.37 (a), I'échantillon a subi des sauts de contraintes allant de 0 a 150 MPa puis I:
contrainte a été abaissée sur deux paliers successifs 100 MPa et 50 MPa respectivement avant d’s
augmentée une derniere fois a 200 MPa. Pour cet essai, les parametres de maille ont été mesurés sui
la direction [100]. Pour l'essai Figure 1.37 (b), I'éprouvette a été sollicitée jusqu’'a 175 MPa puis
déchargée totalement avant de subir a nouveau une montée par paliers de contrainte, cette fois jusq
300 MPa. Les parametres de maille ont été mesurés dans ce cas dans la direction [001]. Les variations
J, mesurées sur la Figure 1.37 (a) et déduites de la Figure 1.37 (b) ont été reportés sur la Figure 1.38

fonction de la contrainte.
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Figure 1.37 : Evolution des parametres de maille dans les radeayx et les couloirsy (échelle a gauche) et de la
contrainte appliquée dans la direction [001] (ligne continue, échelle a droite) d’éprouvettes en AM1 [91]

(a) mesures suivant les plans (200).: cercles pleinsy’ : cercles ouverts,

(b) mesures suivant les plans (002) : losanges pleinsy’ : losange ouverts.
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Figure 1.38 : Variations du désaccord paramétriqueé_D en fonction de la contrainte appliquée. Mesure directe de

5,] [91] suivant [200] (cercles ouverts) ;JD déduit a partir des mesures suivant [002] (losanges pleins) [91]

D’aprés la Figure 1.38, le désaccord paramétrique perpendiculaire ne varie pas tant que |
contrainte appliquée est inférieure a la contrainte de mise en radeaux 150 MPa : le comportement
matériau est purement élastique. Lors de la mise en radeaux, la contrainte effective sur les dislocatio
dansy atteint une valeur d’équilibre égale a la frictmndansy. A la premiére décharge Figure 1.37 (b),
la contrainte effective devient négative a cause des contraintes internes mais reste inférieure en vale
absolue @y : aucun mouvement de dislocations en sens inverse n’est observé. A la deuxieme montée ¢
charge au-dela de 150 MPa, les coulgise déforment a nouveau plastiquement et un nouvel équilibre se
met en place a chaque palier.

En considérant le superalliage mis en radeaux comme un composite constitué d’'une superpositic
de couches de phasesty’, la contrainte dans la phage’exprime d’apres [101] sous la forme :

XE] (XVEj(l 1]

o=|>—|0,-0)+|1+|— | =—-—= ||, =K,(J; -I)+K,0 1.2
[ Jo (1o 25 - 2o = Kifo-0) koo,
avec K, etK,deux constantes a une température donnée qui dépendent des constantes élastique

o : contrainte dans la phage
o, : contrainte appliquée
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Lors de la montée en charge, la contrainte daateint une valeur seuil a chaque palier de
contrainte appliquéer, (84.2.1). Pouro constante, le désaccord paramétrique varie alors linéairement

avec la contrainte appliquée, comme observé Figure 1.38. Au cours de la montée en charge la densité
dislocations aux interfaces a augmenté, ainsi que la contrainte interne.

A la derniére décharge, le retour est d’abord élastique, sans mise en mouvement de dislocations
sens inverse et le désaccord paramétriqgue ne varie pas, jusqu’a ce que la contrainte effective devier
inférieure a e;. Le désaccord paramétrique augmente alors parallélement a la pente précédente et
largeur de I'hystérese correspond au double de la frictionylang 120 MPa.

Ce raisonnement néglige cependant la déformatigh de
4.3 Evolution de la largeur des pics de diffractions au cours du fluage

A partir des essais de fluage effectugssitu en rayonnement synchrotron, il est également
possible d’observer I'évolution des pics de diffractidacques et Bastif94] présentent deux essais de
fluage :

- le premier échantillon orienté suivant la réflexion (002) est chauffé a 1050°C et chargé &
150MPa. Apres 43h la température est augmentée afin d’obtenir une striction dans le temps alloué po
réaliser I'expérience ; le profil de I'’évolution des largeurs a mi hauteur, s, est tracé Figure 1.39 (a)

- le second orienté suivant la réflexion (200) est testé a 1080°C, 150MPa. La courbe de
fluage est présentée Figure 1.39 (c) ; le profil de I'évolution des largeurs a mi hauteur, s, est tracé Figu
1.39 (b).

Les mesures sont effectuées de maniére continue a des hauteurs différentes de I'éprouve
nommeées P1, P2, P3 et P4 : il s’en suit les différentes valeurs présentées sur les deux Figure 1.39 (a
(b).

Les largeurs des pics de diffraction suivant [0eP]g = [020] /[200], évoluent au cours du
fluage (Figure 1.39 (a) et (b)). Elles rendent compte de la distribution des paramétres de maille et donc «
désordre produit par les distributions de dislocations. La largeur des pics de diffraction de gamm
diminue au cours du stade | (rapidement pour le paramétre perpendiculaire a I'axe de sollicitation et plt
lentement pour le parametre paralléle), pour tendre vers une valeur minimale au cours du stade I, g
évolue peu au cours du temps. La largeur des pics de gamma prime en réflexion (002) augmen
légerement pendant la mise en radeaux puis décroit Iégérement durant le stade I, tandis qu'en réflexi
(200), la largeur des pics évolue peu. Durant le stade lll, les largeurs des pics de deux phases augmen
rapidement.

La décroissance initiale peut s'expliquer par un arrangement plus ordonné des dislocations at
interfaces et un nombre de dislocations fraiches arrivant aux interfaces au cours du temps qui dimini
avec la vitesse de déformation. Lorsque la vitesse augmente a nouveau au stade lll, les largeurs des |
augmentent également. Les auteurs montrent que les largeurs des pics dans les deux phases évol
linéairement I'une par rapport a l'autre durant tout le stade Il et suggerent que cette évolution ne dépe
pas des tailles caractéristiques de la microstructure (variation de la largeur des radeaux par maturation
cours du stade Il). Durant le stade I, le désordre da a I'évolution de la microstructure de cuboides al
radeaux prédomine. La différence entre les réflexions (002) et (200) pour gamma pendant la mise e
radeaux est due a l'existence des deux types de couloirs (perpendiculaires et paralleles a I'axe de tracti
qui se comportent differemment au début du fluage et dont la population paralléle disparait au début c
stade II.
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Figure 1.39 : Evolution des largeurs & mi hauteur des pics de diffraction de 'AM1 (a§j = [002] , (b)
g =[200] et (c) courbe de déformation plastique en fonction du temps = [200] ) pour un essai & 1050°C et

150MPa. [94]

Conclusion

Le travail, présenté par la suite, a pour objectif d’apporter des informations complémentaires au:
recherches des trente derniéres années sur les superalliages. Peu d’études ont été menées sur des
isothermes a hautes températures de 900°C a 1150°C a contrainte vaiiakieueDans le cadre de ce
travail ou le rayonnement synchrotron est utilisé, il est possible de connaitre les fractions volumiques ¢
la phasey’, les paramétres de maille de chaque phase d’en déduire les contraintes de Von Mises, le
contraintes transversales et les vitesses de déformation pour chaquen ®iasau cours de I'essai de

fluage.
D’aprés ce qui a été présenté, il est naturel de vouloir comprendre la nature du phénoméne

I'origine de la contrainte seuil dans la phaset s'il est possible de le confirmer a des températures
comprises entre 900°C et 1150°C. Ces observations menent aussi a d’autres questions sur les mécanis
mis en jeu, qui permettraient d’expliquer I'évolution des vitesses de déformation dans chacune des phas
y ety’ et donner les lois de comportement dans chaque phase.

Enfin, la variation des largeurs des pics de diffraction peut également étre analysée. Comme ct
fluctuations sont liées aux défauts dans le matériau, la question est de déterminer le lien avec la densité

défauts dans chaque phasety’ et aux interfaces/y’?
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Chapitre 2
Introduction

Ce chapitre est consacré a la présentation des différentes techniques expérimentales utilisées.
mesure des parametres de maille pour chaque phase d’'un échantillon en superalliage au cours d'un e:
mécanique a haute température est une donnée pouvant permettre de comprendre le comportemen
chaque phase mais elle est difficilement accessible a partir des instruments conventionnels de laboratol
Dans le chapitre précédent, il a ét¢é montré que ces parametres sont accessibles a l'aide de gra
instruments tel que le synchrotron. La premiére partie présente le principe des expéniesites
réalisées par diffraction de rayons X a haute énergie avec une description des lignes de lumiére,
diffractométre a trois cristaux (TCD) et de la machine de traction utilisée. Ces mesures sont couplées
des observationpost mortendes microstructures de déformation. La seconde partie est consacrée aux
caractérisations effectuées par Microscopie Electronique en Transmission (MET) et Microscopie
Electronique a Balayage (MEB).

1- Etudes «in situ » : Diffraction de rayons-X de haute énergie : diffractometre a
trois cristaux

Le rayonnement synchrotron n’est pas la seule source possible de rayons X, mais pour |'étude d
superalliages il possede des caractéristiques que les autres techniques de laboratoire ne permettent
d’obtenir [1-4]:

» une grande pénétration des rayons X dans le maténiautilisant des photons d'énergie élevée

(120 et 150 keV, soit une longueur d’oridele 0,01 nm a 0,008 nm) permettant d’effectuer des

observations par diffraction en transmission sur des échantillons épais (3-4 mm) de superalliag

(Figure 2.1). Les effets liés aux surfaces des échantillons sont donc réduits et l'influence d

l'oxydation ou des défauts de surface est minimisée ;

= un flux de photons élevé : la source de lumiéreclsyotron englobe plus de photons dans un

faisceau plus fin que les techniques conventionnelles : l'intensité du faisceau est 100 a 1000 foi

supérieure a celle d’'un appareil de laboratoire ;

= une précision dix fois meilleure a celle des nedri®];

= la possibilité d'expériencesin” situ”: lintensité extréme de la lumiére permettant des
acquisitions de données plus rapides que celles des techniques conventionnelles ;

=un essai non destructif: contrairement a d’autmesyens d’observation I'échantillon en
rayonnement synchrotron peut étre analysé directement sans traitement ni découpe.
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Figure 2.1 : Simulation avec le logiciel XOP de I'ESRF du pourcentage d'énergie transmis aprés passage a travers un
échantillon NisAl d’épaisseur 3,4mm.
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1.1- Description générale des lignes de lumieres (beamlines) et du diffractométre a trois cristaux
1.1.1- Lignes de lumiére (beamlines)
1.1.1.1- Description du synchrotron

Un synchrotron est une source de lumiere puissante qui permet d’explorer la matiére et d’obten
des informations sur la structure et les propriétés chimiques des matériaux au niveau atomique
moléculaire. Plus précisément, il s’agit d’'un accélérateur d’électrons destiné a produire un rayonneme
électromagnétique qui balaye le spectre de lumiere des infrarouges jusqu’aux rayons X. Les applicatiol
concernent tous les domaines scientifiques.

Le synchrotron est constitué d’'un ensemble de composants utilisés pour produire, canaliser ¢
maintenir un faisceau d’électrons a haute énergie (Figure 2.2).

Figure 2.2 : Schéma d’'un synchrotron (adapté d’un document SOLEIL), les zones numérotées sont détaillées dans le
texte :
1- Canon a électron et accélérateur linéaire (Linac) ;
2- Accélérateur circulaire (booster) ;
3- Anneau de stockage ;
4- Lignes de lumiéres ;
5- Partie avant de la ligne de lumiére ;
6- Cabine optique ;
7- Cabine d’expérience ;
8- Station de travail.
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Chapitre 2

1- Canon a électron et accélérateur linéaire (Linac)

Les électrons (parfois les positrons) sont produits par une cathode a haute tension sous vide
canon a électrons. lls sont ensuite accélérés et amenés a plusieurs milliers de keV dans 1
accélérateur linéaire (Linac)

2- Accélérateur circulaire (booster)

Le flux d’électrons est injecté dans un premier anneau. En général, cet anneau est composé
deux sections droites ou les électrons sont accélérés et jointes par des courbes semi-circulaires :
champ magnétique permet de courber la trajectoire des électrons. L’énergie des particules vena
du linac est de I'ordre de 0,1 GeV pour atteindre en sortie du booster quelques GeV.

3- Anneau de stockage

L’anneau de stockage est un long tube, pratiguement circulaire. Il est composé de sections droitt
et courbes, sous ultra-vide (<1Ba).

Le flux de particules injecté dans I'anneau de stockage a une durée de vie limitée de quelque
heures sous un vide poussé. La trajectoire d’'un faisceau d’électrons est courbée sous l'action
champs magnétiques puissants (1 a 2 T), les électrons perdent une partie de leur énergie
émettant des photons ; le rayonnement synchrotron est créé.

Différents types de dispositifs, constituent 'anneau qui comporte des parties rectilignes et de:
parties courbes.

Les parties courbes sont composées d’aimants de courbures qui permettent de boucler le flux s
lui-méme. De part et d’autre de ces aimants se trouvent des quadrupoles et sextupdles (Figure 2
groupes de quatre et six aimants respectivement disposés de facon a alterner les pdles magnétiq
nord et sud autour d'un axe) qui permettent de focaliser le faisceau (quelques centiemes
millimetre).

Figure 2.3 : Exemple d’'un sextup6le au premier plan et de deux quadrupdles au second plan de I'anneau de stockage
ELETTRA du Synchrotron de Trieste, Italy concus par Danfysik (www.danfysik.com).

Dans les premiers synchrotrons, seul le rayonnement produit par les aimants de courbures ét:
exploité. Pour améliorer I'intensité de la lumiére, d’autres dispositifs magnétiques ont été insére:
dans les parties droites de I'anneau d’ou leur appellation : « insertion device, ID ». La ou les
aimants de courbure ne font opérer qu’'un seul virage au faisceau d’électrons, les onduleurs
wigglers le font osciller un grand nombre de fois et, & chague ondulation, les électrons émetter
des photons.

4- Lignes de lumiére

Ce rayonnement synchrotron est dirigé vers des lignes de lumiére (beamlines en anglais
disposées tout autour de I'anneau, sachant que chaque ligne est spécialisée suivant la technic
utilisée (longueurs d’onde) et le domaine de recherche. Ce sont des installations d’'une vingtain
de métres de long en moyenne.
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Les lignes de lumiéres peuvent étre décomposées en quatre zones principales :

- Partie avant liant 'anneau a la ligne de lumiére ;
- Cabine optique ;

- Cabine d’expérience ;

- Station de travail.

5- Partie avant de la ligne de lumiere

La partie avant de la ligne de lumiére, constituée d'une enceinte en plomb, est installée su
'anneau de stockage tangentiellement au rayonnement synchrotron. Elle permet de controéler |
position du rayonnement, de s’éloigner le plus possible de la source de chaleur due a
rayonnement, de protéger la ligne de lumiere si jamais une fuite a lieu et permet d’accéder a |
cabine optique en toute sécurité.

6- Cabine optique

La maitrise de la trajectoire d'un faisceau polychromatique demande de nombreux outils. Ur
monochromateur est d’abord placé a la sortie du faisceau. Le faisceau monochromatique est pl
facile a manipuler. La longueur d’onde de travail est sélectionnée dans la cabine optique a l'aid
de fentes, d’'un monochromateur et de miroirs et le faisceau est concentré sur I'échantillon. PoL
ne pas perdre d’intensité, la déviation du faisceau est réalisée par des miroirs a réflexion totals
Toutefois, les angles de réflexion doivent étre trés faibles (inférieurs au degré), sinon les photon
traversent la matiere sans étre réfléchis. C’est pourquoi les lignes de lumieres sont tres longues.

7- Cabine d’expérience

Cette seconde cabine contient 'équipement expérimental. Aprés sélection des longueurs d’ond
le faisceau est focalisé sur I'échantillon. L'éprouvette est placée sur un goniometre, entourée d
détecteurs pour enregistrer les données fournies quand le rayon de haute énergie vient le frapper

8- Station de travail
Les informations sont recueillies et traitées dans la station travail.
L'étude du superalliage AM1 par la méthode de la diffraction a trois cristaux (TCD: 1

monochromateur, le monocristal a analyser et 1 monocristal analyseur) a pu étre effectuée a Hambourg
Allemagne a DESY (Deutsches Elektronen-Synchrotron) HASYLAB (Figure 2.4) sur la ligne BW5 de
Doris Ill (Figure 2.5) ainsi qu’a Grenoble, a 'TESRF (European Synchrotron Radiation Facility, Figure
2.6) sur la ligne ID15A.

1.1.1.2- LigneBW5 de DESY HASYLAB

P
......

Figure 2.4 : Doris I, anneau de 289 metres de circonférence et 31 lignes de lumiere

51



Chapitre 2

La ligne BW5 (Figure 2.5) est consacrée aux expériences
de diffraction dans le spectre des hautes énergies du rayonnement
synchrotron entre 60 et 150 keV et des longueurs d’onde
comprises entre 0,21.10 et 0,08. 13° m, longueurs d'onde
situées dans le domaine des rayons X durs [6E8] grande
profondeur de pénétration, associée a ces énergies, de l'ordre de
plusieurs millimetres a quelques centimetres, permet I'étude en
volume des matériaux. La station est équipée d'un diffractomeétre

. e trois axes (81.1.2).
Figure 2.5 : représentation 3D de la
ligne de lumiére de BW5

1.1.1.3- Ligne ID15A ESRF

A linstar de la ligne BWS5, la ligne ID15 est consacrée
aux expériences dans le domaine des hautes énergies [9,10].
La disposition de la ligne de lumiere est congue pour pouvoir
exploiter deux branches ID15A et ID15B indépendamment et
simultanément. La diffraction a trois cristaux s’effectue sur
ID15A. Le faisceau synchrotron d’'ID15A est dans la gamme
de 30-500keV. La configuration du monochromateur peut étre
facilement changée pour s’'adapter a une expérience
particuliere. Le faisceau synchrotron polychromatique, appelé
lumiere blanche, ou un rayonnement rendu monochromatique
peut étre utilisée indifferemment sur ID15A.

Figure 2.6 : Anneau de 'ESRF
circonférence 844 meétres

Cette ligne contient comme installations expérimentales :
- la diffraction d’énergie dispersive (EDD) ;
- la micro-tomographie rapide pour des essais in situ ;
- la micro-diffraction a haute énergie (HEMD) ;
- la diffraction in situ au diffractometre a trois cristaux (TCD, Triple Cristal Diffractometer).

1.1.2- Description générale de l'instrumentation du diffractometre a trois cristaux

(TCD)

Comme il a été mentionné précédemment, les expériences ont été réalisées sur les lignes ha
énergie BW5 a HASYLAB (DESY, Hambourg) et ID15A a I'ESRF (Grenoble). Les mesures ont été
acquises a l'aide d’un diffractometre trois axes sous des énergies de 120k&\0(nm) a HASYLAB
et 150 keV X = 0,008 nm), a 'ESRF.

Les photons ayant ce niveau d'énesgat faiblement absorbés par la matiére et I'angIBrdgg
est faible ; les échantillons sont donc étudiés en transmission suivant la géométrie de Laue (Figure 2.7).

Toutes les considérations dans la conception d'un diffractometre a trois castayrchrotron
(Figure 2.7) sont les mémes qu’un diffractométre de laboratoire, excepté le fait que I'expérimentation s
fait a des longueurs d'ondes plus faibles et que les angles de Bragg sont donc petits (de l'ordre de u
quelques degrés). Le faisceau vient d’abord rencontrer le monochromateur M puis I'échantillon E
'analyseur Aet enfin le détecteur D orientables [9]. A hautergiee il est possible de travailler en
transmission et ainsi de réaliser des mesures moyennes sur un grand volume de I'éprouvette (0,1mm
0,5mm x 3,4mm) intégrant dendrites et espaces interdendritiques. De plus, au synchrotron, le fluw
important permet éventuellement I'acquisition rapide d’un spectre de diffraction (en 300 secondes). Cel
permet de suivre les phénomenes transitoires tels qu’une réponse a une charge ou une décharge.
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Figure 2.7 : Schéma du diffractomeétre a trois cristaux. Le monochromateur M, I'échantillon E, I'analyseur A et le

détecteur D avec les vecteurs inciderk; , diffracté par I'échantillon K, et diffracté par 'analyseur K,

1.1.2.1- Monochromateur et analyseur

Une analyse des réflexions (200) de I'échantillon est réalisée (avec un angle de Bragg de 1,32!
pour 150 keV a 'ESRF et un angle de 1,654° pour 120keV a HASYLAB a la température ambiante). Le
monochromateur, qui sélectionne la longueur d’onde particuliére désirée du faisceau polychromatique, €
un monocristal de silicium d’orientation (311), soit un angle de Bragg de 1,445° a 150 keV et 1,808° ¢
120 keV. L'analyseur situé apres I'échantillon (Figure 2.8) est un monocristal de silicium identique au
monochromateur. Ces cristaux sont montés sur des supports identiques avec des goniomeétres, le tout
sur des rails permettant des translations horizontales. Ce montage laisse la possibilité de changer aisén
de cristal et surtout de choisir le mode deux axes sans analyseur pour faire les réglages et trois axes p

une analyse plus fine.

Figure 2.8 : Photographie en premier plan de I'an

1.1.2.2- Détecteur

Le faisceau est diffracté par I'éprouvette et son intensité est mesurée par le détecteur e

alyseur en Si, derriére la machine de traction

Germanium Canberra (avec une épaisseur du cristal de 15 mm et 25,5 mm de diametre) [7].

Le germanium est utilisé comme détecteur, car il seshi-conducteur les rayons X ont la

propriété d’exciter les électrons des atomes du cristal semi-conducteur et donc de générer des paires
charges électron-trou. Par exemple, a une température de 0 K il faut une énergie de I'ordre de 0,75 ¢
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pour conférer a un électron assez d’énergie pour passer dans la bande de conduction, laissant un trou c
la bande de valence. L’électron est alors libre de se déplacer dans la bande de conduction qui était vi
De méme les trous, ainsi formés, permettent le déplacement de proche en proche des électrons dan
bande de valence. Ce mouvement électrons-trous crée un courant qui peut étre mesuré.

Pour réduire I'agitation thermique, le détecteur au germanium est donc refroidi avec de l'azote
liquide lors de notre expérience. Grace a un dispositif électronique le courant est transformé en pic c
tension et permet d’enregistrer le nombre de photons par seconde.

Le comptagepeut étre fait directement aprés I'échantillon (endsn deux axes) ou apres
I'analyseur (en mode trois axes). Un bruit de fond inférieur & 1 coup par seconde est observeé [7].

1.1.3- Principe de fonctionnement et intérét du diffractometre a trois cristaux (TCD)

L’expérience est basée surlta de Bragg. Une famille de plans cristallins paralléles (h k I) et
équidistants est en position de diffraction, si les plans font un ahgblvec le faisceau X
monochromatique incident de longueur d’oigdeui vérifie la relation de Bragg (Figure 2.9) :

2d,,,Sin@ = A
ou les indices de Miller h, k et | des plans diffractant sont premiers entre dyxest la distance inter-
réticulaire des plans (h k I). Il suffit donc de mesurer précisément I'angle de Bragg pour connaitre |
parametre de maille.

Figure 2.9 : Schéma de la diffraction d’un faisceau monochromatique par une famille de plans paralléles, conduisant a
la loi de Bragg

Il faut remarquer des a présent, en considérant que le faisceau est parfaitement monochromatiq
que :

e tanH—

Pour des angles de Bragg petitsptgst egalement faible et la sensibilité aux variations de parametre de
maille sera faible. Il faut mettre en oceuvre une méthode de mesure permettant de surmonter ce
difficulté.

Dans cette patrtie, il est montré comment I'ajout d’un troisieme cristal (analyseur) permet d’obtenir de
maniére plus fine des distributions de paramétres de maille. Cette méthode a trois cristaux a déja ¢
utilisée sur les semiconducteurs dans des laboratoires conventionnels [11-13] et son utilisation s’e
ensuite répandue au synchrotron. La construction d’Ewald est détaillée sur un exemple simple ava
d’étre utilisée pour détailler I'emploi du TCD pour le mode deux cristaux et trois cristaux.

1.1.3.1- Généralité sur la construction d’Ewald

Par construction, la sphére dite « sphere d’Ewald », est placée au centre du cristal avec un ray:
R=1/A (Figure 2.10. Le cristal diffracteur placé au centre recoit le faisceau incident qui traverse la
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sphére en O, de vecteur d’onke. Si le vecteurg = , tel que kd est une direction de diffraction,

I_<.c| B lzi
A
alors M est un nceud du réseau réciproque construit avec le point O comme origine.

Avec un cristal orienté de maniére aléatoire, il n’y a en général pas de rayon diffracté. Il faut
tourner le cristal pour amener un noeud du réseau réciproque sur la sphere. Lors de la rotation du cristal
réseau réciprogue tourne autour du point O. Les directions de diffraction possibles sont les directior
définies par les droites joignant le cristal aux nceuds du réseau réciproque qui sont situés sur la sph

d’Ewald.
Sphére d'Ewald

k, Cristal © / @

Origine du Réseau
Réciproque

Figure 2.10 : Construction de la sphére d’Ewald

La direction du vectelg est associée a l'orientation des plans réticulaires tandis que le module du vecteu
g est associé a la distance entre les plans réticulaires.

1.1.3.2- Mode deux axes :

La Figure 2.11 présente une structure réciproque bidimensionnelle réalisée par diffraction X dans u
mode de type double cristal.

En admettant que I'optique d’entrée soit parfaite (onde monochromatique parfaite), il n'y a qu’un
seul vecteur d’onde incident. La diffraction du cristal réel, qui n'est pas parfait, n’est pas un point mais
une tache (Figure 2.11). Cet élargissement est d0 aux distorsions du réseau cristallin, aux variations
paramétre de maille, a la forme et a la dimension du cristal. En tournant I'’échantillon, l'intensité ser:
diffractée sur tout un arc de la sphere d’Ewald, le pic de diffraction sera large et la mesure de I'angle c
Bragg peu précise. Cet effet est particulierement important dans les superalliages ou la mosaicité
cristal est importante (de l'ordre de 0,1 a 0,5 degré) et ne permet pas en mode double cristal de disting
les intensités diffractées par la phgst la phas¥'.
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Echantillon

Détecteur

@ Tache de diffraction de 1*échantillon

Részeau réciproque de I’ échantillon

Figure 2.11 : Construction d’Ewald en mode deux axes montre en jaune l'intensité diffractée sur tout un arc de la
sphére

La Figure 2.12 donne le schéma du TCD en mode deux axes et le spectre de diffraction obtent
en tournant I'échantillon, un pic large est observé qui correspond principalement a la distribution de
orientations des plans diffractant du matériau (mosaicité).

Partie

Optigue
puq iy

120KeV

KX Ao Mode deux axes

Echantillon
30000

Fentes Monochromateur
258000 4

20000

15000

Intensité

10000 |

5000 4

a}

29 3,1 3.3 angle (°) 3.9

Figure 2.12 : Diffractométre en mode deux axes avec le spectre [200] associé pour un superalliage aprés mise en
radeaux.
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1.1.3.3- Mode trois axes :

4D\é1’ecfeur

Echantillon

Py
Analysedr ~-
L 4

@® Tache de diffraction de I’ échantillon
Tache de diffraction échantillon-analyseur

Réseau réciproque respectivement de 1°échantillon et de I’analyseur

Figure 2.13 : Construction d’Ewald en mode trois axes pour le cas des structures réciproques a domaines
bidimensionnels

Pour déterminer la structure fine, il ne faut pas intégrer sur un arc de la sphére d’Ewald mais fair
une mesure sur un seul point du réseau réciproque. Cette sélection angulaire sur le faisceau diffracté
réalisée en mode trois cristaux par I'ajout de I'analyseur (Figure 2.13) qui est placé derriere I'échantillon
L’analyseur est un cristal quasi-parfait: seuls les rayons qui correspondent a l'angle de Bragg d
I'analyseur en sortie de I'échantillon sont détectés. Ainsi la mesure n’est plus faite sur un arc de la sphé
d’Ewald mais uniqguement sur un point. Il devient alors possible d’obtenir le spectre précis en tournant |
cristal analyseur.

Pour des photons de haute énergie (angles de Bragg petits), le mode trois cristaux permet
distinguer la diffraction des plans (200) de chacune des phases en tournant seulement I'analyseur. L
pics de diffractions correspondant a la phagelis a la phas¢ apparaissent successivement lors de la
rotation de I'analyseur (Figure 2.14 et Figure 2.15).
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Echantillon Analyseur
Fentes | Monochromateur

Figure 2.14 : Diffractométre en mode trois axes avec le spectre [200] associé a la diffraction de la phase
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Optique | . XA _--- >
Echantillon Analyseur
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Figure 2.15 : Diffractometre en mode trois axes avec le spectre [200] associé a la diffraction des phas¢s’
» Résolution

L'utilisation de cette méthodén situ en rayonnement synchrotron de haute énergie permet
d’enregistrer en 300 secondes environ un profil de diffraction. De plus, la contribution de I'instrument a

la largeur des pics étant dans ce cas inférieure a la seconde d’arc, cette méthode permet de mesurer
paramétres réticulaires avec une précision relative de quelgties 10
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> modes de mesure en diffraction trois axes

Partie
Optique

Mode trois axes
Faisceau s

polychromatique

Fentes

M

Mode deux axes
Figure 2.16 : Représentation réelle et dans I'espace réciproque du diffractometre a trois cristaux ou M, E, A et D
représente le monochromateur, I'échantillon, I'analyseur et le détecteur, avec les vecteurs incidéqt, diffracté par

I'échantillon K, , diffracté par I'analyseur K, .

Le vecteur de diffraction est défini pdy= Ra —IZe sur la Figure 2.16, dans le repére (x*,y*), les
étoiles indiquant gu'il s'agit des coordonnées dans le réseaux réciproques. Ce repere est défini par rapp

au repeére réel alors que le repekex, Ky*) est défini par rapport au vecteur radgjalw est I'angle de
rotation de I'échantillon et celui de I'analyseur [14].

. e 1= _ 2sin@
La norme du vecteur radig est défini comme swt|g| = S/; g ou 6=%

Avec les angles o, w, et x
=20
w=0
x=0-w

Figure 2.17 : Représentation dans I'espace réciproque du diffractométre a trois cristaux avec les angles
caractéristiques :

w: angle correspondant & la rotation de I'échantillon ;
o : angle correspondant a la rotation de I'analyseur ;
0 : angle de Bragg de I'’échantillon suivant (200) ;

w, : angle de projection du vecteurlze sur le repere K* ;
¥, - angle entre le repere lié au laboratoire (Ox*y*) et le repére (0RK ,*)

avec les vecteurs incidenk; , diffracté par I'échantillon K, , diffracté par I'analyseur K, et =k, —K,.
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Pour déterminer le vectew dans le repere (x*,y*) en fonction dket ) il faut remarquer que

x=0-a,dou:
Q=|@| —-siny _ 2sin@| sin(w-6)
Cosy A | cosw-6)

A partir de cette expression, si lors d'un balayage est toujours égal & (balayage
communement appedd 26 ), seule la composantg, varie ; le balayage est alors radial dans I'espace

réciproque (Figure 2.18). Sur la Figure 2.17, si seul I'anglrie, un arc de cercle centré sur l'origine
est décrit dans I'espace réciproque.

La variation du vecteulg , lorsqued et wvarient de maniere infinitésimale, s’exprime par
AG = 2| [s#h coaf—& ¥ co€ sinfp—6 PO+ sindcosiw—O0)Aw
9= Al [co8 cosp—-8 ) sird sinw—8 )N - sindsin(w—- 0)Aw

En utilisant les formules trigonométriques cost b ¥ coscod+ sinasinb et
sind— b ¥ cos sirb+ sinacosh I'expression précédente devient :

AG = 2| sinp— & NG+ sindcosw—O)Aw
9= A cosa\ @ - sindsin(w- 8)Aw

En se placant dans le repéke( K¥, , $gule la valeur devdevienta, le reste dans I'expression
de Ag ne change pas, d'ou :

g = E{sinH(Aa)— Aﬁ)}
Al cosAng
Et en remplacant les variations awes 26
Ag.. = l{sinH(ZAa)— Aa)}
PR cosiha

Remarque :
» Laréflexion est symétrique lorsque=6 eta-a =6.
 Les réflexions sont dites asymétriques lorsque le rayon d’incidence est oblique :
wa=0-¢ et a-a=6+¢, ou lorsque le rayon diffracté est oblique..=6+¢ et

a-a=6-¢, ou ¢ est 'amplitude de I'angle entre les plans diffractant et la surface
normale.

En effectuant un balayage appe®/26 tel que 2Aw =Aa, la composante suivanKx*
s'annule. Seule la composante suivéfyt* varie ; c’est un déplacement colinéairgjaCe balayage est

bien un balayage radial (Figure 2.18). D’autres types de balayage peuvent étre utilisés, comme p
exemple un balayage transverse. Il s’agit d'une mesure réaliéeanstant qui correspond a un

déplacement dans I'espace réciproque le long d'un arc de cercle tanggnfieiix* , soit pour des
faibles déplacements perpendiculaireg @igure 2.18).
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Balayage transverse
Aa=0

Balayage radial
ZAw=Ax

Figure 2.18 : Deux principaux balayages utilisés en diffraction trois cristaux.

1.1.4- Réglage du TCD (Three Crystals Diffractometer)

L’alignement d’un diffractométre a trois cristaux [15] repose sur les mémes principes qu’avec
deux cristaux. Les réglages sont facilités grace a l'utilisation d’'instruments commandés par ordinateu
Les étapes clés pour effectuer les ajustements sont :

- 'alignement du faisceau incident du monochromateur pour avoir un rayonnement qui passe
travers le second axe (Eéchantillon). Il s’agit de la méme procédure istle pour la diffraction a deux
axes,

- la rotation dd’échantillon avec le détecteur pour obtenir la pogizéro pour I'angle,

- lorientation de l'analyseur suivant le méme angle de Bragg que le monochromateur
indépendamment de I'axe du détecteur afin de localiser le pic de Bragg (Figure 2.7),

- 'optimisation de l'intensité du pic de Bragg en utilisant le tilt sur I'analyseur. Ceci est fait de
maniere itérative, en tournant et recentrant le pic de Bragg. Quand le maximum est atteint, I'analyseur €
correctement positionné avec les plans de Bragg paralléles au faisceau du monochromateur.

