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Introduction générale

Dans une démarche visant a réduire la consommation de carburant des moteurs d’avion et ainsi
réduire les émissions de gaz a effet de serre, I’industrie aéronautique a besoin de développer de
nouveaux matériaux fonctionnels & haute température. Au cours des derniéres années, les
alliages intermétalliques TiAl ont montré qu’ils ont le potentiel pour répondre aux nouvelles
exigences de I’industrie et par conséquent, ils ont connu un développement important.

Pour des températures allant de 600°C jusqu’a environ 700°C, ces alliages présentent une bonne
résistance a 1’oxydation, une bonne tenue au feu, et ils possédent une tenue mécanique
comparable a celle des superalliages base nickel, actuellement utilisés dans les moteurs, mais
pour une densité volumique deux fois plus faible. Ces propriétés ont conduit a un premier
emploi de ces alliages en 2011 par le constructeur General Electric, qui a introduit des aubes de
turbines en Ti-Alsg-Cr2-Nb2 (alliage GE) dans les parties basse pression du moteur GEnX pour
le constructeur Boeing. Par comparaison avec la génération de moteurs précédente, ce nouveau
moteur a permis une réduction de 20% de la consommation de carburant, de 80% des émissions
d’oxydes d’azote (NOx) et a diminué les émissions sonores. En 2016, SAFRAN Aircraft
Engines a aussi incorporé des aubes de turbine en Ti-Alss-Cr2-Nbz dans le moteur LEAP qui
équipe les avions Airbus A320neo. Par ailleurs, au cours de la méme année, des aubes de
turbines en TNM (Ti-Alsz5-Nbs-Mo1-Bo.1) ont été incorporées dans le moteur PW1100G. Les
aubes de turbines composées de 1’alliage GE, de microstructure duplex, sont élaborées dans les
deux cas par un procédé de fonderie. Il s’agit cependant d’un procédé qui présente
I’inconvénient majeur d’engendrer des microstructures hétérogénes, ce qui impose la mise en
ccuvre de traitements thermiques et mécaniques visant a rendre les microstructures plus
homogenes. Par ailleurs, les alliages TiAl étant difficiles a usiner, la mise en forme de pieces
de fonderie par usinage est plutot complexe.

De plus, les alliages de 2° génération comme 1’alliage GE sont limités a une température
d’utilisation de I’ordre de 700°C. Or, du fait du potentiel de ces intermétalliques, il semble
possible de les optimiser pour envisager leur utilisation en service jusqu’a des températures
proches de 800°C, ce qui permettrait d’aller plus loin dans la substitution des superalliages base
nickel dans les prochaines générations de moteurs aéronautiques. Pour cela, il est en premier
lieu nécessaire de contrdler la microstructure de ces alliages, qui doit étre constituée de colonies
lamellaires de faible taille d’apres la bibliographie. Ceci a donné lieu, notamment, a I’alliage
TNM, développée par I’Université de Leoben en utilisant 1’¢laboration par forgeage, et a I’alliage
IRIS (Ti-Alsg-W2-Bo.g), breveté conjointement par le CEMES et ’ONERA, et élaboré par voie
métallurgie des poudres et frittage flash (spark plasma sintering, SPS).

Une fois les microstructures controlées, une seconde voie pour I’amélioration des propriétés
meécaniques réside dans I’ajout d’éléments d’addition. Ainsi, I’alliage IRIS, de composition
Tis9.92-Alag-W2-Bo os, contient I’élément lourd tungsténe. L’association d’une microstructure
lamellaire et I’ajout de tungsténe conferent a la nuance IRIS des propriétés exceptionnelles, qui
dépassent les spécifications industrielles. Les caractérisations de cet alliage, qui ont fait 1’objet
de deux theéses, démontrent une bonne tenue de 1’alliage a haute température, que ce soit en
fluage, en traction ou en fatigue. En paralléle, le développement de cet alliage a démontré le
potentiel remarquable de la voie SPS pour I’élaboration de matériaux. En effet, ce procédé



permet de produire des piéces a géométrie complexe avec une microstructure homogéne, sans
traitement thermique supplémentaire. L’alliage TNM, de composition Tis1.4-Alsz5-Nbs-Moz-
B0o.1, contient pour sa part 1I’élément lourd molybdéne. Cet élément a pour principal intérét de
stabiliser la phase , malléable a haute température, ce qui facilite le forgeage de I’alliage. De
plus, cet alliage posséde de bonnes propriétés mécaniques, améliorées par la suite avec 1’alliage
TNM+, de composition Tiso.s-Alsz 5-Nbs-Mo01-Co.3-Sio3-B0o.1, et qui contient donc les élements
Iégers carbone et silicium, donnant principalement lieu a une amélioration de la tenue de
I’alliage en fluage a haute température.

Le développement de ces nuances a ainsi abouti a I’obtention de nouveaux alliages prometteurs
en vue d’une augmentation des températures visées industriellement. Les bonnes propriétés
mécaniques de ces alliages ont donc été permises par I’optimisation des microstructures et par
I’ajout de quatre éléments : le tungstene, le molybdéne, le carbone et le silicium. Cependant,
I’amélioration des propriétés résultant de I’incorporation de ces ¢léments n’est pas encore bien
comprise, et la sélection des éléments se fait de fagon plutdt empirique.

L’objectif de ma thése est donc d’évaluer I’influence de ces éléments d’alliage sur les propriétés
mecaniques et sur les mécanismes de déformation a 800°C d’alliages TiAl, de manicre a mieux
comprendre le rble de ces éléments et a proposer des matériaux optimisés. Des essais
mécaniques en traction et en fluage a 800°C, ainsi que des essais de traction a température
ambiante, ont donc été réalisés, sur des alliages de microstructures lamellaires contenant ces
¢léments d’addition. L’étude a I’échelle microscopique s’est concentrée quant a elle sur 1’effet
du tungsténe, afin d’identifier le réle de cet élément sur les mécanismes de déformation de la
phase y, notamment le glissement et la montée des dislocations, ainsi que sur la cinétique de
ces phénoménes. Ce travail s’est inscrit dans le cadre du projet ANR-FWF Franco-Autrichien
HiTiAl, regroupant le CEMES, ’ONERA Chatillon et I’université de Leoben en Autriche,
centré sur la problématique de 1’addition d’éléments d’alliages dans les alliages TiAl de
microstructures lamellaires.

Ce manuscrit se compose de six chapitres. Un premier chapitre fera I’objet d’une revue
bibliographique de 1’état de 1’art. Nous aborderons des connaissances générales sur les alliages
TiAl avant de voir les différents procédés d’élaboration, le comportement mécanique et les
mécanismes de déformation de ces alliages. Nous présenterons également plus en détail les
propriétés des alliages IRIS, TNM et TNM+, et le role des éléments d’alliage. Un second
chapitre exposera I’ensemble des techniques expérimentales mise en ceuvre au cours de cette
these. Dans le troisiéme chapitre, nous ferons d’abord une étude sur le procédé de métallurgie
des poudres utilisé, avant de détailler 1’élaboration des matériaux de la thése a partir des
différentes nuances étudiées. Le chapitre quatre sera dédié a la présentation des essais
mécaniques effectués sur les différentes nuances d’alliages et a leur interprétation. Dans les
chapitres cinq et six, nous présenterons les résultats d’études par MET de la plasticité en fluage
a 800°C de la phase y d’un alliage TiAl contenant du tungsténe, en comparaison avec une
nuance binaire. Pour cela, des alliages modeles contenant presque exclusivement de la phase y
ont eté élaborés. Enfin, une conclusion générale fera le bilan des propriétés mecaniques des
alliages lamellaires contenant les quatre éléments chimiques du projet (W, Mo, C et Si), et
synthétisera les principaux résultats concernant I’effet du tungsténe sur les mécanismes
microscopiques de déformation. Ces résultats nous permettrons alors de proposer un alliage
présentant des propriétés mecaniques optimisées.
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Introduction

l. Introduction

Ce chapitre présente une revue bibliographique concernant les alliages TiAl ainsi que leurs
propriétés. Dans un premier temps, nous verrons une présentation générale des alliages TiAl
avant de nous intéresser aux différents procédés d’élaboration de ces alliages. Ensuite, nous
aborderons les propriétés mécaniques des alliages TiAl, a température ambiante et a haute
température, via leur comportement mécanique en fluage et en traction, ainsi qu’a travers les
différents mecanismes de déformation. Enfin, nous terminerons sur les effets d’éléments
d’alliages dans TiAl.

I1. Généralités sur les alliages TiAl

I1.1. Intéréts des alliages

Les alliages TiAl sont des intermétalliques. Leur structure cristallographique différe de celles
des métaux qui les composent et est ordonnée a longue distance ce qui limite les modes de
déformations. Les liaisons interatomiques ne sont plus seulement métalliques mais aussi
covalentes, ce qui augmente la résistance du matériau mais au détriment de la ductilité et de la
ténacité [1]. Le principal atout de ces alliages réside dans le fait qu’ils possedent une faible
densité volumique : 4 g.cm™ contre 8 g.cm™ pour les superalliages base nickel, associée & une
bonne résistance mécanique a haute température, ainsi qu’une bonne résistance a 1’oxydation
comme présenté dans le tableau 1 ci-dessous [2].

Ces propriétés donnent aux alliages TiAl le potentiel d’étre utilisés pour des applications
industrielles a haute température comme dans le secteur aéronautique. En 2006, GE a
commercialisé le premier moteur d’avion contenant des aubes de turbines, faites-en
TiAl 48-2-2 et situées dans la partie basse pression du moteur [3]. Aujourd’hui on souhaite se
rapprocher de la partie haute pression des moteurs, ce qui implique d’employer les alliages a de
plus hautes températures, jusqu’a 800°C.

Near-o. Ti Ni based v TIAl
Density + - ++
Specific tensile strength + - .
High-temperature Young's modulus +/- + b
Room-temperature ductility + + —
Formability + + -
Creep - ++ ++
Room-temperature fracture toughness + ++ _
Room-temperature crack growth o + _
Specific fatigue strength % - 4l
Oxidation - ++ biol
High-temperature embrittlement - + o

Tableau 1 : Comparaison de propriéteés des alliages Ti, des superalliages et des alliages TiAl [2]

5
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I1.2. Structure cristallographique

Les caractéristiques des structures cristallographiques des différentes phases rencontrées dans
les alliages TiAl sont récapitulées dans le tableau 2. Une représentation 3D de ces structures
cristallines est montrée sur la figure 1. Pour plus de détails, on pourra se référer a des théses
antérieures [4]-[6].

Structure Groupe d'espace Paramétres de maille
, , aq=0,290nm
o Hexagonale (A3 désordonneée) P6s/mmc Ca= 0,460 nm

a2 =0,564-0,5783 nm

o, Hexagonale (DO1s) P6s/mmc Caa= 0,4619-0,4760 nm
. ay=0,397-0,401nm

Y Quadratique (L1o) P4/mmm ¢, = 0,404-0,408 nm

B | Cubigue centrée (A2 désordonnée) Im3m ag=0,320nm

Bo Cubique (B2) Pm3m apgo = 0,315nm

Tableau 2 : Caractéristiques des différentes phases rencontrées dans TiAl

® ® Titane
O Aluminium

Figure 1 : Structures cristallines des phases a) y TiAl b) a2 TizAl ¢) Bo TiAl

Bien que de structure quadratique (L1o), la phase y est généralement traitée comme une
structure cubique a car le rapport c/a est trés proche de 1. Par ailleurs, du fait de 1’ordre
chimique, nous utiliserons les notations introduites par Hug et al. [7] : les directions sont notées
<uvw] et les plans {ijk). Cette notation signifie que les deux premiers indices sont permutables.

La phase ay, de structure hexagonale (DO19), provient d’une mise en ordre de la phase a qui se
produit a une température qui se situe aux environs de 1100°C et qui varie en fonction de la
composition des alliages. Les paramétres de mailles de ces deux phases ont les relations
suivantes : a,, = 2,4 €t Cq, = Cq.

Enfin la phase o, de structure cubique (B2), est issue de la mise en ordre de la phase . Elle est
observée dans des alliages a faible teneur en aluminium ou contenant des ¢léments lourds -
genes.
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11.3. Diagramme de phase

Le diagramme de phase montre 1’évolution des phases en fonction de la température et du
pourcentage atomique d’aluminium. Pour TiAl, une premicre version du diagramme de phase
a été établie par Murray et al. en 1987 [8] (figure 2.a) avant que McCullough et al. ne précisent
la partie centrale en 1989 [9] pour des teneurs en aluminium comprises entre 20% et 70%. Le
diagramme présenté ci-dessous, a été établi pour ’alliage binaire TiAl. Chaque alliage TiAl
aura son diagramme propre a cause de I’ajout d’¢léments d’alliages qui rendent les alliages plus
complexes et par conséquent entrainent une modification plus ou moins importante de ce
diagramme, comme la limite des différents domaines.

Weighl Percent Alumisum
L " 'Al ’ o« T ? o o , 2

Temperalure °C

0 4

TR EiiaeerzzIrgenn

. i Lk oy (A
0 0 = » “ 2 w R » e "
n Atomie Percent Aluminum Al i

Figure 2 : Diagramme de phase de 1’alliage binaire TiAl établi par Murray et al. en 1987 [8]

11.4. Microstructures

L’obtention d’une microstructure dépend de la température d’élaboration du matériau. Sur la
figure 3, on retrouve la partie centrale du diagramme de phase binaire TiAl avec les
microstructures de I’alliage GE. On s’intéresse ici aux microstructures obtenues avec un taux
d’aluminium proche de 48%at. Pour ce taux I’aluminium, sur la gamme de température qui
nous intéresse, au-dessus du palier eutectoide, on voit que I’on traverse deux domaines : un
domaine a+y et un domaine a.

Une ¢laboration de matériau dans la partie basse du domaine o+y nous donne une
microstructure dite proche gamma ou biphasée. Elle est en grande partie constituée de grains y
et contient une faible proportion de grains a2. Dans le haut du méme domaine, on obtient une
microstructure dite duplex. Cette microstructure est composée de grains y qui coexistent avec
des grains lamellaires constitués de lamelles de phases y et a2. Si I’on se rapproche maintenant

7
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du domaine a, les grains y deviennent minoritaires et les grains lamellaires constituent la
majeure partie de la microstructure qui est dite proche lamellaire.

A présent, une ¢€laboration dans le domaine o donne une microstructure dite lamellaire,
uniquement constituée de grains lamellaires. N’étant plus épinglés par des grains vy, la

croissance des grains lamellaires est rapide et peut donner lieu a des grains de trés grande taille,
plusieurs centaines de um.

.\'.’ < j
B [ amellaire §

GE : TisAlCroNb,

ST
's.- ......
.....

-
-
.

ROoa . G
-}:“-\‘{ Biphasée yt+a,
A5 3 =

.

Figure 3 : Partie centrale du diagramme de phase de I’alliage TiAl et microstructures de 1’alliage
GE correspondantes.

La formation de la microstructure lamellaire se produit donc aux plus hautes températures, dans
le domaine a. A ces températures, la microstructure est composée de grains o de structure
hexagonale désordonnée. La formation proprement dite des grains lamellaires va avoir lieu lors
du refroidissement. A partir de grains y dits, allotriomorphes, que I’on trouve au niveau de
joints de grains o/a [10, 11], des lamelles y se développent dans la matrice a (figure 4). Cette

formation, influencée par la vitesse de refroidissement selon les travaux de Dey et al. [12], a
notamment été décrite par Zghal et al [13].
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J g oral R .
Upper & grain initial ce/er grain boundary

Lower « grain

allotriomorph grains

d
I ‘:] o matrix
il
"\ /4 - ORI
5
v lamellae D OR2

Figure 4 : Germination de lamelles vy a partir de grains allotriomorphes [13].

La formation des lamelles y dans la phase o induit des relations cristallographiques spécifiques
entre les lamelles y et a2 : (111)y I (0001)o2 avec <110>y I <1120>a, [14-16]. Les trois
directions <1120> du plan basal de la phase ay étant équivalentes alors que les directions <011]
et la direction [110] du plan (111) de la phase y ne le sont pas, on a six types de domaines
d’ordre pour la phase y dans la structure lamellaire y / a2. Les six orientations de la direction
[110] possibles sont détaillées dans les travaux de S. Zghal et H. Inui [14, 15]. En résulte deux
séquences d’empilement possible pour les lamelles y : ABCABC ou CBACBA.

Lors de la formation des lamelles v, il est possible que des lamelles y se retrouvent accolées.
Les six orientations de la direction [110] mentionnées dans le paragraphe précédent vont induire
quatre types de relations entre deux lamelles vy :

- Relation de macle : les lamelles y sont en symétrie par rapport au plan d’interface qui
est un plan {111} commun.

- Relation de pseudo-macle : les lamelles y sont a nouveau en symétrie par rapport a un
plan {111} mais dans ce cas, on retrouve une faute d’ordre dans ce plan.

La paroi d’antiphase : les lamelles y ont la méme orientation mais une lamelle est
décalée d’un vecteur % [101] ou % [011] par rapport a I’autre.

- Le domaine d’ordre : les lamelles y ont la méme orientation mais on trouve une faute
dans I’ordre a longue distance.

Il est également possible que deux orientations différentes coexistent au sein de laméme lamelle
y. Dans ce cas, elles sont séparées par une paroi de domaine d’ordre et il en résulte des
changements de relations le long d’une méme interface. [17]
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I11. Procédés d’élaboration

Les alliages TiAl peuvent étre elaborés et mis en forme aux moyens de divers procédés. Nous
allons maintenant présenter ces différentes techniques d’élaboration qui sont la déformation a
chaud, la fonderie et la métallurgie des poudres. Chaque méthode présentant ses avantages et
ses inconvénients, aucune ne s’est véritablement imposée a 1’échelle industrielle. Cependant, le
choix de la technique utilisée est important parce qu’elle va avoir un impact sur la
microstructure et la texture de 1’alliage. Dans la plupart des cas, des traitements thermiques sont
nécessaires pour obtenir les propriétés souhaitées [18].

I11.1. Fonderie et forgeage

Le principe général de la fonderie est de porter a température de fusion un barreau d’alliage
puis de couler le tout dans un moule. Une fois que 1’alliage a refroidi, on peut ouvrir le moule
et récupérer la piece. Les différentes étapes de fabrication d’une soupape d’injection sont
présentées dans la figure 5. Pour des géométries de pieces plus complexes, la technique de
fonderie centrifuge peut étre employée. Elle consiste & mettre le moule en rotation selon un axe
vertical ou horizontal [19,20] ce qui aide le métal en fusion a bien remplir le moule jusqu’a sa
solidification compléte, on obtient ainsi des piéces de meilleure qualité. La fonderie est le
procédé employé par General Electric pour la fabrication de ses aubes de turbine [21] et
représenterait le meilleur rapport qualité / prix [21-23].

Cependant, cette technique génere des porosités et des fissures au sein des piéces. Un post
traitement par compaction isostatique a chaud (CIC) est souvent nécessaire pour refermer ces
différents défauts [24]. La microstructure lamellaire obtenue est hétérogene du fait que le
refroidissement s’effectue du moule vers I’intérieur de la piece. En bord de moule, on retrouve
de gros grains lamellaires dont la taille va progressivement décroitre en se rapprochant du centre
de la piéce ou les grains possedent une morphologie équiaxe [25]. D’autres traitements
thermiques sont alors nécessaires pour homogénéiser le tout.

Cold Wall

Crucible
Melling A

Melting/Pouring

Ingot
Manufaclure

Part Removed Press

HLML 1

/‘ g g /” - = ”
Post-Cast Finishing [ Stem Coaling
Centerless Grinding

Figure 5 : Processus de fabrication d'une soupape d'injection par fonderie [20]
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Le forgeage fait partie d’une famille plus générale de procédés de fabrication, la déformation a
chaud. 1l est un des rares procédés de cette famille a avoir eu un débouché industriel en ce qui
concerne les alliages TiAl. 1l consiste a déformer le matériau a haute température dans le
domaine o ou le domaine a+y en lui faisant prendre la forme souhaitée [26]. Cependant, ce
procédé reste difficile a mettre en ceuvre a cause de la mauvaise déformabilité du matériau. De
plus, a cause de ségrégations chimiques présentes dans les lingots, on trouve des hétérogénéités
microstructurales dans les pieces forgées. Néanmoins, ce procédé est utilisé par Thyssen, GfE,
Leistritz pour fabriquer des aubes de compresseur de moteur Rolls-Royce [27,28], dont on
pourra voir les différentes étapes sur la figure 6 [20]. Afin de réduire les problémes de
déformation a haute température, I’alliage TNM a ¢été¢ développé. Cet alliage présente une
meilleure déformabilité a chaud en raison de sa forte proportion de phase B qui est stabilisée,
favorisée par la présence de Mo et de Nb au sein de 1’alliage [29-31].

eocee
ee000

|

Triple VAR Hot-isostatic pressing Canning

/ /f ) - !
68| », "
7 /. ' /
eeco0 / -)-’ ) ee000

Annealing Decanning Isothermal forging Heat treatment  Electrochemical milling

Figure 6 : Processus de fabrication par forgeage d’aubes de compresseur [20]

111.2. Métallurgie des poudres

La métallurgie des poudres est une technigque qui nécessite deux étapes. Dans un premier temps,
des barreaux obtenus par procédé de fonderie sont réduits en poudre par un processus
d’atomisation. Ensuite, les poudres vont étre densifiées par un procédé de frittage qui permet
I’obtention de microstructures homogenes en comparaison des procédés de fonderie et de
forgeage. Les matériaux obtenus ont des propriétés mécaniques qui sont alors également plus
homogénes [32,33]. Nous présenterons dans la suite deux techniques d’atomisation des poudres
et trois techniques de densification des poudres. La densification SPS abordée dans ce chapitre
sera plus approfondie d’un point de vue expérimental dans le prochain chapitre.
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I11.2.a. Atomisation : procédés PIGA et EIGA

Le procédé Plasma Inert Gas Atomization (PIGA) utilise une torche a plasma qui liquéfie le
matériau dans un creuset en cuivre refroidi a I’eau, le tout sous une atmosphére protective
d’hélium ou d’argon [20,34]. Une fois que le matériau est fondu, une conduite qui se situe au
fond du creuset est ouverte par induction. Le liquide s’écoule jusqu’a une buse de gaz ou
I’atomisation va avoir lieu (figure 7.a). Le point fort de cette technique réside dans le fait qu'une
fois le matériau fondu, on obtient un liquide chimiquement homogene qui va servir a
I’atomisation [35].

La technique Electrode Induction Melting Gas Atomization (EIGA) a été brevetée en 1991 par
Leybold. Elle consiste a mettre en rotation un lingot et a faire fondre son extrémité par induction
a I’aide d’une bobine en forme de cone. La rotation lente du lingot permet une fusion plus
symétrique. Une fois fondue, la matiére s’accumule a I’extrémité en forme de pointe du lingot
en rotation, puis s’écoule dans la tour d’atomisation ou elle sera refroidie a ’aide d’un gaz
(figure 7.b) [20]. Cette technique a I’avantage d’utiliser peu d’énergie pour fondre le lingot
contrairement a PIGA. Cependant, comme le lingot n’est pas intégralement fondu avant que le
liquide ne s’écoule, des ségrégations chimiques le long du lingot peuvent mener a la présence
d’hétérogénéités chimiques dans les particules de poudre [35].

: Torche plasma

' et Creusel en cuivre
) avec refroidissement cau
Barreau
Buse de guidage
Bobine ——+———»

— Buse de gaz m— ,r—~-¢ Buse a gaz

Tour d’atomisation + ﬂ'-

lour d'atomisation

a) b)

Figure 7 : Schéma simplifié du procédé a) PIGA, b) EIGA [35]

Pour les deux techniques, le matériau en fusion est rapidement refroidi a 10— 10° °C.s™* [35,36]
par des jets d’argon sous forte pression qui donne des particules de poudre de la forme de
sphéres ou de gouttelettes de plusieurs dizaines de micrometres de diameétre. En raison de la
vitesse de refroidissement élevée, les particules présentent une forte proportion de phase a hors-
équilibre [35,37]. Des analyses aux rayons X ont montré que dans le cas de la poudre G4, de
composition Ti-Als7-Re1-W1-Sio.2, cette proportion de phase a atteint 65% du volume alors que
la proportion des phases a 1’équilibre devrait étre environ 90% y — 10% a2. Au sein de la
microstructure dendritique des particules (figure 8), on retrouve cette phase o dans les dendrites
alors que les zones interdendritiques seront constituées par de la phase y. Un retour a 1’équilibre
s’effectue rapidement avec une montée en température de 100°C/minute [37] comme lors de
I’¢laboration SPS.
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Figure 8 : Microstructure au méme grandissement a) d’une petite particule, b) d’une grosse
particule

111.2.b. EBM et HIP

L’Electron Beam Melting (EBM) est une technique de fabrication additive qui a connu un essor
important ces derniéres années. Elle consiste a utiliser un faisceau d’électrons pour faire fondre
localement la poudre qui va ensuite se solidifier et constituer une couche. En répétant le
procédé, on peut élaborer couche apres couche une piéce complexe tout en limitant la teneur en
impuretés a I’intérieur du matériau, 1’opération se faisant sous vide. Les résultats de différentes
études montrent le potentiel de cette technique pour des applications dans 1’aéronautique ou
I’automobile. Des prototypes de turbines de turbocompresseurs ont déja été produites par cette
technique [38-40].