- un retour en mode deux axes, en translatant I'analyseur en dehors du champ du détectel
Ensuite il faut faire tourner le détecteur de deux fois I'angle de la réflexion de Bragg de I'échantillon
(Figure 2.17) et avoir un balayage radial. Pour améliorer le spectre, il est possible d’affiner les réglages ¢
jouant sur les autres angles afin d’avoir I'intensité maximale du pic de Bragg.

- le repositionnement de l'analyseur devant le détecteur et si nécessaire des derniers ajustements
I'analyseur pour obtenir le meilleur signal.

Comme l'expérimentation est effectuée aux petits angles, seule une rotation de I'analyseu
(équivalent a une rotatidit2 6 dans I'hypothese des petits angles) est effectuée lors des essais une fois
'ensemble ajusté.

1.1.5- Analyse des spectres de diffraction

Les spectres permettent d’accédesitu a la distribution des paramétres de maille dans chacune
des phases au cours d’'un essai de fluage a haute température.
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Intensité {200y

) (200)y
(020)y

10000

1 {coups {020)y

8000 A

G000 1

4000

2000 4

0 v v v v v .
3225 323 3235 324 3245 325 3255

Figure 2.19 : Spectre de diffraction (200)/(020).

Les spectres de diffraction des plans (200) des phasies, tels que celui présenté Figure 2.19,
ont été obtenus par diffractométrie trois axes aux cours des essaisen rayonnement synchrotron, a
haute température (930-1150°C). Durant les essais, les positions et les formes geg Piévoluent
avec les caractéristiques microstructurales. Les mesures précises de leur position donnent acces
évolutions des parameétres de maille des deux phases dans le plan perpendiculaire a I'axe de tractior
permettent de déduire la déformation plastique et la vitesse de déformation plastique pour chacune ©
deux phases.

L’analyse de la forme des pics donne :
- le parametre statistique moyen correspondant au centre du pic ;
- la dispersion du parametre de maille due a la présence de défauts cristallins correspondant a la larg
du pic.

Habituellement, les fonctions utilisées pour ajuster la forme des pics sont des fonctions
analytiques gaussiennes, lorentziennes, Voigt ou pseudo-Voigt [16]. Cependant, en tracant I'intensité d
spectres obtenus lors des essais en échelle logarithmique, une linéarité est observée sur plusieurs or

de grandeurs (Figure 2.20). Ainsi, les pics ont été ajustés empiriquement par une fonction exponentiel
de la forme suivante [17] :

Eq. 1
W q

a-a,] G
P@)=Aexpl+ 1—{—0)

A :intensité maximale atteinte par le pic (coups)

a, : parametre statistique moyerd(@e Bragg en degreés),

w :inverse de la pente,

B : courbure du sommet du pic comme l'illustre la Figure 2.20.

Il faut noter que les formes des pics principaux restent symétriques quel que soit le momer
d’acquisition au cours de I'essai.
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Figure 2.20 : Détermination des paramétre&,, w et pour ajuster la courbe ou I'ordonnée représentant l'intensité est
en échelle logarithmique.
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Figure 2.21 : ajustement des pics
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La Figure 2.21 montre I'ajustement des deux pics a partir de I'équation précédente utilisée pou
chaque phase. Chaque pic est ainsi défini avec quatre paramétrgs\Aetp) au lieu de cing dans le

cas d'une combinaison d’'une fonction Gaussienne avec une fonction Lorentzienne. Comme Jacques
Bastie[17] I'expliquent, tous les diffractogrammes sont définis avec deux ou troisPpi@igure 2.21).

Le troisieme pic, de faible intensité, a son maximum entre les deux autres pics principaux. Gnaupé
Herold et Reimerg18] ont suggéré que le pic nommgécorrespond a la contribution des coulojrs
perpendiculaires a I'axe de traction, et celui nonynést di majoritairement aux couloirs résiduels

Comme la déviation standard du nombre de Cdl(p’$) mesurée a la positioa; est proportionnelle a

[1(a,)]"*[17], les pics ont été ajustés pour minimiser I'erreur E :

I(ai)_zpj(aj

J

)|

%z[

@)

_]/2

avec n : le nombre de points mesurés pour s'assurer que les extrémités des courbes sont bien décrites
le procédé d’ajustement

Pour I'ensemble des courbes traitées, E a une valeur en générale inférieure a 2 pour tous |
ajustements effectués une fois le superalliage mis en radeaux.
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La position et la largeur des pics évoluent avec les conditions expérimentales (température
contrainte appliquée,...). L'angle, (206 de Bragg) donne accés aux valeurs des parameétres de maille

dans chacune des phases par la relation de Bragg :
a=_ 1
sin(a,/2)
et par différence entre les deux phases au désaccord paramétrique perpendiculaire a I'axe dg.traction

Quant a I'évolution des largeurs des pics au cours de 'essai, elle peut étre suivie via le paramét
w inverse de la pente : I'élargissement des pics augmente avec le parametre w, qui peut donc caracteéri
I'évolution de la concentration de défauts dans les deux phases.

De plus, I'aire d’'un pic de diffraction relatif a @phase est proportionnelle a sa quantité présente
dans le superalliage (cf Chapitre 3 §81.4.2). A partir de I'ajustement du spectre de diffraction, la fractior
volumiquef dey’ est déterminée en calculant I'aire sous les courbes, de la maniére suivante :

L
Ay+ Ay
avecAy et Ay'les aires sous les courbes respectivement desdaig¢’. Cette valeur sert a :

- déterminer la température réelle de I'échantillon par comparaison avec un étalonnage réalis

par Diologent [19] ;

- calculer les caractéristiques mécaniques dans chacune des deux phases prises séparément.

1.2- Machine d’essais mécanique a haute température

Une machine d’essais mécanique spécifique a été mise au point précédemment au cours de
thése de Vallino [20] au Laboratoire de Physique des Matériaux de I'Ecole de Mines de Nancy pou
réaliser les mesures décrites dans le 81.1. Elle est transportable, et transparente aux rayons X. Elle a
été utilisée sur la ligne ID19 de 'ESRF et a subi certaines modifications depuis sa conception pou
s’adapter aux lignes ID15 (ESRF) et BW5 de Doris 11l (DESY).

1.2.1- Caractéristique technique générale

Cette machine (Figure 2.22) d’essais mécaniques a été créée pour répondre a des criteres impo
par I'expérience et pour étre adaptée sur les lignes de hautes énergies des syncl8otrons
encombrement (88 80 cm?) et sa masse (120kg) ont donc été optimisés. L’ensemble a été concu pou
permettre une mise en place rapide sur les lignes (installation, accés a I'’échantillon, contrble et pilotac
par PC) afin d’optimiser le temps de faisceau.

Pour I'étude des superalliages et d’autres matériaux a haute limite d’élasticité, la machine es
équipée d’'un capteur de force d’'une capacité maximale de 5000 N. L’application de la contrainte peut ¢
faire en traction ou compression. De plus, un four en céramique équipé de 2 zones chauffantes par ef
joule permet d’exploiter une gamme de température allant de I'ambiante a 1200°C. Le tout peu
s'effectuer sous vide (10Pa) ou sous atmosphére controlée.
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Figure 2.22 : Photographie de la machine de traction installée sur la ligne de lumiere BW5 a Hambourg.
1.2.2- Descriptif
1.2.2.1- Dispositif mécanique d’application de la contrainte

Le banc de traction a été congu pour pouvoir étre installé tant horizontalement que verticalemen
afin d’observer différentes orientations (soit parallelement soit perpendiculairement a la traction). Dans |
cadre de cette thése, il est uniquement utilisé dans le sens vertical, c'est-a-dire pour observer |
parametres perpendiculairement a 'axe de traction. L’'ensemble est divisé en deux :

= une partie « externe » qui comprend le moteur et le dispositif d’application des contraintes,

* une partie « interne », enceinte a vide qui englobe le four et I'échantillon, le capteur de force e

les mors (image de gauche, Figure 2.22).

a- Partie externe
> Dispositif d’application de la contrainte et le moteur

Le dispositif mécanique permettant de charger mécaniquement un échantillon en traction ou e
compression est composé de deux poutres mobiles qui se déplacent par rapport a une poutre fixe.
moteur pas a pas transmet le mouvement de rotation & deux vis a recirculation de rouleaux dont les écre
sont logés dans la poutre fixe. L'ensemble mobile est composé de quatre roulements linéaires
déplacant sur des arbres rectifiés.

Il faut tout de méme vérifier I'alignement avant de faire un essai car le jeu des roulements peu
provoquer un décalage.

Le guidage de l'ensemble se fait sur 200 mm. Le moteur pas a pas permet d’obtenir ur
positionnement précis du mors mobile dans la gamme de vitessesrdmih a 30 mm/min.

» Mesures de la déformation

La mesure de déformation est effectuée par un LVDT (Linear Variable Differential Transformer)
qui suit le déplacement de la ligne d’amarrage. Le LVDT mesure la déformation totale :

AL = AI-machine + ALechantlllon )

A partir de la déformation totale, il est possible de déduire la déformation plasgigdans
I'éprouvette en prenant en compte les diverses réponses élastiques (Figure 2.23) ; celle de I'échantillc

mais aussi celle des mors et de la machine d’essais. Il faut donc soustraire a la déformat&y tatale
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déformation élastique de la machine et de I'éprouvgfteen faisant intervenir un module d’Young
apparent de 'ensemblg,

gpl = gtot - gel
avece, = E, 0 ou oest la contrainte appliquee.
. i . o(MPa)
Réponses élastiques 7300

200

100

]

temps
Figure 2.23 : Obtention de la déformation plastique a partir des mesures du LVDT.

Le LVDT a une étendue de mesure de 1000 pm muni d'une carte d’acquisition CAN
(Convertisseur Analogie Numérique) d’une résolution de 12 bit ce qui donne une résolution de 0,5 pm.

b- Partie interne
» Cellule de force

La cellule de force se trouve a l'intérieur de I'enceinte a vide. En effet, si celle-ci était située sur la
poutre de la partie externe qui subit la contrainte atmosphérique extérieure, il y aurait une différence c
pression. De plus, la pression dans I'enceinte a vide varie en fonction de la température et un étalonne
simple ne peut pas étre réalisé. Le mieux est donc d’avoir une différence de pression nulle. Ceci €
possible lorsque la poutre et la cellule sont toutes les deux a l'intérieur de I'enceinte a vide.

La cellule de force et un conditionneur de force sont utilisés pour mesurer les contraintes
appliguées a I'échantillon. Toutefois la cellule de force est trées sensible aux parasites électrique
nombreux dans ce contexte ou se trouvent des moteurs et autres machines électriques. Pour isc
complétement la cellule, I'enceinte a vide est mise a la terre pour jouer le role d'une cage de Faraday. L
cables utilisés sont blindés et leur tresse est reliée a la méme terre. Son principe de fonctionnement
basé sur le pont de Wheatstone [21].

> Mors

Les mors sont en TZM (alliage de Molybdendao 0,5Ti 0,1Zr) pour I'étude des superalliages. Ce
choix de matériau permet des essais a trés hautes températures. La machine d’essai mécanique peut
utilisée en traction comme en compression et pour d’autres matériaux tel que le silansce cas les
mors sont en graphite.

1.2.2.2- Four
Le four se trouve tout autour de I'échantillon. L'armatest constituée de stumatite (silicate
d'alumine : 55% de silice Si{)40% d’alumine AJOs, le reste étant composé d’'impuretés). Ce matériau

est facilement usinable aprés deux recuits (1050 et 1150°C) pendant plusieurs heures (méme proprié
gu’Al,O3) et posseéde une bonne résistance aux chocs thermiques.
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Il se décompose en trois parties :
- une partie fixe (centrale) avec des amenées de courant en Mo,
- deux parties évidées (capots) amovibles venant se fixer de part et d’autre de la partie centrale. C
capots supportent des résistors en carbone graphite (Figure 2.24).

Les résistors (Figure 2.24) sont réalisés a partir de plagues trés pures de carbone graphite fourn
par la Société Carbone Lorraine. Le but est d’optimiser la puissance de chauffage. Comme la longueur
résistor est limitée a la taille du capot (Figure 2.24), il a une forme en zigzag qui permet d’augmenter <
longueur, tout en diminuant la section de la résistance chauffante et ainsi de bien dimensionner le résist
La résistance obtenue est d’environ 2 ohms.

Ry "

I'"" i‘r—’ '

JLT.I’I |

——
Figure 2.24 : Capot avec les deux résistors apres utilisation

Le mode de chauffage s’effectue donc par effet Joule a partir de deux alimentations a courar
continu de 2,5 kW. Le travail se fait a puissance de chauffage constante, c'est-a-dire que de
thermocouples pilotent les alimentations.

Profil thermique du four :

La température est mesurée dans trois zones du four, au niveau des tétes des mors fixe et mobile
au milieu de I'échantillon, a l'aide de trois thermocouples K (Chromel / Alumel) dont le domaine de
travail est compris entre 200°C et 1200°C. A 1000°C, les thermocouples de 0,3mm gainés en Inconel 6f
(alliage Ni-Cr) se détériorant tres vite, ils ont été remplacés par des thermocouples de 0,5mm. A term
des thermocouples S (Platine-Rhodium(10%) / Platine ) seront utilisés.

Les gradients de températures a l'intérieur du four sont principalement dus a la conduction le lon
des mors et au rayonnement lorsque la température dépasse 600°C : il n'y a pas de convection
I'enceinte est sous vide.

Lors d’essais au synchrotron a haute température, des variations du paramétre de maille dues
gradient thermique sont observées a contrainte constante selon la hauteur dans I'échantillon comme
montre la Figure 2.25 (les températures sont déduites des fractions volumiques obtenues a partir de I'a
sous les courbes). Les mesures au rayonnement haute énergie sont effectuées au point le plus chaud,
a-dire la ou le parametre de maille est le plus élevé. Cette position correggmoaimativement au
milieu de I'éprouvette ce qui est en cohérence avec le profil attendu.
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Figure 2.25 : Exemple de profil de la température sur la hauteur de I'éprouvette au cours d’'un essai
1.2.2.3- Pompe a vide

La pompe a vide est un élément essentiel pour éviter 'oxydation de I'échantillon et la combustior
des résistors en carbone, qui ne peuvent fonctionner que sous vide ou atmosphere inerte, et obtenir
résultats fiables a haute température. Elle est connectée a I'enceinte par une des ouvertures latérales. C
un ensemble constitué d’une pompe a palettes et d’'une pompe turbomoléculaire qui permettent d’obter
respectivement un vide primaire (1Pa) en quelques minutes puis un vide secondaire de I'ordre de
10° Pa.

1.2.2.4- Systéme de refroidissement

En activant le four, 'ensemble du systéme est affecté par 'augmentation de tempEratffet,
laisser chauffer les poutres fixes ou mobiles pourrait impliquer :
* une diminution des contraintes maximales applicables a un échantillon,
* un changement de l'alignement de la machine,
* une diminution de la précision de la cellule de force directement en contact sur le mors
fixe.
De méme, un échauffement de I'enceinte a vide et des fenétres serait destructeur.

Ainsi, pour éviter une montée de température darsémble mécanique, les montants proches
du four constituent en réalité un systéme de refroidissement avec des tubes dans lesquels circule de I'e
Une partie de cette circulation refroidit la partie basse de I'ensemble (mors fixe, cellule de force...).

Pour refroidir I'enceinte et les fenétres, deux plagues en cuivre sont positionnées au-dessus et
dessous du four (Figure 2.26) avec une circulation d’eau, qui permettent d’intercepter le rayonnemel
thermique et de transférer la chaleur directement vers I'extérieur par l'intermédiaire du circuit de
refroidissement.
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Figure 2.26 : Fenétre avec différentes taille de hublots

A I'extérieur de la machine des ventilateurs ont été placés pour protéger les fenétres de destructic
par flambage. Pour faciliter 'accés du rayon lumineux a I'échantillon, le montage initial avait été modifié
en pratiquant des ouvertures de fenétres avec des hublots plus grands (Figure 2.26). Le but de ce
conception était de gagner du temps au synchrotron, en augmentant I'angle du faisceau et en facilite
ainsi les observations de I'échantillon. Pour ne pas risquer d’'endommager ces fenétres, une pente
montée en température de I'ordre de 5°C/min doit étre respectée. Malgré ces précautions les plus gran
fenétres se sont fissurées au cours de certains essais et les petits hublots ont du étre remis.

1.2.3- Description des éprouvettes et des prédéformations

L’ensemble des mesures réalisées en diffraction de rayons X de haute énergie I'ont été sur d
éprouvettes d’alliage AM1 apres mise en radeaux de la microstructure (stade Il du fluage).

1.2.3.1- Description des éprouvettes

Les éprouvettes utilisées pour les essais de fluage ont une partie utile cylindrique (Figure 2.27
terminée par deux tétes filetées qui permettent 'assemblage avec le dispositif de traction. Elles so
usinées dans des barreaux monocristallins d’orientation [001] de I'axe de traction. L’orientation [001] es
choisie car elle correspond a I'axe de sollicitation des aubes de turb@sesprouvettes subissent un
traitement thermique standard comme expliqué au chapitre 1 81.3, leur axe longitudinal est parallele
I'axe cristallographique [001]. Elles ont une longueur utde=27mm et de diamétreoB 3,4 mm, qui
répondent aux normes francaises.
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Figure 2.27 : Géométrie des éprouvettes utilisées

1.2.3.2- Procédure de préparation des essais

Afin de gagner du temps, et avant d’étre testés en rayomtesyiechrotron, les échantillons sont
pré-déformés au laboratoire. Ceci permet d’atteindre le début du stade Il de fluage et d’avoir une mise ¢
radeaux du superalliage :

pour la majorité des essais effectués a DESY, les échantillons ont été prédéformés en traction so
une contrainte de 100 a 150 MPa a 1080°C pendant de 24 h a 30 h.

pour ceux réalisés a 'ESRF et certains réalisés a DESY a plus haute température, les éprouvett
ont subit une contrainte de 80 a 100 MPa & 1120°C pendant 5 a 6 h (chapitre 3 tableau 3.1).
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2- Observationspost mortemet caractérisations

L'étude des deux phases du superalliage AM1 est complexe ; une seule technique d’investigatia
n'est donc pas suffisante pour expliquer les évolutions de la microstructure et des caractéristique
mécaniques du matériau. Ainsi, pour approfondir les données obtenues aux rayons X, un suivi C
I'échantillon a été effectué grace aoBservationgpost mortemau Microscope Electronique a Balayage
(MEB) et au Microscope Electronique a Transmission (MET).

Pour pouvoir observer au MEB et au MET les échantillons, ils ont d'abord été coupés en deuw
(avec une scie de précision BUELHER) perpendiculairement a I'axe de traction.

2.1- Microscope électronique a Balayage (MEB)

Aprés essais, pour vérifier la température mesurée, connaitre la morphologie des phases
connaitre la distance entre les dislocations d’interface, des observations au MEB suivies d’analys
d'images avec le logiciel Visil§gont été réalisées.

2.1.1 Préparation des échantillons

Pour déduire la température via la fraction de phasel connaitre la morphologie, une coupe
longitudinale parallelement a I'axe de traction a été réalisée sur I'ensemble des échantillons. Pot
observer les dislocations d’'interface une coupe transversale est plus adaptée.

Dans les deux cas, les échantillons ont été préalablement polis mécaniquement a I'aide de disqu
de carbure de silicium jusqu’a un grade 4000 puis avec un spray diamamt@s 1um pour obtenir
un poli miroir. Ensuite, ils ont subit une attague chimique par un mélange 66% HCI et 33YdHNO
dans 'eau, pendant quelques secondes. L'attaque est dite négative quandfagshakesoute (positive
si la phase est attaquée). L'attaque négative ne doit pas étre trop longue pour obtenir des information
microstructurales provenant d'une méme et unique surface, sans effets de topographie.

Pour observer les réseaux d’interfaghsaprés découpe suivant des plans proches de (001), une
attaque chimique prolongée a été pratiquée, afin de dissoudre laypbiafsre apparaitre les interfaces.
Pour les observations, un microscope équipé d’'un canon a émission de champ (MEB-FEG) JEOL JS
7000F, situé au Département de Physique et Mécanique des Matériaux de I'Institut P’ (UPR CNRS 334¢
a 'ENSMA (Poitiers), a été utilisé. Les observations ont toutes été réalisées en mode électron
secondaires avec une tension accélératrice de 25kV.

2.1.2- Analyse d'image

Le but des images prises au MEB est de mesurer des distributions de paramétres morphologiqu
(longueur, largeur, périmetre, surface, orientation...) caractérisant les radeaux de lg/ pdtakes
couloirs de matrice, mais aussi la fraction volumique des précipités assimilant, dans cette étude, les
fractions surfaciques eyl aux fractions volumiques. A l'aide du logiciel d’analyse d'image Visilog
est possible de déterminer 'ensemble de ces parametres (hypothése des radeaux de longueurs tres gra
devant leurs épaisseurs [19]). La séquence d’opérations suivante a été menée sur chacune des ime
observées :

» lissage des contours ;

e accentuation des contrastes pour mieux distinguer les précipités de la matrice ;

» seuillage semi manuel d’intensité lumineuse et binarisation de I'image ;

» érosion et reconstruction de l'image afin déliminer les petits précipités des couloirs de

matrice, précipités apparaissant dans les couloirs de la matrice sursaturée en &léments
géenes [22-25] lors du refroidissement de I'échantillon. Ces précipités ultrafins ne sont pas
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représentatifs de I'état microstructural lors de I'exposition a trés haute température et doiven
donc étre éliminés des images.

> La fraction surfaciquesf; de la phasg’ est déterminée en calculant le nombre de pixels occupés
par les précipitég
> La morphologie des radeaux est déterminée par la stéréologie, donnant la surface de chacune

particules (radeaux), leurs longueurs et épaisseurs maximale, minimale, moyenne ainsi que lel
périmeétre.

> La morphologie des couloirs est déterminée apres squelettisation et segmentation permetta
d’obtenir leurs contours puis leur longueur et largeur

Dans le but dobtenir une statistique, trois a quatre images ont été prises dans des zong
interdendritiques et dendritiques. Les valeurs de fraction surfacique données sont donc une moyenne
ces observations, lincertitude quant a elle représente I'écart entre cette moyenne et la valeur extréms
mesurée.

L’'analyse de la distribution de taille de cellules des réseaux de dislocation d’interface a été
réalisée manuellement a partir d’images réalisées a tres fort grandissement, supérieur ou égale a 50 C
Cette analyse, basée sur la topographie de surface des précipités résultant de l'interaction précipité:
réseaux de dislocations, est tres récente et n'a été rendue possible que part l'utilisation d’'images MEI
FEG [26,27]. Une micrographie illustrant cette topographie de surface est présentée en Figure 2.28.

NONE SEl  250kV X60,000 100nm WD 85mm

Figure 2.28 : Exemple de topographie de surface d’'un radeau de phagel’une éprouvette ayant été attaquée
chimiqguement aprés essai de fluage situ au synchrotron.

Les réseaux ont été analysés aléatoirement dans les zones dendritiques ou interdendritiques et
minimum de 200 mesures de « mailles » des réseaux de dislocations d’interface a été effectué sur cha
échantillon analysé, en sélectionnant les surfaces les plus planes dans le plan d’observation. |
morphologie des cellules n’étant pas forcément réguliere sous forme de carré, pentagone ou d’hexagc
telle qu'observée dans les articles [26,28,29], une moyenne de la plus petite dimension et de la pli
grande dimension de chaque maille a été effectuée. Les distributions ainsi obtenues des tailles des cellt
des réseaux de dislocations ont par la suite été modélisées par des lois log-normales.
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Les systemes de dislocations impliqués au cours du fluage sont étudiés par des observations
microscopie électronique en transmission (MR®%t mortemafin de caractériser les dislocations mises

en jeu au cours des essais et leurs densités.

2.2.1- Préparation des lames minces

a- Orientation Laue

Comme il a été remarqué au § 1.2.2.2, le four ayant un gradient thermique (la température est plt
élevée au centre), il en résulte que lors d’'un essai de fluage sur notre moyen d’essai, la partie la pl
sollicitée correspond au milieu de I'éprouvette. C’est cette partie qui est observée en rayonnemel
synchrotron. Cette zone a donc été découpée a la scie a fil pour pouvoir comparer et approfondir |

données des expérimentations in.situ

Figure 2.29 : Préparation de la partie centrale avant orientation au Laue.

Apres découpe, la partie centrale est ensuite collée sur une platine pour étre polie (Figure 2.29). L
polissage s’effectue a I'aide de disques de carbure de silicium d’abord au grade 600, puis aux grades 8
1000, 1200, 2400 et 4000. L’échantillon est ensuite placé sur un goniometre afin d’obtenir I'orientatior
suivant la rangée [01@Jar la méthode de Von Laue, comme le montre les&ig30 et Figure 2.31 :
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Figure 2.30 : Cliché Laue et sa projection stéréographique associée avant orientation de I'échantillon.
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Figure 2.31 : Cliché Laue et sa projection stéréographique aprés orientation de I'échantillon.

Les clichés de Laue sont pris sur une tranche perpendiculaire a I'axe de traction [001], celui-ci s
retrouve donc face a nous. Dans le cas proposé Figure 2.30, pour orienter I'échantillon, il faut le tourne
autour de I'axe [001] dans le sens anti-trigopnométrique de 42°. Apres rotation, on obtient I'orientatior
voulue sur la Figure 2.31.

Ensuite, I'échantillon est pivoté sur le goniometre de&féur de [010] pour mettre la direction
[102] verticale. L'éprouvette est découpée a la scie a fil suivant le plan (201) qui contient les direction:

[010] et [102] (Figure 2.32). Ce plan de coupe permet d’accéder au MET aux péles [filif]], [L10]
et [110] (Figure 2.33).

Figure 2.32 : Découpe a la scie a fil aprés orientation Laue.

b- Préparation des lames minces

Apres orientation par la méthode de Laue, les lames minces sont prélevées. Il faut en général |
redimensionner pour gqu’elles puissent entrer dans le porte échantillon du MET. La longueur maximale d
la surface observée ne doit ni dépasser 3mm ni étre inférieure a 2,5mm. Ensuite, les lames minces s
polies mécaniguement comme précédemment au papier de carbure de silicium SiC jusqu{an50-60
d’épaisseur. Apres différents tests, deux feutres tissés « VerduTex soie résistante », enduits de pate a t
d’alumine de granulométrie 3 etuin, ont été choisis pour effectuer la fin du polissage et obtenir un poli
miroir.

L’amincissement final a été réalisé par bombardement ionique d’argon a l'aide d’'un PIPS Gatar
(Precision lon Polishing System). Les conditions opératoires sont effectuées sous une tension de 5 k¢
jusqu’a l'obtention d’un petit trou, les canons étant orientés a + 10°, c'est-a-dire qu'un des faisceau
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d’ions frappe la lame mince dans sa partie supérieure tandis que le second agit sur la partie inférieu
Ensuite la tension est diminuée a 3 keV et toutes les demi-heures, I'angle des canons est diminué de
jusqu’a une incidence rasante de 5°.

2.2.2- Observations

L’appareil utilisé est un microscope Philips CM 200 sous une tension d’acceélération de 200 kV.
Le porte échantillon possede deux axes de rotation (tilts) perpendiculaires pouvant tourner decat 45° en
et de + 30° ey (Figure 2.33). Les lames sont positionnées sur le porte objet pour que I'axe de rotatior
selon a corresponde a l'axeontenu par les plans (100) et (101)[etourne lui autour d'un axe
perpendiculaire passant a proximité du plan (201). Ceci limite les observations a l'intérieur du rectangl
en noir sur la projection stéréographique.

Figure 2.33 : Projection stéréographie de la zone accessible au microscope électronique a transmission

Les observations ont été effectuées en mode 2 ondes ; par cette méthode un seul vecteur
diffraction ¢est sélectionné. Deux taches sont présentes sur le réseau réciproque, il s’agit du faisce:

transmis et du faisceau diffragé Les images ont été realisées soit en champ clair c'est-a-dire que

'image est réalisée avec le faisceau incident direct, qui traverse la lame mince sans déviation, soit ¢
champ sombre quand I'image est réalisée avec le faisceau diffracté.

2.2.3- Mesures des distances entre les dislocations aux interfaces

Les distances entre les dislocations aux interfaces peuvent étre mesurées avec des clichés M
méme si les lames n'ont pas été découpées suivant un plan parallele aux dislocations contenues
I'interface. La Figure 2.34 A reproduit la projection stéréographique de la zone accessible au MET ave
des lames coupées suivant le plan (201). Le plan (001) perpendiculaire a I'axe de traction contient Ie
dislocations d’interface. Le plan le plus proche accessible au MET est le plan (101) (Figure 2.34 B). Pol
passer du plan (001) perpendiculaire a I'axe de traction au plan (101), il faut effectuer une rotation de 4
autour de I'axe [010] : les distances suivant cette direction [010] ne varient pas au cours de la rotatic
(Figure 2.34 C). La longueur c des cellules d’'un réseau de dislocations d’interface est relevée sur le clicl
MET (Figure 2.34 C) suivant la direction [010] invariante. Les lignes de dislocations glissent suivant les
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plans {111} et sont donc observables aux intersections des plans (001) et {111} suivant les rangées [L1
ou [110] : la valeur geye €St Obtenue en multipliant la mesure ¢ par cos 45° (Figure 2.34 C).

Projection des dislocations
suivant le plan (101} [101]
[001]
[010]
Interface y/y’
[100]
B
L & \
Réseau de dislocations Observation au MET 1
dans le plan (001) suivant {101)
[010] [010] A Zone observable au MET
[001] / [101]
G [100] [100]

Figure 2.34 : Méthode d’évaluation des distances entre dislocations a l'interfagh’ :
A- Stéréographie montrant la zone observable au MET avec un plan de coupe (201) et le plan
d'interface y/y’ (001) dans lequel sont contenues les dislocations d’interface ;

B- Représentation de deux familles de dislocations aux interfacgy’ de vecteur ligne de typefl10] et

[110] sur l'interface (001) et projection de la famille de vecteur ligne [110] sur le plan (101), le plus proche du plan

(001) accessible au MET ;
C- Observation de deux familles suivant le plan d’interface (001) et suivant (101) , mise en valeur de la
direction [010] suivant laquelle les distances sont invariantes.

Conclusion

La diffraction de rayons X en rayonnement synchrotron permet de méesgitrl’évolution des
parametres de maille des phase®t y d'un superalliage au cours d'un essai de fluage a haute
température apres traitement de mise en radeaux. Une machine transportable d’essai mécanique a hi
température et munie d’'une enceinte sous vide a été spécialement développée pour étre installée sur
lignes de lumiere de 'ESRF et de DESY. L'utilisation de la diffractométrie a trois cristaux permet une
mesure des paramétres cristallins avec une précisiori-de 10

L’analyse des pics de diffraction (200)/(020) fournit, pour chaque phase, le paramétre de maille
moyen dans la direction [100], le désaccord paramétrique perpendiculaire, la fraction volumique (qu
permet également d’estimer la température d’essai) et la largeur des pics reliée aux densités de défauts
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Les mesurem situ sont complétées par des analysest mortermrau MEB et au MET, permettant
de mesurer les fractions de chaque phase, la morphologie de la microstructure, de caractériser |
dislocations et de mesurer leurs densités, notamment aux interfaces y/

L’ensemble des résultats obtenus par ces techniques sont présentés dans le chapitre suivant.
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Introduction

L'intérét de cette étude réalisée en grande partie en rayonnement synchrositinest de
pouvoir connaitre les caractéristiques du matériau dans sa globalité mais aussi dans chacune des phi
séparément. L'objectif final est de pouvoir construire une loi de comportement plastique pour chaqu
phasey ety’, prenant en compte la microstructure. Afin de modéliser le comportement du superalliage
AM1 au cours du stade Il du fluage aprés mise en radeaux, il est nécessaire de pouvoir mesurer
estimer les contraintes, les vitesses de déformation, ainsi que les densités de dislocations dans cha
phase. Ces mesures peuvent étre réalisées par diffractiositd combinées a des observations au MET
et au MEBpost mortem

L'ensemble des mesures obtenues avec I'expérimentiatisitu est d’abord présenté dans ce
chapitre, a partir desquelles il est possible de déterminer: la fraction volumique, le désaccor
paramétrique, les modules d’Young, les contraintes de Von Mises et les déformations plastiques au cot
de l'essai de fluage. Un exemple de dépouillement des données brutes est détaillé pour un essai
particulier. Ensuite, la caractérisatippst mortempar microscopie électronique compléte les premiers
résultats avec la description générale de la morphologie. La microstructure de déformation peut ét
déterminée par les densités de dislocations aux interfaces et dans lg’'pEag®m, une synthese est
proposée combinant les résultamsitu et post mortensur 'ensemble des essais.

1- Comportement de ’AM1 a haute température sous contrainte variable :
expérimentationin situ en rayonnement synchrotron

1.1- Introduction

Ce travalil est centré sur le stade Il, apres mise en radeaux du superalliage AM1. Il constitue |
majeure partie de la durée de vie en fluage (chapitre 1). L'observation de 'AM1 aprés coalescenc
orientée permet aussi de simplifier 'analyse des données obtenues aux rayons X puisque les spectres
deux pics distincts pour chaque phase et il devient inutile de faire une déconvolution [1,2]. De plus, cett
configuration peut étre approchée par un modele en série ou les ratdetaruloirsy sont superposés
couche par couche. Le modeéle met en valeur les grandeurs qui doivent étre évaluées pour accéder |
contraintes principales et celles de Von Mises, liées aux déformations et vitesses de déformatior
plastiques.