Une autre méthode de densification des poudres est le Hot Isostatic Pressing (HIP). Ici, la
poudre est au préalable enfermée dans un tube de titane avant d’étre positionnée dans un four
sous une atmospheére d’argon. Le gaz est mis sous pression entre 180 MPa et 200 MPa pour
compacter uniformément la poudre [35,41,42].

I11.2.c. SPS

La densification par Spark Plasma Sinterring (SPS) a été la technique employée pour
I’élaboration des matériaux au cours de cette these. Cette technique originaire du Japon a fait
ses preuves sur les alliages TiAl des la fin des années 90 [43].

Pour cette technique, la poudre est introduite dans un moule fait d’un matériau conducteur. La
majeure partie du temps, il s’agit de moules en graphite. La poudre se retrouve dans un cylindre
et est enfermée grace a deux pistons qui vont transmettre une pression uniaxiale et un courant
électrique lors de la densification. Pour permettre une bonne étanchéité de la poudre et faciliter
le démoulage de I’échantillon, une feuille de graphite est au préalable placée a I’intérieur du
cylindre et deux autres feuilles sont placées entre la poudre et les deux pistons. Les élaborations
sont réalisées dans une enceinte maintenue sous vide, la pression appliquée sur les pistons est
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apportée par une presse hydraulique. L’originalit¢é du SPS se trouve dans le systéme de
chauffage de I’échantillon. Le passage d’un intense courant électrique dans le moule et la
poudre, si elle est conductrice, va chauffer I’ensemble par effet Joule. Cette facon de chauffer
I’échantillon permet typiquement une montée rapide en température de 1’ordre de 100°C/min,
voire plus. Il est difficile de mesurer la température réelle de 1’échantillon parce que le
chauffage par effet Joule n’est pas homogeéne et que la mesure de température se fait
généralement sur la paroi externe de la matrice. 1l en résulte un décalage entre la température
mesurée et la température réelle de 1’échantillon, ce qui induit la nécessité de calibrer la mesure.
Des calibrations ont été effectuées sur le transus o de TiAl [44] et sont venues confirmer des
calibrations théoriques obtenues par simulation thermoélectrique des champs de température
[45]. En fonction de la taille du moule utilisé, le refroidissement qui vient apreés la fin de la
densification aura une vitesse de 1’ordre de 50 a 500°C/min. Ces rapides montées en
température et refroidissement font que 1’élaboration d’un échantillon demande entre 30
minutes et 1 heure [33]. L ¢laboration d’aubes de turbine pour 1’aéronautique a partir d’une
densification SPS a été explorée dans la thése de T. Voisin [46].

pression

v

I pulses de courant I

poudre
--lllllﬂllll.Illllll’

pyrometre

pistons /

matrice

v
espaceurs

—— |

Figure 9 : Schéma du fonctionnement du SPS [46]

Aujourd’hui, les mécanismes mis en jeu lors de la densification par SPS ne sont pas encore bien
définis et la discussion est toujours en cours, notamment sur I’effet du courant pulsé. Les
premiers mécanismes proposés sont liés a la formation d’arcs électriques entre les particules
qui vont porter a fusion la surface des particules, et faciliter leur densification [47]. Cependant
cette hypothése a été écartée car, de fait de la pression, la surface de contact entre les particules
augmente ce qui reduit fortement la probabilité de formation d’arcs électriques [48]. D’autres
travaux parlent d’un phénoméne de claquage des couches d’oxydes des particules en contact
[49] ou encore d’une concentration des lignes de courant au niveau des jonctions entre les
particules ce qui provoquerait une surchauffe locale et conduirait a une fusion locale [50]. Plus
récemment, les travaux de these de Z. Trzaska concluent sur le fait que la densification des
particules est dd a une déformation plastique selon une loi de type Norton [51].
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IVV. Comportement mécanique

Le comportement mécanique des alliages TiAl est influencé par différents parameétres tels que
la microstructure de I’alliage ou sa composition chimique. De fagon générale, ces alliages sont
connus pour avoir une faible ductilité a température ambiante ce qui rend difficile leur emploi
dans cette gamme de température, d’ou I’importance de connaitre le comportement d’une
nuance en traction a température ambiante. Dans le cadre d’une application industrielle, ces
alliages sont sollicités a de hautes températures, plusieurs centaines de degrés, avec notamment
des sollicitations de type fluage. Il convient donc de caractériser leur comportement a haute
température avant leur emploi. Nous proposons ici de faire une revue du comportement général
des alliages TiAl a température ambiante et haute température concernant les essais mécaniques
de traction et de fluage, mis en ceuvre au cours du travail de these.

IV.1. Traction ambiante

Nous avons précisé au paragraphe 1lI-4 qu’il est possible d’obtenir plusieurs types de
microstructures pour une méme nuance de TiAl, en fonction des températures d’¢élaboration
choisies. Or, le comportement de TiAl en traction est influencé par la microstructure de I’alliage
comme on peut le voir sur la figure 10. Les courbes ont été réalisées a partir d’échantillons d’un
alliage Ti-Als7-Cri-V1-Nbzs. Si I’on compare plus attentivement les courbes obtenues sur des
microstructures de méme type, on peut également observer des différences de propriétés tant
en ductilité qu’en limite élastique, ce qui indique que les propriétés sont influencées par d’autres
facteurs que la seule microstructure [52]. Notons que quelle que soit la microstructure, I’alliage
TiAl a une faible ductilité a température ambiante.
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Figure 10 : Propriétés en traction en fonction de la microstructure [52].
Courbes A,B et C, microstructure lamellaire  Courbes D, microstructure proche lamellaire

Courbes E et F, microstructure duplex Courbe G, microstructure y
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Au cours de cette thése, on s’intéresse aux microstructures gamma et lamellaire. Afin d’obtenir
les meilleures propriétés mecaniques, un parametre important a prendre en compte dans les
microstructures est la taille des grains. Dans une microstructure gamma, les propriétés
mécaniques sont fortement influencées en accord avec la loi de Hall-Petch. La limite élastique
peut fortement varier, et atteindre des valeurs de I’ordre de 1000 MPa [53-55]. Toutefois, une
limite ¢élastique élevée s’accompagne d’une réduction de la ductilité du matériau. L’influence
de la taille de grains est representée dans le graphique de la figure 11.
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Figure 11 : Influence de la contrainte a la limite élastique en fonction de la taille de grains pour
une microstructure y dans un alliage Ti-Als7-Cri-V1-Nbzs (courbe 1) [55], un alliage
Ti-Alsg-Crz (courbe 2) [54] et un alliage binaire TiAl (courbe 3) [53].

La taille des grains aura aussi une influence sur les propriétés mécaniques d’un matériau de
microstructure lamellaire [56,57]. Cette influence est représentée sur la figure 12.a qui présente
des courbes contrainte — déformation obtenues pour différentes tailles de grains. Au sein des
grains, la largeur des lamelles a également une influence sur les propriétés de TiAl ou une petite
largeur de lamelle donne les meilleures propriétes [58]. Enfin, la résistance de la microstructure
lamellaire dépend fortement de 1’orientation des grains par rapport a 1’axe de traction. Cette
dépendance a été mise en evidence grace a des essais de traction réalisés sur des alliages ayant
subi une solidification dirigée [59]. Sur la figure 12.b, on peut voir sur différentes nuances TiAl,
gue pour des angles de sollicitation compris entre 30° et 70° les grains se déforment a beaucoup
plus faible contrainte (mode mou) que pour un angle de 90°, ou la contrainte est maximale. Des
études sur la combinaison des facteurs taille de grains et taille de lamelles montrent que pour
optimiser les propriétés mécaniques d’une microstructure lamellaire, il faut réussir a obtenir
une microstructure avec de petits grains et des lamelles fines [58,60].
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Figure 12 : Influence a) de la taille des grains [57], b) de I’orientation de la sollicitation [59]
sur les propriétés mécaniques

IVV.2. Traction a chaud

En traction a haute température, les alliages TiAl présentent un comportement superplastique a
partir d’environ 800°C. Ce comportement se définit par le fait que les alliages peuvent avoir
une déformation plastique de plusieurs voire de milliers de % [61] si plusieurs conditions sont
réunies : une microstructure avec des grains de petites tailles, des vitesses de déformations de
I’ordre de 10 s, des joints de grains mobiles. Différentes études font état de ce comportement
pour des températures comprises entre 800°C et 1100°C, pour des vitesses de déformation
autour de 10 s [62-64]. La superplasticité serait due & du glissement aux joints de grains,
produit par diffusion intergranulaire et ferait intervenir des mécanismes d’accommodement par
glissement ou montée de dislocations. L’intervention du glissement aux joints de grains dans
TiAl est d’ailleurs supposée dans plusieurs études [62,63,65,66]. Une autre explication de la
superplasticité serait I’affinement des grains au cours de la déformation [67,68], provoquant un
adoucissement du matériau [69]. Au cours de la déformation a haute température de nouveaux
grains se formeraient au sein d’une microstructure déformée, seraient déformés a leur tour, et
ainsi de suite. Il s’agit simplement d’un phénomene de recristallisation dynamique [67-69].
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IV.3. Fluage

Un essai de fluage évalue la capacité d’un matériau a supporter une contrainte constante dans
le temps a haute température. Il s’agit d’un phénomeéne thermiquement activé a partir du
moment ou la température excéde 0,2 fois la température de fusion du matériau [70]. Au cours
d’un essai de fluage, on observe trois domaines distincts que 1’on peut voir sur la figure 13 :

- Fluage primaire : la vitesse de déformation diminue avec le temps
- Fluage secondaire : la vitesse de déformation est (quasiment) constante

- Fluage tertiaire : la vitesse de déformation augmente avec le temps jusqu’a la rupture de
I’échantillon
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Figure 13 : Courbe typique d’un essai de fluage [70]

Le fluage secondaire est particulier pour les alliages TiAl parce que la vitesse n’est pas
constante et on parle plutot de vitesse minimum dans ce domaine [71,72]. Cette vitesse en
fluage secondaire est généralement décrite par une loi de puissance [73] :

_Q
€=Ayo"e kT

Avec ¢ la vitesse de déformation lors du fluage secondaire, Ao une constante dépendante du
matériau, o la contrainte appliquée, n exposant de contrainte, Q 1’énergie d’activation, K la
constante de Boltzmann et T la température de 1’essai de fluage.
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Divers mécanismes dont la nature nous est théoriquement indiquée par la valeur de 1’exposant
de la contrainte n peuvent causer la déformation lors d’un essai de fluage. On parle de fluage
par diffusion pour une valeur d’exposant égale a 1. Dans ce cas deux modeles sont proposés
dans la littérature pour expliquer la déformation. Les modéles de Nabarro-Herring [74] ou la
déformation est due a de la diffusion en volume et celui de Coble [75] ou la déformation est
due a de la diffusion aux joints de grains. Ces deux mécanismes de fluage ont été proposés pour
des faibles contraintes et de hautes températures. Pour des valeurs d’exposant comprises entre
1 et 2, la déformation s’opere par glissement aux joints de grains. Ce modele explique que la
déformation d’un polycristal doit étre accommodée par le glissement de dislocations sinon des
cavités ou des fissures intergranulaires apparaissent et conduisent a une chute de la ductilité
[76,77]. Enfin, la déformation s’opére par mouvement de dislocations par glissement ou par
montée pour des valeurs de n supérieures a 3.

Il a été montré que les grains y résistent moins en fluage que les grains lamellaires [1,27,71], la
microstructure y est donc moins résistante que la microstructure lamellaire. Cette
microstructure se déforme grace a des mecanismes impliquant les dislocations ordinaires et du
maclage [53,78,79]. Cependant, le mécanisme de maclage ne serait plus activé a partir d’une
température de transition [79] en raison de la forte mobilité des dislocations ordinaires et a
I’apparition de dislocations <100> qui rendraient le maclage énergétiquement peu favorable.
Cette température de transition a été identifiée dans un alliage ou le maclage semble laisser
place a des superdislocations <101> [80] a partir d’une température de 800°C.

La déformation de la microstructure lamellaire ne fait pas intervenir les mémes mécanismes en
fluage primaire et secondaire. Cela a été mis en évidence grace a une étude MET sur un alliage
Ti-Al47-Cr2-Nb2 [81]. En fluage primaire, la déformation s’opére par les grains en mode mou
ou les dislocations ordinaires glissent aux interfaces. Les obstacles étant les joints de grains,
des grains de petites tailles sont favorables a une meilleure résistance. Au cours du fluage
secondaire, du maclage aurait lieu en plus de I’activation des dislocations ordinaires.
Cependant, certaines études mettent en avant le fait que la déformation s’effectue
principalement grace au glissement et a la montée des dislocations ordinaires, et le maclage
n’est plus observé [71, 82]. Malgré tout, il a été¢ mis en évidence que des tailles de grains trop
petites augmentent la vitesse de fluage secondaire [83-85], mais on peut compenser ce probleme
avec de fines lamelles au sein des grains [58].

IV.4. Conclusion sur le comportement mécanique

En traction, les alliages TiAl ont une faible ductilité & température ambiante mais elle devient
importante a haute température. Quelle que soit la microstructure de ’alliage, il a été mis en
évidence qu’une faible taille de grain améliore la limite €lastique du matériau mais au prix
d’une réduction de sa ductilité. Plus particulierement, pour la microstructure lamellaire, un
faible espacement des lamelles améliore également la limite élastique du materiau.
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En fluage, la microstructure lamellaire offre les meilleures propriétes, mais il faut trouver un
compromis entre la taille des grains et I’espacement des lamelles pour obtenir des propriétés
optimales. Ce compromis est en partie a 1’origine de 1’élaboration de I’alliage IRIS que 1’on
présentera plus tard dans ce chapitre.

V. Mécanismes de déformation

A présent que nous avons vu le comportement mécanique des alliages TiAl, nous allons aborder
les mécanismes microscopiques a 1’origine de ce comportement dans les différentes phases puis
plus spécifiquement dans la microstructure lamellaire.

V.1. Mode de déformation de la phase y

I1 a été établi que la déformation de la phase y s’effectue la majorité du temps dans des plans
denses {111} par glissement des dislocations ordinaires, par maclage et plus rarement par
glissement de superdislocations [15,53, 86-91]. Dans une microstructure biphasée y + ap, ¢’est
la phase y qui va étre responsable de la déformation du matériau [20].

V.1l.a. Température ambiante

Les dislocations ordinaires sont des dislocations classiques que I’on retrouve au sein d’un cristal
cubique a face centré. Comme introduit en début de chapitre, le rapport c/a de la phase y n’étant
pas égal a 1, a cause du rayon atomique de Ti plus grand que celui de Al, le vecteur de Burgers

de type g <110] le plus court est parallé¢le a une rangée d’atomes de Ti. Ceci nous donne deux

possibilités de vecteurs de Burgers qui appartiennent chacun a deux plans cristallographiques
denses, les plans {111} ou s’effectue le glissement. Nous avons donc quatre systeémes de
glissement possible pour ce type de dislocation (figure 14) :

- S [0ty - S [110)(111)

- S [1ojaty - S [110)(111)

Le schéma de dissociation associé a ce type de dislocation est le suivant :

N | =

[110]= % [211]+CSF+ % [121] avec CSF, une faute d’empilement complexe.
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Figure 14 : Systémes de déformation de la phase y par les dislocations ordinaires, a) vecteurs
de Burgers, b) plans denses associés

A température ambiante, le déplacement des dislocations va provoquer la formation de boucles
que I’on peut diviser en deux groupes. Les boucles dites de glissement ou le vecteur de Burgers
est compris dans le plan de la boucle et les boucles prismatiques ou le vecteur de Burgers n’est
pas compris dans le plan de la boucle [92]. Ces boucles se forment selon différents mécanismes.
Le mécanisme d’Orowan ou une dislocation ordinaire va contourner un obstacle par glissement,
la boucle ainsi formée va étre contenue dans le méme plan et avoir le méme vecteur de Burgers
que la dislocation originelle. Un mécanisme de glissement dévié des dislocations qui engendre
des boucles prismatiques qui gardent le méme vecteur de Burgers mais ne sont plus comprises
dans les plans de glissement. Enfin, un mécanisme de dissociation de dislocations va étre a
I’origine de la formation de boucles qui vont étre incluses dans un plan de glissement mais dont
les vecteurs de Burgers seront différents de ceux des dislocations d’origine [93].

En microscopie électronique, on observe beaucoup plus fréguemment des segments rectilignes
allongés selon la direction du vecteur de Burgers [88,94,95] qui vont étre souvent ancrés sur de
nombreux points d’épinglages (figure 15). Ces segments de caractere vis sont plus observés a
cause de la plus grande mobilité des portions a caractére coin des boucles.

172 [T10](111)

Figure 15 : Dislocations ordinaires ancrées sur plusieurs points d’épinglage (fleches noires)
[46]
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Un autre mode de déformation de la phase y a température ambiante est le maclage. Il a été
montré que le maclage est di au glissement de dislocations partielles de Schokley de type

%<112] sur des plans (111) adjacents (figure 16). Les macles s’activent dans le respect de la

loi de Schmid appliquée aux dislocations partielles de Schokley [91,96], soit au sein d’un grain
Y, aux joints de grain ou aux interfaces [17,91,97]. En réponse a une sollicitation, la propagation
des macles serait contr6lée par des interactions entre les dislocations de Schokley et les
précipités [91,96,98]. Différentes interactions peuvent ensuite avoir lieu entre différentes
macles ou avec des dislocations ordinaires [96,98-100]. Ce mécanisme existe toujours a plus
hautes températures mais semble ne plus étre activé a partir d’ une température de transition qui
dépend de la composition de 1’alliage [79].

[001]

[010]

1
[100] — =<112]

Figure 16 : Vecteur de Burgers d’une dislocation partielle de Shockley a 1’origine du maclage
dans la phase y

Enfin la phase y peut se déformer par mouvement de superdislocations a température ambiante
ou a plus hautes températures. Ce sont des dislocations du super réseau chimique qui glissent
dans les plans denses {111}. Leur densité dans le matériau est beaucoup plus faible que celles
des dislocations ordinaires. Il existe deux types de superdislocations avec des vecteurs de
Burgers différents (figure 17) :

- b=a<011] ou a<101]

Ces superdislocations ont tendance a s’allonger selon leurs directions vis avec 1’augmentation
de la température et ne seraient plus visibles pour des températures supérieures a 800°C
[101,102].

- b=12<117]

a
2
D’apres la littérature, ce type de superdislocations seraient observées lorsque I’orientation de la

contrainte est tres favorable [102] ou lors de la décomposition de superdislocations a<011]
[103].
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[001]

[010]

1 <112]
2
(100] <011]

Figure 17 : Vecteurs de Burgers des superdislocations

V.1.b. Haute température

A haute température, les dislocations ordinaires ont un comportement différent de celui adopté
a température ambiante, et ce comportement dépend de la température a laquelle le matériau
est sollicité. Pour des températures comprises entre 300°C et 600°C, la déformation est toujours
principalement due au déplacement de dislocations vis mais la densité des points d’épinglages
augmente [88]. A partir de 600°C, les dislocations qui se déplacent par glissement ne sont plus
épinglées et perdent leur caracteére vis puisqu’elles ne sont plus alignées selon leurs vecteurs de
Burgers [88,101]. De plus, le mécanisme de montée des dislocations s’active a ces températures
et participe a la déformation [94,104].

Dans le cas de la montée, le mouvement des dislocations se produit dans un plan perpendiculaire
au vecteur Burgers. L’hypothése de I’activation de la montée a été étudiée en compression a
900°C pour différentes vitesses de déformation [95]. Pour une haute vitesse de déformation,
102 s, les dislocations ordinaires vont plutot s’aligner selon leurs directions vis et les plans
activés sont ceux predits par la loi de Schmid. Cependant, il est possible qu’une portion de
dislocation se retrouve courbée et présente ainsi un caractére coin [95,105]. A des vitesses de
déformation plus faibles, inférieures a 102 s, la déformation est principalement due a des
dislocations ordinaires courbées qui n’ont pas de caractére marqué. D’autres boucles dont le
plan d’habitat n’est pas un plan de glissement ont été observées (figure 18). Ces observations
s’expliqueraient par la montée des dislocations selon les auteurs. Ils concluent que dans les
conditions de I’expérience, la déformation s’effectue par une combinaison de glissement et de
montée des dislocations, le glissement générerait en début de déformation des dislocations
appropriées a un déplacement par montée [95].
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[170] {110]

Screw direction [110]

Figure 18 : Grain y déformé. Dislocation ordinaire A avec deux boucles et schéma montrant les
différentes directions de la ligne de la dislocation [95]

Le mécanisme de montée a été également observé lors d’investigation in situ a 750°C dans un
échantillon de TiseAlseCraNbz préalablement déformé par fluage. De la montée dite mixte a
également été observée dans ces conditions [106]. Ce mécanisme de montée mixte se
caractérise par le mouvement des dislocations dans un plan qui n’est ni un plan de glissement,
ni un plan de montée. Des dislocations qui se déplacent par glissement s’échapperaient alors de
la force de friction qui s’exerce sur les segments vis lorsqu’ils se trouvent dans les plans {111}.
Le mécanisme de montée mixte a également été observé dans Tiag.92Al18W2Bo.0s [107].

Récemment, un nouveau type de mécanisme a été montré dans un alliage TiAl flué a 850°C. Il
s’agit d’'un mécanisme de montée impliquant des dislocations de type C, de vecteur de Burgers
[001] [108]. Les investigations montrent une dislocation dont la propagation se produit dans un
plan (001) et dont les directions des différents segments correspondent a des directions
particuliéres <110] et <100] (figure 19). Les dislocations de type C avaient déja été observées
dans TiAl mais elles correspondaient a un mécanisme de glissement [109].

Figure 19 : Expériences d’extinction mettant en évidence les directions des différents segments
de la dislocation de type C [108]
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V.2. Mode de déformation de la phase a2

V.2.a. Température ambiante

La déformation de la phase o> a été étudiée dans un alliage monophasé. Elle se fait
principalement par glissement de paires de dislocations de vecteurs de Burgers b= é<11§0>
dans le plan prismatique de type {1010} mais aussi par glissement de paires de dislocations de
vecteur de Burgers b= é<1 126> dans le plan pyramidal de type {1021} [110]. Cette phase est

peu ductile du fait de I’impossibilité des dislocations de type b= é<1 120> de glisser sur des
plans autres que les plans {1010} et de la faible mobilité des dislocations de type
b= é<1 126>. Toutefois, il est possible d’améliorer la ductilité de cette phase par 1’ajout de
niobium [106]. D’apres des investigations in situ, le niobium pourrait étre a I’origine d’une

meilleure homogénéité du glissement dans le plan de base et participerait ainsi a I’amélioration
de la ductilite [111].

V.2.b. Haute température

Au-dela de 650°C, le systéme de déformation principal de la phase a2 reste le glissement de
paires de dislocations b= %<1 120> dans le plan prismatique de type {1010}. Cependant, & ces

températures, on observe en plus I’activation de rangées de boucles le long de la direction
[0001] qui met en évidence de la montée de dislocations ayant un vecteur de Burgers parallele
a la direction <1120>. Egalement, la montée en température augmente I’activation des

dislocations de type b= §<1 120> dans le plan (0001) mais leur influence est limitée [110].