Les essais de fluage ont pour objectif de déterminer de fagon globale la variation de I'allongemer
relatif ((%)) d’un échantillon soumis a une contrainte de traction a différentes températures et er
fonction du temps. Le rayonnement synchrotron permet d’accéder a d’autres valeurs, notamment
paramétre de maille moyen pour chacune des phases et d’autres caractéristiques spécifiques pour che
phase liée a la forme du spectre de diffraction.

Les échantillons, qui ont subi préalablement une pré-déformation (chapitre 2) pour la mise el
radeaux, sont soumis a une succession de sollicitations (Figure 8itl)sous rayonnement synchrotron.
La Figure 3.1 donne une vision globale d’'un essai type.
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A0, T
temps'
Eresieemmation au eboretole Tests isothermes (de 950°C & 1150°C) in sifu
jusquau début du stade Il sous contrainte variable

mise en radeaux
Figure 3.1: Présentation générale des essais

Les mesures des parameétres de maille, selon les rangées [100] ou [010] sont effectuées dans
plan de base Oxy, soit le plan (001) perpendiculaire a I'axe de traction [001] (Figure 3.2). Il est alor:
possible d’en déduire le désaccord paramétrique perpendicyarere les deux phasg&tycubiques :

_ (aD _aD)
o, =2+~ _
0 ra (3.1)

[00111

Axe de traction | 3 EEE

[ 1| i "
N[ e I

ay

[001]

’lllllll %‘S(nnz)

[010] LA X Par convention:

S 0w =5

l 5(200) = 5(020) =d;

Figure 3.2 : Orientations des éprouvettes d'essais de fluage. Notations des désaccords paramétriques paralléle et
perpendiculaire.

[100]

A partir de ces valeurs, il est possible de déterminer :
- les relations contraintes — déformations élastiques et les expressions des déformations e

fonction du désaccord paramétrique ;
- leurs modules d’Young, connaissant leur fraction volumique, déterminée a partir des aires

sous les pics de diffraction ;
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- les contraintes de Von Mises ;
- la déformation plastique et la vitesse de déformation plastique en fonction de la variation du
désaccord paramétrique.
Ces grandeurs sont estimées en approchant la microstructure par un modéle en série.

1.2- Présentation du modele en série

1.2.1- Description du modéle

Durant I'essai, I'éprouvette d’AM1 est soumise a un chargement suivant I'axe Oz = [001]. Aprés
mise en radeaux, le superalliage peut étre assimilé a un composite en couches superposéey éé phase:

v’ [3] (Figure 3.3), respectivement d’épaisseurs constay(tks) etnf, oun est la longueur d’'onde de la
structure en radeaux et f la fraction volumique/de

Axe de traction

¥

Il

L 7(1- 1)
nf

z

p—
)

i P

|

1

Figure 3.3 : Configuration des phasey ety mises en radeaux équivalente a un matériau composite en couches
superposeées.

Par hypothése, le coefficient de Poisson est pris identique pour les deux phases, leur
compositions chimiques étant proches. Sa valeur est estimée a 0,42 [4] (valeur utilisée quelle que soit
température dans cette étude).

Les phasey ety ont des structures cubiques ; I'axe Oz, sur lequel est appliqué la contrainte de
traction o, possede une symétrie d’ordre 4 qui est conservée au cours de I'essai de fluage : toutes |
grandeurs dans les directions transversales Ox=[100] et Oy=[010] du plan (001) perpendiculaire a C
restent les mémes, par exemple :

anzaOy:aEI et aOz :a//
1.2.2- Détermination des contraintes de Von Mises
« Contraintes et déformations

» Dans I'hypothése du modéle composite en série, la contrainte de traction appligate
constante en tout point du matériau et dans chacune des deux phases :

g,=0,=0, (3.2)

» Compte tenu des symétries, les contraintes sont isotropes dans Oxy, le plan (001) :
ox=0, e o, =0, (3.3)
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o,,=0,,=0 (3.4)
ainsi que les déformations élastiques
el _ A€l el aiél
Ex =&y et £5,=¢Y, (3.5)
8l _ €l
&y =E%=0 (3.6)

»  Le bord de I'échantillon est une surface libre donc la somme des forces qui s’applique sur
la surface est nulle. En écrivant, I'équilibre global d’'une moitié d’éprouvette (Figure 3.4), il vient :

F=[ods=0,, .S+, S=0 3.7)
avec S : la surface libre de la phas& =1,,7@Q- ) (3.8)
S’ : la surface de la phage S'=1//f (3.9

|, : largueur de I'échantillon.

Surface libre de I'éprouvette

Figure 3.4 : Condition d’'équilibre global a la surface de I'éprouvette.

A partir des équation8.7), (3.8) et(3.9), il vient :

A-f)o, + o', =0 = o', :@@X (3.10)

» Relation entre le désaccord paramétriquest les déformations perpendiculaires a I'axe
traction :

Le désaccord paramétrique naturel s’écrit :

aota,
Selon les équations (3.1) et (3.11) :
5 -&= 2{(%—%) _ (a:o_ao)} (3.12)
aptay aptay
D’autre part :
£ -5 {a'ﬂ.‘a"’J —[au ‘a"j ©19
a, N

Les différences et variations relatives des parametres de maille étant négligeables devant leurs valeurs
absolues les relatiorf8.12) et (3.13)conduisent au premier ordre a :

él él
Exx Ex = 5III -0 (3.14)
* Relations liant les déformations et les contraintes

» Laloi de Hooke donne pour les allongements transverses :

Exe = é[a-xx —v(o,,+ 0’22)] (3.15)
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et avec les relations (2) et (3) :

£d = é[(l— v)o,, —va,] (3.16)
De méme pour la phase:

£ = [(1 v)a', ~va,] (3.17)
Et en introduisant la relation (10)

e :_{(1 v)—= (f ) O, vaa} (3.18)

» Les allongements suivant Oz s’écrivent :
a_1

£, = —[aa -2vo,, (3.19)

£ = —[J - o', (3.20)
Et avec la relation (10) :

£ = 1 o, - 2|/M0'XX (3.21)

E' f

» Contraintes perpendiculaires a I'axe de traction dans chaque phase

» Contrainte suivant Ox ou Oy dans la phasg

En introduisant les expressiorf3.16) et (3.18) dans la relation(3.14) la relation entre la
différence de désaccords paramétriques et les contraintes devient :

0 ,—0= —{(1 V) (f ) O, —Vaa} —é[(l—l/)aXx - VO'a] (3.22)
Alors la contrainta,y S’écrit :
Oy = : ~fEE (0,-0)+ [i —ijvaa (3.23)
@-v)| a- HE+ fE' E E
En notant :
_ E'f
= : (3.24)
E@l-f)+E'f

I'expression dev, devient :

o, = —( (1{E V)J{(O'D -0)+ (% - éjvaa} (3.25)

» Contrainte suivant Ox ou Oy dans la phase’y
En injectant la relatiofB3.10)dans(3.25), d'«S'écrit :

Jlxx — (f _1)|: 1 { - fEE :|{(5D _5)+(i—ljva-a}:| (3.26)
f l-v)| - H)E+ TE E E

1- y=1- E'f - Ed-1) (3.27)
E(l- f)+E'f EQl-f)+E'f

Or:
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o= (1-X)E {(5D - 5)+(i —ijvaa} (3.28)
-v) E E

Donc :

 Tenseur des contraintes

Le tenseur des contraintes s’écrit finalement pour les phatgesrespectivement :

o, 0 O c, 0 O
g=|0 o, O et o= 0 o, O (3.29) (3.30)
0O 0 o 0 0 o,

ou o,, et o', sont donnée par les relatiof®25) et (3.28) respectivement.

» Contraintes de Von Mises pour chacune des deux phases

Dans le repere principal, la contrainte de Von Mises s’exprime par :

Oui = (00 f +o, 0. f +lon-0,F @3
Compte-tenu de I'isotropie dans le plan Oxy, elle se réduit dans ce cas a :
0=0,-0,, (3.32)
D’ou en introduisant les relatioi(3.25) et (3.28),
- poury :
o= (ﬁj(dm -0)+ (1+ (Ej(i —lDo—a (3.33)
1-v 1-v)\E E
- poury’ :

o'= ‘(mj(% ~0)+ (1— (mj[i - i)]aa (3.34)

1-v 1-v E E
» Déformations élastiques des phaseset y en fonction du désaccord paramétrique

A l'aide de I'expression dey (3.25) la déformation dans chacune des phases peut étre déduite a
partir de la relatior§3.16) poury :

é X, 1-x
e =—xlo,-90)-v| Z+—ZL |o 3.35
XX X( O ) (E. E j a ( )
et de la relatior§3.18) poury’ :
e5=-x)0,-9)- V(—)E(. + 1_EX jaa (3.36)

e Modules d’Young de chacune des deux phases

Le calcul de la déformation moyenne pondérée mbimne :

grér;loy = Xg'él +(1—)()€§)|( = X% + (1—)()% (337)

0
En remplacant les déformations par leurs expres$i85)et(3.36) il vient :

o _ ()(_l_l_)(

vV
E =V —*+—0, =——O0 3.38
moy E E J a Emoy a ( )
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En notant :
i = i + 1__)( (3_39)
E. E E

A partir des mesures d# et a_, il est alors possible de déterminer numériquement la valeur de

X permettant d’obtenir une relation linéaire entre la déformation élastique moy,é@nmlculée grace a

la relation(3.37) et la contrainte de traction. La pente de cette droite donne le module d’Young moyen
Emoy Via la relation(3.38), puis le module d’Young de chaque phase en combinant les relggi@dyet
(3.39):

E (-

E = moy (L~ X) (3.40)
@-f)

E oy X
f

Les valeurs obtenues permettent de remonter a I'ensemble des paramétres, notamment aux contraintes
Von Mises dans chacune des deux phases, au cours de I'essai.

E'= (3.41)

1.2.3- Déformations et vitesses de déformation plastiques

Sur la base de ce modéle, il est également possible de déterminer la déformation et la vitesse
déformation plastique dans chacune des deux phdase$a variation du désaccord paramétrique
perpendiculaird,. Pour déterminer le désaccord paramétrique, la structure est divisée en deux ca
limites :

1- la déformation plastique a lieu uniqguement dans la phase

2- la déformation plastique a lieu uniguement dans la phase
La réalité peut-étre assimilée a une superposition de ces deux cas. Le schéma (Figure 3.5) montre
déformation plastique au niveau de l'interfate’ et en dessous sur plusieurs périodes.

e Le cas 0 est d’abord présenté pour donner un état de référence : les deux phases n'ont auct
déformation plastique. Elles sont parfaitement cohérentes, c'est-a-dire qu’elles possédent autant
plans atomiques = n’ sur une distance donnée et, a l'interface la valeur de leur parametre de
maille est égale.

 Dans le cas 1, seule la phasese déforme plastiquement. Ceci peut étre représenté par des
dislocations coin dont le demi plan supplémentaire est dans la yhasephasey ne possede
plus quen—An inter-plans eta phase’ conserven inter-plans.

nd, = (n-An)a, (3.42)
a,=a, —%au (3.43)
An _ a;—a
-— =0 "0 =50 (3.44)
n a,

» Dans le cas 2, seule la phasese déforme plastiquement, représenté par des dislocations coin
dont le demi plan supplémentaire est dans la pitaka phasey’ ne posséde plus que—4n
inter-plans eta phasey conserven inter-plans.

na, = (n-An’)a', (3.45)
. _An'
a, =au‘735 (3.46)
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_An :am;a'm ~-6@

(3.47)
nl al
[}
Cas 0 de référence : Cas 1: Introduction de Cas 2 : Introduction de Cas1+cas2:
deux phases v et v’ déformation plastique déformation plastique Introduction de déformation
cohérentes sans dans y dans plastique dans y ety
demaionploaidys h inter-plans n-An’ inter-plans

n-An inter-plans

Axe de traction

CAS1+CAS2 Axe de traction

Figure 3.5 : Schéma de la déformation plastique dans le superalliage mis en radeaux au niveau de I'interfdcg (les
lignes noires représentent les plans atomiques) puis sur plusieurs radeaux et couloirs :
- cas 0 : état idéal ou il n'y pas de déformation plastique, les deux phases sont parfaitement

cohérentes ;

- cas 1 : état ou la déformation plastique a lieu uniguement dans la phase

- cas 2 : état ou la déformation plastique a lieu uniguement dans la phage

- cas 1 + cas 2 : superposition du cas 1 et 2 qui représente la déformation plastique réelle dans le
matériau.

* En considérant la déformation purement plastique pour la phéSigure 3.6). Un volume de
référence (x nxm )avant déformation devier{{ n-A x( n-Anx(m+Am)). Le volume reste
constant au cours de la déformation, et au premier ordre la relation peut s’écrire :

me ( MA n( /A PP= mA+ A m-2mMnm (3.48)
La déformation plastique dedans I'axe de traction peut alors s’écrire :
Am _,4n _ £ =200 (3.49)
m n
en utilisant la relation (44). Il vient :
SP
50 = _f (3.50)

* En raisonnant de méme avec la ph@set en utilisant la relatior(3.47) dans le cas d’'une

déformation de seule, il vient :
p

&
0D = Cz 3.51
0 5 (3.51)

* Le cas général correspond a une combinaison des cas 1 et 2 et le désaccord paramétrique peut
alors s’écrire sous la forme :

0,=00+5? = % (e —&P (3.52)

zz
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Etat de référence Aprés traction
‘I Etat de référence

m+Am

Figure 3.6 : Schéma représentant la déformation purement plastique dans la phasé volume constant.

Les déformations peuvent aussi s’écrire, en prehaet | ', la taille des couloirs et radeaux
respectivement dans le sens longitudinal de I'éprouvette :
Al Al'
En=—etel=

| ST

(3.53) (3.54)

Et |, la longueur totale de I'éprouvette telle que

o =1+ (3.55)
Alors la déformation totale mesurée expérimentalenagint;
Al A+ Al I I' Vv \A
£y =2 = el teh =+l @59)
I tot l tot l tot l tot V’[ot tot
Emoy = A= T)el + fe'l, (3.57)
En remplacant'’, par I expressmn donnée p@.52)dans(3.57) la relation obtenue est :
Epoy = (U= T)el + 1(20, + &), (3.58)
Soit :
E) = Enoy— 210, (3.59)
Et de la méme maniére :
g0 =eb,+ A1~ 1)d, (3.60)

Les vitesses de déformation dans chaque phase s’obtiennent en dérivant numériquement par
rapport au temps :

JAYe)
gp —gp — ]
moy At (3.61)
et £V =Enyy (3.62)

Pour obtenir séparément les caractéristiques mécaniques de chacune des phases, il faut déterm
expérimentalement le désaccord paramétrique au cours des essais de fluage obtenu a partir des param
de mailles mesurés par diffraction du rayonnement synchrotron. Les aires sous les pics de diffractiol
proportionnelles aux quantités de phases, permedgaement d’estimer les fractions volumiques des
deux phases.
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1.3- Présentation des essais

Au cours du stade I, les essais sont réalis&stu en rayonnement synchrotron aux températures
visées indiquées dans le Tableau 3.1 : chaque éprouvette subit des paliers successifs de contraintes ¢
une charge minimale et la charge maximale (Tableau 3.1 et Figure 3.7). Dans tous les cas I'expérien
dure moins de 24 heures, pour limiter les variations des largeurs de couloirs et rddesux des
processus diffusifs activés thermiquement.

Tableau 3.1 : Sollicitations appliquées aux dix échantillons, tous les essais ont été refroidis en maintenant la contrainte
finale appliquée, sauf 4N2, OP1 et 5A2 (déchargement : D)

Conditions de . , L
Loz . Conditions d’essais in situ
Code prédéformation i — Fin
éprouvette | Charge . Durée . Chgrge Charge | ¢ apres s fin | dessai
(MPa) T (°C) (h) TCC)| min. max. | prédef. | d’essai
(MPa) | (MPa) (%) (%)

4AN2 150 1080 27 930 120 250 0,5 0,] D
4R1 100 1080 30 955 120 300 0,7 N -
3F1 120 1080 24,5 977 120} 275 0,4 1.p -
OP1 120 1080 30 996 120| 250 0,6 1,8 D
5A1 120 1080 24 1000 120 250 X 2,5 striction
5A2 120 1080 20 1011 120 250 x 2,6 D
412 120 1120 5 1044 60 170 0,4 1 -
5C1 120 | 1120| 45| 108 O 150 0.6| 2 ¢ Striction

(Iégere)
1C2 120 1120 5 1120 20 120 0,6 1, -
4R2 100 1080 26,5 112p 20 10 0,8 2.b strictjon

Les données caractéristiques des essais de fluage (température visée, contrainte, déformat
plastique) sont synthétisées dans la Figure 3.7. L’origine des temps est prise au moment ou les mesures
spectres de diffraction des plans (200) par rayonnement synchrotron ont débuté. Pour la majorité d
essais, I'échantillon reste sous contrainte lors du refroidissement, afin de figer la microstructure pour de
observations ultérieures aux microscopes électroniques. Seuls trois échantillons 4N2, OP1 et 5A2 ont ¢
déchargés avant refroidissement aprés un maintien a 120 MPa d’une heure, trois heures et six heu
respectivement pour observer si des différences apparaissent dans les microstructures.

Bien que les essais aient été réalisés dans le stade Il du fluage, un début de striction correspond
au stade Il a été observé sur les échantiltghis, 5C1 et 4R2 (Tableau 3.1). Il faudra tenir coengé cet
effet lors de l'analyse des résultats car la section de I'éprouvette diminue au centre : la contrainte e
localement plus élevée. Les essais menés sur I'échantillon OP1 ont été interrompus pendant huit heur
en raison de l'arrét du faisceau haute énergie nécessaire a la maintenance des installations, qui intervi
une fois par semaine. Pour pouvoir représenter sur chaque graphique la déformation plastique,
température et la contrainte appliquée, une double échelle a droite (températures et contraintes) a
ajoutée.

Ces différents essais permettent d’étudier la réponse du matériau a des sauts de contrainte
déterminant la vitesse de déformation de chacune des phases.
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4N2 4R1
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- 1000 + 200 / A T 1 1000 + 200
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a 1 O
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+ 400 +
05 </ e 4400 + g0
' T200 + 40 0,5
P j 1 1
g AS— mo temps ()| [ 0 eP 200 7 40
- : - - . ; moy L N o
0 2 4 6 8 10 12 14 4 2 2 ° temps (h)
3F1 OP1
T(°C) o (MPa) T(°C) o (MPa)
€ (%) € (%)
5 —+ 1600 T 320 b —+ 1600 T 320
25 | T 1400 1 280 oL + 1400 | 280
+ 1200 + 240 + 1200 + 240
T 2] T 5
+ 1000 + 200 |_|L + 1000 + 200
1,5 J + 800 1 160 15 - 1800 + 160
O 0-at
= T 600 1 120 cP +600 + 120
e 19 moy,
400 + 80 T 400 T 80
i 5 4
0 Spmoy +200 | 40 Lo 1 40
‘ ‘ ‘ ‘ temps (h) Ned 0 : : : — temps (h)” | 0
-6 2 2 6 10 14 18 -20 -15 -10 -5 0 5 10
5A1 5A2
o
g (%) T(°C) o (MPa) € (%) T(°C) o (MPa)
4 - 1600 T 320 34 + 1600 T 320
1 - 280 T L 280
5 1400 5 1400
N [+ 1200 + 240 + 1200 + 240
4 T 1 T
t 1000 + 200 t 1000 + 200
- /_II Jaoo 4 160 1,5 1 | 800 1 160
— a L 600 -+ 120 7 ] L 600 + 120
t 400 -+ 80 t 400 + 80
" P 200 o 40 57 b 200 | 40
L ol ey ‘ -~ temps] | — ‘ Tmoy]  tempstl, o
5 0 5 10 15 20 -5 0 5 10 15 20
412 5C1 (MPa)
T(°C) & (MPa . T(°C) ©
€ (%) (°C) o (MPa) € (%) (°C)
34 -+ 1600 T 320 3 - 1600 T 320
25 4 + 1400 + 280 + 1400 T 280
T + 1200 + 240 + 1200 T 240
/ + 1000 -+ 200 + 1000 200
1,5 4 1800 + 160 +800 T 160
1 + 600 + 120 +600 + 120
IS +400 80
051 +200 + 40 +200 + 40
— temps (h) [ | 0 i temps (h) . 0
-7 5 -3 =1 1 3 5 7 9 6 10
1C2 4R2
€ (%) T(°C) o (MPa) & (%) T(°C) o (MPa)
31 T 1600 + 160 31 T 1600] 160
25 -+ 1400 I» 140 254 / —+ 1400 + 140
T — — 1200 + 120 T + 1200 1 120
2] o
+ 1000 + 100 + 1000 + 100
1,5 4 . 800 T 80 1,5 4 o, I+ 800 + go
a
4 — 600 T+ 60 . 600 + g0
+ 400 + 40 L 4
05 4 oep cP 400 + 40
' SPM/*// T200 T 20 ' mey 200 + 20
' . : mo ‘ : ‘ terpps (' 0 8 : : i ytemps (' a
-1 0 1 2 3 4 5 6 0 1 2 3 4 5

Figure 3.7 : Profilsde la température T (en °C) en noir, de la contraird ¢ (MPa) en bleu et de la déformation plastique
£,(%) en rouge enfonction du temps dans le stade Il pour les dix écimillons. Les échelles de températures sont
identiques ainsi que celle des déformations sauf pour I'éprouvette 5A1 (plus forte déformation) et celles des contraintes
exceptées pour 1C2 et 4R2 ou I'échelle est deux fois plus grande. Les échelles de temps sont différentes.
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1.4- Exemple de dépouillement pour I'échantillon 5A1

Chapitre 3

L'analyse de I'échantillon 5A1, présentée dans cet alinéa, est donnée a titre d’exemple : le
dépouillement de tous les autres essais est effectué en suivant cette méme méthode.

1.4.1- Description de I'essai

L’échantillon a tout d’abord été soumis a des paliers successifs de contrainte, par sauts de 30 Mi
puis de 25 MPa, d'un palier initial de 120 MPa jusqu’au palier maximal de 250 MPa (Figure 3.8). Il a
ensuite subi une décharge et a été maintenu a 120 MPa pendant 5 heures, puis a 250 MPa pendan
minutes, 120 MPa pendant 33 minutes et enfin a 250 MPa pendant 12 minutes (Tableau 3.2). Il a enfin ¢
refroidi pendant 1 h jusqu’a la température ambiante (200°C est atteint au bout de 20 mn) sous contrair

constante pour figer la microstructure obtenue en fin de I'essai de fluage, en ehaedéssultérieures au
Microscope Electronique a Balayage (MEB) et a Transmission (MET).

5A1
687(%) T(°C) o (MPa)
| [+ 1200~ 240
5 - |
+ 1000 200
1 T | [+ s00 - 160
3 }4. - 600 + 120
2 -+ 400 + 80
L & 200 |- 40
- - gpqu : - tembsih| . |5
-5 0 5 10 15 20

Figure 3.8 : Profils de température, contrainte et déformation en fonction du temps pour I'échantillon 5A1 avec A,B,C
différents points de mesures de la fraction volumique.

Tableau 3.2 : paliers de contrainte pour 5A1

Palier de | Durée du
contrainte | palier (min)
(MPa)
120 720
150 100
175 100
200 90
225 60
250 45
120 328
250 18
120 33
250 12
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1.4.2- Détermination de la fraction volumique

L'utilisation du TCD (chapitre 2) permet de séparer les spectres de diffraction deepytsLa
fraction volumique f de la phasépeut étre déterminée directement a partir des aires sous les pics.
Cette méthode peut étre utilisée suivant deux hypothéses :

» la théorie cinématique est vérifiée : a haute énergie la longueur d’extinction est grande, supérieut
a la taille des précipités. Le cristal n'est pas parfait avec des zones dendritiques e
interdendritques. La probabilité de retrouver des plans ayant exactement la méme direction sur ur
distance supérieure a la longueur d’extinction est trés faible. Il est alors possible de considérer gt
lintensité intégrée d’'une réflexion est directement proportionnelle au volume diffractant du
matériau [5].

* Théoriqguement, le facteur de structure des réflexions (200) vaut :

- pour la phasg désordonnée supposée composée uniquement de Ni et Al :

Fw =T (1 + costh+k) + cosyh+l) +coguk+l))

f = (3f\i + fa)/4 est le facteur de diffusion moyen de la phase désordonnée
ou i est le facteur de diffusion du nickel

fa est le facteur de diffusion de I'aluminium

- pour la phasgordonnée avec (NAl) :
Fr = far + fni (cogi(h+k) + cosi(h+l) costk+l))

Pourh k1=200, il vient poyrF,o0 = 4f = 3k; + fa €t poury’ Fooo=fa + 3fy;. Le facteur de
structure est donc égal dans les deux phases en premiére approximation.

Expérimentalement, les facteurs de structure des deux phases sont calculés a partir de
composition de chaque phase déterminée par sonde atomique [6] donnent des valeurs suivant
réflexions (200) tres proches pour les phasety’. En considérant l'incertitude pour les mesurer et
méme si les phases ne sont pas uniquement composée de Ni et Al, les facteurs de structure des d
phases seront SUpposeés égaux.

Si ces hypotheses et l'incertitude sur les mesures d’intensité diffractée sont prises en compte,
fraction volumique deg’ peut étre déduite par comparaison entre l'intensité des deux pics avec une erreul
estimée inférieure a 4% [7].

En observant, I'essai 5A1 aux instants A, B et C (Figure 3.8), les fractions obtenues a partir de
aires sous les pics sont 60,5%, 59,7% et 59,8 % respectivement. L'écart entre les différentes mesures
inférieur a 1% au cours de I'essai isotherme, écart certainement di aux légeres fluctuations thermiques
sein du four et/ou aux imprécisions de mesures. La fraction volumique’ fede calculée en faisant la
moyenne de ces 3 mesures, soit 60 % pour 5A1.

1.4.3- Détermination du désaccord paramétrique

A partir des spectres de diffraction enregistrés environ toutes les cing minutes, il est possible d
déterminer I'évolution du parametre de maille de chacune des deux pleigésa partir de la valeur de
I'angle a, au sommet de chaque pic (Figure 3.9).
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Figure 3.9 : Suivi des parametres de maille@; , a.'D et de la contrainte au cours de I'essai 5Aih situ

A chaque saut de contrainte, les paramétres de maille transverses des deux phases diminu
instantanément conformément a la relation de Poisson : il s’agit de la réponse élastique. Ensuite, durant
palier de contrainte, les contraintes internes évoluent de facon différente dans chaque phase en rais
d’'une déformation plastique différente. Si la plasticité n’intervenait pas, les pics de diffraction subiraient
une simple translation et les courlk@set a'; en fonction du temps seraient les mémes avec un décalage
constant au cours du temps.

Sur la Figure 3.10, I'évolution du désaccord paramétdquéraduit ce décalage : a chaque

augmentation de contrainte le désaccord paramétrigue diminue en valeur algébrique et inverseme
lorsque la contrainte chute, le désaccord augmente. Son évolution est liée a la contrainte, et sera discu
au chapitre suivant.
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Figure 3.10 : Désaccord paramétriqueb_,] perpendiculaire a I'axe de traction en fonction du temps (seconde) au cours
de I'essai sur I'échantillon 5A1.

1.4.4- Détermination des contraintes caractéristiques au cours de I'essai

Pour connaitre localement les contraintes dans le matériau et comprendre le comportement
chaque phase, il est nécessaire de déterminer les contraintes de Von Mises. Dans le chapitre 1, il a été
que des dislocations de vecteur de Burgers de type a’[100] ou a’[010] sont observées dang’ladophase
elles ne subissent aucune force de montée due a la contrainte appliquée. La seule contrainte qui peut
sur leur déplacement est la contrainte perpendiculaire a I'axe de tragtjpr(relation (3.28), due a
I'effet Poisson. D’apres les formul€3.33) et (3.34) les contraintes de Von Mises peuvent étre déduites
du désaccord paramétriqgue donné dans le paragraphe précédent ; pour cela, il faut déterminer les modt
d’Young des deux phases et le module d’Young moyen.

Pour obtenir le facteur de pondératignil faut appliquer la relatior(3.37) pour déduire la

déformation élastique moyenqiéoy et tracer celle-ci en fonction de la contrainte appliq3&28)[8]. La

Figure 3.11 souligne le comportement non linéaire des déformations élastiques dans chagag gthase
18l . . . , . , . ,

g, en fonction de la contrainte appliquée. En ajusfamar la méthode des moindres carrés sur

I'ensemble des essais, la combinaison des deux déformqjji,gmievient linéaire. La valeur geobtenue

(0,66) permet de déduire suivant [001] le module d’Young moyen (75 GPa), celui de la (fasaPa)
et celui de la phasg (84 GPa) du graphique (Figure 3.11).
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Figure 3.11 : Déformations élastiques moyenne et dans chaque phase en fonction de la contrainte

A partir de ces résultats et en utilisant les relati28) (3.33) et (3.34) les courbes des
contraintes transversales dayiset de Von Mises en fonction du temps sont tracées Figure 3.12. La
contrainte de Von Mises’ de la phasey’ est plus élevée que la contrainte appliqugeelle-méme
supérieure a celle de la phaseg. Lorsqu’un saut de contrainte est appliqué, les contraintesydsins
augmentent puis, au cours du maintien a contrainte appliquée constante, la contrainte de Von Mises dz
Y, continue a augmenter tandis que celle dans la phdsrinue. Il se produit un transfert de charge de
la phasey vers la phasg’. Au cours de la premiere montée en charge par palerontrainte de Von
Mises dans la phagediminue systématiquement jusqu’a une valeur seuil EQtée

La contrainte transverse’,, est négative, caractéristique de l'effet Poisson. Le désaccord

paramétrique étant négatif, le contrainte transverse engendrée par la semi-cohérence aux interfaces d
Yy est positive et est donc compensee par I'effet Poisson. La valeur absotug deste toujours plus

faible que les contraintes de Von Mises.

96



Chapitre 3

MPa
400 -

350
300
250
200

...'II--II-I—IIII—I-I»I-I—-HI:

150
0\_0 rQ%U ,<>_<> :0%0%
100 == - 0 i i e i e S
"""" Seemenees - - GO : Us
50 00_¢¢.<><><><><><><>—<><><>-<>-<>’ E‘k)&;'
5 i
0 : , ‘ . temps (h)
o poETT s il - TP . 12 16 a2

- - hedde g P L s

50 o bt o i
-100 - ™, N

-150 -

Figure 3.12 : Contrainte appliquéeo, (trait plein violet), contrainte de Von Misesc dansy (losanges rouges) at'dansy’
(carrés bleus), contrainte seuibs dans la phasey (pointillés noirs) et contrainte transversales’,, dans la phase’
(triangles bleus).

1.4.5- Déformation plastique de chacune des deux phases

A partir de ces résultats et en utilisant les relat{@s9) et (3.60) les courbes des déformations
plastiques en fonction du temps sont tracées Figure 3.13. Les déformations plastiques dans festphases
y' varient en fonction du temps, comme la déformation moyenne, avec des valeuyssdp@sieures a

o €t inférieures dang. La précision sur les parametres de mailles se répercute sur la précision de la

différence entre les déformations gleet dey’, meilleure que celle de la mesure de la déformation
plastique moyenne donnée par le LVDT.

La déformation plastique moyenne augmente avec la contrainte appliquée et tend a se stabiliser
cours des deux paliers de cing heures et d’'une demi-heure qui suivent les décharges a 120 MPa (Fig
3.13).
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Figure 3.13 : Evolution des déformations plastiques dans chacune des phases au cours de I'essai 5A1.

Les zones de décharges sont détaillées Figure 3.14. La déformation moyenne continue
augmenter et la courbe s’infléchit progressivement durant le palier. La plasticité dans le matériau s
poursuit malgré la diminution de la contrainte. Le tracé de la déformation dans chaque phase perm
d’observer de facon locale ou se produit la plasticité (Figure 3.14). La pente des droites en pointillé
tangentes aux courbes de déformations de chaque phase, correspond a la vitesse de déformation. Lors
deux décharges, le méme phénomeéne est observeé : une annulation rapide de la vitesse de déforma
dans la matricey alors qu’elle reste positive pour les radealixAprés décharge, on observe une
déformation limitée des radeaux tout en gardant une déformatiosugperieure a celle de la phase
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Figure 3.14 : Evolution des déformations plastiques lors des décharges pour I'essai 5A1

1.4.6- Evolution des largeurs de pics au cours de I'essai

L’'observation des spectres de diffraction (Figure 3.15) montre que les pics enregistrés aux instan
A, B et C (Figure 3.16) s’élargissent avec I'augmentation de la contrainte. Comme l'erreur sur la mesur
de I'angle diffracté (inférieur & 11%) est beaucoup plus faible que sa dispersion expérimentale (de 'ordre
de 107 °) et n'est pas supposée changer au cours de l'essai, le profil des pics décrit directement |
distribution des paramétres de maille dans I'éprouvette. Cette distribution de parametres de maille chan
au cours de l'essai. Elle peut étre suivie a I'aide du parametre w qui correspond a l'inverse de la pente
la partie linéaire en échelle logarithmique (Figure 3.15). Le parametre w, exprimé en angle, est normalis
par I'angle de Bragg moyen instantané pour obtenir un nombre adimensionnel noté W. Avant une analy:
plus poussée au chapitre 4, les paramétres W sont considérés comme une mesure du « désordre » da
microstructure.

Intensité Intensité Intensité
10000 - plc v plc 'if’ 10000 1

1000 4 1M}‘ 1w’ 1000

100 4

100

. 0 i ) o

. i : . O -
10 T T — ! ( ) 10 T T
323 324 325 326 32 323 324 325 36 327

A- 120MPa B- 200MPa
Figure 3.15 : Evolution de la largeur des pics au cours de I'essai 5A1 enregistrés aux points A,B,C de la Figure 3.16.
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Figure 3.16 : Variation des paramétres W pour chacune des phases en fonction du temps et du niveau de contrainte

appliquéeao.