V.3. Mode de déformation de la phase Po

D’aprés la littérature [20], la phase Po est généralement considérée a température ambiante
comme peu déformable. Néanmoins, il a été mis en évidence que cette phase de structure
cubique centree, se déforme par glissement de superdislocations vis de vecteur de Burgers
<111> dans les plans (110), (112) et (123) [111,112] (figure 20). La déformation de précipites
de phase o a notamment été mise en évidence dans 1’alliage TNM [113]. De fagon générale,
cette phase se déforme de maniére hétérogéne avec une concentration de la déformation dans
des bandes de glissement [114]. Actuellement, les mécanismes de déformation de la phase Bo
font I’objet d’une étude plus approfondie. Il a notamment été montré que la présence de nano-
précipités de phase mo conduisaient a la formation d’empilements de superdislocations <111>,
ce qui favorisait le durcissement de cette phase, ainsi que ’apparition de concentrations de
contraintes, qui conduirait a une plus grande fragilité du matériau. [115]

25



Chapitre I : Bibliographie

[001]

[010]

[100] <111>

Figure 20 : Vecteur de Burgers d’une superdislocation de type <111> dans la phase Po

V.4. Déformation de la microstructure lamellaire a température ambiante

La microstructure lamellaire étant composée de lamelles y et a2, le comportement mécanique
du matériau va dépendre du mécanisme de transmission de la déformation entre les différentes
lamelles aux interfaces y/y et y/a.

La transmission de la déformation d’une lamelle y a une autre lamelle y va étre notamment
gouvernée par la réaction énergétiquement la plus favorable en fonction de plusieurs criteres
[116,117] :

- La contrainte macroscopique appliquée

- La contrainte locale due a I’empilement de dislocations a une interface
- Les facteurs de Schmid

- Larelation d’orientation entre deux lamelles

- Le vecteur de Burgers des dislocations incidentes

La transmission de la déformation va fortement dépendre de la nature des dislocations
incidentes : dislocations ordinaires ou macles. Une étude in situ a montré que dans le cas des
dislocations ordinaires, la transmission est difficile sauf si les dislocations ordinaires
s’organisent en empilement a une interface. Pour les macles, la transmission sera expliquée par
une réaction a I’interface impliquant les dislocations incidentes et les dislocations transmises
[116].

Le franchissement des interfaces y/o2 peut se produire de deux fagons différentes: un
franchissement par effet élastique ou un franchissement par déformation plastique de la lamelle
a2. Le cas du mécanisme par effet élastique est souvent observé quand les lamelles a2 sont fines
et entourées de lamelles y qui possédent la méme orientation. La figure 21.a montre un cas ou
une macle bloquée dans une premiere lamelle, va générer une source de dislocation dans une
seconde lamelle. Dans le cas de la déformation plastique de la lamelle a2, la transmission de la

déformation va avoir lieu gréce au glissement de dislocations de type §<1 120> {1100} dans la
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lamelle o2, généré par I’accumulation de partielles de Shockley de type %<112] (111) a

I’interface de la premiere lamelle y (figure 21.b) [118]. Du fait de la faible plasticité de la phase
a2 Ce cas est peu observe.

Figure 21 : Transmission de la déformation a travers des lamelles a2, a) transmission élastique,
b) transmission par déformation de la lamelle a2 [118]

V.5. Conclusion sur les mécanismes de déformation

La déformation des alliages TiAl s’effectue principalement dans les grains et les lamelles y. Les
mécanismes de déformation activés dans ces alliages a température ambiante sont
majoritairement le glissement des dislocations vis ordinaires et le maclage. A plus haute
température, les dislocations ordinaires qui se déplacent par glissement peuvent perdre leur
caractere vis. L’activation des mécanismes de montée des dislocations est également observée
et ces mécanismes contribuent a la déformation de ces alliages. Concernant la microstructure
lamellaire, la transmission de la déformation aux interfaces n’est pas systématique et demande
des contraintes élevées.

Néanmoins, I’influence d’éléments d’alliage sur les mécanismes de déformation de la phase y
a haute température n’a pas été étudiée. Ceci est surprenant, car ’amélioration des propriétés
mécaniques des alliages TiAl résulte souvent de I’ajout d’éléments chimique de substitution
(Mo, W, Re...) ou d’insertion (C, Si...), comme nous allons le voir a présent.

V1. Effet des éléments d’alliage

L’ajout d’¢léments d’alliage au sein des alliages est un élément important a prendre en compte
pour I’amélioration des propriétés mécaniques. Les éléments d’addition peuvent, par exemple,
modifier les eéquilibres entre phases, en renforgant la stabilité de certaines d’entre elles. Ils
peuvent également étre utilisés pour limiter la croissance des grains ou 1’épaississement des
lamelles. Dans la suite de ce chapitre, nous décrirons les effets de plusieurs éléments d’addition
souvent rencontrés dans les alliages TiAl, puis nous nous intéresserons plus particulierement
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aux éléments dont le role a été étudié au cours de cette these : le tungsténe, le molybdéne, le
silicium et le carbone. Enfin, nous présenterons les alliages IRIS, TNM et TNM+, qui
contiennent ces ¢léments d’alliages.

VI1.1. Effet des éléments en insertion ou en substitution

L’ajout des €léments en insertion ou en substitution améliore les propriétés des alliages en
fonction de la répartition de ces éléments dans la matrice métallique. On peut les retrouver sous
la forme de solutés, ou sous forme de précipités avec une structure cristallographique propre.
Dans la littérature, de nombreuses études sont dédiées a la compréhension de I’influence de ces
différents ¢léments d’addition. Le tableau 3 présente une compilation des principaux effets
connus a ce jour [119].

Eléments Effets reconnus
Al Affecte fortement la ductilité via un changement de microstructure. Les
meilleures ductilités sont obtenues entre 45 et 50% d’aluminium. Dans cette
gamme, la ténacité décroit avec I’augmentation de la quantité d’aluminium.
B Pour des teneurs supérieures a 0,5%, le bore réduit la taille de grains et, de ce fait,
ameliore la résistance, 1'usinabilité et la coulabilite.
C Augmente la résistance en fluage et réduit la ductilité.
Cr Une teneur comprise enftre 1 et 3% augmente la ductilité des alliages duplex
Une teneur supérieure a 2% améliore ['usinabilité et le comportement
superplastique
Au-dela de 8%, la résistance a I’oxydation est fortement améliorée
Er Améliore la ductilité des alliages monophasés y.
Fe Augmente la fluidité en coulée mais aussi la tendance a la fissuration a chaud.
Mn Une teneur comprise entre 1 et 3% améliore la ductilité des alliages duplex.
Mo Améliore la ductilité et la résistance des alliages a faible taille de grains ainsi que
la résistance a 1’oxydation.
Ni Augmente la fluidité en coulée.
Nb Ameéliore considérablement la résistance a 1’oxydation et en moindre mesure la
résistance au fluage.
P Diminue la vitesse d’oxydation.
Si Une teneur comprise entre 0.5 et 1% améliore la tenue au fluage.
L’addition de Si améliore aussi la résistance a 1’oxydation ainsi que la fluidité en
coulée mais réduit la fissuration a chaud.
Ta Augmente la résistance a 1’oxydation et au fluage ainsi que la tendance a la
fissuration a chaud.
v Une teneur comprise enfre 1 et 3% améliore la ductilité des alliages duplex.
W Ameéliore fortement la résistance a 1’oxydation et au fluage.

Tableau 3 : Influence des éléments d’alliages. Les proportions sont exprimées en % atomiques.
[119]

En tant qu’¢léments de substitution, le tungstene et le molybdene vont venir prendre la place
d’un autre atome dans la matrice. Dans les phases v et a2, les éléments lourds préferent les sites
d’atomes de titane tandis que dans la phase Po, ils vont préférer les sites d’aluminium [120-
122]. En raison de leur présence en substitution dans le réseau cristallin, leur diffusion est lente,
ce qui conduit a une diminution de la vitesse de montee des dislocations, et ce qui contribue au
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renforcement de la solution solide, d’aprés les interprétations données dans les références
[123,124]. Néanmoins, ces interprétations restent a préciser. Ainsi, I’influence de ces éléments
sur I’activation des mécanismes de glissement et de montée, ou sur la cinétique des dislocations,
n’a pas été mise en évidence. De plus, aucune étude ne s’est concentrée specifiqguement sur la
déformation de la phase vy, qui contréle le comportement mécanique de ces alliages.

Le tungsténe et le molybdéne sont également connus pour améliorer la résistance a 1’oxydation
[125] et pour stabiliser les phases B et Bo avec un effet plus marqué de la part du tungstene
[126,127]. Ces deux éléments ségrégent aux interfaces y/y et y/a2 [120, 128,129]. Lors d’un
fluage ou d’un recuit a haute température, les zones enrichies en tungsténe ou en molybdene
conduisent a la précipitation de fines particules o qui entravent le mouvement des dislocations
et améliorent ainsi la résistance des matériaux [130,131].

Le silicium et le carbone, en solution solide dans la matrice, sont des éléments également
utilisés pour améliorer les propriétés de TiAl a haute température. L’ajout de silicium vise a
améliorer la résistance en fluage grace a la formation de siliciures [132] et a augmenter ainsi la
résistance a 1’oxydation [133]. Si la teneur en silicium est supérieure a la limite de solubilité,
des siliciures { vont se former soit par une réaction eutectique dans les régions interdendritiques,
soit par une réaction eutectoide (o2 — v + €) dans des colonies lamellaires. Dans ce deuxiéme
cas, les siliciures seront typiquement alignés le long des interfaces lamellaires, stabilisant la
microstructure et entravant le mouvement des dislocations [134]. Lorsque ’on ajoute du
carbone en interstitiel, deux effets sont possiblement observes : le carbone peut conduire a la
formation de carbures mais il peut aussi servir a durcir la solution solide [94].

Dissout, le carbone est un élément stabilisateur des phases a et ap. Il ralentit le mouvement des
dislocations mais limite également la migration des interfaces en ségrégant au niveau de ces
interfaces [135,136] et ainsi, renforce la microstructure en fluage [135,137-139]. Au cours du
fluage ou d’un traitement thermique, le carbone finit par former des carbures a ’intérieur de la
phase y [140].

Un dernier élément chimique important dans la composition d’un alliage est le bore. Il va agir
en réduisant la taille des grains en précipitant sous forme de borures qui ralentissent la
croissance des grains en épinglant les joints de grains [141,142]. Le bore est généralement
ajouté a de tres faibles concentrations (< 1 at.%), car au-dela, les borures entrainent la rupture
prématurée du matériau [143].

V1.2. Alliage IRIS

L’alliage IRIS a été développé dans le cadre de I’ANR IRIS, dans la thése de Thomas VOISIN
[46]. Lors de cette theése, 1’étude de la microstructure du futur alliage et 1’ajout de bore dans la
composition ont 1’objet d’un point particulier. Le comportement mécanique en fluage et en
traction a été caractérisé. En complément, le comportement d’IRIS en fatigue et I’influence du
vieillissement sur ses propriétés mécaniques ont fait I’objet de la theése de Soumaya NAANANI
[144]. Son développement avait pour but d’obtenir un alliage TiAl respectant un cahier des
charges industriel strict pour des applications a haute température. Aujourd’hui, dans le cadre
d’un Fond Unique Interministériel (FUI) dirigé par SAFRAN, cet alliage est en voie
d’industrialisation.
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Cette nuance a été développée avec 1’objectif d’obtenir un alliage présentant une microstructure
lamellaire & colonies fines (<50um), pour favoriser une plus grande ductilité, et contenant des
éléments lourds, connus pour améliorer les propriétés mécaniques a hautes températures,
comme présentée dans la partie IV. L’ajout d’éléments lourds a été exploré en amont dans la
thése d’Houria JABBAR [5]. Une conclusion de la thése était que I’ajout de tungsténe ou de
rhénium en solution solide dans TiAl améliore la tenue en fluage de ’alliage. Le tungsténe a
finalement été retenu pour 1’élaboration d’IRIS en raison de son plus faible cott. Par ailleurs,
afin d’affiner la microstructure, du bore a été ajouté dans la composition chimique de ’alliage.
Ceci a abouti a la nuance IRIS de composition Tiag.92-Alsg-W2-Bo gs.

Aprés élaboration par SPS, 1’alliage IRIS présente une microstructure lamellaire fine, avec des
tailles de colonies comprises entre 30 um et 50 pm, entourées de liserés de phase y d’une largeur
de 5 a 10 um qui contiennent des précipités Po (figure 22.a).

L’alliage IRIS posséde de bonnes propriétés mécaniques. Il possede une bonne ductilité pour
un alliage TiAl puisqu’elle atteint 1,6% a température ambiante (figure 22.b). La résistance en
fluage est remarquable puisque dans les conditions expérimentales (700°C, 300 MPa), la durée
de vie de I’alliage atteint les 4000h (figure 22.c) contre 140h pour un alliage GE biphasé. La
limite d’élasticité de 1’alliage IRIS est supérieure a celle de plusieurs alliages TiAl au-dessus
de 800°C (figure 22.d) [46]. On observe également de bonnes performances en fatigue
oligocyclique autour de 800°C, ou la durée de vie d’IRIS est supéricure a celle d’autres alliages
TiAl [144]. Enfin, la stabilité d’IRIS en vieillissement a été explorée. Suite a un vieillissement
a 750°C pendant 8000h, on note un enrichissement en tungsténe de la phase o s’accompagnant
d’un appauvrissement au niveau des joints de liserés y / colonies lamellaires. Au sein des grains
lamellaires, une précipitation de Bo aux interfaces entre lamelles a également été mise en
évidence. La microstructure globale n’est toutefois pas déstabilisée lors d’un tel vieillissement.
Des essais de traction ont également montré que ce vieillissement a peu d’effet sur les propriétés
d’IRIS [144].

Des investigations des mécanismes de déformations ont été effectuées [46,107,108,144]. A
température ambiante, les grains lamellaires se déforment, ce qui améliore la ductilité du
matériau. La déformation de la phase y se produit par des mécanismes de maclages, de
glissement des dislocations ordinaires vis, avec un phénomene d’épinglage de segments non
vis. A haute température, en fluage, la grande résistance du matériau peut s’expliquer par le fait
que la déformation est localisée dans les liserés y alors que les zones lamellaires ne se déforment
pas. Des expériences d’inclinaisons du porte-objet, ont mis en évidence le mécanisme de
montée mixte des dislocations ordinaires [107], mais également un mécanisme de montée de
dislocations de type C [108]. En fatigue a 800°C, les investigations post-mortem ont montré
que la microstructure se caractérise principalement par des dislocations ordinaires vis, des
boucles et des débris. Le mécanisme de maclage est toujours présent mais en faible proportion
[144].
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Figure 22 : a) Image MEB de la microstructure lamellaire d’IRIS, b) Courbes de traction a
température ambiante pour des matériaux élaborés a des températures échantillons comprises
entre 1355°C et 1430°C, c¢) Courbe de fluage, 700°C — 300 MPa, de I’échantillon a 1355°C,
d) Evolution de la limite d’élasticité d’IRIS en fonction de la température, comparée a celle
d’autres alliages TiAl [46]

V1.3. Alliages TNM et TNM+

Les alliages TNM ont été développés par le groupe d’Helmut Clemens. Les alliages TNM
couvrent toute une gamme de composition : Ti-Al(42-45)-Nb(3-5)-Mo(0,1-2)-B(0,1-0,2) [145].

Le choix d’ajouter les éléments niobium et molybdeéne a notamment été fait dans le but
d’apporter des éléments stabilisateurs de la phase 3, qui améliore I’aptitude du matériau a étre
¢laboré par forgeage. De plus, ces deux éléments d’alliages ralentissent le processus de
diffusion dans les phases o2 et vy, et le niobium améliore la résistance a 1’oxydation. Comme
pour la nuance IRIS, le bore a été sélectionne pour limiter la taille des grains [146]. L’alliage
TNM est un alliage a solidification B, ¢’est-a-dire que 1’on améne 1’alliage dans un domaine 3
monophasé. En raison de sa forte proportion de phase f a haute température, TNM est plus
facile a forger comparé a d’autres alliages TiAl. Cependant, en refroidissant, la phase  va
s’ordonner et se transformer en phase Po, néfaste pour les propriétés mécaniques a température
ambiante. Des traitements thermiques sont donc nécessaires pour obtenir une microstructure
optimale. De nombreux traitements thermiques ont été réalisés et leurs impacts sur la
microstructure de TNM ont été étudies dans les références [145-149]. Ces travaux ont conduit
a proposer un traitement thermique en deux étapes pour 1’optimisation des propriétés
mécaniques. Un premier traitement d’homogénéisation est effectué¢ dans le domaine (B+o+y)
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entre 1230°C et 1240°C, en-dessous du transus a. Cette étape va avoir un impact sur la future
taille des grains et sur la fraction volumique finale de la phase B. Ensuite, un deuxieme
traitement de stabilisation va permettre de diminuer la fraction volumique de la phase
[145,150]. Les figures 23.a et 23.b montrent les microstructures de TNM de composition
Ti-Alsz5-Nba-Mo1-Bo 1 aprés deux traitements thermiques (HT) différents. Dans les deux cas,
la premiere étape a consisté a chauffer le matériau a 1230°C pendant une heure, puis de le
refroidir a I’air. Ensuite, le matériau a été porté a 850°C pour HT#2, 950°C pour HT#3 pendant
six heures, suivit d’un refroidissement dans le four sous atmosphére d’argon [150]. Les deux
microstructures sont composées de grains lamellaires (o2+y) ainsi que de grains y et Po. Les
propriétés mécaniques associées a ces microstructures sont montrées sur les figures 23.c et 23.d
qui montrent respectivement les propriétés en traction et fluage a 800°C — 300 MPa. L’alliage
TNM présente donc de trés bonnes propriétés en traction a température ambiante, mais moins
bonnes a hautes températures.
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Figure 23 : a) Microstructure TNM aprés HT#2, b) Microstructure de TNM aprés HT#3,
c) contrainte a 0,2% de déformation plastique (marqueurs noirs) et allongement a la rupture
(marqueurs blancs), d) courbes de fluage a 800°C — 300 MPa [149]

La température de service de la nuance TNM est limitée a environ 750°C a cause de sa faible
résistance en fluage a cette température et au-dela. C’est dans le but d’améliorer les propriétés
en fluage de 1’alliage TNM que 1’ajout de carbone et de silicium a été envisagé. De nouveaux
traitements thermiques ont également été explorés afin d’améliorer la microstructure. C’est
ainsi que I’alliage TNM+ a ét¢ ¢laboré [151].
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Une ¢tude faite a I’aide d’un alliage base TNM auquel du carbone a été ajouté montre que le
carbone dans TNM stabilise la phase o> par sa concentration importante en solution solide dans
cette phase. Du carbone est également trouvé en moindre quantité dans la phase y de I’alliage
et la phase Po est dépourvue de carbone. Des essais par nanoindentation montrent que le carbone
renforce les deux phases dans lesquelles il est présent [136]. Le silicium a tendance a enrichir
la phase o2 au détriment de la phase y au cours des traitements thermiques mais il ne précipite
pas au niveau des interfaces de lamelles ao/y. Cependant, on trouve des précipités de siliciures
{ dans la phase Po qui sont enrichis en niobium et en aluminium [152]. La microstructure a
quant a elle été étudiee par Kastenhuber et al. [151]. Sur cette nuance TNM+, un premier
traitement thermique a 1290°C pendant trente minutes avec un refroidissement a 1’air, suivi
d’un traitement a 900°C pendant trois heures, conduisent a la formation d’une microstructure
lamellaire visible sur la figure 24.a. Sur la figure 24.b, une comparaison des propriétés en fluage
a 800°C sous 170 MPa des nuances TNM et TNM+ révele que 1’alliage TNM+ posséde bien
des propriétés en fluage supérieure a la nuance TNM, ce qui permet de 1’envisager comme
candidat pour des applications a haute température.
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Figure 24 : a) Image MEB de la microstructure TNM+, b) Comparaison de la vitesse minimum
de fluage entre TNM et TNM+ pour une microstructure lamellaire [151]

VII. Conclusions et objectifs de I’étude

Au travers de ce chapitre, nous avons pu voir que les alliages TiAl présentent un fort potentiel
pour des applications & haute température dans 1’aéronautique et sont déja employés sur certains
moteurs d’avion. Le comportement mécanique de ces alliages a fait 1’objet de nombreuses
études et les mécanismes microscopiques de déformation ont largement été investigués. 1l en
ressort qu’en fonction de la température de sollicitation, des mécanismes différents vont étre
activés. A température ambiante, la déformation va globalement avoir lieu par glissement de
dislocations ordinaires dans des plans denses, alors qu’a haute température, le phénomene de
montée est activé et joue un réle important dans la déformation des alliages. Afin de pousser
plus loin les températures de services des alliages TiAl, il est apparu que les microstructures
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lamellaires fines permettaient d’atteindre le meilleur compromis entre ductilité a température
ambiante, et résistance a haute température. De plus, un effort de recherche conséquent s’est
porté sur I’influence des éléments d’alliages, afin d’améliorer encore les propriétés mécaniques
de ces matériaux. Il a été ainsi montré dans certains cas des effets trés bénéfiques de ces
¢léments d’alliages sur les diagrammes de phases, le raffinement des microstructures, les
mécanismes impliquant les dislocations, etc. L’optimisation des microstructures et le choix
judicieux d’¢éléments d’alliage ont notamment conduit a 1’élaboration des alliages IRIS et TNM,
qui présentent chacun une microstructure lamellaire fine, et qui contiennent 1’un et 1’autre des
éléments de substitution lourds, le tungstene et le molybdeéne. Par la suite, L.’alliage TNM a fait
I’objet d’une amélioration par I’incorporation d’¢léments d’insertion légers, du carbone et du
silicium, afin d’améliorer la tenue mécanique en fluage a haute température et a donné le nouvel
alliage TNM+.

Cependant, I’amélioration des propriétés mécaniques par 1’ajout des ¢léments d’alliages n’est
pas réellement bien comprise, et en général, le choix des éléments d’alliage se fait sur la base
d’approches empiriques, controlées par des mesures de propriétés mécaniques, sans SOUCi
d’interprétation physique. C’est dans ce contexte qu’intervient cette thése. Son objectif est en
effet d’apporter une meilleure compréhension de I’influence du tungsténe, du molybdéne, du
carbone et du silicium sur les propriétés mécaniques de TiAl pour des températures avoisinant
les 800°C, une attention plus particuliere étant portée sur I’effet du tungsténe.

Pour ce faire, nous souhaitons isoler les effets des ¢léments d’alliage en élaborant des matériaux
modeles, présentant des microstructures aussi semblables que possible. Nous élaborerons nos
matériaux a partir de 5 nuances de poudres que nous densifierons par un procédé SPS. En
amont, nous effectuerons un travail sur la qualité de particules de poudre obtenues par procédé
d’atomisation EIGA afin d’obtenir des matériaux a la microstructure la plus homogene possible.
A partir des 5 nuances de poudres, nous allons densifier des échantillons a différentes
températures afin de déterminer nos températures d’élaboration et de sélectionner les
microstructures de I’étude. Dans ces matériaux densifiés, des éprouvettes de traction et de
fluage seront usinées afin que 1’on puise caractériser le comportement mécanique des alliages
a température ambiante, mais surtout, a haute température, dans des microstructures gamma et
lamellaire. Comme introduit dans la partie comportement mécanique, dans une application
industrielle & haute température, les alliages sont soumis a des sollicitations de type fluage.
C’est pourquoi a partir d’éprouvettes déformées plastiquement en fluage, nous effectuerons des
investigations en MET post mortem afin de caractériser les mécanismes de déformation des
nuances TiAl et TiAlI-W dans le but d’observer un effet du tungsténe. En paralléle, nous
observerons la cinétique de ces mécanismes grace a des investigations en MET in situ. Pour
terminer, 1’effet du tungsténe sur les propriétés mécaniques sera ¢tudié a plus petite echelle
grace a des investigations par sonde atomique.
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Introduction

l. Introduction

Ce chapitre présente les différentes techniques expérimentales utilisées au cours de ce travail
de thése. En complément de la bibliographie, 1’élaboration des matériaux via la technique SPS
sera présentée ici d’un point de vue pratique. Le matériel et les conditions des essais mécaniques
utilisés seront précisés. Les différentes techniques employées en microscopie seront présentées,
suivies de la technique de sonde atomique utilisée pour pousser plus loin 1’investigation de
certains échantillons.

I1. Elaboration des matériaux

11.1. Machine SPS

La machine utilisée pour I’élaboration des échantillons se situe a la plateforme de frittage flash
PNF2, cogérée par le CEMES et le CIRIMAT, sur le site de I’Université Paul Sabatier de
Toulouse. II s’agit d’une machine de type Sumitomo 2080, fabriquée par 1’entreprise japonaise
SPS SYNTEX Inc. Elle permet de concevoir des échantillons d’un diamétre maximum de
50mm en fournissant une température maximale de 2000°C et une force de 200kN.