La Figure 3.16 montre I'évolution de W (phageet W’ (phasey’) au long de l'essai. Les
parameétres sont stables en début d’essai. lls augmentent lors de la mise en charge (les pics s’élargiss
et diminuent aprés une chute de contrainte. Si W retrouve sensiblement en fin de décharge sa vale
initiale de 0,83 18, ce n’est pas le cas pour W', qui, passé de 0,68et0iron & 1,1 16, ne redescend
que vers 0,8 THaprés une décharge de 5 heures & 120 MPa aprés le pic de contrainte & 250 MPa.

La Figure 3.17 montre I'évolution de W’ en fonction de W au cours de I'essai. Les deux évoluent
peu en fin de pré-déformation. En début de mise en charge, W’ augmente tandis que W est sensiblem
constant jusqu’au point B (0,86 300,86 10°). Au cours de la suite de la mise en charge, W et W’
augmentent linéairement jusqu’au point C (1,05:10,1 10°. Lors de la décharge, ils décroissent en
suivant la méme droite, jusqu’a revenir au point B aprés 5 heures a 120 MPa. Au cours des mises
charge et décharges ultérieures, ils évoluent le long de la méme droite.
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Figure 3.17 : Evolution des largeurs des pics de la phageen fonction de celles dg de I'éprouvette 5A1.
2- Caractérisation de la microstructure par microscopie électronique

2.1- Description générale de la morphologie
2.1.1- Description qualitative de la morphologie
» Dendrites et espaces interdendritiques

L’attaque chimique utilisée pour faire les observations au MEB dissout préférentiellement la phas
v : celle-ci apparait en sombre (chapitre 2) et la phaseclair. Les eutectiques, qui ont une composition
chimique proche de la phage sont ici également révélés en foncé par cette attaque. De maniére globale,
une image MEB a faible grandissement (Figure 3.18), permet d’observer des lignes verticale:
d’eutectiques qui correspondent aux zones interdendritiques et entre ces parties, les zones dendritiqu
Pour obtenir une statistique sur les différentes mesures, les images ont été prises dans les deux za
(Chapitre2).
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Espaces interdendritiques

Figure 3.18 : Image MEB d’une coupe longitudinale de I'éprouvette OP1. Dendrites et mise en évidence des espaces
interdendritiques dans lesquels se solidifient en dernier les eutectiques (taches sombres) .

» Phases yety

La figure 3.19 montre une image MEB d’'une coupe longitudinale de la microstructure sur deux
éprouvettes testées a différentes températures. Quelle que soit la température des essais, la microstruc
en radeaux est bien établie.

NONE NONE

Figure 3.19 : Comparaison de deux microstructures obtenues aprés des essais isothermes a différentes températures
A- Eprouvette OP1 ~990°C, peu de précipitation d¢' dansy
B- Eprouvette 5C1 ~1060°C, fine précipitation dg’ dansy
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A la température des essais, la fraction de phasst inférieure a la fraction d'équilibre a
température ambiante. Un refroidissement rapide est réalisé en fin d’essai pour figer la microstructuri
Mais ce refroidissement n’étant pas instantané, une partie de layphasetemps de précipiter : de fins
précipités sombres apparaissent dans la matri¢egure 3.19 B). Cette précipitation est d’autant plus
visible que la température d’essai de I'éprouvette est élevée, d'une part en raison d'une plus faibl
fraction dey’ et d’autre part a cause d’un maintien plus long a haute température avant d’atteindre Iz
température ambiante. Cormier et Touratier ont fait des observations similaires sur des essa
anisothermes [9-11].

> Recristallisation

En bas a droite de l'image Figure 3.20 B apparait aussi une partie proche de la surface c
I'éprouvette différente du centre. Un agrandissement de cette zone montre qu’une recristallisation a ¢
lieu lors de la prédéformation a chaud (Figure 3.20 A). Cette recristallisation est due au recuit de cet
zone écrouie en surface pendant l'usinage de I'éprouvette. La Figure 3.21 montre le méme phénome
suivant une coupe longitudinale de I'éprouvette 5C1. Quel que soit I'échantillon, que la coupe soi
longitudinale ou transversale, cette couche est inférieure a 40 um. C’est a dire 80 um pour I'ensemble
I'échantillon traversé par le faisceau synchrotron ce qui est négligeable par rapport au diametre de
éprouvettes qui est de 3,4 mm (5% d’erreur sur la section).

MOME SE £ 1,500 10pm NOME 250KV X7 500 1pm

Figure 3.20 : Image MEB, 1C2 A- proche de la surface
B- formation de grains dans la zone agrandie du rectangle rouge de I'image A

Sur la Figure 3.20 B, qui est un agrandissement d’'une partie de la zone recristallisée sur la Figu
3.20 A, trois joints de grains apparaissent distinctement. La forme de laylesteallongée dans les
deux grains du bas. Le déplacement de la frontiére entre la partie recristallisée et le coeur de I'échantill
vers lintérieur donne un aspect allongée a la phasppelé «fan » [12]. Dans un méme grain, les
précipités ont tous la méme orientation, mais les deux grains étant désorientés I'un par rapport a I'autr
cette désorientation se répercute sur les précipités.

SEI 250KV X400 10pm WD 7.5mm

Figure 3.21 : Image MEB de I'éprouvette 5C1 en coupe longitudinale. Observation de la microstructure proche de la
surface

103



Chapitre 3

2.1.2- Microstructure de déformation : localisation des dislocations

La lame mince observée au MET Figure 3.22 a été prélevée dans la zone de striction en fin d’ess
sur I'éprouvette 5A1. La fraction volumique de phasdans cet échantillon, obtenue par méthode des
interceptes, est d’environ 59%. La phasmrrespond aux couloirs plus étroits et plus foncés alors que la
phasey’ aux radeaux plus larges et plus clairs.

Figure 3.22 : Observation générale au MET dans la zone en striction de I'éprouvette 5A1.

La microstructure de dislocations présentées Figure 3.22 est caractéristigue de I'ensemble d
essais. Le cliché MET montre une densité trés faible de dislocations résiduelles dans les couloirs
matrice en comparaison avec la ph@selans laquelle une densité de dislocation peut étre estimée. La
plus forte densité de dislocations se trouve au niveau des inteyfgc&dle est évaluée a I'aide de cliché
MEB et/ou MET.

2.1.3- Des réseaux de dislocations aux interfacég/yau désaccord paramétrique
» Description des réseaux d’interface

Sur des coupes longitudinales, observées au Microscope Electronique a Balayage apres attac
chimique les réseaux de dislocations aux interfaces apparaissent tres distinctement surtout pour les es:
réalisés aux températures les plus élevées (Figure 3.23). Lors du refroidissement en fin d’essai, une pa
de la phase’ a le temps de précipiter. Cette précipitation s’effectue entre les mailles des réseaux de
dislocations, créant ainsi une marche entre la position des dislocations d'interface et la surface d
radeaux [13]. Comme pour la fine re-précipitation, les dislocations sont d’autant plus visibles que Iz
température d’essai de I'éprouvette est élevée. Ce phénomene donne un relief et permet d’observer
traces de réseaux au MEB-FEG.
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4R1~960°C 5C1~1060°C 1C2~1115°C

Figure 3.23 : Observation des réseaux de dislocations d'interfagéy’ sur des images MEB avec un contraste inversé de
4R1, 5C1 et 1C2.

» Déduction du désaccord paramétrique

Les mesures de tailles de réseaux sont déduites a partir de clichés au MEB ou au MET (chapit
2). Il est possible de relier les mesures de distance moyenne entre dislocations avec le désacce
paramétrique. Il faut pour cela déterminer les vecteurs de Burgers des différents types de dislocatio
provenant de la phase

Les interfacesy/y’ sont normales a l'axe de traction, les dislocations d’interface sont donc
contenus dans le plan (001) et glissent dans la phasbique a faces centrées suivant un plan de type
{111}. Les lignes de dislocations se trouvant a l'intersection de ces plans avec I'intéyfasmnt donc
de type :

« [10] pour les plang111) et (111) ;
« [110] pourles plans (11 ét11).

> Etude des dislocations venant de gouvant interagir a I'interface

L’étude est développée dans le cas des dislocations laissant un segment a l'interface paralléle a
direction [110].

1- Plan (111)
Dans le plarl1l) , les vecteurs de Burgers possibles spaf2[101], +a/2[011],

+a/2[L10]. Le dernier a un facteur de Schmid nul, le vecteur de Burgers étant perpendiculaire a I'axe

[001] de traction. Pour les autres, il faut déterminer sur quelle interface (face inférieure ou supérieure o
couloir), elles vont se placer pour savoir lesquelles peuvent interagir. En utilisant la relation de Peach
Koehler, il est possible de déduire la force sur chaque dislocation

F=(gb)oé
ou b est le vecteur de Burgers de la dislocation
£ est le vecteur ligne
pour obtenir la force de glissement définie par :
E = F-(En)i
_ 1 - .
avecii = —=[111] la normale du plan de glissement.

73
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En conséquence :
* Si Ifg 001> 0 les dislocations avec le vecteur de burgers associé se déplacent vers la fac

supérieure,
* Si Ifg 001 < 0 les dislocations avec le vecteur de burgers associé se déplacent vers la fac
inférieure.
Dans le cas étudié, le tenseur de la contrainte appliquéesyduitzO Z, le vecteur lignef O x+y et
”n:%(i— y+2). Dans le du vecteur de Burgefs=a/2[101] O (x-2), par exemple, les forces
valent
R[22 2(x- 2] O(x+y) (3.63)
FO(-20(x+y) (3.64)
FOX-V (3.65)
D’'ou FEO L(x-y-22) (3.66)
3

Face supérieure

3

[001]

y=[010] Face inférieure

% =[100]

Figure 3.24 : Schéma des réseaux de dislocations d'interface avec en pointillée un exemple d’une dislocation glissant
dans un plan {111} et qui tapisse les faces supérieure et inférieure d’'un coulgipar deux segments de signes opposés

Apres calcul, la composante dfg suivantZ est négative (3.66) et la dislocation est donc sur la
face inférieure et le segment de vecteur de Burgers o;fpeﬁZ[iOl] , iIssu de la méme dislocation est
sur la face supérieure (Figure 3.24). De méme, il est possible de déduire que le segment de dislocati

ayant un vecteurB:a/Z[Oljl est sur la face supérieure et son oppbsé a/2[011] sur la face
inférieure.

2- Plan (111)

De méme, dans le plafl1]) les segments de dislocations ont comme vecteurs de Burgers sur la
face supérieur@/2[011] et a/2[101] et sur la face inférieure leurs opposg&[011] et a/2[101] .

» Combinaison de dislocations énergétiguement favorable

Les dislocations issues des plafll) et (111) sont discutées, sachant que par symétrie les

mémes résultats sont obtenus pour la face inférieure et pour celles issues des deux autres plans.

vecteurs de Burgers des dislocations ainsi choisies, pouvant s’associer aux interfaces supérieures, sont
suivants :

= dans le plar(111) , b = a/2[011] et b = a/2[101] ;
= dans le plar(l11) ,b=a/2[011] etb=a/2[101].
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Deux dislocations s’attirent pour se combiner en une seule si I'énergie de ligne de la dislocatiol
finale est inférieure a la somme de celles des dislocations initiales. L’énergie de ligne d’'une dislocatiol

—|2
étant proportionnelle‘t‘a‘ , I'énergie totale de deux dislocations ayant un vecteur de Burgers de type

a /2< 011> est donc proportionnel & .

Réaction entre les vecteurs de Burgers Energie finale Comportement final des
des dislocations proportionnelle a dislocations
Dans le méme plan
a /R011+a /2101~ a/2[112] 6a® o
Bt = = —>a Répulsion
a /poij+a /2101 - a/2[112]
Dans des plans différents
a /p011+a /2011 - ajo1q )
— = — a Neutre
a /101+a /2101 - a[100]
a /p01l+a /2107 - a/2[110] a2
— _ —< a2 Attraction
a /p101+a /3011 - a/2[110] 2

Tableau 3.3 : Réactions entre les vecteurs de Burgers des dislocations de vecteur ligne [110] se trouvant sur l'interface
supérieure pour savoir si elles sont énergétiqguement favorables

D’aprés la loi de Franck et le Tableau 3.3 les réactions les plus favorables énergétiquemer
correspondent a I'association de dislocations venant de plans différents avec un vecteur de Burgers fir

égal aa/2[110] . Ces dislocations ont donc un vecteur de Burgers perpendiculaire (Figure 3.25) :
- au vecteur ligne a /2[110].[L10] = 0 qui caractérise des dislocations de type coin ;
- & 'axe de traction a /2[110].[001] = O (le vecteur de Burgers est dans le plan de I'interface).

L'interface est donc relaxée pour des dislocations coin deatype110>. Le méme
raisonnement donne le méme résultat pour les li@i€$. Ces jonctions sont également favorables car

seules les composantes coin efficaces pour relaxer les contraintes dues a la cohérence entre les d
phases s’additionnent, tandis que les composantes inutiles (coin hors interface et vis) s’annulent (Figu
3.25).

al2[101] __al2[101]
A a11)
[001] N Loox] ;- K
1/V2[110] 1/J2[110 Y . a/%[TlO]
1/J2[110] | 1/\2[T10]
| ;
T T (111) _
a/2[011] al2[017]

Figure 3.25 : Projection des vecteurs de Burgers pour les dislocations dont la combinaison est énergétiquement
favorable
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> Lien avec le désaccord paramétrique perpendiculaire;
Comme précédemment, une dislocation avec le vecteur ligne [110] est choisie avec un vecteur c

Burgersa/2[110] . La Figure 3.26 donne la relation entre la distance moyenne d entre deux dislocations
a l'interface et les paramétres de maille de chaque phase, il vient :

(n +1)\/_ \/_ =d (3.67)
La relation (3.68) associée a la définition du désaccord paramétrique (3.3) donne :
ni_ni nil_(n_l)i_i
s-3a_ "2 "2_"\2 2 J2__a
= —= _ = = (3.69)
a n 2 d d+/2
V2
D’ou la formule de Brooks [14] :
0| =—= H (3.70)
0 \/— d

b : vecteur de Burgers des dislocations d'interface (~0,254nm)
d : espacement moyen entre deux dislocations du réseau d’interface.

[001]

1/4/2[110
1/+2[110]

Figure 3.26 : Relation liant la distance moyenne entre des dislocations a l'interface et les paramétres de mailles de
chaque phase

2.2- Caractérisation par microscopie électronique d’une éprouvette : 4N2

La procédure d’analyse des éprouvettes par microscopie électronique est identique pour tous |
échantillons : une description détaillée est donnée a titre d’exemple dans le cadre de I'essai 4N2. L
analyses pour I'ensemble des échantillons sont répertoriées dans les annexes (A2, A3 et A4). Les éche
en abscisse choisies pour les histogrammes de tailles mesurées présentées dans la suite sont adaptées
permettre une comparaison plus aisée de I'ensemble des essais.

2.2.1- Mesures caractéristiques de la morphologie générale

A partir de cliché MEB similaire a la Figure 3.27, par analyse d’'image, il est possible de mesuret
un certain nombre de parameétres caractéristiques de la microstructure : fraction volumique, longueurs
largeurs des radeaux, largeurs des couloirs. Pour I'’échantillon 4N2, la fraction volumique déduite est ¢
64,6% en moyenne avec 64,5% dans les dendrites et 64,7% dans les espaces interdendritiques.
différences de fraction volumique dues aux fluctuations de compositions chimiques entre zone
dendritiques et interdendritiques ont des répercussions sur la taille des radeaux et des couloirs. |
distribution des frégquences d’occurrence des mesures de taille est représentée sous forme d’histogram
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(Figure 3.28 a Figure 3.30). L'effectif de chaque classe est divisé par le nombre total d’observation
effectuées, la fréquence d’occurrence est alors exprimée en %.

NONE 250KV X5000 1 um WD 87mm
Figure 3.27 : Exemple de microstructure sur laquelle a été réalisée I'analyse d’'image.

» Longueur des radeaux

La distribution des longueurs des radeaux est similaire entre les dendrites et les espace
interdendritiques. Elle est trés dispersée et dissymétrique avec un pic de fréquence autour de 1,2 |
(Figure 3.28 A, B, C).

Une comparaison entre les valeurs moyennes des clichés permet d’avoir une vision globale. Le
différences entre les zones restent faibles : les radeaux dans les zones dendritiques sont plus longs &
une valeur moyenne de 5 um que ceux des zones interdendritiques, 4,6 um soit une valeur moyenne
I'ensemble des zones de 4,8 um.

109



Chapitre 3

4N2 -D 4N2 -ID
X 14 T 20
5 o 18
o 12 @
2 2 16
2 10 2 14
2 s 2 12
8 g 10
T 6 T 38
S 4 S s
< g 4
2?2 i iII i I I 2 - Teadlasnnl. . 1
9 Rl ladd Do alpnannanll 9 (NN NRRNNE NPT Y
0 . . . . . . . . . . ) 0 . . . . . . . . . . )
w w
O @ @ & O PO OO O @ @ & O PO OO
U S I S P S \Qﬁb A U S I S P S \Qﬁb A
A Taille des longueurs des radeaux (nm) B Taille des longueurs des radeaux (nm)
W zone dendritique et interdendriticque
_ O zone dendritique
4N2 E o000 - .
e W zone interdendritique
X 16 S
< « g
o 14 g 5000
g -
o 12 ©
= » 4000
> 10 @
o
o g ©
5 ¥ 3000 -
6 s
2 g
g 4 D 2000
ER 1 1 5
o ‘ II‘III‘Ill‘III‘-ll‘ [ IANY TS m
fral 4 1000 -
O @ @ & O PO OO T
U S I S P S \Qﬁb A Q@ ol
. ‘"
C Taille des longueurs des radeaux (nm) D [ o AN2

Figure 3.28 : Histogramme des longueurs des radeaux :
A- Distribution des tailles des longueurs de radeaux dans les dendrites (D) ;
B- Distribution des tailles des longueurs de radeaux dans la zone interdendritique (ID) ;
C- Distribution des tailles des longueurs de radeaux sur I'ensemble ;
D- Taille moyenne des longueurs de radeaux dans les différentes zones.

» Largeurs des radeaux

La distribution des largeurs des radeaux est similaire entre les dendrites et les espace
interdendritiques. Elle est moins dispersée que la distribution des longueurs de radeaux mais reste enc
dissymétrique avec une allure de fonction log-normale et un pic de fréquence autour de 600 nm (Figu
3.29 A, B, C).

La moyenne donne une meilleure idée des différences, qui restent faibles, entre les zones : |
radeaux dans les zones dendritiques sont plus larges avec une valeur moyenne de 811 nm que ceux
zones interdendritiques, 772 nm soit une valeur moyenne sur 'ensemble des zones de 790 nm.
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Figure 3.29 : Histogramme des largeurs des radeaux :
A- Distribution des tailles des largeurs de radeaux dans les dendrites (D) ;
B- Distribution des tailles des largeurs de radeaux dans la zone interdendritique (ID) ;
C- Distribution des tailles des largeurs de radeaux sur I'ensemble ;
D- Taille moyenne des largeurs de radeaux dans les différentes zones.

» Largeur des couloirs

La distribution des largeurs de couloirs a une allure plus proche d’'une fonction gaussienne tar
pour I'ensemble des mesures que dans les zones dendritiques ou interdendritiques (Figure 3.30 A, B, |
La valeur moyenne dans les dendrites, 196 nm est Iégerement plus faible que celle dans les interdendril
206 nm.
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Figure 3.30 : Histogramme des largeurs des couloirs :
A- Distribution des tailles des largeurs de radeaux dans les dendrites (D) ;
B- Distribution des tailles des largeurs de radeaux dans la zone interdendritique (ID) ;
C- Distribution des tailles des largeurs de radeaux sur I'ensemble ;
D- Taille moyenne des largeurs de radeaux dans les différentes zones.

» Remarques
Les mesures montrent que les radeaux sont plus épais et les couloirs de matrice moins larges pe
cet essai, cette observation est cohérente avec la valeur de fraction volumique supérieure a 50% obtel
pour cet échantillon.

Pour I'ensemble des mesures sur cet échantillon, les différences entre les zones dendritiques
interdendritiques ne sont pas trés significatives. L'écart entre les mesures des fractions volumiques da
les différentes zones n’est que de 0,2%, ce qui est inférieur a l'erreur relative due a l'incertitude d
mesure. Cette distinction entre dendrites et espaces interdendritiques reste intéressante a plus he
température, ou I'écart entre les fractions volumiques entre les deux zones est plus important et
conséquence sur les tailles des radeaux et couloirs est quantifiable au-dela des incertitudes due:
I'analyse.

La connexité est aussi mesurée dans les zones dendritiques et interdendritiques par la méthc
énoncée dans le chapitre I. Il est a noter pour cet échantillon a forte fraction volumytjestdgeveée, le
nombre de connexité, N@')= 0,056 est faible : un début d’inversion de topologie a certainement eu lieu.
Ce phénomene peut également expliquer les disparités pour les mesures de tailles de longueur de rade:
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2.2.2- Microstructure de déformation
2.2.2.1- Réseaux de dislocations aux interfaceg’y
» Caractérisation des vecteurs de Burgers

Les images MET Figure 3.31A montrent les réseaux de dislocation aux intefiacagec deux
familles de dislocations perpendiculaires. Comme discuté précédemment, les dislocations des del

familles sont alignées dans les directigh$0] et [L10]. Sur la Figure 3.31 B la famille identifiée 1 est
perpendiculaire & = [111] et est donc celle qui est parallél§ld0]. De méme sur la Figure 3.31 C, la
famille 2 est parallele a [L10].

Les dislocations aux interfaces, issues du glissement ®dass combinent pour former des
dislocations coin dirigées selda10] et de vecteur de Burgers a/2 [L10], par exemple. Les conditions
d’extinction sur la Figure 3.31 confirment ce résultat :

- la famille 1 s’éteint pouig = [111] Figure 3.31 C, son vecteur de Burgers est donc a/2 [L10] ;

- la famille 2 s’éteint pouig = [111] Figure 3.31 B, son vecteur de Burgers est donfLafg .

Famille 1 de dislocations 7/

e

B C
Figure 3.31 : Observation au MET en champ clair des dislocations aux interfacey’ pour différents g :

A: §=[020] ;B: g=[111] ;c: g=[111].

» Mesures de tailles de réseaux et détermination du désaccord paramétrique en fin d’essai
La technique pour mesurer les tailles de réseaux a été donnée au chapitre 2 & partir d’imag

similaires a la figure 3.32. Elle a été effectuée dans différents espaces dendritiques et interdendritiqu
pour avoir I'allure des distributions sur chaque zone et sur I'ensemble (Figure 3.33).
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NONE

figure 3.32 : Topographie d'interfaceyly observée au MEB aprés dissolution de la phagédans I'éprouvette 4N2
révélant le réseau de dislocations.
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Figure 3.33 : Histogramme des tailles de cellules de réseaux d’interface :
A- Distribution des tailles de cellules dans les dendrites (D) ;
B- Distribution des tailles de cellules dans la zone interdendritique (ID) ;
C- Distribution des tailles de cellules sur I'ensemble.

Quelle que soit la zone étudiée, les courbes ont toutes la méme allure dissymétrique et so
ajustées par des fonctions log-normales avec le logiciel Origin :

[ d J |
Inf —
d,
hd)=Bexpg -~ ——

71
207

B : amplitude maximale de fréquences d’occurrence
d,, : valeur moyenne log-normale de taille de réseaux

« : écart-type log normale lié a la distribution
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La valeur moyenne de taille de réseaipest répertoriée dans le Tableau 3.4 en fonction de la

zone observée. A partir de ces valeurs et avec la formule de Brooks, il est possible del&éduire
désaccord paramétrique perpendiculaire.

Tableau 3.4 : Taille moyenne de cellules des réseaux de dislocations d’interface, mesurées a partir de clichés MEB et
désaccord paramétrique perpendiculaire déduitb'Ij

zone d,(nm) o, MEB (%)
Dendrite 57 -0,45
Interdendrite 63,2 -0,40
Dendrite + Interdendrite 59,2 -0,43

Lors de la solidification, les élémenisgenes les plus lourds, tels que le tungstene ou le
molybdéene migrent dans les dendrites, les espaces interdendritiques ont alors une concentration
élémentsy’-géne plus élevée. Ces différences de compositions chimiques, avec une pbasenant
plus d’élément volumineux dans les dendrites, expliquent la valeur absolue plus importante du désacco
paramétrique dans les zones dendritiques.

2.2.2.2- Dislocations dans la phasé y
» Caractérisation des vecteurs de Burgers
Une proportion non négligeable de dislocations sensiblement rectilignes est observée dans I
radeauxy’ (Figure 3.34). Les micrographies obtenues pour différents vecteurs de diffraction permettent

d’identifier leurs vecteurs de Burgers.

Tableau 3.5 : Tableau de visibilité des dislocations identifiées Figure 3.34 et vecteurs de Burgers correspondant.
V : Visible, | : Invisible et CR : Contraste Résiduel, ? : indéterminé.

NO
dislocation | § — | [111] | [111] | [020] | [022] | [00Z | [022] | [220] | [202] | b déduit
!

1 v V V ? CR V V | [010]
2 V V CR CR CR | V V [100]
3 v V V V CR V V CR | [010]

Les dislocations numérotées de 1 a 3, Figure 3.34, contenues a l'intérieur des radeaux, ont d
vecteurs de Burgerb =a '[016) b = a'[L00]. Elles présentent trois types de contrastes en fonction du
vecteur diffraction utilisé pour obtenir I'image :

-V :visiblesigh # 0;

-1 - invisible sigb = Oet Q(B Df)z 0, ou & est le vecteur ligne ;

-CR :contraste résidugb = ais g(B Df)i 0.

Dlouhy a comparé expérience et simulation pour donner l'aspect que peut avoir le contrasts
résiduel d’une dislocation #a[001] [15]. Pour trois vecteurs diffractions J040p2] et[002], la
dislocation 2 reste visible mais avec un contraste non uniforme, un peu tacheté, et s’éteint totalement
[022]. Son vecteur ligne est colinéaire & cette derniére direcion[011] et comme son vecteur de
Burgers vaut +a[100], il s’agit d’'une dislocation coin. Il est alors possible de vérifier pour les trois
vecteurs de diffractions [020][022] et [002] que Gb =0 et Q(B Df)i 0, d’oul le contraste résiduel.
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Figure 3.34 : Caractérisation de dislocations localisées dans les radeaux aprés I'essai 4N2 au MET pour différehts
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Toutes les dislocations indexées ont un facteur de Schmid nul selon la contrainte appliquée et :
déplacent par montée. Mais la force de montée due a la contrainte appliquée selon [001] est nul
également. Leur présence pour permettre aux dislocations de vecteur de Burgers a’[001] de monter f
echange de lacunes, tel que décrit au chapitre 1, impliquerait également la présence de ces dislocation:
méme densité. Dans la totalité des essais, les dislocations ayant un vecteur de Burgers horizontal s
majoritaires. Leur déplacement semble donc s’effectuer par montée sous l'effet des contraintes de tracti
transverses dues a I'effet de Poisson.

» Mesure de densité de dislocations

Des mesures des densités de dislocations sont effectuées pour obtenir des informatior
guantitatives sur les dislocations dans les radeaux.

Des ensembles d’images a faible grandissement sont prises sur des zones de plusieurs centaine
Hmz2 pour avoir une surface représentative (Figure 3.35). Au vu de la caractérisation des vecteurs
Burgers précédente et d’apres [16—-18], la majorité des dislocations sont de type <100>. Pour avoir
moins d’extinction possible, le vecteur de diffraction choisi est de type <111> et pour ne pas étre géné p
les dislocations d'interface la lame est orientée perpendiculairement a I'axe de traction. L'épaisseur de
lame est d’environ 100 nm inférieure a la taille des radeaux, la densité de dislocations peut étre assimil
au nombre de dislocations comptées dans la pfiaser 'aire de la surface observée. Les valeurs
données ne correspondent donc pas a de vraies densités volumiques de dislocations réelles mais a
estimation.

Pour cet essai la valeur de densité de dislocation est estimée a 0,65 dislocations / pumz.

Figure 3.35 : Exemple de vue d’ensemble utilisé pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 4N2.
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3- Synthése des résultats expérimentaux

3.1- Fiabilisation des mesures de températures via les fractions volumiques déduitesitu et
post mortem

Les thermocouples utilisés ne donnent qu’une indication de la température : ils ne sont pas soud
a I'échantillon pour ne pas perturber les mesures synchrotron. Les deux thermocouples placés sur |
mors sont simplement ligaturés et le dernier thermocouple est positionné le plus proche possible du cen
de I'éprouvette, sans toutefois y étre en contact (chapitre 2). C’est pourquoi il est nécessaire de fiabilis
les mesures de température a partir des fractions volumiques déusitagt post mortem

Comme pour I'éprouvette 5A1, trois mesures ont été effectuée pour obtenir la fraction volumique
par diffraction de rayons X, fDRX. L'écart entre chaque mesure ne dépasse pas 1% quel que sc
I’échantillon. L’analyse d'image a partir des clichés MEB, présentée au chapitre 2, permet d’obtenir un
mesure des fractions volumiques dans chaque échantillon, fMEB (Tableau 3.6).

Tableau 3.6 : Comparaison des fractions volumiques obtenues par diffraction en rayonnement haute énergie et au
MEB dans les zones dendritiques et interdendritiques et I'ensemble des éprouvettes.

C,:Ode 4N2 | 4R1 | 3F1| OP1 S5A1 5A2 412 5C1 1C2 4R
eprouvette

N

f DRX (%) 66 66,5 64 60,5 60 58 54 52 45)5

fo MEB:zone | o/ o | ool 595 583 573 574  50)8 494 416
dendritique (%)

=
D
o
©

fio MEB : zone
interdendritique 64,7 | 60,2 | 58,6/ 58,6 58 57,2 555 53}2 46,0 45
(%)

f MEB :
moyenne def | 64,6 | 59,5| 58,9 58,5 57,1 57,8 53,1 51,3 43,8 A3
et fip (%)

La détermination de la fraction volumique de la phagar diffraction de rayons X haute énergie
donne des valeurs plus élevées que celle obtenues par analyse d'image. Cette constatation avait égaler
été effectuée par Diologent [1].

Il est possible de déduire la température réelle des essais, en fonction de la fraction volumique ¢
la phasey’, en se rapportant aux résultats obtenus sur le méme alliage donnés par Diologent [1]. Le
mesures de taux de phagede Diologent ont par ailleurs été confirmées dans le cadre de la these de
Riallant [19]. La précision d’une telle mesure repose essentiellement sur I'incertitude de mesure liée
'analyse d'image, incertitude de + 1 point sur les structures coalescées, soit environ + 5°C. Le:
températures estimées et mesurées sont présentées au tableau 3.7 et synthétisées Figure 3.36.
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Tableau 3.7 : Tableau récapitulatif des températures déduites a partir des fractions volumiques obtenues par DRX et
au MEB et des températures mesurées par les thermocouples

Code éprouvette] 4N2 4R1 3F1 op1 | s5A1| sA2| 42| sc1 1C2 4R2
Température
déduite de laf | 922 916 944 088 990 1004 1048 1042 1113  11p2
DRX (°C)
Température
déduite de f MEB| 939 1000 994 1003 1014 1014 1094 1069  11psa 1428
(°0)
Temperature morg 4 960 1030| 1005 1089 1077 1093 1116 1165 1142
mobile (°C)
Temperature X 083 266 087 | 1007 1010 104f 1058 10d6 10RO
centre (°C)
Temp‘(irg;“re fixef 953 1000 | 1002| 108d 108d 106p 1092 1132  11B2
Tempe(ifg”e VISEE 1000 980 990 1000| 108¢ 1089 1040 111)0 1160 1440

Temperature (°C)
1200

1c2 4R2
5C1
1150 A 4L2 4 A
5A2 L &8

1100 il A A

oP1 , A

3F1 & & 05%
1050 - AR1 3 0,9%
4N2 A 0,7%
0,
1000 A . 2 4 ; B 11%
A w 0,6%
4 A 2%
950 4 . 0 1’5%
S 0 6%
900 4 8,4% A Température mors mobile
1,8% A Température centre
T : fi
850 | % : Différence entre les mesures ;T:QEZ[ZEE[Z g;i "
DRX et MEB & Température MEE
800 T T T T T 1
1] 2 4 B g 10 12

Figure 3.36 : Températures obtenues par différentes méthodes au cours des essais isothermes : thermocouples, par
mesure des fractions de phases en diffraction de rayons#Xsitu, et I'analyse d’'image MEB ; la différence relative
entre les valeurs obtenues par DRX et au MEB est reportée (%).

L'écart de température entre les deux méthodes peut étre di a I'imprécision des ajustements d
spectres de diffraction et/ou de la méthode d’analyse d’image au MEB. Mise a part les éprouvettes 4R1
3F1 ou cet écart de température entre la diffraction X et I'analyse d'image est compris entre 5 et 10 %,
reste inférieur a 2% pour les autres essais, permettant ainsi de fiabiliser les mesures de température. D
la suite, la valeur moyenne des températures obtenues par les deux méthodes est utilisée pour classe
essais par ordre croissant de température.
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3.2- Evolution des tailles de radeaux et couloirs

La morphologie de la microstructure évolue avec la température et dépend de leur localisatio
(zones dendritiques ou interdendritiques). Les distributions des tailles de radeaux et couloirs ainsi que
tableau récapitulatif des valeurs caractéristiques a celles-ci sont données en annexes A2.

» Evolution globale de la morphologie des radeaux en fonction des températures de chaque
essali

Une légére évolution est visible Figure 3.37 : les longueurs mesurées des radeaux sont plt
élevées aux plus basses températures dans les éprouvettes allant de 4N2 a 5A2 pour des températ
d’essais comprises entre environ 930°C et 1010°C respectivement. La longueur moyenne de radea
diminue avec la température d'essai a partir de I'éprouvette 4L2 traitée a 1060°C.

La largeur moyenne de radeaux (Figure 3.38) évolue peu avec la température.

En revanche, I'évolution de la largeur moyenne de couloirs (Figure 3.39) est plus nette. Les
couloirs de matrice s’élargissent avec la température, particulierement pour I'éprouvette 4R2, ave
'augmentation de la fraction volumique de matrice.

» Dendrites et espaces interdendritiques

De maniere générale, les espaces interdendritiques ont des radeaux plus longs (Figure 3.37) et p
larges (Figure 3.38) que les bras primaires de dendrites, sauf pour deux éprouvettes 4N2 et OP1 ou
différence est faible. L'observation est cohérente avec le fait que ces zones interdendritiques se solidifie
apres les dendrites et que la fraction volumique gleest donc plus élevée (Tableau 3.6).

Pour la largeur moyenne de couloirs (Figure 3.39), la différence entre dendrites et interdendrite
n'est pas tres marquée sauf a trés haute température pour 1C2 (~1120°C) et 4R2 (~1125°C), échantillc
pour lesquels les couloirs sont plus minces dans les espaces interdendritiques. Cette observation va d
le méme sens que la remarque faite pour les tailles de radeaux.

» Bilan
Une élévation de la température d’essai influe majoritairement sur la morphologie en diminuant I
longueur moyenne des radeaux et en augmentant la largeur de couloirs. La largeur moyenne de rade:
quant a elle reste quasiment constante avec la température.

Lorsque les radeaux se dissolvent dans la phagd’épaisseur des radeaux semble peu affectée
et ce sont les extrémités qui doivent essentiellement se dissoudre et faire augmenter la fraction de la ph
v (Figure 3.40). La densité de dislocation aux interfaces étant plus élevée aux extrémités des radeaux [2
la dissolution de la phasgpeut s’effectuer préférentiellement aux extrémités lors d’'une augmentation de
la température, phénoméne dont la cinétique est plus rapide que celle d’élongation des particules sur ¢
durées d’essais comme ceux présentés dans cette étude (typiguement, une vingtaine d’heures
maximum) [21].

Avec la température, la largeur des couloirs augmente et le libre parcours moyen de diffusiot
devient plus grand et ralentit la mise en radeaux (de maniére apparente et en raison de la dissolution) [2

Les dendrites et interdendrites ont un impact secondaire sur la forme des radeaux. Les valeurs
longueur et largeur moyennes de radeaux sont généralement plus élevées et inversement les couloirs ¢
léegerement plus étroits dans les espaces interdendritiques. Cette difféerence qui met en évidence L
fraction plus élevée de phagedans les zones interdendritiques est plus visible a haute température
(>1060°C). Ces observations coincident avec celles faites sur les fractions volumiques (Tableau 3.6) q
sont plus élevées dans les zones interdendritiques plus particulierement a haute température (>1060°C)
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Longueur moyenne des radeaux
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Figure 3.37 : Histogramme des longueurs moyennes de radeaux dans les zones dendritiques et interdendritiques et dans
chacune de ces zones pour I'ensemble des essais classés par température d’essai croissante.
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Figure 3.38 : Histogramme des largeurs moyennes de radeaux dans les zones dendritiques et interdendritiques et dans
chacune de ces zones pour I'ensemble des essais des essais classés par température d’essai croissante.
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Figure 3.39 : Histogramme des largeurs moyennes de couloirs dans les zones dendritiques et interdendritiques et dans
chacune de ces zones pour I'ensemble des essais classés par température d'essai croissante.
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Interfaces avant dissolution

Figure 3.40 : Schéma de la dissolution des radeayXxa haute température engendrant une diminution de la longueur
des radeaux et un élargissement des couloirs sans influence sur largeur des radeaux.

3.3- Connexité

Tableau 3.8 : Connexité comparée aux valeurs de fraction volumique pour chague essai

. Code 4N2 | 4R1| 3F1| OP1l] 5A1 S5A2 42| 5CL 1C2 4R2
eprouvette
fMEB(%) | 64,6 | 59,5| 589| 583 57,1 57,3 53j1 51,3 438 13

I?;?nsy?; 0,056 | 0,073 0,037 | 0,037 -0,094| -0,062 | 0,292 X | 0,257 0,144

Une inversion de connexité (Na négatif en fin d’essai) est observée pour les échantillons 5A1 e
5A2, échantillons sollicités a des températures voisines de 1000°C. La connexité est trés proche de 0 p
les échantillons 4N2, 4R1, 3F1 et OP1, eux aussi sollicités dans le domaine de basses températures. |l
probable que, pour ces quatre derniers échantillons, le trajet de chargement n’ait pas été assez long
températures les plus basses pour conduire a une inversion topologique marquée de phase. Cette inver
n’intervient pas a haute température (4L2, 1C2, 4R2), ou la fraction de yhmsst plus assez élevée
car proche ou inférieure a 50%, conformément aux observations de Caron [22]. L'inversion topologiqus
nécessite une fraction de phase et une cinétique d’évolution de la microstructure suffisamment élevées,
qui peut expliquer qu’elle se produise aux températures intermeédiaires.

3.4- Modules d’Young

Pour déterminer les modules d’Young de I'ensemble du matériau, de laypdtade la phasg a
partir des formules (39) et (40), il faut au préalable déterminer le facteur de pondgérbtm@premiére
série de valeur appeléegydrut » est ainsi obtenue (Tableau 3.9) en appliquant la formule (38) sur les
mesures expérimentales et en ajustant les courbes par la méthode des moindre carrés, comme [
I'éprouvette 4N2 précédemment. Le parameéirearie avec la température et est approché par une
décroissance linéaire. La valeur approchée est ngtdiméaire » dans le Tableau 3.9 et est celle utilisée
pour le calcul des modules. La déterminationydmtroduit une erreur sur les valeurs des modules
d'Young, E et E’, de + 15%, reportée par des barres d’erreur sur la Figure 3.41.
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Tableau 3.9 : Récapitulatif des valeurs dg, des modules d’Young moyens, dans les phagesty’ en fonction de la
température et la fraction volumique.

 Code | \o | 4r1| 3F1| opi| sAal| sA2 | 42|  sc1 1C2 4R2
éprouvette
T(CC) | 931 | 955 | 972| 996 1000 1011 1049 1066 111 11p5
f moyen
(nsitw/ | 065 | 063| 062| 059 059 058 054 052 0.4 0,44
MEB)
4brut | 0,75 | 065| 06| 07| 07 0,68 0.6 0,66 0,6 0.5
ylinéaire | 0,71 | 0,70| 0,68 o066 066 065 062 0,6l 0,5 0,56
Pente
—V/E,. | 487 | -526| -565| 573 -560 575 644  -6,66 -7,18 -6,87
(10°GPa?)
Emoy
P 86 80 74 73 75 73 65 63 59 61
E (GPa) | 70 66 62 60 62 61 54 51 46 48
E'(GPa) | 95 88 82 82 84 82 75 74 74 78
SRR99
GPa 3 980°C
Nasair 100
100 E A 3 1000°C CMSX-2
I T T a 1050°C
80 {3t SO KON | G ARRAEEE :
Emoy _"-- L S T
60 - E IR S IR S % %.
40 - %
20 -
0 T T T T 1
300 950 1000 1050 1100 1150 °C

Figure 3.41 : Evolution des modules d’Young moyens, Emoy (disques violets), de la phgde (losanges rouges creux),
et de la phase’, E’ (carrés bleus), en fonction de la température de I'essai. Les modules d'Young obtenus pour SRR99
a 980°C [23] (triangles), Nasair 100 a 1000°C [24] (losanges) et CMSX-2 [25] (cercles) ont été ajoutés pour comparaison.
Les valeurs de ce dernier sont des valeurs extrapolées a partir de mesures réalisées entre 20°C et 800°C ; les symboles
pleins correspondent a la phase’ et les creux a la phase.

Entre 920°C et 1130°C, le module d’Young moyen de I'AM1 décroit de 86 GPa a 60 GPa,
phénomene également observé dans SRR99 par Mugttrahi26]. La Figure 3.41 montre que les
valeurs du module d’Young de la phagesont supérieures a celles du module d’Young moyen, elles-
mémes supérieures a celles de la plhaseelle que soit la température. Cette tendance se retrouve pour
les alliages SRR99 a 980°C [23], Nasair 100 a 1000°C [24] et CMSX-2 a 1050°C [25], dont les valeur:
sont reportées Figure 3.41. Le module d’Young de la pfiasietenue pour 'AM1 est assez proche de
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celui des alliages Nasair 100 & 1000°C et CMSX-2 a 1050°C et I'écart entre le module d’Young de I
phasey et la phase’ correspondrait plus a I'écart observeé pour I'alliage SRR99.

3.5- Comparaison des valeurs du désaccord paramétrique in siét post mortem

Des clichés au MEB ont été réalisés sur des coupes transversales proches de la zone observé
rayonnement synchrotron. L’analyse a été réalisée sur quatre échantillons (Figure 3.42).

Les distributions de tailles de réseaux de dislocations (tracée a partir d'au moins 200 cellules dar
chaque éprouvette) n’étant pas symeétriques autour de la valeur moyenne, il a été choisi de la modélis
par une loi log-Normale (69ui est plus appropriée qu'une gaussienne pour décrire les populations
mesurées. L’ajustement est réalisé Figure 3.43 et I'ensemble des résultats (zones dendritique
interdendritique) est détaillé en annexes A3.2.

100nm

MOME 5 V ! MOMNE 5 ) 100nm WD 5. 1mm

Figure 3.42 : Exemples de coupes transversales observées au MEB montrant les réseaux d'interfagepour quatre
éprouvettes 4N2, 4R1, 5A1 et 1C2.
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Figure 3.43 : Distribution des tailles de réseaux pour les éprouvettes 4N2, 4R1, 5A1 et 1C2 avec la courbe identifiée
avec Origin par une fonction en log—normale

Tableau 3.10 : Valeurs caractéristiques des distributions de tailles de réseaux ajustées par la fonction log-normale (69)

épg)?ﬁ/?ette 4N2 4N2 4N2 | 4R1 4R1 4R1 | 5A1 5A1 5A1 | 1C2 1C2 1C2
D ID D+ID| D ID D+ID| D ID D+ID D ID D+ID
+ zone
B 38,8 37,1 357 X X 1794 19,7 184 185 208 18,8 19,8
d.(nm) | 56,95 63,25 59,21 X X 67,0 ] 60,4 50,61 554 6928 67,5 686
[ 0,15 0,15 0,17 X X 033y 032 041 037 0,27 0,30 Q28

La distribution des distances entre les dislocations d’interface est moins étalée pour I'éprouvett
4N2 (Figure 3.33), effet qui se traduit quantitativement par une valeur du parameétréron deux fois
plus faible pour 4N2 que pour les autres éprouvettes (Tableau 3.10). L'échantillon 4N2 a été peu sollicit
mécaniquement : il n’a subi qu’'une déformation plastique globale de 0,5% lors deiliestagt il a été
déchargé avant refroidissement, ce qui a permis de relaxer les réseaux d’interface. Ces raisons peuv
expliquer une certaine homogénéité des réseaux d’interface de I'échantillon 4N2 par rapport aux résea
des éprouvettes 4R1, 5A1 et 1C2 plus hétérogenes.

Les dislocations aux interfaces, issues du glissement dass combinent pour former des
dislocations coin dirigées selofi10] et de vecteur de Burgers a/2[L10], par exemple. Les mémes
conditions d’extinction que pour 4N2 (Figure 3.31) ont été obtenues sur 5A2 et 1C2 (Annexes A3.1) c
qui est cohérent avec ce résultat. Les valeurs de désaccord paramétrique pbttmestendonc avec
la loi de Brooks peuvent étre confrontées avec celles déternimgiés. En effet, le refroidissement a la
fin de l'essai est suffisamment rapide pour figer la microstructure. La derniere valeur du désaccor
paramétrique obtenue peut alors étre mise en parallele avec celle mesurée par microscopie électronique

Pour les valeurs du désaccord paramétrique déduites pour les éprouvettes 4R1, 5A1, 1C2 |
résultats obtenus entre DRX in séua partir des tailles de cellules de réseaux de dislocations d’interfaces
au MEB et au MET sont cohérentes, avec une différence de quelques pourcents (Tableau 3.11).

125



Chapitre 3

Pour 4N2, la plus grande différence observée entre la valeur au MEB et DRX peut étre due au fa
que la zone étudiée au MEB était plus éloignée du centre de I'éprouvette, située dans une zone pl
froide. D’aprés l'analyse d’'image, linversion topologique y est plus prononcée qu’'au centre,
phénomene qui pourrait expliquer une valeur algébrique du désaccord paramétrique plus faible (-0,43)
plus éloignée au MEB, qu’en observatiarsituen DRX. (-0,32). La valeur (-0,35 tableau 3.11), obtenue
au MET sur une lame extraite de la partie centrale, est voisine de celle déterminée par DRX.

Tableau 3.11 : Comparaison des valeurs de désaccord paramétrique obtenue en diffraction rayon-X haute énergie,
DRX, au MEB et au MET

épgﬁ'/ztte 4N2 4R1 5A1 1C2
3 (%)DRX| -0,32 -0,39 0,44 -0,40
5 (%) MEB| -0,43 -0,38 -0,46 -0,37
3, (%) MET| -0,35 X X -0,37

3.6- Evolution des densités de dislocations en fonction des essais

Les caractérisations de vecteurs de Burgers dans la ghas&té réalisée dans les éprouvettes
4N2, 5A1, 5A2, 5C1 et 1C2 (Annexes A4.1) et montrent que les dislocations sont majoritairement de typ
a'<100>. Les mesures de densité de dislocations réalisées avec la méthode présentée précédemir
(Annexes A4.2) sont consignées dans le Tableau 3.12. Les résultats mettent en évidence une ne
différence selon que le refroidissement a été effectué en maintenant la contrainte appliquée finale ou nol

Tableau 3.12 : Estimation des densités de dislocations a partir des images MET

Code
éprouvette

4N2 4R1| 3F1|OP1| 5A1 | 5A2 | 4L2 | 5C1 | 1C2| 4R2

Température

o 930,5 | 955| 972] 996 | 1000 1011|1049| 1066] 1119 1125
moyenne (°C)

lesgg‘;;lg/igi;)’” 065 | 1.63] 23| 12| 25[ 12| 24| x| 4| X

P striction Pas de

10%disloim?) | Striction| T° | PS| PS | 10Af PS [ PS] 651 PSS 7

Déchargemen
avant oui non non| oui | non| oui | non| non| non| nor
refroidissemen

En comparant a températures proches I'éprouvette 4R1 avec 4N2 ou I'éprouvette 3F1 avec OP1
5A2, les résultats montrent que la densité de dislocations est divisée par deux. Cette différence pourr
s’expliquer dans 4R1 et 4N2 par la difféerence de déformation plastigue moyenne finale qui est de 0,2
dans 4N2 contre 0,55% dans 4R1.

Cependant, a la fin des essaissity, I'éprouvette 3F1, qui a subi une déformation plastique de
0,6%, présente une densité de dislocations dans la plaéeex fois plus importante que les échantillons
OP1 et 5A2, alors que ces deux derniers ont été soumis a des déformations plastiques plus élevées
1,4% et 2,5% respectivement.

Il semble donc qu’une décharge mécanique a haute température soit a I'origine de la diminutiol
de densité de dislocations dans la phgs@ar des mécanismes de restaurations par montée, comme
souligné par Sarosit al.[16] et Touratieret al.[17], pendant que I'augmentation due a la sollicitation est
stoppée.
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3.7- Evolution des largeurs de pics d€ gn fonction de celle de y

Au paragraphe 1.4.6, lors de mises en charge a des contraintes élevées et de décharges ultériet
les points (W, W’) se déplacent sensiblement le long d’'une droite. Une synthese de I'évolution de I
largeur via le parametre W’ des pics de diffraction obtémsgtu dansy’ en fonction de celui de W de
au cours du stade Il de fluage et pour tous les échantillons est présentée. Pour I'ensemble des essais
parameétres W’ et W peuvent étre liés par une fonction affine Figure 3.44. Les résultats mettent e
évidence une augmentation de la pente des courbes avec la température d’essai : sa valeur passe de
pour 4N2 (essai a 930°C) jusqu'a 2,71 pour 4R2 (essai a 1125°C). La température d’essai n'ayant p
d’effet direct sur la forme des pics, il est possible de trouver un parametre microstructural qui varie dan
le méme sens que la pente.

W (109) 5A1
1|1 - W = 1;66W- 0=54 Y 4 LA 007
o 06W - 0.0
W = 1,30W - 0,26
[ 3 A
4L2
1 _|
4N2
"= 1,13W - 0,16
0,9 -
W = 1,10W - 0,15
0.8
0,7 1
0,6 I ' ' ' ' 3
06 0,7 0,8 0,9 1 R

Figure 3.44 : Evolution des largeurs des pics de la phageen fonction de celles dg

Comme le montre la Figure 3.45, le meilleur paramétre microstructural qui ait été trouvé est le

rapport d-f)

: plus la température augmente, et plus la fraction volumique de phdiseinue, et ce

rapport augmente. Toutes les pentes s’alignent le long d’'une droite de pente 2,13 qui passe trés pres
I'origine (0 ; 0). Cette question sera abordée au chapitre 4.
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Pente W(W)
3 -

Coefficient directeur :
1,5 - 2,13

’ S 5 T

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2 ——(—

f

1_
Figure 3.45 : Evolution de la pente des droites W’'(W) en fonction def—
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3.8- Récapitulatif des données in situ et post mortem

Chapitre 3

Le Tableau 3.13€écapitule I'ensemble des résultats obtenus au cours de cette étude.

Tableau 3.13 : Ensemble des paramétres caractéristiques obtenus pour chaque essai.

Code
éprouvette 4AN2 4R1 3F1 | OP1 5A1 5A2 412 5C1 1C2 4R2

f moyen (%) 65 63 62 59 59 58 54 52 45 44

Température
moyenne 931 955 972 996 1000 1011 1049 1066 1119 1125

déduite (°C)
Longueur

moyenne de§ 4791 3781| 4911 3743 5197 4242 22114 2963 2P71 2868

radeaux (nm)
Largeur

moyenne de§ 790 793 866 623 710 621 49b 65§ 625 8q7

radeaux (nm)
Largeur

moyenne de§ 201 300 213 250 183 225 254 327 355 585

couloirs (nm)

Pseudo- 992 | 1093| 1079 872 893| 846 749 981  9f9  14p2
période (nm)

E moy (GPa) 86 80 74 73 75 73 65 63 59 61
E (GPa) 70 66 62 60 62 61 54 51 46 48
E’ (GPa) 95 88 82 82 84 82 75 74 74 79
-0 (%) 0,215 | 0,232l 0,241 0,25 0,258 0,262 0,278 0,283 0,295 0]296

-0, final (%) 0,32 0,39| 0,36/ 0,345 0,44 0,34 0,39 0,41 0/40 0,B8

p interface
finale deduitel 4 o6 | 154 142] 134 173 134 184 161 157 1o
de &, final
(10"dislo/m)
Py hors
striction 0,65 1,63 2,3 1,2 2,5 1,2 2.4 X 4 X
(10*dislo/m2)
avec
Uwcton | £asdel pas | pgs| pag 10| PdS PdS 65  RdS  f
(10*dislo/m2)
Pentes de
W’en
fonction de 1,13 1,06 1,10 1,20 1,66 1,30 1,83 1,84 221 2,V1
W
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Conclusion

Dix essais isothermes a haute température et contrainte variable ont été réalisés aux synchrotrc
sur des échantillons ayant subit un pré-traitement de mise en radeaux, durant lesquels les parametres
maille des deux phasgsty ont été mesurém situ perpendiculairement a I'axe de traction [001]. Les
données brutes ont été analysées en modélisant la structure en radeaux par un composite constitué
couches successives des deux phases afin destimer notamment le désaccord paramétric
perpendiculaire et, dans chaque phase, les déformations élastiques et plastiques, les contraintes,
modules d'Young et les vitesses de déformation plastique. La méme procédure djposiysertende
la microstructure au MEB et eu MET a été appliquée a tous les échantillons, afin de caractériser le
dislocations, de mesurer leurs densités et de confronter certaines observations aux essais in situ

Les fractions de phasg ont été déduites des aires des pics de diffraction enregiststi et
mesurées par analyse d'images au MEB. Les écarts entre les deux méthodes sont inférieurs a 2%, exce
pour les échantillons 3F1 et 4R1, qui présentent des écarts de 5 et 10 % respectivement. Ces meslt
permettent de fiabiliser la température pour I'ensemble des essais, en utilisant les données de Diologe
[27] et ainsi de palier I'imprécision des mesures des thermocouples. La fraction volumigadéarmeue
lorsque la température d’essai augmente, mais I'épaisseur des radeaux varie peu a cause d’'une dissolu
préférentielle d&’ a leurs extrémités.

La connexité de/ a été mesurée par analyse d'images au MEB. Une inversion topologique a
lieu dans deux échantillons a forte fraction volumiqueyd€>50%) ayant subi des déformations
plastiques importantes (2,5% et 5%). Elle se produit aux températures intermédiaires offrant le meillet
compromis entre fraction volumique de y et cinétique d’évolution de la microstructure élevée.

Les modules d’Young ont été estimés a différentes températures a partir de I'évolution du
désaccord paramétrique perpendiculaire et des déformations élastiques de chaque phase au cours ¢
essai. Le module d’Young moyen diminue quand la température augmente, passant de 86 GPa a 920°
60 GPa a 1130°C. Les modules d’Young des deux phases varient de maniere similaire avec des vale
respectivement supérieures et inférieures au module d’Young moyeyi pbpoury.

Les densités de dislocations aux interfaggsont été mesurées dans 4 échantillons (4N2, 4R1,
5A1 et 1C2) au MEB-FEG a partir des tailles de cellules observées a la surface des radeaux et au ME
Ces mesures, complétées par la caractérisation des dislocations d’interfaces au MET, ont permis d’estin
le désaccord paramétrique perpendiculaire qui a pu étre confronté a la mestwren fin d’essai. Les
résultats sont cohérents pour les quatre échantillons, exceptés pour la valeur obtenue a partir du MI
pour 4N2 qui a subi une inversion topologique. Il est donc possible de généraliser ce résultat et d’estim
les densités de dislocations a partir de la mesure du désaccord paramétrique perpendiculaireippar DRX
situ.

Les densités finales de dislocations dans la phasmt été mesurées au MET dans les dix
échantillons. Elles sont de I'ordre de*1én? et sont divisées par 2 & températures comparables lorsque
I’échantillon a subi une décharge mécanique a haute température en fin d’essai, par des mécanismes
restauration.

Les vecteurs de Burgers des dislocations dans gamma prime ont été identifiés : ils sor
majoritairement a’[100] et a’[010], c'est a dire perpendiculaire a l'axe de sollicitation, bien que ce:
dislocations ne subissent donc aucune force de montée due a la contrainte de traction. Elles ont donc
réle indirect sur les déformations dans la direction de traction, ou bien elles sont activées par le
contraintes transverses de cohérence dues aux désaccords paramétriques.

A partir des spectres de diffraction, différents parametres sont utilisables, bien que seule I
position moyenne des pics ait été principalement exploitée jusqu’a présent. La largeur des pics est rel
aux densités de dislocations. L'étude de leur évolution pour chaque phase montre que les parametres W
W’ évoluent dans le méme sens selon une relation affine pour chaque essai. La pente des droites W’(\
augmente avec la température d’'essai et est sensiblement égale au d@iubfe die.
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Chapitre 4
Introduction

Dans ce chapitre, le « modéle composite » est utilisé pour décrire le comportement mécanique d
deux phases, couloirset radeaux'ya partir des résultats expérimentaux obtenuspgsfoment.

On abordera d'abord le comportement des couloirs, puis celui des radeaux. Par la suite, c
s'intéressera a la forme des pics, en particulier aux parametres W et W', qui seront reliés a
microstructure (densités de dislocations) puis au comportement mécanigue, avant une courte discussior

1- Evaluation des incertitudes de mesure

A partir des mesures précédentes, nous cherchons a évaluer la vitesse de déformation de cha
phase en fonction des parameétres d'essai, en particulier la contrainte et la température. Ceci implique b
sdr une évaluation des marges d'erreur sur ces données.

Plusieurs sources d'erreur sont a distinguer : les erreurs de mesure classiques (précision d
capteur de force, d'un thermocouple), les erreurs dans I'évaluation de parametres d'ajustement tels gL
ou Emngy, €t surtout les erreurs systématiques dues a I'écart entre la geométrie théorique de notre syste
de mesure et la réalité. Parmi ces derniéres, on peut citer la position des thermocouples de mesure
température, le gradient de température sur I'échantillon et la position exacte du point de mesure sur
partie utile de celui ci, et la géométrie de I'échantillon. En effet, sur un échantillon initialement
cylindrique, une variation de température et/ou un défaut d'alignement va se traduire par une variatic
locale de la vitesse de déformation, et une réduction de section qui peut conduire a la striction. Ce
dernieres erreurs sont potentiellement les plus graves.

1.1 Incertitude sur la température

Comme on I'a vu au Ill.3.1, la température d'un échantillon est évaluée a partir de la fractior
volumique f de phasg. En pratique, on a pris la moyenne des tempémtuvaluées a partir des mesures
par DRX et par MEB. Cette technique est relativement précise (de l'ordre de 5°C) dans le domaine tre
haute température (1000°C et plus) ou f varie rapidement avec la température, mais moins en dessous
1000°C.

1.2 Incertitude sur la déformation

La déformation de I'échantillon est mesurée a partir des indications d'un capteur de déformatio
situé entre la traverse fixe et la traverse mobile, a I'extérieur du dispositif d'essais mécaniques. Si |
indications du capteur sont précises a mieux qu'un micrometre, les variations de longueur de I'ensemt
de la chaine de mesure ne sont pas maitrisées. Une cause d'erreur difficile a évaluer a priori est
variation de longueur des mors soit a la suite d'une variation de la régulation de température, soit ¢
régime thermique: une augmentation de la force sur I'éprouvette diminue la résistance de contact en
celle ci et les mors, qui vont se dilater ou se contracter. L'examen des courbes allongement — temps I
d'un essai mettent en évidence dans certains cas des oscillations d'amplitude 5 micromeétres créte a cr
sur quelques minutes. L'erreur relative sur la déformation est alors, au pire, §eeR ir une durée de
1000 s, l'erreur sur la vitesse de déformation est de’ Z10En pratique, ces oscillations diminuent
d'amplitude pendant l'essai, et il est possible d'en tenir compte pendant I'ajustement des courb
expérimentales: l'incertitude sur les vitesses de déformation est de I'ordre Yisut.tifle durée de 300 s
environ (I'écart entre deux acquisitions de spectres de diffraction). Cette incertitude peut étre diminuée
I'on prend en compte des intervalles de temps plus longs, ce qui est le cas aux basses contraintes.

Deux causes d'erreur systématique peuvent étre envisagées : une dérive de la longueur
I'échantillon en début d'essai due a la fin de la mise en radeaux ou a une température mal stabilisée
surtout une inhomogénéité de température ou de contrainte (striction). On peut éviter ces erreurs
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attendant la stabilisation de I'échantillon en début d'essai, et en vérifiant que le diameétre de I'éprouvet
reste constant en fin d'essai.

Le profil de température sur une éprouvette peut étre déterminé a partir du décalage de l'angle d
pics le long de la partie utile et du coefficient de dilatation moyen. Il est parabolique, avec un écart d
I'ordre de 40°C entre le centre et les extrémités de la partie utile (Figure 4.1).

X (mmy} TCC)
0 1033
3 1032
6 1030
9 1024
12 1013
1 1 11 ) 13 994

03 6 91213 x(mm)

Figure 4.1 : Températures mesurées le long de I'éprouvette

La vitesse de déformation de I'éprouvette varie avec la température. Le profil de vitesse de pel
étre estimé en supposant que la déformation est thermiquement activée :

£y :aex;{ —Q }
Y RT(X)

R : la constante des gaz parfaits
T(X) : température a I'abscisse x
Q : énergie d’activation (valeur utilisée celle du MC2, 266 kJ/mol [1])

On observe Figure 4.2 que I'écart de vitesse correspondant est du simple au double : la vitesse
déformation au centre calculée a partir de l'allongement de I'éprouvette entiére est donc sous estimée
25 % a 30 % environ. A linverse, en cas de striction en dehors de la zone de mesure, la vitesse
déformation sera surestimée.

1

L 3

0,8 -
£ 06 -
& e (X = 0)

0.4 -

0,2 -

0 5 10 15

X (mm)
Figure 4.2 : Répartition de la déformation plastique le long de I'éprouvette (suivant la Figure 4.1) calculée a partir
d'une loi thermiquement activée

La vitesse de déformation de chaque phase est calculée en tenant compte des vari@tions de
suivant les expressions 3.61 et 3.62. La précision des mesuegétint de I'ordre de quelques®l@lle
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est meilleure que celle sur la longueur totale de I'éprouvette: l'erreur est négligeable vis a vis de |
précédente.

En résumé, aux basses vitesses de déformation, l'incertitude absolue sur la vitesse de déformati
mesurée sur une durée de 300s, est de l'ordre de®Z'1@uand la vitesse de déformation est trés
supérieure a cette valeur, I'erreur relative est vraisemblablement de 10 a 20%.

1.3- Incertitude sur la contrainte

Le calcul de la contrainte a été décrit au chapitre 3 81.2.2. Deux termes sont a prendre en comp
la contrainte appliquée,& o, et la contrainte ¢ dans le plan des radeaux.

L'incertitude sur la contrainte appliquée résulte de l'incertitude de mesure de la force appliquée
une fraction de Newton- et de l'incertitude sur la section de I'éprouvette. Elle est donc tres faible (d
I'ordre d'1%), sauf en cas de striction de I'éprouvette.

L'incertitude suibyy est plus délicate a évaluewy, définie en (3.28) et (3.33) est le produit d'un
module équivalent par I'écart entre le désaccord paramétrique degtireh valeur dans le plan des

radeawd; . (Le terme en 1/E-1/E peut étre négligé.) Une évaluation raisonnable de I'erreur parait étre:

Ac', = A(%{(% -0)+ (i —ijuaaD = E,, D(3) + (3, - 5) AE'
a-v) E' E

L'erreur surd est essentiellement due a I'erreur sur la température. Celle ci est liée, on I'a vu at
1.1, & l'erreur de mesure de f. En admettant une erreur de 10°C et une variatide 54 °C™, et un
module moyen de 70 GPa, le premier terme est de l'ordre de 4 MPa. Ce décalage sera systématique [
tout l'essai. L'écart entre les valeurs calculées de E et E' (table 1.13) et les valeurs calculées par L
approximation linéaire en fonction de la température (T°C) est au maximum de 2 ou 3 GPa, soit de 2
3% de E ou E'. Le second terme de l'expression, proportior(zfgl—éd), donc égal sera égal a 2 ou 3%

deoyy.

Au total, I'erreur sur la contraintgyx sera de + 4 MPa pour,, = 0 MPa, et de 6 MPa pour
oxx = 50 MPa.

1.4- Effets de moyenne

Dans le présent chapitre, la contrainte est calculée a l'instant d'une mesure, et la déformation en
deux mesures successives. Ceci ne perturbe pas les résultats tant que la contrainte et la vitesse
déformation ne varient pas trop vite avec le temps, mais peut étre dangereux a la suite d'un saut
contrainte : on verra par exemple apparaitre un point ou la vitesse est tres élevée pour la contrair
calculée.

Dans de tels cas, on peut donner la vitesse de déformation d'une phase en fonction de la contrai
prise comme moyenne arithmétique entre les contraintes de début et de fin. Dans le cas d'une dépenda
exponentielle, et d'une variation de la contrainte de plusieurs dizaines de MPa (quatre ou cing points da
nos mesures), la contrainte pourra étre prise comme une moyenne pondérée de ces deux contraintes, :
des coefficients 1/3, 2/3, voire 1/4 et 3/4.

2- Comportement mécanique des couloirg
La phase est une solution solide désordonnée de structure cubique a faces centrées, dans laque

se déplacent des dislocations de vecteur de Burgers a/2<110>. En raison de la symétrie cubique
systéme, huit systéemes de glissement devraient étre activés de maniére équivalente en cas d'oriental
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[001] parfaite. Les dislocations de ces différents systémes, qui pénétrent dans les couloirs, glissent de
les plans {111} et laissent des segments de dislocations bloquées le long de l'intersection de leur plan

glissement et de l'interfagéy’, c'est & dire sensiblement le long des directfphg ou [110] .

Le champ de contrainte (déformation) de ces segments de dislocations est équivalent a celui d'
mur infini de dislocations : il est constant & grande distance de l'interface (de l'ordre de la distance ent
dislocations d'interface), et fluctue au voisinage de celle-ci. Un réarrangement des dislocations d'interfac
par exemple une réaction entre deux dislocations pour donner une dislacation dgfldidpction de
ligne[110], ne changera pas les contraintes a longue distance, mais les fluctuations de celle-ci &

voisinage de linterface/y'. Le tableau 3.11 permet de vérifier que ce mur infini génére un désaccord
paramétriquég3.70):

b
|0, =4 (3.70)

ou b est le module du vecteur de Burgers et
d la distance moyenne entre dislocations d'interface.
Ce champ vient se superposer (en valeur algébrique) a celui généré par le désaccord parametric
natureld. La somme de ces champs de contrainte (déformation) est équivalente & un champ de contrair
(déformation) généré par un mur de dislocations de désaccord param@trigdie ou un désaccord

paramétrique (fictif)—J, +J. Ce champ tend a s'opposer a I'entrée de nouvelles dislocations sous
I'action de la contrainte appliquée. La contrainte pertinente est donc la contrainte de Voo Mises.

2.1- Contrainte seuil de déformation

Lors de la mise en charge par paliers d'une éprouvette, la vitesse de déformation des couloirs re:
négligeable tant que la contrainte n'a pas dépassé uroseglilensuiteslle est toujours positive. Ce seuil

a été évalué pour les différents essais a partir des figures de I'annexe Al. Il est donné sur le Tableau 4.1
représenté sur la Figure 4.4 en fonction de la température d'essai :

Tableau 4.1 : Contrainte seuil dans les couloirg calculée a partir des valeurs brutesy brute : nc) et aprés correction g
linéaire : corr) des modules d’élasticité (chapitre 3 ; §3.4).