DR.SINTER

Figure 1 : Machine SPS Syntex 2080 de Toulouse
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11.2. Outillage SPS

Les échantillons densifiés au SPS ont généralement une géométrie cylindrique mais peuvent
avoir une geométrie plus complexe. Dans le cadre de la these, nous avons principalement
densifié des pastilles cylindriques de 36mm de diametre pour une hauteur de 8mm (&36h8mm).
Ces dimensions permettent un contrdle de la microstructure en fonction de la température
d’¢laboration et ’usinage, par pastille, de trois éprouvettes de traction pour les essais
mécaniques. Quelques pastilles de diamétre, et de hauteur 8 mm ont été également élaborees
pour contrdler la microstructure tout en utilisant une quantité de poudre plus faible.

La poudre est encapsulée dans un outillage constitué¢ d’un moule et de deux pistons en graphite.
La surface interne du moule ainsi que la zone de contact poudre — piston est recouverte d’une
feuille en graphite. Cela facilite le démoulage en empéchant la poudre d’adhérer au moule et
facilite le passage du courant. La surface externe du moule est quant a elle recouverte d’un
feutre en carbone qui vise a limiter la perte de chaleur par rayonnement. Afin de suivre la
montée en température des échantillons, on mesure la température au niveau de la surface
externe du moule a I’aide d’un pyrométre. Pour cela, une ouverture est faite dans le papier feutre
et un petit cylindre est usiné dans le moule a mi-hauteur afin de servir de point de repére pour
le pyrometre. Un schéma du systéme d’encapsulage pour un échantillon @36h8mm ainsi qu’un
schéma du systéeme de mesure de température sont représentés sur la figure 2.

Papyex
Piston 2
Pyrométre
Feutre en carbone
Pyrométre - ———p

Poudre

Moule en graphite

Spacers

Electrode

Figure 2 : a) Systeme d’encapsulage de la poudre et b) Mesure de la température, dans une
machine Syntex 2080. [142]

11.3. Cycle SPS d’une pastille @36h8§mm

Les consignes donnees a la machine pour la densification des poudres sont la température
mesurée a la surface du moule en graphite et la force appliquée sur les pistons. La machine
délivrera par la suite le courant nécessaire pour respecter la tempeérature de consigne.
L’élaboration se fait sous vide moyen (10 — 20 Pa).
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La figure 3 montre I’évolution classique de la température, de la pression et du déplacement
des pistons en fonction du temps pendant la densification d’un échantillon @36h8mm. Le
pyrométre utilisé ne détectant pas la température en dessous d’une valeur de 570°C, il n’y a pas
de mesure de température lors des premiéres minutes de 1’élaboration, le temps d’atteindre cette
température. Par la suite, la montée en température se fait & une vitesse de 100°C/minute. A
75°C en dessous de la température maximale de consigne, on réduit la montée en température
a 25°C/minute pour éviter un dépassement important de la température de consigne. Une fois
cette température atteinte, on la maintient pour une durée de 2 minutes. Ce qui porte la durée
totale de I’élaboration a environ 15 minutes. Durant toute cette période, on applique une force
de 50,9 kN, ce qui correspond a une contrainte de 50 MPa sur les pistons. S’ensuit la coupure
du courant provoquant le refroidissement de 1’échantillon et la coupure de la pression.
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Figure 3 : Evolution des paramétres SPS en fonction du temps pour une pastille @36h8mm

I11. Caractérisation du comportement macroscopique

Afin d’étudier le comportement macroscopique des différents alliages, nous avons procédé a
des essais mécaniques de fluage et de traction sur I’ensemble des nuances étudiées au cours de
ce projet, puis de compression sur deux d’entre elles. La morphologie des éprouvettes utilisées,
et les conditions expérimentales des différents essais sont détaillées dans la suite.
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111.1. Eprouvettes

Pour les essais de fluage et de traction, nous avons utilisé le méme type d’éprouvette. Elles sont
de géométrie cylindrique et d’une longueur de 28 mm. La partie utile a quant a elle un diamétre
de 2,2 mm et une longueur de 10 mm (figure 4.c). Elles sont obtenues par carottage (figure 4.b)
des pastilles @36h8mm (figure 4.a) suivi d’usinage. Ces éprouvettes ont été réalisees par
I’entreprise SAFIM a Argenteuil. Pour les éprouvettes de compression (figure 4.d), des
parallélépipédes de dimension 3*3*7 mm sont decoupes par électroérosion sur des chutes de
carottage au CEMES.

Tolérance générale +0.5 <
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Figure 4: a) Pastille SPS @36h8mm, b) Carottage de trois cylindres pour 1’usinage des
éprouvettes de traction / fluage [142], ¢c) Dimensions d’une éprouvette de traction / fluage [142],
d) Eprouvettes de compression

I11.2. Essais de traction a température ambiante

Des essais de traction ont été réalises a température ambiance ainsi qu’a haute température. Les
essais a température ambiante ont été réalisés sur une machine Zwick Roell Z030 installée au
CEMES. Les essais ont été conduits avec une vitesse de déformation de 10 s, 1’allongement
des matériaux étant mesuré a 1’aide d’un extensomeétre a couteaux (figure 5).
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Figure 5 : Systeme de traction de la machine Zwick Roell Z030

I11.3. Essais de traction a hautes températures

Les essais de traction a haute température, réalisés a une vitesse de déformation de 10*s™ pour
des températures de 700°C, 800°c et 900°C, ainsi que les essais de compression, réalisés a des
vitesses de déformations de 10*s?, 103s et 102 pour des températures de 800°C, 850°C et
900°C, ont été fait a ’ONERA Chatillon sur une machine Instron 5582. Ces essais mécaniques
ont été effectués sur une machine peu rigide, ce qui apporte une contribution a la déformation
mesurée, par le déplacement de la traverse de la machine, au cours des essais. Ainsi les courbes
integrent la déformation des échantillons et la déformation de la machine. Cette derniére
contribution n’étant pas connue, elle n’a pas été soustraite des courbes. Par conséquent, la
déformation est lIégerement surestimée par rapport a la déformation réelle des éprouvettes.

I11.4. Essais de fluage

Des essais de fluage ont été réalisés au CEMES et a ’ONERA sur des machines fonctionnant
sur le méme principe. La machine du CEMES est du type ADAMEL. L’¢électronique de cette
machine datant des années 2000, elle a di subir une importante rénovation, qui a été effectuée
durant les premiers mois de la thése.

Cette rénovation a consisté a revoir le protocole de mise en charge des échantillons. Des
problémes d’asservissement de la contrainte ayant €été constatés, le systeme ¢€lectronique a été
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remplacé par un systeme mécanique. En particulier, la charge appliquée a été ré-étalonnée a
I’aide d’un capteur de force. Par ailleurs, le syst¢tme d’acquisition des données a été
reprogrammeé sous Python par le service électronique du CEMES.

Les essais de courtes durées sur les matériaux de microstructure gamma ont été réalisés au
CEMES a une température de 800°C et une contrainte de 36 MPa. Les essais sur des matériaux
de microstructure lamellaire, de plus longues durées, ont été effectués a ’ONERA, sur une
machine de conception similaire a la n6tre. Pour ces essais, une temperature de 800°C et une
contrainte de 200 MPa ont été appliquées.

111.5. Correction des courbes expérimentales

Sur I’ensemble des courbes des essais de traction, de fluage et de compression qui seront
présentées dans le chapitre IV, des corrections qui prennent en compte 1’évolution de la section
des éprouvettes au cours de la déformation ont été effectuées a I’aide des expressions suivantes :

F Al Al
Ovraie™ S_O (1+ E) et Eypie™ In (1+ E)

Avec F, la force appliquée sur I’éprouvette, So, la section initiale, lo, la longueur initiale, et
Al > 0 en traction, en fluage, et Al <0 en compression. On parlera ainsi de contrainte vraie et
d’allongement vrai pour les différents essais.

IVV. Caractérisations microstructurales

IV.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)

Le premier microscope utilisé pour les investigations MEB est un Jeol 6490 avec un filament
W qui a servi au controle des microstructures des alliages. Nous avons travaillé a des tensions
comprises entre 10 et 20 keV, et les observations ont été effectuées avec les électrons
rétrodiffuses.

Le deuxiéme microscope est un MEB FEG Thermofisher HELIOS. Ce microscope est équipé
d’un détecteur de rayons X ce qui nous a permis d’utiliser la technique d’Energy Dispersive
X-ray (EDX) pour analyser la composition chimique des différents alliages et des phases
présentes aprées élaboration des matériaux. Des investigations par EBSD ont également été
entreprises pour 1’analyse des tailles de grains.

Pour les investigations par MEB, les échantillons doivent présenter un état de surface poli-
miroirs. Le polissage s’effectue a I’aide d’une polisseuse Phoenix 4000 de Buehler. La premiere
étape du polissage se fait avec du papier abrasif SiC d’une granulométrie 80 (200um) a 2400
(10um). Le papier SiC 80 permet de retirer la couche de papier graphite qui a adhéré a
I’échantillon lors de I’élaboration SPS. Dans un deuxiéme temps, on affine le polissage avec
des tapis de feutre et du spray diamanté, avec des particules de 6 pm a 1 um.
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IVV.2. Microscopie électronique en transmission (MET)

L’ensemble des investigations MET ont été réalisées sur un Jeol 2010 a filament LaB6 avec
une tension de 200 kV. Pour les différents besoins expérimentaux de cette thése, nous avons
utilisé plusieurs porte-objets. Un porte-objet simple tilt et un porte-objet qui permet la rotation
des échantillons ont été utilises lors des observations en MET post mortem. Un porte-objet
double tilt chauffant et un porte-objet chauffant avec traction ont servi pour la réalisation des
essais in situ.

IV.2.a. Préparation des échantillons

Les échantillons MET ont été prélevés dans la zone utile des éprouvettes de fluage des essais
réalisés au CEMES. Le prélévement s’est fait dans le sens de la longueur des éprouvettes qui
correspond a I’axe de traction des éprouvettes (figure 6). Dans une éprouvette, une dizaine de
parallélépipédes peuvent étre découpés par électroérosion. Ces parallélépipedes sont ensuite
affinés mécaniquement jusqu’a une épaisseur de 20 um avec du papier abrasif SiC. L’étape
finale se fait par polissage électrolytique dans une solution de type Struers A3. On obtient ainsi
des échantillons MET de dimension 2,8 * 1 mm qui conviennent a tous nos porte-objets.

Sens de prélevement
des échantillons MET

Figure 6 : Eprouvette de fluage / traction avec deux échantillons MET et le sens de prélévement

IVV.2.b. Investigations post mortem

En MET conventionnelle, nous réalisons des observations post mortem afin d’étudier la
microstructure et les mecanismes de déformation. Ces études demandent de connaitre
I’orientation des grains, de déterminer le vecteur de Burgers des dislocations et de déterminer
le plan d’habitat des dislocations.
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- Orientation cristallographique des zones analysées :

e Nous commengons par orienter le grain d’intérét. L’orientation se fait en prenant des

clichés de diffraction comme présentés sur les figures 7 a-c. A chaque cliché, on reléve
le tilt du microscope. Ensuite on mesure 1’angle d’inclinaison entre une ligne verticale,
en pointillés sur les figures 7a-d, qui représente 1’axe Nord — Sud de la projection
stéréographique, figure 7d, et la ligne de spots, représentée par un trait plein sur les
figures 7 a-c. Si le tilt du microscope est positif, on mesure une inclinaison positive vers
la droite, et inversement quand le tilt est négatif.
On détermine ensuite de quel type de direction sont issus les spots de diffraction. Pour
cela on mesure la distance entre deux spots sur chaque cliché de diffraction et on fait le
rapport des longueurs. Les valeurs obtenues sont ensuite comparées aux rapports
théoriques entre distances interréticulaires, ce qui nous permet de déterminer les
directions des différents clichés.

En exemple, si I’on prend la distance entre spots de deux clichés de diffraction que I’on
nommera R et R2. On fait le rapport de ces longueurs et 1’on obtient une valeur X :

R;

=X
R>

A présent, on compare la valeur X aux rapports de différentes distances interréticulaires :

dua _ WTERTETE
dhrk/l/ V h2 + k2 + 12

La comparaison nous indique que le cliché de diffraction donnant la distance R1 correspond a
une direction de type hkl et le cliché donnant Rz correspond a une direction de type h’k’1’.