4N2 | 4R1 3F1 OP1| 5A1 5AZ 4LZ 5C1L  1C2 4R2

Code
éprouvette
Contrainte
seuilnc | 148 152 132 125 113 99 86 61 61 49
(MPa)
Contrainte
seuil corr| 128 133 155 113 108 110 80 68 60 42
(MPa)

Cette contrainte décroit de 135 MPa a 42 MPa quand la température d'essai augmente de 930
(4N2) & 1125°C (4R2). Elle présente cependant une certaine dispersion, supérieure dans certains cas |
exemple 4R2 et 1C2) aux barres d'erreur déterminées.

Parmi les raisons (effets chimiques, contrainte d'Orowajui.peuvent expliquer I'existence de
cette contrainte seuil, la contrainte d’Orowan est nécessairement présente : comme le montre la Figure -
le travail de la force appliquée a un segment de dislocation de longgausé propage d'une distance dx
dans un couloiy doit étre au moins égal a I'énergie nécessaire pour allonger de cette méme longueur le
deux segments laissés a l'interfagé
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[001] 1/V6[112]
/301711

1/+/2[110]

Figure 4.3 : Contrainte d’Orowan : géométrie des canaux

En élasticité isotrope, I'énergie par unité de longueur L d'un dipble de dislocations de vecteur d
Burgers b et de distancestécrit [2] :

2
W/L:i bl,2+b—° s
2 1-v) r,
ou :
- U= Lest le module de cisaillement,

2AL+v)
- by et ky les parties vis et coin du vecteur de Burgers,
- I un rayon de coupure de l'ordre de grandeur du vecteur de Burgers.

A l'interface yly, l'orientation moyenne des segments de dislocation et leurs vecteurs de Burgers
font un angle de 60° (directions <110> d'un méme plan de glissement {111}) et b valent

respectivement b.cos(60°) et b.sin(60°). La longuewadt1,/3/2, oul est tiré des mesures figure 3.39 et

annexes A2.3 tableau A2.3.
Le travail de la force pendant un déplacement dx est :

F.dx:%bls(aZZ -0, )dx =W/Ldx

Il vient donc :

M(uu 3/4]In|5

JS = O-ZZ _JXX =
27t 1-v

c

Si p est défini a partir depfs, (le champ de déformation d'une dislocation se partage entre les
deux phaseskn prenantv = 0,42 et un parametre réticulaire haute température a = 0,365 nm, le seul
parametre d'ajustement est le rayon de coupure r

La Figure 4.4 compare les données expérimentales et les valeurs calculées pour un rayon
coupure ¢ = b (trait continu) : la correspondance est bonne dans la région des hautes température
(1000°C — 1125°C). En patrticulier, les différences entre contraintes seuils mesurées a des températu
voisines (1C2 et 4R2) s'expliquent bien par la différence entre les largeurs des couloirs.
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900 950 1000 105( 100 1150

Tempeérature (°C)

Figure 4.4 Contrainte seuil de propagation des dislocations dans les coulojtsPoints rouges (bleus) valeurs non
corrigées (corrigées). Trait continu : largeur moyenne des canaux, ¥ b ; trait discontinu bleu : largeur moyenne des
canaux, I, = 0,5b ; trait discontinu vert : largeur moyenne des canaux moins un écart type, ¥ b ;

L'ajustement est moins bon entre 959°C et 980°C, méme en prenant une valeur plus faible pour
rayon de coupure (par exemple powur=r0,5b; courbe pointillée bleue. Plusieurs explications sont
envisageables :

- Les constantes élastiques peuvent avoir été sous estimées (et la variation des paramétt
réticulaires lors d'une charge/décharge surestimée). La précision des mesures de parametre ar
ajustement des courbes est de l'ordre de la fraction de seconde d&jc &lds que les variations
d'angle B lors d'une charge sont de l'ordre dé*10Une erreur systématique pourrait étre due a un
changement de température (si on augmente la force sur I'échantillon, le contact thermique entre les m
et I'échantillon s'améliore, ce qui peut conduire a un refroidissement de ce dernier). Elle a été évitée
prenant en compte les variations de paramétre entre le dernier spectre de diffraction avant charge et
premier apres charge, c’'est-a-dstg un temps court. Cet effet devrait donc étretémi

- La prise en compte de l'anisotropie élastique peut modifier I'expression de I'énergie d'une pair
de dislocations. Ceci reste a faire.

- Une derniére cause d’erreur systématique peutsdgait étre évoquée : la largeur "utile" des
couloirs est vraisemblablement plus faible que leur largeur moyenne. En effet, une dislocation qui avanc
dans un couloir rencontre des zones plus ou moins latges sont ces derniéres qui doivent étre prises
en compte dans le calcul de la longuewtu segment mobile. Le calcul a donc été répété pour un rayon
de coupure de b et une largeur de couloir égale a la largeur moyenne moins un écart type (cour
pointillée verte). On constate immeédiatement que cette correction sur la largeur de couloir suffit a décal
les valeurs calculées au-dessus des valeurs expérimentales les plus élevées.

La valeur du seuil de propagation des dislocations a été calculée a partir de la valeur moyenne
la largeur des couloirs. Elle est supposée implicitement égale a la moyenne des valeurs, qui auraient
calculées sur une distribution de largeurs de couloirs. Il faut remarquer que tous les couloirs ont é
déformés plastiguement. Cette déformation s’est ralentie, voire arrétée, quand la canjréatiae a
été assez grande pour que la contrainte de Von Migesyx Soit redescendue au niveau de la contrainte
seuil locale. Pour chaque couloir, il doit donc étre trouvé une densité de dislocations d’interface
différente, qui augmente avec la largeur du couloir. En revanche, tous les couloirs se trouvaient a lel
contrainte seuil de déformation en fin de pré-déformation. Lors d’'une mise en charge ultérieure, il
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devraient donc franchir leur contrainte seuil en méme temps, c’est-a-dire pour une contrainte appliqué
égale a la contrainte appliquée lors de la pré-déformation.

2.2- Vitesse de déformation des couloirs lors de sauts de contrainte positifs

Lors de la mise en charge par paliers d'une éprouvette (Figure 4.5) la vitesse de déformation de
phasey est maximale juste aprés un saut de contrainte, puis elle diminue et descend vers zéro ou vers
valeur de la vitesse de déformation des radealors du saut de contrainte, la contrainte de Von Mises
o fait un saut de méme amplitude, puis elle redescend vers la contrainte seuil avec une vites:
décroissante.

Le saut de la contrainte de Von Mises permet I'entrée de nouvelles dislocations dans les couloir:
En se déplacant, celles-ci laissent aux interfa¢gsde nouveaux segments de dislocations qui vont
diminuer (en valeur algébrique) le désaccord parameéwiqueCette diminution du désaccord
paramétrique (c’est-a-dire cette augmentation de la contrainte en retour des dislocations d’interfac
ramene la contrainte a sa valeur seulil initiale, et bloque le glissement de nouvelles dislocations. Le saut
de contrainte est suivi d’'une relaxation de la phas€’est cette relaxation qui est responsable de
'augmentation transitoire de la vitesse de déformation totale de I'éprouvette apres un saut de contraint

Il est possible de mettre ce comportement en équations en supposant une pdertste
dislocations mobiles dans les couloirs, et en supposant que la vitesse de glissement des dislocations
proportionnelle a la contrainte résolue effective qu’elles subissent :

V:Mr*=M%(aa—axx—as) (4.1)

ou M est la mobilité des dislocations.
La vitesse de déformation® des couloirs devient alors :

. 1
£P =sp by = MPmE(Ua -0, -0,) (4.2)
ous= ]/\/5 est le facteur de Schmid pour les différents systemes de glissement activés.
1,E-05 - MPa = 300
8,E-06 - 250
6,E-06 - 200
4,E-06 - 150
a
206 poosees 100
0,E+00 : . . k aig2 2P 2R L 50
2000 30000 40000 50000 Vr 60000 t(S) 70000
-2,E-06
-2,5E-03 1
-3,06-03 40| ‘ )
b -3,5E-03 4 .."0“ 0.’.
-4,0E-03 4 o,
-4,5€-03 v . r T )
20000 30000 40000 50000 s0000 t(S) 70000

Figure 4.5 : a : Contrainte appliquée, dans les couloirs (carreaux creux, trait rouge), vitesses de déformation (couloirs :
points rouges et radeaux : trait bleu), et b : désaccord paramétrique lors d'une mise en charge par paliers. (5A1)
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En reprenant I'équation 3.25 :

o, = —( (ff/)j{(am -0)+ (é —éjvaa} =-A(6,-9)-Buo, (4.3)

et en écrivant ces équations en fonctiod del vient :

¢ =Mp, < (0,(1+ B)- A(6-0,)-0.)=Mp, < Als, - 5,) (@)
avec :
5 =6-0, 1+B), o (4.5)
A A

O, est la valeur du désaccord paramétrique perpendiculaire pour laquelle la déformation plastique d

couloirs s'arréterait, toutes choses égales par ailleurs. Elle décroit pour une contrainte appliqué
croissante, comme on I'a vu sur la Figure 4.5. Elle dépend de la contrainter sguilonc de la largeur

du couloir.
En dérivant la relation 3.524 :%(e'g—g;)

3. :%(é'p—ép):%é'p—Mpml—le(JD—Jf) 4.6)

Cette équation différentielle détermine I'évolution du désaccord paramétrique. En supposeintionc
la contrainte appliquée) €t” constantes et en intégrant, on obtient une expression de la forme :

Oy =0, +%£'p r+(5|]i -0, —%é‘p rje“” 4.7)
avecd la valeur initiale au début du palier de contrainte.

La constante de temps s’écrit :
-1
1
r=|Mp. —A 4.8
{ P 12 } (4.8)
Elle ne dépend que des constantes élastiques (A) et du pkbdyit
Si la vitesse de déformation de la phasest nulle, une décroissance exponentielle &ersst

obtenue. Si cette vitesse de déformation est non nulle (mais constante) la décroissance reste exponentit
maiso, se stabilise a une valeur plus élevée. Dans ce cas, la contrainte dans les couloirs reste supérieu

la contrainte seulil, et les couloirs continuent a se déformer a une vitesse légerement supérieure ou €ga
celle des radeaux. L'écart a la contrainte seuil est alors proportionnel a la vitesse de déformation de

phasey’ :
6e'? reP
og-0, = N C (4.9)
Mp 1-v) 2
En résumé dans le cadre des hypothéses énoncées précéd@nmarttculier la relation linéaire

entre vitesse des dislocations et écart a la contrainte seuil), le désaccord paramétrique a la suite d’'un s
de contrainte doit suivre une décroissance exponentielle vers une nouvelle valeur finale. Le temps
relaxation correspondant est inversement proportionnel a la mobilité des dislocations et a la densité d
dislocations mobiles. La contrainte de Von Mises finale sera supérieure ou égale a la contrainte seu
selon que les radeaux se déforment ou non.

m
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2.3- Exploitation des sauts de contrainte

La variation du désaccord paramétrigue lors des mises en charges successives de chaque
éprouvette, a été ajustée par la méthode des moindres carrés a une suite d’exponentielles de temps
relaxation variables. La Figure 4.6 donne I'exemple de I'éprouvette 5A1 : I'ajustement pendant la mise e
charge décrit bien les valeurs expérimentales, a I'exception de la partie sous forte contrainte (225 puis 2

MPa).
Le

Tableau 4.2 résume les parameétres d’ajustement : temps de relaxaioraleur limited, , ainsi que la

déformation moyenne cumulée des couloirs en milieu de cycle, la vitesse de déformation des radeaux
I’écart de contrainte calculé a partir de I'expression (4.9).

5A1
0, G (MPa)
-2.5E-03 - - 300
et aaa XY 5
? 2 250
-3.0E-03 -
|| + 200
-3.5E-03 - +— 150
0
100
-4.0E-03 -
+ 20
4
-4.5E-03 ' T 0
20000 40000 60000 temps(s) 80000

Figure 4.6 : Ajustement des mesureis situ (losanges noirs) par la méthode des moindres carrés (ligne continu noire)
des variations de5D lors d’un essai (5A1) avec les numéros pour chaque saut de contrainte.

Tableau 4.2 : parametres ajustés sur la Figure 4.6 de I'éprouvette 5A1

Numéro de| ¢, T -0, gP & Ac est. 1k

saut () (109 sH) | (MPa) | (s
0 120
1 150 2700 2,9406 0,0004, 3,00E-08 3,17 0,00037
2 175 1700 3,2091 0,001 7,00E-08 4,65 0,00059
3 200 1500 3,52515 0,0022  3,00E-D7 17,6 0,00067
4 225 1000 3,79425 0,005 1,24E-06 48,5 0,001
5 250 650 4,12654 0,014 5,00E-06 127 0,00154
6 décharge 120 3,24296
7 250 420 4,40814 0,028 1,20E-05 197 0,00238
8 décharge 120 3,2401)
9 250 300 4,40813 0,044 1,50E-05 176 0,00333

Le premier point remarquable, nettement visible sur la Figure 4.6, est relatif au temps de
relaxatiorr , qui varie de la maniére suivante :passe de 2700 s pour le palier n°1 (150 MPa) a 650 s
pour le palier n°5 & 250 MPa, et 300 s en fin d’essai. Cette derniere valeur parait d’ailleurs surestimée
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O, descend tres rapidement de -0,00379 a -0,00403 pour évoluer ensuite lentement avec le temps.
décroissance exponentielle observée n’est pas un effet di a la déformation simultanée des radeaux : ce
ci est trés lente pour les premiers paliers (qf €4 et I'écart estimé & la contrainte seuil est de quelques
MPa seulement.

D’apres le
Tableau 4.2le temps de relaxation est fonction des constatéstigues, de la mobilité des dislocations,
et de la densité de dislocations mobiles. Au cours d’'un essai, seule cette derniere peut varier. En effet,
type d’essai de relaxations successives a été utilisé par Kubin [3] puis par Spétig et Bonneville [4] poL
étudier les variations de densité de dislocations mobiles dans des monocristaux : une baisse du temps
relaxation ne peut étre due qu'a une augmentation,de’est-a-dire au déblocage de dislocations

initialement immobilisées ou a la multiplication des dislocations mobiles.
La Figure 4.5 montrgue la contrainte dans les couloirs varie dans umadtte étroit, d’environ

25 MPa, une fois le seuil de propagation des dislocations franchi. Il n’y a donc pas d’élévation continu
de la contrainte qui puisse successivement débloquer d’éventuelles dislocations immobilisées. D’aut
part, une période longue passée a contrainte plus basse (120 MPa entre 55000 et 75000 s Figure 4.5
suffit pas a bloquer les dislocations déja présentes dans les couloirs : le temps de relaxation baisse el
les deux premiers paliers a 250 MPa. Il reste donc a envisager un mécanisme de multiplication d
dislocations.

2.4- Evolution de la densité de dislocations mobiles

La Figure 4.7 présente I'évolution de linverse des temps de relaxation avec la déformation
cumulée des couloirg (valeur moyenne entre deux sauts successifs). Les points sont alignés entre eux
un incrément de déformation plastique des couloirs se traduit par un incrément proportionnel de la densi
de dislocations mobiles.

_‘l,-"t (s

0,004
0,0035 +§
0,003 4
0,0025 4 ~

y =0,0651x + 0,0005 P s

0,002 4
0,0015 4 *

00011 e

0,0005 T
0 +
0

8?

0,01 0,02 0,03 0,04 0,05

Figure 4.7 : Variation de I'inverse des temps de relaxation 4/en fonction de la déformation plastique&” de la phasey
au cours de I'essai 5A1.

Cette relation entre incrément de déformation et incrément @stldbservée pour des incréments

de contrainte positifs d’amplitude limitée (25 MPa ou moins). En cas de variation de plus grande
amplitude de la contrainte appliquée, la valeut @st plus difficile & déterminer en raison de I'écart de
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temps entre les mesures successives : l'incrément de déformation est trop grand pour qu’'une vale

moyenne de la déformation ait un sens.
Par ailleurs, la relation linéaire supposée entre la vitesse de glissement des dislocations et I'ésarentre la
contrainte dans les couloirgy et la contrainte seuil (

Tableau 4.2, avant derniere colonne), peut étre mise en question : lesAécartdculés pour les
premiers paliers a faible vitesse de déformation, semblent acceptables (quelques MPa), mais les vale
obtenues pour des vitesses de déformation des radeaux supérieuréssd &6nt franchement
déraisonnables. Comme la contrainte dans les couloirs ne prend pas des valeurs excessives, les coul
doivent se déformer plus rapidement que la relation (4.1) ne le prévoit.
Il faut donc admettre :
- soit la mise en route d'un deuxieme mécanisme de déformation, qui opére lorsque les radeal
se déforment,
- soit plus simplement une dépendance non linéaire de la vitesse de glissement des dislocatio
en fonction de I'écart — o5 entre la contrainte dans les couloirs et la contrainte seuil. La
relation (4.1) devrait cependant rester valable pour les petites vitesses de déformation.

Le Tableau 4.3 résume les données obtenues lors de sauts de contrainte positifs :

- ll'yfigure la contrainte appliqués.

- Une répétition de la contrainte et un saut manquant correspondent a une relaxation.

- Les données, qui sont relatives & une vitesse de déformation des radeaux inférietts® 3.10
ont été mises en caracteres gras : elles seules semblent exploitables au vu du critére (relati

(4.1))
Tableau 4.3 : Résultats de I'ajustement sur les sauts de contrainte croissants.
Num T -5 £r Ao est. lh
ARL | saut | Oa © | a® | ) | mpay| £ (s-1)
1 275 500 3,61 3,50E-07 7 0,0007 0,002
2 300 400 3,92 8,00E-07 12 0,0029 0,0025
4 300 100 3,93 3,00E-06 12 0,006 0,01
Num T -8f &P Ac est. lh
SFL | saut | ©a © | ad | & | wray| & | (1)
1 225 1800 3,29 1,00E-07 7 0,00072 0,00055
2 240 600 3,40 0 0,0014 0,00167
3 275 800 3,78 6,00E-07 17 0,0023 0,00125
5 250 800 3,58 2,50E-07 7 0,0038 0,00125
Num T -8 &P Ac est. lh
OPL 1 saut | ©a © | a®y | & | wpay| & | (1)
1 250 1400 4,04 1,80E-06 87 0,0055 0,00071
3 250 700 4,24 1,50E-06 36 0,0098 0,00143
5 250 25 4,10 1,50E-06 1 0,012 0,04
Num T -8f &P Ac est. lh
SAL | saut | Oa © | a? | ) | mpay| £ (s-1)
1 150 2700 2,94 3,00E-08 3 0,0004 0,00037
2 175 1700 3,21 7,00E-08 5 0,001 0,00059
3 200 1500 3,52 3,00E-07 18 0,0022 0,00067
4 225 1000 3,79 1,24E-06 48 0,006 0,001
5 250 650 4,13 5,00E-06 127 0,014 0,0015
7 250 420 4,41 1,20E-0% 197 0,028 0,0024
9 250 300 4,41 1,50E-0% 175 0,044 0,00333
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Num T -8 g Ac est. P lh
A2 saut Oa (s) (10°) (sh (MPa) & (s-1)
1 250 | 700 | 425| 7,00E-06 165  0,0086 0,00143
3 250 | 100 2 | 1,10E-08 37| 00135 0,01
Num T -0 £r Ac est. P 1k
a2 | saut | Oa ) | @y | Yy | (vpa) | ¢ (s-1)
1 120 | 1000| 331| 1,80E07 5| 00006 0,001
2 140 | 900 | 358| 18007 5| 00016 Dt
3 150 | 800 | 3,71| 200E-0/ 5| 00046 0,00125
4 160 | 750 | 3,85| 4,00E-0f 8| 0,0034 0,00133
5 170 | 400 | 396| 1,30E-06 15| 0,004  0,0025
Num T -0 £r Ac est. P 1k
SCL | saut | Oa ) | @y | Y | (vpa) | ¢ (s-1)
1 100 | 1400 | 334| 400E-08 5| 00011 0,00071

2 110 1200 3,41 1,00E-07 3 0,001p4 0,00083
3 120 900 3,53 1,40E-07 3 0,0018 0,00113
4 130 850 3,72 2,00E-07 5 0,0027 0,00118
5 4
6 4
7

140 650 3,87 2,20E-07 0,0036 0,00154
145 420 3,94 3,60E-07 0,0044 0,00238
150 340 4,00 1,00E-06 9 0,0063 0,00294

Num T -0 £r Ac est. P 1k
1C2 _
saut | ©a s) | (109 (s? (MPa) | °© (s-1)
1 70 600 | 3,06| O0,00E+00 O | 0,00047 0,00167
2 80 500 | 3,15| 1,50E-07 17| 00047 0,002
3 90 450 | 3,28| 1,80E-07 18| 0,00L 0,00222
4 100 | 300 | 345| 220E-07 15 0,00140’0;’333
5 110 | 200 | 3,64| 2,30E-07 1 0,0022 0,005
6 120 | 200 | 3.85| 4,80E-07 2, 0,0029 0,005
Num T -3¢ &P Ac est. p 1hk
4R2
saut | Oa s) | (10% Y MPa) | © (s-1)
1 70 600 | 3.46| 0,00E+00 0 0,0016 0,00167
2 80 450 | 3,58 | 3,00E-01 3, 0,0026  0,00222
3 90 400 | 3,74| 1,60E-06  14.| 0,0046 0,0025
4 100 | 200 | 3,86 1,10E-05  50. 0,015 0,005

Les pentes calculées a partir de ces données sont présentées dans le Tableau 4.4. Une disper
importante des résultats est observée (comparer 5C1 et 4L2), mais Ies&(ién)éﬂ(gp) augmentent
clairement avec la température d’essai.

Tableau 4.4 : PenteA(l/ T)/A(é‘p) pour les valeurs supposées exploitables.

5A1 4L.2 5C1 1C2 4R2
T 1000 1049 1066 1119 1125
pente 0,0651 0,121 0,43 1 0,55
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Les données du Tableau 4.4 sont présentées dans un diagramme d’Arrhénius (Figure 4.8) : ell
semblent indiquer que le processus de multiplication est thermiquement activé, avec une énerg
d’activation voisine de 3 eV, déterminée cependant amedarre d’erreur importante.

A1/ T)IA(eP)

10 -
1] e .
* e L 2 y = 1E+11e361%
0,1 A * e
..‘ .....
1000/Tk
0,01 T T T T T 1
0,7 0,72 0,74 0,76 0,78 0,8 0,82

Figure 4.8 : Diagramme d’Arrhenius présentant la dépendance dé(l/ T)/A(Ep) (échelle logarithmique) en fonction
de l'inverse de la température absolue.

2.5- Comportement des couloirs a la décharge

La Figure 4.9 donne I'évolution de la vitesse de déformation des couloirs et des radeaux lors d
plusieurs décharges des éprouvettes OP1 et 4R1. Elle est a comparer a la Figure 4.5. Lors d’'une décha
la contraintes passe brusquement en dessous de la contrainte seuil de plasticité (contrainte d’Orowan
Cependant, dans certains cas, I'éprouvette continue a se déformer et en particulier les couloirs peuve
€également subir une déformatiamec une vitesse légereme@uaisitive ou négative (quel que soit le signe
de la contrainte de Von Mises.

AR1 p OP1
MPa &
300 306 3,606
250 3E.06 3,E-06
200 2,E-06 2,606
— o-g
150 2,E-06 2,606
—— O
100 1,E06 1E-06 p
——
50 5,E-07 se07 —— gtF

0

=50

-100

F 1,E-21

-5,E-07

15000 17500 20000

t(S) 22500

-1,E-06

-100

-50

65000
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I 0,E+00
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-LE-08

80000 t( S) 85000

Figure 4.9 : Evolution de la contrainte appliquéss, (ligne noire épaisse), de la contrainte de Von Misesdans la phase
v (ligne rouge avec des carreaux rouges creux) de la vitesse de déformation des couloirs (ligne fine rouge avec des
disques rouges) et des radeaux (ligne bleue fine) lors de plusieurs décharges des éprouvettes OP1 et 4R1
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La limite de résolution de la technique est alors atteinte dans ce cas. Il est a noter cependa
gu'aucune déformation négative importante n’est observée a la décharge : il y a apparemment peu
recul des dislocations dans les couloirs méme lorsque la contrainte passe nettement en dessous d
contrainte d’Orowan. Un tel recul permettrait a un segment de dislocations mobiles d’absorber les deL
segments qu'il a déposés aux interfaeeslonc de diminuer son énergie de ligne. Il essiptes d’en
conclure que les réarrangements, qui interviennent entre les dislocations bloquées a l'interface a la su
de I'entrée de ces segments, sont suffisamment rapides pour bloquer ce recul des dislocations.

2.6- Conclusion sur la plasticité des couloirs vy

Les mesures réalisées sur les différentes éprouvettes ont permis de mettre en évidence un seulil
contrainte qui doit étre dépassé pour permettre la déformation des coulBgsseuil décroit pour des
températures croissantet surtout pour des largeurs de canaux croissantes. Cette variation corresponc
quantitativement a I'’évolution attendue de la contrainte d’Orowan.

Des essais de relaxations successives ont été réalisés en mettant en charge des éprouvettes
paliers d’amplitude limitée. Si la vitesse de glissement des dislocations varie linéairement avec I'écart
la contrainte seuil, I'évolution du temps de relaxation apparent avec la déformation des couloirs met e
évidence une augmentation de la densité de dislocations mobiles, sensiblement proportionnelle al
incréments de déformation des couloirs.

hY

Enfin, pour les vitesses de déformation supérieures a quelqifes’1l@ette approximation
linéaire ne suffit plus a expliquer le comportement des couloirs, il faut alors :

- soit supposer une dépendance non linéaire de la vitesse de glissement des dislocations
fonction de la contrainte

- et/ou une contribution d’un second mécanisme de déformation lié a la déformation des radeau:
Un tel mécanisme pourrait étre mis en évidence par des décharges des éprouvettes lentes ou
paliers successifs.

3- Comportement mécanique des radeauy
3.1- Mécanismes de déformation attendus et contrainte pertinente

Les observations par microscopie électronique en transmission ont montré la présence dans |
radeaux déformés de dislocations ayant un vecteur de Burgers +a’[100], +a’[010], avec une minorité d
dislocations de vecteurs de Burgers de type a'<101> qui ont une composante non nulle parallele a I'a:
de traction : ces résultats confirment les résultats d’autres auteurs. [Beltt]les dislocations peuvent
se déplacer dans la phase ordonyiéans introduire de paroi d’antiphase. Leur structure de coeur est mal
connue : il peut s’agir de paires de dislocations (éventuellement elles-mémes dissociées), trés rapproch
de la phase et reliées par une paroi d’antiphase, paires de dislocations qui se déplacent de maniel
couplée. Les conditions d’observation en MET ne permettent pas de séparer leurs composantes.

Dans nos conditions d’essais, le déplacement de ces dislocations implique un processus de mon
et donc I'émission/absorption de défauts ponctuels : c’est un processus a haute température. Ce proces
suppose l'existence de puits de défauts ponctuels qui sont vraisemblablement les dislocations piégeées :
interfaces : il y a alors un déplacement couplé entre ces deux types de dislocations. Par ailleurs se pos
question de l'origine de ces dislocations. En I'absence de sources, celles-ci ne peuvent provenir que C

interfaces y/y'. Des segments de vecteur de Burgers *a/2[110], [&0] ou des dislocations

« fraiches », qui viennent d’arriver a l'interface sans avoir eu le temps de réagir avec leurs voisine:
doivent se combiner pour former une dislocation apisle de se déplacer dans les radeaux. Cette
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combinaison peut elle aussi (avec la densité de défauts ponctuels) étre un facteur limitant de
déformation des radeaux.

Si I'on souhaite relier la vitesse de déformation des radeaux a la contrainte subie par ceux-c
encore faut-il définir la « contrainte pertinente ». Au premier abord, en raisonnant comme pour le:
couloirsy, celle-ci peut étre la contrainte de Von Mises, calculée cette fois pour les radeaux. Cependan
le tenseur des contraintes dans les radeaux est de la forme (é(R180Qn

o, 0 0
g=| 0 o, 0 (3.30)
0 0 o

a

Et si une dislocation de vecteur de Burgers a’<101> est bien sensible a la difiégeneé, la
montée d'une dislocation de vecteur de Burgers +a’[100] ou #a’[010] ne sera sensible qu'a ls
composanted x«. Si les deux types de dislocations sont observés et la mobilité de chacun est inconnue
aucun critere n’a été établi sur ce choix a priori

La Figure 4.10 montre la dépendance de la vitesse de déformation de lg’ pheesurée dans
I'éprouvette 5A1 en fonction (a) du temps de I'essai, (b) de la contrainte de Von #&ligey de la
composantec yx.

La différence majeure entre les deux figures est la présence d’'une hystérése pour la contrainte

Von Mises : le comportement est différent pour une contrainte de Von Mises croissante et décroissant
Une décharge de I'échantillon ne se traduit pas par une baisse équivalente de la vitesse de déformati
Ce comportement a été discuté dans .[1R]vait alors été présenté comme l'effet d’'un deuxieme
parametre pouvant jouer sur la vitesse de déformation : la densité de dislocations dans les radeaux. Un
effet n'est bien sdr pas exclu, mais la dépendance de la vitesse de déformation en fonction de
composantec yx du tenseur des contraintes semble beaucoup plus naturelle. Les points présentent ur
certaine dispersion, mais la vitesse de déformation dépend apparemment de maniére exponentielle

’
-0 XX
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Figure 4.10 : Eprouvette 5A1 Dépendance de la vitesse de déformation des radeaux en fonction (a) du temps, (b) de la

contrainte de Von Misess’= 6,-6" €t (C) de la composantes’,, du tenseur des contraintes dang.

A microstructure constante, une décharge de I'échantillon (& 55000 s, Figure 4.10.a) n'a pa
d’effet immédiat sur la vitesse de déformation des radeaux et la vitesse totale de déformation ©
I'échantillon reste positive. En revanche, quand la différence entre les vitesses de déformation de
radeaux et des couloirs a ramené la contraistg & une valeur voisine de 30 MPa, la vitesse de

déformation des radeaux devient trop faible pour étre mesurable.

La composante pertinente de la contrainte est dgrg €’est-a-dire la composante dans le plan
des radeaux, perpendiculaire a I'axe de traction. Les dislocations, qui contribuent le plus a la déformatic
plastique des radeaux, sont donc celles qui ont un vecteur de Burgers dans le plan (001), c’'est-a-d

+a’[100] et +a’[010].
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3.2- Effet de 6’ sur la vitesse de déformation des radeaux

La Figure 4.11 montre, en échelle linéaire, la dépendance de la vitesse mesurée de déformati
des radeaux en fonction d€ (comme les vitesses maximales mesurées varient sur plus d’'un ordre de
grandeur, des échelles, adaptées a chaque courbe, ont été utilisées). Les vitesses mesurées von
quelques 18 s* (avec une erreur relative importante), & 3.8®. Pour certaines mesures a faible vitesse
(fluage a basse contrainte et aprés décharge), il a été nécessaire de faire une moyenne de la vitesse et
contrainte entre plusieurs points de mesure consécutifs, afin de compenser les erreurs de mesure ds
déformation. Les résultats présentent une certaine dispersion, due pour I'essentiel a I'erreur sur la mest
de la vitesse de déformation : erreur due a 'inhomogénéité de température sur les éprouvettes.

En admettant une précision de l'ordre de 10°C sumlesures de température et une variation du
désaccord paramétrique naturel de -3.10" dans le domaine d'essai, I'erreur sur la contraisitg est
de l'ordre de 3MPa.

A une exception pres (éprouvette 1C2), les vitesses de déformation mesurées sous des contrain
inférieures & 50 MPa sont faibles, inférieures 4 249 Elles augmentent lentement avec la contrainte.
Pour des contraintes supérieures ou égales a 60 &Rzour toutes les éprouvettes, la vitesse de
déformation augmente de maniére linéaire puis plus rapidement. Les différentes courbes montrent do
un seuil a 60 MPa environ, valeur qui semble peu dépendre de la température.

Les mémes courbes, vues en échelle logarithmique (Figure 4.12), précisent ce comportement. Al
basses contraintes, la variation de la vitesse de déformation en fonction de la contrainte est lente, avec
vitesses de déformation rarement supérieures®as10 I'’échantillon 5A2 est & cet égard une exception.

A des contraintes plus fortes, des vitesses plus élevées sont observées dans le prolongement et au-de
de celles mesurées initialement.
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152



Chapitre 4

En revanche, un groupe de points aux environs de 60 MPa (Eprouvettes 3F1, 4R2 en patrticulie
présente des vitesses de déformation tres basses. Il s’agit de points de mesure obtenus apres déch
d’'un échantillon. Dans ce cas, la vitesse de déformation baisse trés vite bien que la contrainte reste
voisinage de 60 MPa. Dans le cas de I'éprouvette 4R2 (a plus haute température), il semble méme y av
deux lois différentes de vitesse.

Dans certains cas (5A1, courbe linéaire), les vitesses calculées lors d'une seconde ou d'u
troisieme mise en charge sont supérieures a celles mesurées lors de la premiére. Dans le cas
I'éprouvette 5A1, ceci est vraisemblablement lié a la striction de I'échantillon.

Enfin, des éprouvettes déformées a des températures voisines peuvent se comport
mécaniquement de maniére trés différente : la courbe de premiére charge de I'échantillon 1C2 (1119°
est réguliere alors que I'éprouvette 4R2 (1125°C), qui se déforme a une vitesse voisine pou
-6’ xx = 40 MPa, subit une déformation a une vitesse dix fois supérieuaig.a 60 MPa. (4R2 présentait
une striction en fin d'essai).

3.3- Effet de la température et dee’xx sur la vitesse de déformation des radeaux

Afin de séparer l'effet d'une mise en charge réguliére de celui d'une décharge, la dépendance en contra
a d’abord été considérée lors de la premiere mise en charge des échantillons. Les différentes courbes
été ajustées suivant une loi du typeoites sur la Figure 4.12):

P — LI ]
£v=aexp(p'(-0'y))
Tableau 4.5 : Parameétres d'ajustement a différentes températures : pente des courbes de la vitesse de déformation

(échelle logarithmique) en fonction de la contrainte et facteur pré-exponentiel. La vitesse de déformation a 60 MPa
(V' 60 mpa) €St €galement reportée.

Pente : p’ Facteur V'
T (ech Log)| pré-exponentiel 00 MPa
(MPa") (sY) (7
4AN2 930 0,14 2,03 10 8,50.1C°
4R1 955 0,119 1,31 10% 1,65.10'
3F1 972 0,105 1,54 18 8,38.1C°
OP1 996 0,0593 1,71 18 6,00.10
5A1 1000 0,088 8,55 18 1,68.1¢
5A2 1011 0,0346 3,80 10 3,03.1¢
412 1049 0,058 1,47 18 4,77.10
5C1 1066 0,056 6,82 19 1,96.10’
1C2 1119 0,0276 7,91 18 4,14.10
4R2 1125 0,121 3,4 10 4,84.10°

En dépit d'une forte dispersion, la pente p’ temtindinuer lorsque la température augmente et la
vitesse de déformation a 60 MPasupaaugmente. Aprés élimination du point le plus surprenant (4R2),
la pente varie en 1/T(K) suivant une droite :

953
== - 0675
p T(K) 6
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Figure 4.13 : Diagrammes d'Arrhenius des vitesses de déformation des radeauxsa, .= 60 MPa (carrés rouges, échelle
de droite), et variations de la pente p' (carreaux bleus, échelle de gauche). Le segment pointillé indique la non prise en
compte de I'échantillon 4R2 pour I'ajustement linéaire.

Par extrapolation, cette droite passe par zéro (la sensibilité a la contrainte deviendrait nulle) ver
T~=1160°C et il est possible en principe d'écrire la vitesse de déformation sous la forme :

¥ o', )=bexpVo',, /ksT)
ou le volume d'activation() vaut kTp'.10°.

Les volumes d'activation obtenus vont de I'ordre de 23.0¢ a 5,3.10°° m®, soit de 47a*°
(4N2) & 11 & (1C2). (En prenant a’ = 0,365 nm)

Dans la mesure, ou il est possible d'extraire du en@&msemble de données une énergie
d'activation des vitesses de déformation a 60 MPa, la valeur obtenue est de l'ordre de 1,66 eV.

3.4- Effet de la microstructure

Cependant les données obtenues sont tres dispekedesmhomogénéités de température et de
vitesse de déformation sur la partie utile de I'échantillon peuvent étre mises en cause. D'autres paramelt
de la microstructure peuvent également avoir un effet sur la vitesse de déformation : la taille des radea
(longueur L' et largeur I'), la largeur | des couloirs et le désaccord paramétrique. Ces variables sont ¢
partie fonction de la température et il serait nécessaire de distinguer leur contribution propre.

En supposant que les effets des différentes vagabbnt linéaires et qu'une variable x (par
exemple I') est corrélée avec 1/T(K) comme :

a

T
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sera utilisée. Le Tableau 4.6 donne les coefficients utilisés.

Tableau 4.6 : Corrélation entre parameétres de la microstructure et 1/T.

variable a B Coefficient de
corrélation
p' 497 -0,304 0,5
V'eo -0,019 1,6.10° -0,47
L' 19,2 16 -11045 0,674
§ 8,32 10 71,15 0,27
| 2,21 16 1998 -0,731

La Figure 4.14 montrent I'évolution des variables p™* g8*\&n fonction de I'*, L'*, et I*.
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Figure 4.14 : Corrélation entre paramétres réduits de la vitesse de déformation p'™ (bleu) etd¢* et parameétres de la

microstructure I'* (a), L™ (b) et I*(c).
Les courbes (Figure 4.14) montrent une corrélation nette entre p™ d'une part, et I'* et I* d’autre

part (qui sont elles-mémes corrélées). Les points correspondant a I'éprouvette 4R2 (la plus hau
température, mais aussi la plus éloignée de la droite d’ajustement sur la Figure 4.13) s’inscrivent dans
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tendance générale. Une augmentation de | et/ou de I', indépendamment d’'une variation de température,
augmenter la sensibilité de la vitesse de déformation des radeaux a la contrainte.

L'effet est moins net sur la vitesse de déformation a 60 MPa, pour laquelle le coefficient de
corrélation f reste inférieur & 0,3 dans tous les cas. Ce méme coefficient de corrélation passe de 0,27
0,19 et la pente de 5,851@ 3,5 1¢ /s.nm (I"*) et de 0,2 & 0,06 pour une pente qui descend d& &.10
1,2.10° /s.nm (I*) si I'on supprime le point 4R2. Il reste qu’une augmentation de I'épaisseur des radeau>
de 100 nm se traduit en moyenne par une augmentation de la vitesse de déformation a 60 MPa
~5.10" s et une augmentation de 1pm de la longueur des radeaux de 4 & 5 pm augmente cette mé
vitesse de déformation de 8:18" environ. Ceci est & comparer avec des vitesses de déformation de
l'ordre de 1¢° s. Une grande partie des irrégularités de la vitesse de déformation des radeaux :
-6’ xx = 60 MPa en fonction de la température d’essai est donc due a des différences de microstructure.

3.5- Effet d’'une décharge sur la vitesse de déformation

La Figure 4.15 montre I'évolution de la vitesse de déformation de I'éprouvette OP1 au cours de
plusieurs cycles de charge et de décharge. Il est évident que si les points a contrainte élevée sont au m
niveau que ceux calculés lors de la premiére mise en charge, les points a basse contrainte sont d’'un or
de grandeur plus bas, a la limite de la précision des mesures. La pente p’ passe de 0,06 a 0,15 environ.

£7
1,E-06 -
1,E-07 -
[— _ﬂ'l
1,E-08 : ' . r 3
30 40 50 60 70 80

Figure 4.15 : Eprouvette OP1 : comparaison des cycles de charge et de décharge (carreaux bleus, puis points rouges,
puis carrés verts). Les traits pleins correspondent a une augmentation de la chargé,z, les traits pointillés a une baisse
de celle-ci.

La sensibilité¢ de la vitesse de déformation des radeaux est donc nettement plus grande a
décharge d’'un échantillon que lors de sa mise en charge, en particulier aux basses températures.
Tableau 4.7 donne les valeurs de p’, du facteur pré-exponentiel, et de la vitesse a 60 MPa pendant
décharge des échantillons. Les courbes correspondantes sont présentées Figure 4.16. Le nom
d’éprouvettes est plus réduit : pour certaines nous ne disposons pas de mesures fiables durant
décharge. Par alilleurs, deux éprouvettes se distinguent: 5A1 et 4R2, probablement pour cause
striction.
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Tableau 4.7 : Paramétres d'ajustement a la décharge : pente des courbes de la vitesse de déformation (échelle
logarithmique) en fonction de la contrainte, facteur pré-exponentiel et vitesse de déformation a 60 MPa.

Pente Facteur v’
T (°C) | (ech Log)| préexponentie 60 MPa
(MPa) sY ()
4R1 955 0,177 1,37.10% 5,61.1¢
3F1 972 0,2 1,64.10°3 2.67.10°
OP1 996 0,151 2.21.10¢ 1,90.10
5A1 1000 0,119 1,46.18 1,84.1¢°
5A2 1011 0,122 1,97.10° 2,97.10
1C2 1119 0,031 6,42.18 4,12.10
4R2 1125 1 3,1.10% 3,57.10
0,25 p’ (MPa) Vo wpa (871)
0,2 - 1,E-06
0,15
0,1 - 1,E-07
0,05
O | | ] | ] | ] | ] L | 1,E'08
7,0E-04 7,2E-04 7,4E-04 7,6E-04 7,8E-04 8,0E-04 82E-04 8A4E-04

1T(K)

Figure 4.16 : Diagrammes d'Arrhenius des vitesses de déformation des radeau»g= 60 MPa (carrés rouges vides,
échelle de droite), et variations de la pente p' (carreaux bleus vides, échelle de gauche) a la décharge, en pointillés. Les
résultats de la figure 4.13 (charge) sont rappelés en traits continus.

Globalement, la sensibilité & la décharge est plus élevée (et donc le volume d’activation *de 60 a
a 11 a® pour les éprouvettes 4R1 & 1C1), et la vitesse de déformation & 60 MPa plus basse, surtout a
plus basses températures d’essai, ou la différence est d'un ordre de grandeur : I'énergie d’activatic
apparente passe de 1,66 eV (mise en charge) a 2,9 eV.

L’'essai d’analyse statistigue du 4.3 a été poursuivi, bien que le nombre d’éprouvettes considér

soit plus réduit : 4R1, 3F1, OP1, 5A2, et 1C2. Le tableau ci-dessous donne les coefficients de corrélatic
utilisés (on note que les coefficients de corrélations R sont plus grands en valeur absolue) :
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Tableau 4.8 :Corrélation entre parameétres de la microstructure et 1/T(K).

variable a B Coefficient de
corrélation R
p' 1703 -1,19 0,97
V'so -0,0034 2,84.10° -0,91
L' 22,9.16 -13644 0,79
I 2,258.16 -1227 0,82
| -6,55.10 750 -0,49
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Figure 4.17 : Corrélation entre parametres réduits de la vitesse de déformation au cours d’'une décharge p™* (bleu) et
V'eo* et parameétres de la microstructure I'* (a), L™ (b), et I*(c) au cours d’'une décharge.

Les courbes de la Figure 4.17 indiquent que le cotement a la décharge est nettement moins
sensible aux parametres de la microstructure que le comportement lors de la mise en charge. Afin
vérifier que cette différence n’est pas due a un nombre réduit de points, les corrélations ont été répété
pour les mises en charge mais sur le nombre plus réduit des éprouvettes ayant également subi
décharge. Les résultats sont donnés dans le Tableau 4.9 :
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Tableau 4.9 : Coefficients de corrélation linéaire entre variables réduites I'*, L'*, I* d’'une part, p'* et V'gomps* d’autre
part. Effet de la taille d’échantillon a la charge, et comparaison avec la décharge.

| R L' R |* R
p*charge :
Toutes 2,1.10° 0,51 -5,7.16 0,02 3,4.1d 0,66
éprouvettes
p’* charge :
Eprouvettes | 1,8.10* 0,34 -1,7.16 0,32 3,4.1d 0,44
décharge
p* décharge | 4,3.10° 0,38 -1,2.16 0,35 2,7.1¢ 0,7
V’ sompa’ Charge :
Toutes 5,8.10° 0,27 8,7.10° 0,26 8,0.10 0,21
éprouvettes (§
V’ sompa Charge :
Eprouvettes | -3,4.10° 0,46 1,2.10 0,55 -1,6.10 0,33
décharge (8
V' 6ompa’
Décharge (8) |-1,5.10'°| 0,03 6,6.10" 0,56 -1,2.10 0,87

On remarque que la taille de I'échantillon stajis# ne change pas de maniére sensible la
dépendance de p'* en fonction de la largeur de couloir et de radeau, mais qu’elle augmente sa dépenda
en fonction de la longueur des radeaux. La réduction de cette dépendance a la décharge (sauf pou
largeur de couloir réduite) est donc vraisemblablement significative. Par ailleurs, p*s@hpavsont
bien mieux corrélées avec 1/T(K) lors de la décharge (les coefficients sont respectivement 0,97 et -0,
au lieu de 0,5 et -0,47). Les variations résiduelles sont donc plus faibles.

3.6- Conclusions sur la vitesse de déformation des radeaux

Les vitesses de déformation de la phassont entachées d’une forte erreur, vraisemblablement
dues aux variations de la température le long de I'échantillon. Elles sont trés faibles pour des contraint
-6’y iNférieures a 60 MPa, puis augmentent exponentiellement ensuite. Les volumes d’activation vont d
10 a® environ vers 1125°C & plusieurs dizaines tars 930°C. On note une forte différence entre la
premiere mise en charge d'une éprouvette et le comportement ultérieur, ainsi que la décharge. |
comportement a la premiere mise en charge semble trés sensible aux paramétres de la microstructu
longueur et largeur de radeaux, et largeur de couloirs. En revanche, seule la largeur des couloirs sem
avoir un effet sur la dépendance en contrainte de la vitesse de déformation. Alors que les vitesses
déformation a 60 MPa sont elles aussi sensibles a la microstructure, celle-ci n’a pas d’effet a la décharge

4- Densité de dislocations et parametre W
4.1- Microstructure, défauts, et forme des pics de diffraction

La distance d’extinction, de plusieurs dizaines de micrométres, est tres supérieure a la taille de
zones cohérentes, inférieure a I'échelle de la microstructure de l'ordre d'un micromeétre. Cette
configuration permet de supposer que les conditions cinématiques de diffraction sont réalisées. Le
intensités diffractées par un domaine cohérent sont alors proportionnelles au volume de ce domaine et
distribution des intensités diffractées pour une distance de Bragg donnée est proportionnelle au volume
matériau concerneé.
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A Tlintérieur d’'un matériau, les variations des distances interatomiques autour de la distance
moyenne peuvent étre dues a plusieurs causes :

1 - Les variations de composition chimiquene variation locale de la concentration en
éléments d’addition se traduit par une variation du paramétre réticulaire local. En effet dans le cas de
superalliages et en particulier dans le cadre de nos observations (chapitre 3, 83.1, Tableau 3.6), L
difféerence de distribution des éléments chimiques est observable entre zones dendritiques et zor
interdendritiques (qui se traduit par des différences entre les deux zones 83.1, 3.2, 3.3 et 3.5). Sel
I’'homogénéité de l'alliage, cette différence de composition chimique se traduira par un dédoublement de
pics de diffraction ou un élargissement de ceux-ci. La largeur plus grande des pics de diffraction en TC
du MCNG par rapport a '’AM1 en est un exemple [13]

2 - Les variations locales de I'état de contrainte : dans un alliage chimiquement homogeéng
mais soumis a des contraintes internes, des différences locales de parametre réticulaire sont détect
entre des zones déformées plastiquement de maniere différente. C’est par exemple le cas entre couloir
radeaux dans un superalliage au cours du stade Il du .flLeagéférence de déformation plastique entre
couloirs et radeaux se traduit par un dédoublement du pic de diffraction en up>piet «in pic «’ »
(chapitre 2 figures 2.19 et 2.20). Deux couloirdéformés differemment (si I'un est plus large que
I'autre) auront un parametre réticulaire différent.

3 - Des variations locales de paramétre dues a la présence de défauts cristallins, tels g
des dislocations ou des défauts ponctuels : lacunes, interstitiels. Le champ local de déformation d’ur
dislocation (d’'un défaut ponctuel) isolée varie en 1/r (resp), e qui se traduit par des queues de
distribution des distances inter-réticulaires est {resp. 1/°). A plus longue distance des défauts pour
des déformations plus faibles, la déformation locale est la somme des déformations induites par plusiet
défauts et elle dépend de la distribution spatiale de ces défauts.

Dans le cas des expériences présentes, les variations chimiques a longue distance des distar
inter-réticulaires (type 1) sont des données du probleme et ne changeront pas durant I'essai. lls restent
variations de type 2 et 3: I'ordre de grandeur des variations recherchées (celui de W) est de l'ordre ¢
10°,

Variations de type 2Dans un volume de dimension A, assez grand pour se déformer autant que
le milieu environnant, il se forme des couloirs et des radeaux d’épaisseurs différentes. La contrainte sel
de déformation varie avec la largeur des couloirs (et la contrainte d’Orowan) et dore desaccord
paramétrique local. En supposant, qu'en début d’essai, les radeaux ne sont pas déformeés, un état
contrainte s’établittcomme celui de la Figure 4.18. La densité de disimes est la méme de chaque c6té
d’'un couloir et introduit la méme différence de param@trd_es couloirs auront un parametre réeticulaire
différent les uns des autres, fonction de leur largeur. En revanche, dans les radeaux le parameé
réticulaire sera le méme. En admettant, que le désaccord paramériguesse varier de = 5 % autour
d’'une valeur moyenne de 0,003 (Cela correspond a une variation locale de la contrainte d’Orowa
(Ac =(xE,/(1-v))Ad, = + 12 MPa.), la valeur de W sera alors de 0,1% duipérieure & celle de W' :
valeur qui a été mesuré en début d’essai dans le cas de I'éprouvette 5A1, pour laquelle W2fp&8.10
le picy et W’ = 0,68.10 pour le picy'. La largeur des couloirs restant sensiblement constante en cours
d’essai, cette contribution a la largeur des pics devrait rester inchangée.

De la méme facon, une déformation différente des radeagbes uns vis-a-vis des autres)
élargirait les picg’ sans changer la distribution de déformation dans les coyloirs
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Figure 4.18 : A gauche : variation locale du paramétre dans les couloiys et homogénéité dans les radeayx en début
d’essai. A droite : variation des parameétres dans les radeaux se superposant a la variation précédente.

Variations de type 3 Si la contribution des défauts ponctuels, dont la portée est faible, peut étre
considérée comme négligeable, les fluctuations de paramétre réticulaire dues aux dislocations peuve
élargir les pics de diffraction.

Deux populations de dislocations sont a considérer :

- les dislocations présentes dans les couloirs et les radeaux (surtout dans ces derniers d’apres

observations par microscopie €électronique en transmission) ;

- les dislocations bloquées aux interfageg.

Si ces dernieres étaient arrangées de maniére parfaitement réguliére, les fluctuations auraient u
portée trés courte et n'auraient pas d’effet sur la largeur des pics. (Il s’agit du probleme classique du m
infini de dislocations [2]). Il n’en est pas de méme dans le cas d'une interface réelle, pour laquelle
'arrangement des dislocations est mal ordonné. Saada a démontré [14,15] que la variance de
distribution des fluctuations pouvait varier en®1dti en 1/d. (d distance a l'interface.) selon le type de
désordre considéré.

4.2- Simulation de la forme des pics

Une étude compléte de l'effet des dislocations sur la forme des pics de diffraction dépass
largement le cadre du présent travail. Nous avons donc simplement essayé de simuler différent
distributions de dislocations, pour vérifier si elles pouvaient rendre compte de I'évolution des pics er
cours d’essai.

» Microstructure de référence

Un empilement de trois bicouchgsy’ d’épaisseurs respectives 200 nm et 300 nm. (f = 0,6) et de
largeur 10um(Figure 4.19) a été utilisé. La normale au planadgure est [110] et I'axe vertical [001].
Les dislocations des interfaces rouges et bleues sont alternativement polarisées (composante du vecteu
Burgers dans le plan de l'image) de facon a obtenir le désaccord paramétrique recherché. L
déformations suivant deux directions (horizontale et normale a la Figure 4.19) sont calculées sur ur
grille (200*200 points) de 2 um (horizontale) par 250 nm (verticale) allant du milieu de la goaahe
milieu de la coucheg’ : cette représentation permet de limiter les effets de bord. Deux distributions de
dislocations sont générées :

- celle correspondant respectivement a la figugnéides dislocations pointant vers le lecteur) ;

- une distribution de lignes de dislocations dans le plan de la figure.
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Apres un calcul sur les grille (x,z) et (y,z), les contraintes sont déterminées en chaque poin
(x,y,2), transformées du repere de la figure vers un repere [100], [010] et classées en fonction de
déformation obtenue, de fagon a générer un profil de la distribution de parametres réticulaires. Ce pro
peut étre analysé suivant la méme procédure que les pics réels, de facon a vérifier la valeur du désacc
paramétrique et calculer les paramétres W et W'.

B0 (nm)
400 q‘;’

200
i

a

1/\/2[110 200

-400

1 ﬁ[l 1{3] - T 000 0 () 10080

-— L
— -

[001]

-

1
|
[
I
-----------------J

Figure 4.19 : Microstructure de référence et grille de calcul
» Populations de dislocations

Plusieurs types de population ont été généres (Figure 4.20) :
- une population de référence, formée de dislocations d’interface (rouges et bleues) de vecteur ¢

Burgers +a/2[110] (ligne [110]) réparties régulierement (mur de dislocations)) avec des

fluctuations gaussiennes sur leur position ;

- une série de populations, générée en retirant des dislocations au hasard dans la populati
précédente et en les remplacant par des paires de dislocations (noires et vertes) des systemes
glissement activés dans la phasévec un demi plan supplémentaire du gdtde l'interface)
placées de maniere aléatoire dans la méme intedadeterface, le remplacement de quelques-
unes, d'une partie ou de toutes les dislocations de la population de référence fait passer d'u
désordre presque nul a un désordre maximal.

- une série de populations basées sur les précédentes, auxquelles sont ajoutées des dislocati
(croix) de vecteur de Burgers aléato#r@/ 2<110> dans les radeaux en densité variable.
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Figure 4.20 : Populations de dislocations de désordre croissant : population de référence, population désordonnée et
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population désordonnée avec dislocations dans les radeaux, et exemple d’ajustement des profils calculés.

La Figure 4.21 résume les résultats de différentes simulations, faites a désaccord paragnétrique

constant. D’'une maniére générale, les pics simulés sont plus étroits que les pics réels (une cour
expérimentale est donnée en exemple) : la simulation ne prend pas en compte le désordre chimique ni

différences entre couloirs.

- Les profils générés par une population de référence de dislocations se trouvent au voisinage «

point A.

- Ajouter du désordre a l'interface déplace les points expérimentaux le long d’'une droite de pentc
0,67 & (1-H/f) environ, passant par le point B et s'arrétant en C pour un désordre maximal a

I'interface.

- Ajouter des dislocations dans les radeaux déplace le profil de A vers D sur une droite de pent
1,66 ou de B vers E (pente 1,69). (avec une grande dispersion des points)

Le faible nombre de simulations réalisées ne permet pas d’étre quantitatif sur le rapport entr
densité de dislocations dans les radeaux et déplacement le long de la droite. Il est toutefois possible
remarquer que les pentes de 1,66 et 1,69 sont proches, mais supérieures a la valeur de 1,26 attend

partir de I'ajustement de la figure 3.45.
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Figure 4.21 : Courbes W' = f(W) résultant des simulations de distributions de dislocations.

En conclusion, si le désordre a l'interface contribue bien a I'élargissement des pics, il ne peut pa
expliquer I'évolution des parametres W et W’ lors de la mise en charge d'une éprouvette. L’ajout de
dislocations dans les radeaux fait se déplacer les points dans la bonne direction, mais une meilleL
statistique (et peut étre une modification de la méthode de choix des vecteurs de Burgers des dislocatic
placées aléatoirement dans les radeaux) devrait permettre d’améliorer ces résultats.

4.3- Variation de W et W’ en cours d’essai : corrélation avec la déformation plastique

La Figure 4.22 montre I'évolution simultanée de la contraisitg eans les radeaux (trait noir), de
la vitesse de déformation (carreaux bleus pleins, échelle de droite) et des parametres W et W’ (carrea
vides respectivement rouges et bleus, échelle arbitraire) pour I'éprouvette 5A1. L'évolution des largeur
de pics a déja été décrite : a partir de valeurs initiales constantes, elles augmentent (d’abord W’ puis \
avec la mise en charge de I'éprouvette.
En tracant ces quatre courbes sur la méme figure, il est possible de faire deux constatations :
- La courbe W’ rejoint la courbe W a t = 47000 s, a I'instant ou la contrathfedépasse le seulil
de 60 MPa, a partir duquel la vitesse de déformation (en échelle linéaire) devient notable. W
passe en dessous de W a t = 54000 s, quagdepasse en dessous du seuil.
- Au-dessus de ce seuil de 60 MPa, les évolutions respectives de la vitesse de déformation, de W
de W’ sont paralléles.
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Figure 4.22 : Evolution simultanée de la contrainte dans les radeaux (ligne continue noire), de la vitesse de déformation
(ligne bleue avec des carreaux pleins) et des paramétres W (ligne bleue avec des carreaux creux) et W’ (ligne rouge avec
des carreaux creux) (ua = unités affines arbitraires). Eprouvette 5A1.

Ce parallélisme est confirmé par la Figure 4.23, qui donne I'évolution de W et W’ en fonction de
la vitesse de déformation : pour des vitesses de déformation non nulles, W et W’ sont des fonctior
affines de cette vitesse.
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Figure 4.23 : Variation de W (carreaux rouges) et W’ (carreaux bleus) avec la vitesse de déformation des radeaux pour
la premiére montée et premiére décharge durant I'essai 5A1.

4.4- Conclusion sur la forme des pics

En conclusion, si les hétérogénéités chimiques dans I'échantillon et la variation de la contraint:
d’Orowan contribuent a la largeur des pics de diffraction, cette contribution est vraisemblablement fixée
en début d’essai, en fin de mise en radeaux.

Les variations pendant I'essai peuvent, avec une trés forte vraisemblance, étre attribuées a |
changement dans la microstructure de dislocations. Il peut s’agir des dislocations d’interface : I
distribution des dislocations a l'interface en fin de stade | est relaxée, avec des dislocations coins q
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accommodent (et sur-accommodent) le désaccord paramétrique. L'arrivée aléatoire de segments
dislocations « fraiches », amenées par les dislocations qui entrent dans lesgaajmite du désordre a
I'interface et augmente le désaccord paramétrique. Les simulations déchitasagraphe 4.2 montrent

que, a désaccord paramétrique constant, ces dislocations devraient faire augmenter les parametres
largeur W et W’ suivant un rappordW’/AW =~ (1-f)/f. Cette évolution ne correspond pas a ce qui est
observé en début de mise en charge des éprouvettes : W change peu et W augmente. Il serait utile
refaire les simulations non pas en remplacant des dislocations « relaxées » par des paires de dislocati
fraiches, mais plus simplement en ajoutant de nouvelles dislocations fraiches.

Le principal facteur d’augmentation des parameétres W et W’ en cours d’essai parait étre Iz
présence de dislocations dans les radeaux. Dans ce cas, les simulations réalisées montrent que W et
devraient évoluer le long d’'une droite. C’est bien ce qui est observé, bien que les simulations dans le
état actuel ne reproduisent pas la pente expérimentale. La relation olsafyasVv ~ 2(1-f)/f ne peut
pas étre due a un effet aléatoire : la retrouver sera un critére de qualité pour de futures simulations.

L’imprécision des simulations effectuées ne permet pas de relier la position le long de la droite
(W, W) a la densité des dislocations dans les radeaux. Les simulations sont compatibles avec une relati
linéaire, mais la dispersion des résultats pourrait masquer une loi de puissance. De toute fagon, le rapp
AW’/ AW dépendant de la microstructure, le lien entre cette position et la densité de dislocations devr
étre valide.

La relation observée entre la vitesse de déformatéas radeaux et la largeur des pics n’était pas
attendue. Elle reste a confirmer sur des échantillons qui se déforment a vitesse suffisante pour que
précision de la corrélation soit bonne. Si cette relation et la précédente devaient étre vérifiees, elle
auraient une implication intéressante : la vitesse de déformation des radeaux ne dépend que de la den
de dislocations. Bien que spéculatif, ce point sera discuté ci-dessous.

5- Remarques sur la déformation plastique des radeau

5.1- Principaux résultats de I'analyse des données expérimentales
Plusieurs points méritent d’étre dégagés des résultats précédents :

- La contrainte pertinente pour analyser la vitesse de déformation des radeaux n’est pas la contrair
de Von Mises mais la composanig,, du tenseur des contraintes. Elle est proportionnelle a
I'écart o, — O entre le désaccord paramétrique mesuré dans le plan des radeaux et le désacco
paramétrique naturel a la température d’essai.

- La vitesse de déformation des radeaux, vue sur une échelle linéaire, semble présenter un se
voisin de 60 MPa, au-dela duquel elle augmente fortement. Sous réserve d’'une analyse plus fir
des données expérimentales, ce seuil dépend trés peu de la température.

- Durant les essais, la largeur des pics de diffraction évolue de maniére partiellement réversible
L’augmentation de la largeur des pics (paramétres W, W’) est corrélée a la densité de dislocatior
dans les radeaux. Cette densité pourrait varier linéairement avec la vitesse de déformation.

5.2- Essai d'interprétation des parametres d’activation
L’énergie d’activation obtenue a partir de I'ajustement est élevée par rapport aux valeurs de I;

littérature (de 350 a 500 kJ/mol, soit 3,6 a 5,2 eV), soit un peu plus du double de I'énergie d’activation d
I'autodiffusion [16].
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Le parametre le plus surprenant est le volume d’activation, qui est énorme vis-a-vis du volume
d’'une lacune ou d’un interstitiel. Si ces valeurs sont correctes, le mécanisme qui limite la déformatiol
plastique des radeaux ne peut étre la création et la diffusion de lacunes.

Cette remarque est cohérente avec les résultats de Touratier [6] et ®igligr], qui montrent
que le flux de lacunes nécessaire pour assurer une déformation par mécanisme de montée aux vitesse
déeformation de fluage observées est de quatre ordres de grandeur inférieur au flux produit par la mont
de dislocations flux aux niveaux de contrainte appliquée.

Un autre mécanisme limitant potentiel est la formation de segments de dislocations de vecteur c
Burgers a[100] et leur entrée dans les radeaux. De tels segments peuvent se former par réaction

dislocations a/2[110] eti/2[110] sans co(t énergétique. lls resteront bloqués par leurs extrémités a

l'interfacey/y’ (les segments qui les composent ne peuvent pénétrer dans les radeaux sans tirer une fal
d’empilement derriere eux) et devront se courber jusqu'a former une demie boucle énergétiguemel
stable.

Il reste a estimer la taille d’'une boucle stable, capable d’entrer dans un radeau. Le diamétr
maximal d’'une telle demi-boucle (Figure 4.24) est donné par la distance entre dislocations a l'interface
de I'ordre de 60 nm, c’est-a-dire 150 & 200 parametres réticulaires. Le volume d’activation correspondal
(en multipliant la surface par le vecteur de Burgers, égal a a’) serait de I'ordre de 0c@6tk-dire
trés supérieur a ce qui est mesuré ici : il faudrait admettre gu’'une demi-boucle dont la longueur serait ¢
quelques parametres réticulaires serait stable.

RN

Figure 4.24 : Entrée d’'une demi-boucle [100] dans un radeau.
5.3- Plasticité limitée par une réaction a l'interface et densité de dislocations

Quelle que soit sa vitesse de déplacement, une demi-boucle de dislocation qui entre dans t
radeau va le balayer complétement et lui apporter un incrément de déformation identique : si |
mécanisme qui contrdle la plasticité est I'entrée des dislocations dans les radeaux, la mobilité de c
dislocations ne joue plus aucun rdle. En revanche, a un instant donné, le nombre de dislocations dans
radeau sera égal au nombre de dislocations, qui y entrent par unité de temps, multiplié par le temps
parcours du radeau. La densité de dislocations dans le radeau sera égale au nombre de boucles, qui en
par unité de surface et de temps, multiplié par le méme temps de parcours. Pour une microstructu
donnée, dans des conditions de température données, elle sera donc proportionnelle a la vitesse
déformation.

Sous réserve de vérification, la relation empirique entre valeur des parametres W et W’ et vitess
de déformation vient donc en appui a un modele de plasticité des radeaux contrélé par I'entrée d
dislocations.
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CONCLUSION GENERALE

L’objectif du présent travail était de combiner les moyens classiques d’investigation
microstructurale dans [I'étude des proprietés meécaniques: essais meécaniques haute
température, étude microstructurale par microscopie électronique a balayage et en
transmission et diffraction de rayons X haute résolution en rayonnement synchraitoret
en temps réel, pour étudier le comportement mécanique en fluage a tres haute température

d’un superalliage monocristallin de référence, 'AML1.

Les superalliages monocristallins sont treés bien connus pour leurs bonnes propriétés
mécaniques a tres haute température, qui permettent de les utiliser pour fabriquer des aubes de
turbines de turboréacteurs. Ce sont aussi, au moins lorsqu’ils ont une microstructure en
radeaux, des matériaux biphasés trés simples, pour lesquels il est possible de séparer les
contributions de chaque phase au comportement mécanique.

Grace a la symétrie de cette microstructure, I'état de contrainte et de déformation du
matériau peut en effet étre déterminé completement a 'aide de deux données seulement :
l'allongement et la différence relative des paramétres réticulaires mesurée dans le plan
perpendiculaire a I'axe de traction.

Mesurer ce désaccord paramétrique requiert néanmoins des moyens lourds : les
superalliages base nickel sont trés absorbants pour les rayons X et réaliser des mesures dans la
masse et en temps réel nécessite 'emploi d’une source de trés haute énergie et de tres forte
intensité : le rayonnement synchrotron. Les résultats obtenus ici sont donc une preuve de
I'intérét des Grands Instruments en métallurgie.

Au cours de ce travail, nous avons réalisé des mesorestu de désaccord
paramétrique sur une série d’'éprouvettes pendant des essais de fluage a haute température
(930 — 1125°C) sous contrainte variable. Nous avons suivi I'évolution de la position et de la
forme des pics de diffraction (200), perpendiculairement a lI'axe de traction, avec une
précision relative des paramétres de I'ordre d8 B répétant les mesures toutes les 300
secondes environ. Le matériau a été caractérisé de maniére extensive apres essai par
microscopie électronique en transmission et a balayage, de facon a extraire les parameétres
microstructuraux pertinents : taille de coulojrsde radeaux’, densité de dislocations dans
les interfaces/y’ et dans les radeaux.

Cette caractérisation des échantillons a permis d’abord de vérifier que les mesures de
différentes grandeurs, telles que la fraction de chaque phase ou le désaccord paramétrique par
des méthodes différentes, donnent bien des résultats convergents. Elles ont aussi fourni les
bases nécessaires a la modélisation des résultats : densité de dislocations en fin d’essai dans
les radeaux, vecteur de Burgers...

Les fichiers de données expérimentales (pics de diffraction) ont été dépouillés de
facon a extraire la valeur instantanée des parametres réticulaires et les parametres W et W’ qui
définissent la largeur des pics. Partant de ces données et des mesures d’allongement des
échantillons, nous avons pu calculer, pour chaque phase, son état de contrainte, sa
déformation plastiqgue en fonction du temps et donc des sollicitations extérieures auxquelles
elles étaient soumises.
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Lors de la mise en charge par paliers des échantillons, les couloirs de phasatcfc
été soumis a des essais de relaxations successives. Les dislocations se propagent dans les
couloirs dés que la contrainte de Von Mises dépasse une contrainte seuil, la contrainte
d’Orowan, qui permet a un segment de dislocation d’y glisser en laissant aux interfaces des
segments de dislocations, qui vont contribuer au désaccord paramétrique. La contrainte en
retour de ces segments de dislocations raméne la contrainte de Von Mises a sa valeur initiale.

Une étude linéaire détaillée de I'évolution du désaccord paramétrique au cours de ces
mises en charge successives a montré que la densité des dislocations mobiles dans les couloirs
y augmentait et que cette augmentation était prapuorélle a I'incrément de déformation des
couloirs. Le taux d’augmentation de la densité de dislocations varie avec la température
d’essai : leur arrangement sur un diagramme d’Arrhenius a mis en évidence un phénomeéne
thermiquement activé sous-jacent, avec une énergie d’activation de l'ordre de 3 eV.
Cependant, certaines valeurs calculées au cours de la modélisation nous font mettre en cause
le modele linéaire utilisé : soit il est incomplet, soit un autre mécanisme contribue a la
déformation des couloirs lorsque la vitesse de déformation des radeaux dépasse quelques
10’s™. Des expériences complémentaires de décharge lente ou par paliers des éprouvettes
devraient permettre d’éclaircir ce point.

Les radeaux’ se déforment par montée de dislocations de vectewBurgers a’[100]
et a’[010]. Dans une premiere étape, nous avons verifié que le parameétre pertinent pour
étudier leur comportement est la composafitedu tenseur des contraintes. Par la suite, nous
avons étudié la dépendance en contrainte de la vitesse de déformation et montré que celle-ci
augmente brusquement lorsqug yx dépasse 60 MPa. L'analyse des données en contrainte et
en température montre que la déformation plastique des radeaux est un phénomene
thermiguement activé, avec une énergie d’activation de 1,7 eV pour les montées en charge et
de 2,9 eV pour les décharges (avec cependant une forte imprécision) et un volume
d’activation de quelques dizaines d'a@Seule la largeur des couloirs semble avoir un effet sur
la sensibilité de la vitesse de déformation a la contrainte. La vitesse de déformation a 60 MPa
dépend également de la microstructure lors des montées en charge, mais y est insensible lors
des décharges.

Une telle valeur du volume d’activation semble exclure la diffusion de lacunes comme
phénomene limitant de la déformation plastique, ce qui rejoint les arguments d’autres auteurs.
En revanche, la déformation plastique pourrait étre limitée par la formation et I'entrée des
dislocations a’[100] dans les radeaux.

Un indice supplémentaire en faveur d’un tel mécanisme est fourni par I'évolution de la
forme des pics de diffraction, qui s’élargissent de maniere partiellement réversible lorsque
I'éprouvette est soumise a une charge élevée. Des simulations ont permis de montrer que cet
élargissement est di a la présence de dislocations dans les radeaux. Or, une comparaison sur
une éprouvette, qui se déformait & vitesse relativement élevé& §)1@emble montrer que
les parametres W et W’ des pics (et peut-étre la densité de dislocations dans les couloirs)
varient de maniére affine avec la vitesse de déformation plastique des radeaux.
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Fluage a haute température d’'un superalliage monocristallin :

expérimentationin situ en rayonnement synchrotron

Résume :

Les superalliages monocristallins & base de nickel sont utilisés en aéronautique pour les
aubes de turbines. Cette étude est consacrée a la modélisation du comportement en fluage du
superalliage monocristallin AM1 aprés mise en radeaux, au cours d’essais isothermes a
contrainte variable.

Des diffractogrammes (200) ont été obtennssitu par diffractométrie trois axes en
rayonnement synchrotron, a haute température (950-1150°C) pour des paliers de contrainte
entre 0 et 300MPa. Pour chaque phase, les déformations élastiques se déduisent de la position
des pics et les contraintes, déformations plastiques et vitesses de déformation sont obtenues
par la mesure du désaccord paramétrique, en utilisant un modele composite en série. Ces
résultats sont combinés a une caractérisapasi mortem en microscopie électronique :
morphologie des phases, densité et nature des dislocations.

La mesurein situ du désaccord paramétrique donne accés a la densité instantanée de
dislocations aux interfacggy’. Dans la phasg, lors d’'incréments de la contrainte appliquée,
la contrainte de Von Mises augmente, puis se relaxe jusqu’a une contrainte seuil. Cette
contrainte est en accord avec la contrainte d’Orowan et les largeurs des couloirs mesurées
post mortem. La déformation plastique de la phasest produite par montée de dislocations
de vecteur de Burgers perpendiculaire a I'axe de traction sous I'action de la seule contrainte
transverse et controlée par I'entrée de dislocations depuis les interfaces. Une simulation des
pics de diffraction permet de reproduire I'évolution de leur largeur en fonction de la nature et
de la répartition des dislocations aux interfaces et dans la phase y

Mots-clés : Superalliage a base nickel, Monocristal, Fluage, Diffraction de
Rayons X, Synchrotron, Microscopie électronique, Désaccord paramétrique, Dislocation

High temperature creep deformation of nickel-based superalloys:

in situ high energy X- Rays Diffraction experiments

Abstract :

Nickel-based superalloys are used in aeronautics for turbine blades. This study aims at
modelling the creep behaviour of single-crystalline AM1 superalloy with a raftéd
microstructure during isothermal tests under variable applied stresses.

(200) diffraction profiles are obtained with a triple crystal diffractometer and high energy
synchrotron radiation at high temperature (950-1150°C) with an applied stress varying
between 0 and 300 MPa. For each phase, the elastic strain is deduced from the peaks’
positions and the stress, plastic strain rate from the lattice mismatch, assuming a model
lamellar composite materialPost mortem characterizations by electronic microscopy
completes the results: morphology of each phase, dislocations densities and nature.

The measurement of lattice mismatch leads tanasitu estimation of the dislocations’
density at the/y’ interfaces. For thg phase, during successive jumps of the appliedsstres
the Von Mises stress increases and then relaxes down to a threshold stress. This stress is in
agreement with Orowan stress deduced from pgbg mortem measurements of the
channels’ width. Plastic strain of the phase is produced by climb of dislocations with
Burgers’ vectors perpendicular to the tensile axis under the mere transversal stress and is
controlled by the entrance of dislocations into the rafts from the interfaces. The distribution of
elastic strains was simulated by assuming two main contributions: dislocationsyat’ the
interfaces and within th¢ rafts. The simulation reproduces the absolute nade of the
peaks’ width, as well as their increase with dislocation densities.

Keywords: Superalloys nickel-based, Single Crystal, Creep, X-Ray Diffraction,
Synchrotron, Electron Microscopy, Misfit, Dislocation
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ANNEXE 1 : Ensemble des résultats des campagnes d’essai aux
synchrotrons

Pour chaque essai (Figure A1.1-A1.10) sont présentés en fonction du temps :
1- la température et la déformation plastique moyenne ;
2- le désaccord paramétrique perpendiculaire déduit des mesures des parametres de maille;
3- la contrainte appliquée, les contraintes de Von Mises dans les phases et la contrainte
transverse dans la phage

4- les parametres W et W’ (largeurs des pics).

Pour les dix échantillons, les échelles en ordonnées sont identiques, sauf pour la déformatior

I'éprouvette 5A1. Les échelles de temps sont différentes.

Dans leTableau Al.1 sont rappelées les conditions de prédéformatidas essais situ.

Tableau Al.1 : Sollicitations appliqguées aux dix échantillons, tous les essais ont été refroidis en maintenant la
contrainte finale appliquée, sauf 4N2, OP1 et 5A2 (déchargement : D)

Conditions de " , L
s . Conditions d’essais in situ
Code prédéformation _ _ Fin
4 . Charge | Charge | €" apres| <" fin , ;
éprouvette d’'essais
P ((:I\r)gg)e T (°C) Dtjr:)e € TCC)| min. max. | prédef. | d’essai
(MPa) | (MPa) (%) (%)
4AN2 150 1080 27 930 120 250 0,5 0,] D
4R1 100 1080 30 955 120 300 0,7 11 -
3F1 120 1080 24,5 974 120] 275 0,6 1p -
OP1 120 1080 30 994 120| 25(Q 0,6 1,8 D
5A1 120 1080 24 1000 120 250 X 2,5 striction
5A2 120 1080 20 1011 120 250 X 2,6 D
412 120 1120 5 1044 60 170 0,4 1 -
5C1 120 | 1120| 45| 1068p O 150 0.6| 2 ¢ Striction
(legere)
1C2 120 1120 5 112¢ 20 120 0,6 1, -
4R2 100 1080 26,5] 112p 20 100 0,8 2,b strict]

on
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Figure A1.1 : Evolution des paramétres caractéristiques de I'essai 4N2 déduite des mestumesitu en rayonnement
synchrotron.
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ANNEXE 2 : Morphologie des differentes phases mesurées au MEB

A2.1- Distribution des longueurs de radeaux
A2.1.1- Zones dendritiques
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Figure A2.1 : Histogramme des mesures sur les longueurs des radeaux dans les dendrites pour 'ensemble des essais.
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A2.1.2- Zones interdendritiques

Taille des longueurs des radeaux (nm)

Taille des longueurs des radeaux (nm)

4N2 - 1D 4R1-1D
X 2 = 10
s .
c 16 § 8
g 1 5 7
g 12 g 6
g 10 £
T 8 ¢ 4
§6 g3
o 4 3 2
EAS Teallasnel. s 1 ‘g 1 i Iill Iil lili [
2 NN ARNNRNR RN FTT T Y . L oo ALY, Al BEL REeE.l.,
[N T S N S SR S SRR \ SRR SN
O @ O O OO W & P S O
U O M A S SR S S AV e 0 @ AV Y o Y O
Taille des longueurs des radeaux (nm) Taille des longueurs des radeaux (nm)
3F1-1D OP1-ID
< 18 X
@ 16 @
S 14 2 20
g g
s = 15
g 10 ]
S 3 o
o T 10
@ 6 @
g g
@ @ 5 (3|
3 219 1 | 3 II”
g o TG S G G i A LLLLLEUTTY LTI P T
O @ O O OO O @ O O OO OO
A SO R L N S S A SO S L QN S S
Taille des longueurs des radeaux (nm) Taille des longueurs des radeaux (nm)
5A1-1D 5A2 -ID
X 16 T 14
§ 14 § 12
g 12 @ 10
5 10 E
Q o 8
8 8 8
T ¢ T 6
@ @
] Qo 4
§ ° 3 1
2 2 1 1 I I g 2 I3
AR LHHTHHHTRITHINIA IATYET A LR AT Y T T P T
w w
O W O O W O
e O M A ol O S e O I A ol O S
Taille des longueurs des radeaux (nm) Taille des longueurs des radeaux (nm)
4L2 -1D 5C1-1D
X 3 T 16
& 25 g "
S S 12
g g
52 5 10
] ]
81 8 8
© © 6
g 10 g
& 1n s 4
= Tl 5 i
2 9 II Illlllll-.l. ia - 2 9 I Illlllllllll- 2 sEEaE
O @ O O OO O @ O O OO OO
A SO R L N S S A SO S L QN S S
Taille des longueurs des radeaux (nm) Taille des longueurs des radeaux (nm)
1C2-1D 4R2 -ID
X 14 T 16
§ 12 § 14
g1 g 12
3 S 10
o 8 Q
3 3 8
T 6 T ¢
8 4 ]
5 ] .
3 2 11 3 5 1 1
o o
E 0 i i . I‘ II‘IIIllll‘Ill‘l | R — X E 0 i i ‘III‘III‘IIIl--I‘III‘I ala 0 o @
O @ O O OO O @ O O OO OO
A SO R L N S S A SO S L QN S S

Figure A2.2 : Histogramme des mesures sur les longueurs des radeaux dans les zones interdendritiques pour I'ensemble

des essais.
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A2.1.3- Zones dendritiques et interdendritiques
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Figure A2.3 : Histogramme des mesures sur les longueurs des radeaux dans les dendrites et zones interdendritiques
pour 'ensemble des essais.
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A2.1.4- Synthéses des mesures sur les longueurs moyennes de radeaux

7000 ~ W zone dendritique et interdendritique

0 zone dendritique
6000 -

W zone interdenclritique

5000 -

4000 ~

3000 A

2000 A

Taille des longueurs des radeaux (nm)

1000 -+

4N2 4R1 3F1 OP1 5A1 5A2 4L2 5C1 1C2 4R2

Figure A2.4 : Histogramme des longueurs moyennes de radeaux dans les zones dendritiques et interdendritiques et
dans chacune de ces zones pour I'ensemble des essais classés par température d’essai croissante.

Tableau A2.1 : Récapitulatif des valeurs caractéristiques des distributions des longueurs de radeaux pour tous les

essais.
Code éprouvette 4N2 4R1 3F1 OoP1 5A1 5A2 4L2 5C1 1Cc2 4R2
Longueur des radeaux
Dendrites + zones
Interdendritiques
176 217 67 26 26 26 26 26 134 26

Minimale (nm)

Maximale (nm) 25719 23843 25229 23843 24383 23843 23843 19608 22257 23843

Moyenne (nm) 4791 3781 4911 3743 5192 4242 2214 2963 2971 2868
Ecart type (nm) 5660 3822 5543 4379 5986 4627 2522 2856 2792 2885
Longueur des radeaux
Dendrites
187 217 67 26 26 26 26 26 160 26

Minimale (nm)

Maximale (nm) 25719 23190 23713 23843 24383 23843 20019 19608 22257 16772

Moyenne (nm) 5016 3410 4424 3834 5032 3979 2127 2752 2811 2496
Ecart type (nm) 5985 3315 4843 4398 6087 4428 2320 2726 2705 2308
Longueur des radeaux
zones
interdendritiques
176 261 145 26 26 26 26 26 134 171

Minimale (nm)

Maximale (nm) 24612 23843 25229 23806 23843 23843 23843 17071 20504 23843

4601 4240 5779 3676 5361 4533 2311 3230 3155 3348

Moyenne (nm)

5374 4330 6532 4368 5881 4827 2726 2993 2879 3438

Ecart type (nm)
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A2.2- Distribution des largeurs de radeaux

A2.2.1- Zones dendritiques
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Figure A2.5 : Histogramme des mesures sur les largeurs des radeaux dans les dendrites pour I'ensemble des essais.
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A2.2.2- Zones interdendritiques
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Figure A2.6 : Histogramme des mesures sur les largeurs des radeaux dans les zones interdendritiques pour I'ensemble
des essais.
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A2.2.3- Zones dendritiques et interdendritiques
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Figure A2.7 : Histogramme des mesures sur les largeurs des radeaux dans les dendrites et zones interdendritiques pour
'ensemble des essais.
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A2.2.4- Synthése des mesures sur les largeurs moyennes de radeaux
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Figure A2.8 : Histogramme des largeurs moyennes de radeaux dans les zones dendritiques et interdendritiques et dans
chacune de ces zones pour I'ensemble des essais classés par température d'essai croissante.

Tableau A2.2 : Récapitulatif des valeurs caractéristiques des distributions des largeurs de radeaux pour tous les essais.

Code éprouvette 4N2 4R1 3F1 OP1 5A1 5A2 412 5C1 1C2 4R2
Largeur des radeaux

Dendrites +

zones

Interdendritiques
Minimale (nm) 37 56 37 19 19 19 19 19 75 19
Maximale (nm) 10187 4403 7227 4030 5522 4067 2929 3045 2332 3611
Moyenne (nm) 790 793 866 623 710 621 495 658 625 877
Ecart type (nm) 908 519 787 514 675 468 385 416 333 603
Largeur des radeaux

Dendrites
Minimale (nm) 56 56 37 19 19 19 19 19 93 19
Maximale (nm) 10187 3284 3937 4030 5522 4067 2276 2780 2332 3265
Moyenne (nm) 812 763 784 627 680 599 489 609 595 826
Ecart type (nm) 970 475 612 522 685 467 367 389 319 558
Largeur des radeaux

zones

interdendritiques
Minimale (nm) 37 75 93 19 19 19 19 19 75 75
Maximale (nm) 7444 4403 7227 2556 4739 2668 2929 3045 2239 3611
Moyenne (nm) 772 830 1011 620 741 644 502 720 659 941
Ecart type (nm) 854 568 1013 508 664 469 404 440 346 651
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A2.3- Distribution des largeurs de couloirs

A2.3.1- Zones dendritiques
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Figure A2.9 : Histogramme des mesures sur les largeurs des couloirs dans les dendrites pour 'ensemble des essais.
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A2.3.1- Zones interdendritiques
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Figure A2.10 : Histogramme des mesures sur les largeurs des couloirs dans les zones interdendritiques pour I'ensemble

des essais.
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A2.3.2- Zones dendritiques et interdendritiques
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Figure A2.11 : Histogramme des mesures sur les largeurs des couloirs dans les dendrites et les zones interdendritiques
pour 'ensemble des essais.
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A2.3.3- Synthése des mesures sur les largeurs moyennes de couloirs

700 -

W zone dendritique et interdendritique
600 O zone dendritique

W zone interdendritique
500

400

300

200

Taille des largeurs de couloirs (nm

100

4N2 4R1 3F1 OP1 5A1 5A2 4L2 5C1 1C2 4R2

Figure A2.12 : Histogramme des largeurs moyennes des couloirs dans les zones dendritiques et interdendritiques et
dans chacune de ces zones pour I'ensemble des essais classés par température d’essai croissante.

Tableau A2.3 : Récapitulatif des valeurs caractéristiques des distributions des largeurs de couloirs pour tous les essais.

Code éprouvette 4AN2 4R1 3F1 OP1 5A1 5A2 412 5C1 1c2 4R2
Largueur des couloirs

Dendrites + zones

Interdendritiques
Minimale (nm) 37 37 37 37 37 37 37 37 37 37
Maximale (nm) 688 864 705 858 522 634 858 1231 1418 1735
Moyenne (nm) 201 300 213 250 183 225 254 323 355 585
Ecart type (nm) 74 112 93 96 71 80 111 129 145 262
Largueur des couloirs

Dendrites
Minimale (nm) 37 37 37 37 37 37 37 37 37 37
Maximale (nm) 653 864 705 858 522 597 765 1231 1045 1735
Moyenne (nm) 197 308 218 252 179 223 258 318 361 614
Ecart type (nm) 73 120 95 98 73 81 114 136 152 270
Largueur des couloirs

zones

interdendritiques
Minimale (nm) 37 37 37 37 37 37 37 50 37 47
Maximale (nm) 688 709 693 672 429 634 858 898 1418 1460
Moyenne (nm) 206 292 207 247 190 227 251 325 346 553
Ecart type (nm) 74 103 89 94 66 79 107 124 135 249
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ANNEXE 3 : Dislocations aux interfaces

A3.1- Caractérisation des vecteurs de Burgers a des températures d’essai différentes
« A~930°C (4N2):

B

Figure A3.1 : Observation des dislocations aux interfacegy’ dans I'éprouvette 4N2 au MET en champ clair pour
différents g : A:§=[020 ;:;8:g=[111] ;c: g=[11].

«  A~1010°C (5A2) :

. g
; 0
’ d=s ol ]
T "
- g _‘ £ _‘
= ' B g, i D
- ¥ 3 i LT ]

Figure A3.2 : Observation des dislocations aux interfacegy’ dans I'éprouvette 5A2 au MET en champ clair pour
différents § : A: g=[111] ;B: §=[111]].

A
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« A~1120°C (1C2):

2|

0

B - :
Figure A3.3 : Observation des dislocations aux interfacegy’ dans I'éprouvette 1C2 au MET en champ clair pour
A:g=[020] ;8:g=[111] ;c: g=[11]].

différents g :



A3.2- Distribution des tailles des réseaux

L’analyse de la distribution de taille de cellules des réseaux de dislocation d’interface a
réalisée manuellement a partir d'images MEB réalisées a tres fort grandissement. Cette analyse, |
sur la topographie de surface des précipités résultant de linteraction précipités — réseaux
dislocations, est tres récente et n'a été rendue possible que part l'utilisation d'images MEB-FI
Quatre micrographies illustrent pour chaque échantillon cette topographie de surface préser
Figure A3.4.

NONE NONE

Figure A3.4 : Coupe transversale observée au MEB apreés dissolution de la phgsenontrant les réseaux d'interfacey/
v’ pour quatre éprouvettes 4N2, 4R1, 5A1 et 1C2.
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Figure A3.5 : Distribution des tailles de réseaux dans les dendrites pour les éprouvettes 4N2, 5A1 et 1C2 et fonction
log—normale.
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Figure A3.6 : Distribution des tailles de réseaux dans les espaces interdendritiques pour les éprouvettes 4N2, 5A1 et
1C2 et fonction log—normale.
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Figure A3.7 : Distribution des tailles de réseaux dans les zones dendritiques et interdendritiques pour les éprouvettes
4N2, 4R1, 5A1 et 1C2 et fonction log—normale.

La fonction log-normale est définie par :

hd)=Bex

Tableau A3.1 : Valeurs caractéristiques des distributions de tailles de réseaux ajustées par la fonction log-normale et
désaccord paramétrique déduit de la loi de Brooks 9, = —b/d

épﬁ)‘ff\’/‘;ue 4N2 4N2 4N2 | 4R1 4R1 4R1 | 5A1 5A1 5Al1 | 1c2 1c2  1C2
D D D+D| D ID D+D| D 1D D+#D| D ID D+D
+ zZzone
B 388 37,1 357 X X 179 19,7 184 185 208 188 1p,8
@ 015 015 0171 x x 03] 032 o041 0347 027 030 28
d.(hm) | 56,95 63,25 59,21 X X 67,0| 60,4 50,61 554 | 69,28 67,5 68,6
3, déduit
apartir |-045 -040 -04d X X -03% -042 -050 -0§6 -037 -038 -(37
dp, (%)
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ANNEXE 4 : Dislocations dans la phasg’ observées au MET

A4.1- Caractérisation des vecteurs de Burgers a des températures d’essai différentes
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Figure A4.1 : Caractérisation de dislocations localisées dans les radeaux apres essai 4N2 au MET pour différghts

Tableau A4.1 : Tableau de visibilité des dislocations identifiées Figure A4.1 et vecteurs de Burgers correspondant.
V : Visible, | : Invisible et CR : Contraste Résiduel, ? : indéterminé.

NO
dislocation| g - | [111] | [111] | [020] | [022] | [00Z | [022] | [220] | [2Q2] | b déduit
!
1 Vv Vv V ? CR V v | [010]
2 Vv Vv CR | CR | CR V V [100]
3 Vv Vv Vv Vv CR Vv Vv CR | [010]
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* A ~1000°C (5A1 zone hors striction)
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Figure A4.2 : Caractérisation de dislocations localisées dans les radeaux aprés essai 5A1 (zone sans striction) au MET

pour différents @ .

Tableau A4.2 : Tableau de visibilité des dislocations identifiées Figure A4.2 et vecteurs de Burgers correspondant.

V : Visible, | : Invisible et CR : Contraste Résiduel, ? : indéterminé.

NO
dc'sa'_o g [11] | [@11] | [121] | 17 | [020] | [022] | [0Q2] | [022] | [202] | [022] | [220] p{
tion déduit
!
1 Vv | Vv |cR| v | v | v | v | cr | v |[011]
2 V \Yj Vv \Y; CR CR CR | Vv | V | [oq
3 Vv Vv Vv Vv CR | CR| CR| CR Vv CR V | [Loq]
4 Vv Vv Vv Vv CR | CR| CR | Vv [ VvV | [Loq]
5 Vv Vv Vv Vv CR | CR| CR | Vv [ VvV | [Loq]

39




A ~1010°C sur une éprouvette déchargée avant refroidissement (5A2)




- -
y - . ﬂ
f i, TN

Figure A4.3 : Caractérisation de dislocations localisées dans les radeaux aprés essai 5A2 au MET pour différeits

Tableau A4.3 : Tableau de visibilité des dislocations identifiées Figure A4.3 et vecteurs de Burgers correspondant.
V : Visible, | : Invisible et CR : Contraste Résiduel, ? : indéterminé.

N° _ b
Dislocation| © | [111] | [111] | [020] | [002] | [022] | [022] | R11] | [111] | [202] | [220] dé%uit
l —
1 Vv Vv | Vv Vv Vv | v v v | B
2 Vv \Y} CR | CR CR CR \Y} \% \ \% 100)
3 Vv \Y} CR | CR CR CR \Y} \% \ \% 100)
4 V V CR \Y; \Y; ? \Y; \Y; \Y; CR 00g
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« A ~1060°C (5C1)
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Figure A4.4 : Caractérisation de dislocations localisées dans les radeaux aprés essai 5C1 au MET pour différghts

Tableau A4.4 : Tableau de visibilité des dislocations identifiées Figure A4.4 et vecteurs de Burgers correspondant.
V : Visible, | : Invisible et CR : Contraste Résiduel, ? : indéterminé.

N°
dislocation [111 | @11] | 19 | pa1] | 002 | [022] | [020] | [022] | [202] dé%uit
!

1 Y, V \Y; Y, CR | CR | CR | CR Y [LOC]
2 v v Y, Y, CR | CR | CR | CR Y [Loq]
3 ? v Y, CR v Y, Y, | \Y 017
4 Y, V \Y; Y, CR \Y; Y, v | [010]
5 v v v V CR | CR | CR | CR v | poq
6 v v Y, Y, CR | CR | CR | Y [Loq]
7 v v Y, Y, CR Y, Y, V | 010
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A ~1120°C (1C2
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Figure A4.5 : Caractérisation de dislocations localisées dans les radeaux apres essai 1C2 au MET pour différghts

Tableau A4.5 : Tableau de visibilité des dislocations identifiées Figure A4.5 et vecteurs de Burgers correspondant.
V : Visible, | : Invisible et CR : Contraste Résiduel, ? : indéterminé.

N° R

dislocation 111 | 11] | 0a1] | (262] | 0OF | [022] | [020] | [220] | [022] | [220] | P
!

1 Y, v v V. | CR| CR| CR Y, CR v | [LoO]

2 Y, v v v Y, v | | v CR | [00]

3 Y, v v V. | CR | CR | Y, CR V | [LOQ]

4 v v v V | CR | CR Y, | vV | [LOQ]

5 Y, v v CR | CR Y, Y, Y, v v | [010]

6 | \Y; | \Y | V v | \Y V| [110]

7 Y, v v | | v Y, v Y, vV | [010]
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A4.2- Mesures des densités de dislocations dans la phg'se

4N2 : ~930°C

Figure A4.6 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 4N2 (déchargé avant
refroidissement pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfias@ = 06510 dislocations/m?2
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4R1 : ~955°C

Figure A4.7 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 4R1 (refroidi sous
contrainte, pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfias@ = 16310"dislocations/m?
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3F1:~972°C

Figure A4.8 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 3F1 (refroidi sous
contrainte, pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfias@ = 2,310%dislocations/m?2
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OP1:~996°C

Figure A4.9 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage OP1 (déchargé avant
refroidissement, pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfiasg = 1,210 dislocations/m?2
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5A1 : ~1000°C (1mm de la zone de striction)

Figure A4.10 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 5A1, (refroidi sous
contrainte, zone & 1mm de la striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfiasg = 25.10%dislocations/m?2
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5A1 : ~1000°C (zone de striction)

Figure A4.11 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 5A1 (refroidi, sous
contrainte, intérieure de la zone de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfiasg = 10510 dislocations/m?2
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5A2 : ~1011°C

I1|Jm . :.

")

-

Figure A4.12 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 5A2 (déchargé avant
refroidissement, pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pyias@ = 1,210" dislocations/m?
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412 : ~1049°C

Figure A4.13 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 4L2 (refroidi sous
contrainte, pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pyiasg = 2,410% dislocations/m?2
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5C1:~1066°C

Figure A4.14 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 5C1 (refroidi sous
contrainte, intérieur d’'une zone a faible striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pfias@ = 6,510%dislocations/m?2
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TR I

Figure A4.15 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 1C2 (refroidi sous
contrainte, pas de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pyias@ = 410 dislocations/m?

4R2 : ~1125°C

Figure A4.16 : Image MET utilisée pour mesurer les densités de dislocations pour I'essai de fluage 4R2 (refroidi sous
contrainte, intérieur de la zone de striction).

Densité de dislocations mesurée dans la pyias@ = 710" dislocations/m?
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ANNEXE 5 : Synthése

Tableau A5.1 : Récapitulatif des fractions volumiques obtenues par les différentes méthodes, connexités en fin d’essai et
températures déduites des fractions volumiques.

Code éprouvette] 4N2 | 4R1 | 3F1| OP1| B5Al| 5A2| 4L2| 5C1] 1CJ  4RD

fDRX (%) 66 | 665| 64| 605/ 60| 58 54 52 455 44

fo MEB:zone | o/ 5| 5o7| 599 583 573 574 50)8 494 416 409

dendritique (%)

fio MEB : zone

interdendritique | 64,7 | 60,2| 58,6 586 58| 57,2 55/5 532 46,0 45

(%)

f MEB :

moyenne de§ | 64,6 | 59,5| 589 585 57,7 57,8 531 513 438 43

etf|D (%)

f moyen (n situ/

vEs) (%) 65 | 63 | 62| 59 50| 58 54 52| 45| 44
Na (y) (um?) | 0,056| 0,073| 0,037 0,037 | -0,094 -0,062| 0,292] X | 0,257 0,144
T (°C) 931 | 955 | 972| 996| 1000 1011 1049 1066 1119 1125

Tableau A5.2 : Récapitulatif des valeurs utilisées pour déterminer les modules d’Young moyens et des phasety’.

 Code | no | 4r1| 3F1| opi| sal| sAa2 | 4L2|  sc1 1C2 4R2
eprouvette
T (°C) 931 955 972 996 1000 1011 | 1049 1066 1119 1125
f moyen
(in situ/ 0,65 0,63, 0,62 0,59 0,59 0,58 0,54 0,52 0,45 0j44
MEB)
x brut 0,75| 0,65/ 0,6 0,7 0,7 0,68 0,6 0,66 0,6 05
x linéaire | 0,71 | 0,70| 0,68 0,66 0,6pb 0,65 0,62 0,61 0,b7 0)56
Pente
- V/ Emoy -4.87|-5,26| -5,65| -5,73| -5,60| -5,75 | -6,44| -6,66 -7,13 -6,87
(10°GPa?)
Emo
(GP;) 86 80 74 73 75 73 65 63 59 61
E (GPa) 70 66 62 60 62 61 54 51 46 48
E' (GPa) 95 88 82 82 84 82 75 74 74 78
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Tableau A5.3 : Ensemble des parameétres caractéristiqgues obtenus pour chaque essai.

. Code 4N2 4R1 3F1 OP1 5A1 5A2 412 5C1 1C2 4R2

eprouvette
Température

moyenne 930 | 955| 972| 996/ 1000 1011 1049 1066 1119 1125
déduite (°C)

Longueur
moyenne desl 4091 | 3781| 4911 3743 5192 4242 2214 2063 2071 2468
radeaux

(nm)

Largeur
moyenne desi .95 | 793 | 86| 623 710| 621 495  65¢ 625 877

radeaux

(nm)

Largeur
moyenne des 5, 300 | 213| 250/ 183| 22% 254 327 355 535

couloirs

(nm)

_Pseudo- 992 | 1093| 1079 872 893| 846 749 981  9y9  14p2
période (nm)

-3 (%) 0,215 | 0,232 0,241 00256 0,258 0,262 0,278 0,283 0,295 0]296
- final (%) | 032 | 039| 036 0346 044 034 039 041 o0f40 O0ps
p interface

finale
déduitede | 1,26 | 1,54| 142 13 1,73 134 154 161 157 10

&, final
(10'dislo/m)

s‘t)ri:t?c:i 065 | 1,63 23| 12 2,5 1,2 24 X 4 X
(10"dislo/m?)

P iction Sfﬁ‘sﬁgﬁ PdS | PdS| PdS 101 Pds PdS 65  HdS 7
(10"dislo/m?)

Pentes de

Wen 1,13 | 1,06| 1,00 1,24 146/ 1,30 1,83 1,84 221 2)1
fonction de

W
Wfinal 1,04 | 1,046 099 0,87 1,000 0,76 083 095 0|72 05
Winal 1,00 | 1,063 093] 0,81 126 075 091 1,47 0[89 o0Js

57



	Tome 1
	Table des matières
	Introduction générale
	Chapitre 1 - Etude Bibliographique
	1.1- Présentation des superalliages à base de nickel
	1.2- Comportement mécanique du superalliage
	1.3- Mécanismes de déformation plastique
	1.4- Contexte de l'étude : récapitulatif des travaux antérieurs en rayonnement synchrotron
	Chapitre 2 : Techniques expérimentales
	2.1- Etudes "in situ" : Diffraction de rayons-X de haute énergie : diffractomètre à trois cristaux
	2.2- Observations post mortem et caractérisation
	Chapitre 3 : Observations expérimentales du comportement du superalliage AM1
	3.1- Comportement de l'AM1 à haute température sous contrainte variable : expérimentation in situ en rayonnement synchrotron
	3.2- Caractérisation de la microstructure par microscopie électronique
	3.3- Synthèse des résultats expérimentaux
	Chapitre 4 : Exploitations des données / modélisations
	4.1- Evaluation des incertitudes de mesure
	4.2- Comportement mécanique des couloirs γ
	4.3- Comportement mécanique des radeaux γ'
	4.4- Densité de dislocations et paramètre W
	4.5- Remarques sur la déformation plastique des radeaux
	Conclusion générale
	Autorisation de soutenance
	Résumé (Français/ English)
	Tome 2 : Annexes
	Table des matières