Avec cette méthode nous avons déterminé que les spots des clichés de diffractions des figures
7 a-c correspondent respectivement a une direction de type [100], a une direction [110] et la
direction [001]. Les deux derniers cas sont particuliers car il s’agit de clichés contenant des
surstructures. Aux spots principaux s’ajoutent des spots secondaires a mi-distance entre deux
spots principaux. Ils sont diis a I’ordre chimique et correspondent a des directions particulieres
de la phase y-TiAl. On cherchera a avoir au moins une surstructure pour fixer une direction.

e Pour tracer les projections stéréographiques, nous utiliserons le logiciel « Stereoproj ».
Pour D’orientation des grains, nous indiquons au logiciel une direction, le tilt et
I’inclinaison correspondante.
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Figure 7: a-c) Clichés de diffraction pour différents angles d’inclinaisons du microscope,
d) Projection stéréographique correspondante aux clichés de diffraction. Les directions
préalablement identifiées sont entourées en rouge
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- Indexation des dislocations :

Le vecteur de Burgers des dislocations se détermine grace au critére d’extinction :
.
gb=0

avec g un vecteur de diffraction et b le vecteur de Burgers.

Ce critére induit que lorsqu’on observe des dislocations avec un vecteur de diffraction
g perpendiculaire au vecteur de Burgers b, les dislocations sont éteintes. Au microscope,
on prendra alors des images des dislocations d’intérét avec différents vecteurs de
diffraction dont au moins deux, gT et g; , éteignent les dislocations. Sachant a la fois

que b est perpendiculaire a g, et g, on peut déterminer b.

Dans I’exemple illustré sur la figure 8, les dislocations notées A-D sont visibles sur le
micrographe a) mais sont éteintes sur les micrographes b) et c¢), pour les directions
[111] et [001]. Dans « Streoproj », on trace les plans (111) et (001), courbes rouge et bleu sur
la projection stéréographique, figure 8.d. Ces deux plans s’intersectent pour la direction [110]
qui donne donc le vecteur de Burgers des dislocations A-D. Ainsi, ces dislocations sont des

dislocations ordinaires b= 3 [110].
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Figure 8 : Micrographie par MET d’un grain TiAl pour différents vecteurs de diffraction
montrant les dislocations A-D en contraste (a) et éteintes (b-c). d) Projection stéréographique
dans laquelle les plans (111) et (001) sont reportés, ce qui permet d’identifier le vecteur de

Burgers b = 5 [110] & leur intersection
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- Détermination des plans d’habitat des dislocations :

Dans le cas ou la ligne d’une dislocation donnée se présente sous forme d’un segment de courbe,
le plan contenant ce segment est celui dans lequel cette dislocation s’est déplacée. Il s’agit donc
du plan d’habitat de cette dislocation.

Pour déterminer ce plan, deux méthodes sont possibles. La premiére consiste a incliner la lame
mince jusqu’a ce que la ligne de la dislocation apparaisse rectiligne pour une certaine valeur
d’angle de tilt (angle T3 dans le cas représenté figure 9.a). Dans ce cas, le plan d’habitat est vu
debout et il suffit alors de tracer le plan qui correspond a I’orientation du segment rectiligne,
dans la projection stéréographique inclinée de I’angle de tilt obtenu.

La deuxiéme méthode repose sur le suivi de I’évolution de la largeur apparente de la ligne a
différents angles de tilt. Pour cela, il est nécessaire que les points d’émergence de la ligne de
dislocation soient situés sur la méme face de la lame mince. A I’aide d’un porte-objet tilt
rotation, les points d’émergence sont tout d’abord alignés avec 1’axe de tilt du porte-objet
(figure 9.b). Puis, la valeur w de la largeur projetée du segment de courbe est mesurée pour
différents angles de tilt (figure 9.c). On peut montrer géométriquement que w suit la relation
suivante :

w=w, * cos (T+T)

avec Wo largeur maximale, et To tilt pour lequel le plan d’habitat est paralléle au plan de I’image.
L’angle To permet ainsi de reporter l’orientation du plan d’habitat sur la projection
stéréographique.
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a)
T1

T2 T3

Dislocation

Projection sur I'écran
du microscope

Rotation de

I’échantillon
b) —)

Axe de tilt du microscope
Axe Nord — Sud de la
projection Stéréographique

T2 T3

Figure 9 : a) Méthode d’inclinaison de la lame mince jusqu’a ce que la dislocation apparaisse
rectiligne pour ’angle T3. b) Rotation de 1’échantillon pour aligner les points d’émergences
sur I’axe de tilt. ¢) Mesure de la largeur w(i) pour un angle de tilt T(i)
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IV.2.c. Investigations in situ

Dans le cadre de cette étude nous avons effectué des essais de chauffage et des essais de traction
plus chauffage a I’aide des deux méthodologies suivantes.

- Expériences de chauffage in situ :

Ces expériences ont été réalisées a 1’aide d’un porte-objet double tilt chauffant GATAN (figure
10). L’échantillon est vissé sur la nacelle du porte-objet (figure 11.a), entre deux rondelles de
tantale de protection (figure 11.b). Notons qu’aux températures utilisées dans cette étude (700
—900°C), la dégradation des lames minces est trés rapide, ce qui limite le temps d’observation
a une période de 5 a 10 minutes. De maniere a ralentir cet effet de dégradation, on utilise un
picge refroidi a 1’azote liquide pour limiter la contamination.

Circuit de
refroidissement Nacelle du
a eau porte objet

Systeme du controle
de chauffage

Figure 10 : Porte-objet double tilt chauffant GATAN
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Figure 11 : a) Nacelle du porte-objet double tilt chauffant, b) échantillon visse sur la nacelle
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- Expérience de traction plus chauffage :

Dans ce cas nous avons utilisé une méthodologie et un porte-objet développés au CEMES. Les
lames minces sont tout d’abord collées a I’aide d’un ciment réfractaire dans deux rondelles
présentant une partie évidée dans 1’épaisseur (figures 12.a-C).

b)

Figure 12 : a) Rondelle utilisée pour la préparation de 1’échantillon, présentant sa partie évidée.
Lame mince avant (b) et apreés (c) collage dans les rondelles

Les échantillons sont ensuite fixés dans le porte-objet (figure 13.a) a I’aide de deux mors dont
I’un est mobile et 'autre fixe (figure 13.b). L’ensemble est recouvert par une feuille de
protection en tantale (figure 13.c). Le chauffage est réalisé a 1’aide d’un fil de tungsténe, inséré
dans des céramiques de protection (figure 13.b), et parcouru par un courant. La traction est
transmise a 1’échantillon par le mors mobile a I’aide d’un systéme contrdlé par un moteur
électrique (figure 13.a). Il est nécessaire de rattraper les jeux mécaniques avant de débuter le
chauffage de 1’échantillon, pour ne pas perdre trop de temps quand 1’échantillon est a haute
température. La température est fonction de la puissance électrique fournie au fil de tungstene,
et a été étalonnée a 1’aide de points de fusion de différents métaux.
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Ces expérimentations sont délicates a mettre en ceuvre. En effet, deux problémes principaux
peuvent se produire : le décollement de I’échantillon et la fissuration loin de la zone
d’observation. Par ailleurs, la nécessité de rattraper rapidement les jeux a haute température est
une contrainte expérimentale supplémentaire.

Nacelle du
Mécanisme de traction porte objet

A
A G ! .\‘NQ L L1 (RN

Wmmm ‘\;.‘u‘»\‘ W ‘_ v

\."“"’i\

SORTIaTI T T 1A 4

Moteur pour la traction

Mors fixe

> Céramiques

Mors mobile

Protection
en tantale

Figure 13 : a) Porte-objet traction chauffant, b) échantillon inséré dans les mors du porte objet,
c) protection en tantale placée au-dessus de 1’échantillon
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V. Sonde atomique

Dans le cadre du projet HiTiAl un échange a été organisé entre le CEMES et ’'université de
Leoben. L’objectif était d’étudier, au niveau atomique, I’influence du tungsteéne en solution
solide sur le mouvement des dislocations par montée et par glissement. Pour cela nous avons
identifié au préalable ces mécanismes par MET au CEMES dans plusieurs zones. Puis, des
analyses par sonde atomique sur des pointes prélevées par FIB sur les zones repérées par MET,
ont été effectuées par M. Musi a Leoben. Cet échange a bénéficié d’une subvention par le labex
NanoX. Nous présentons succinctement ci-dessous les principales étapes de cette
méthodologie.

La figure 14 donne un exemple de repérage de dislocations effectué par MET au CEMES, ainsi

qu’une image de la méme zone vue au FIB a Leoben. Le FIB utilisé est un Thermofisher Versa
3D.

Figure 14 : a) Micrographie de repérage de dislocations par MET a Toulouse, b) micrographie
de la méme zone en FIB a Leoben

Les principales étapes de préparation de pointes pour analyse par sonde atomique sont les
suivantes.

Tout d’abord, avant la préparation des échantillons au FIB, des grilles FIB doivent subir une
préparation spécifique, visant a affiner en pointe I’extrémité des piliers (figure 15) par une
procédure de polissage électrolytique.

54



Sonde atomique

Grille FIB

Piliers affinés

Pilier non
affiné

Figure 15 : Préparation d’une grille FIB en vue des expériences de sonde atomique

Puis, lors de la préparation par FIB d’une zone préalablement repérée par MET, un dépot de
platine est dépos¢ afin de protéger cette zone du faisceau d’ions (figure 16.a), et une portion de
la lame mince de MET est extraite a 1’aide de I’omniprobe (figure 16.b).

platine

Dépot de platine .

Figure 16 : a) Dépot de la couche de platine et pré découpage de la zone repérée. b) Extraction
de la zone a I’aide de I’omniprobe
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Cette portion de la lame mince est ensuite collée a I’extrémité affinée d’un pilier de la grille de
FIB (figure 17.a), et est finalement taillée en pointe dans les étapes de finition (figure 17.b).

.9
Pilier de la 4

& grillede FIB%
R —

. HV det | spot curr HPW WD tik
% | 30.00kvV | ETD | 6.0 | 0.56nA  3.19pym | 9.9 mm | 52°

Figure 17: a) Etape de collage de la zone d’intérét sur un pilier d’une grille FIB.
b) Micrographie MEB d’une pointe de sonde atomique finalisée

La pointe obtenue est ensuite observée par MET, de maniére a controler la présence de
dislocation dans la zone prélevée (figure 18). Enfin, I’échantillon est introduit dans
I’appareillage de sonde atomique. La procédure d’analyse par sonde atomique, permettant
d’obtenir un volume reconstruit tel que celui représenté figure 19, relativement complexe, ne
sera pas détaillée ici. La durée typique d’acquisition de ce type de volume est d’environ 10 a
12 heures.
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Sonde atomique

b)
Dislocations

Figure 18 : a) Micrographe MEB d’une pointe de sonde atomique. b) Micrographie MET de la
pointe. La présence de dislocations est confirmée au niveau des fleches rouges
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Figure 19 : Volume reconstruit d’une pointe de sonde atomique
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Introduction

l. Introduction

Lors des deux derniéres decennies, de nombreuses études ont démontré l'intérét des voies
innovantes de la métallurgie des poudres, telles que le SPS ou la fabrication additive pour la
production d’alliages TiAl de haute qualité. De tels procédés d’élaboration permettent en effet
d’obtenir des microstructures présentant un affinement de la taille des grains par rapport aux
alliages obtenus par des procédés conventionnels. Cet affinement est responsable d’un
renforcement significatif des alliages. L’utilisation de la métallurgie des poudres s’accompagne
également d’un effort sur le développement de nouvelles nuances pour I’optimisation des
propriétés mecaniques aux températures de service. L'ajout d'éléments réfractaires, en
substitution dans 1’alliage, tels que le molybdéne ou le tungstene, s’est imposée comme un
moyen indispensable pour I’amélioration de la tenue a plus haute température des alliages TiAl,
du fait de leur influence sur le renforcement de la solution solide.

Un des objectifs de cette thése est d’obtenir une meilleure compréhension de I’effet du
tungsténe et du molybdéne sur les propriétés des alliages TiAl, mais également de s’intéresser
au role d’éléments plus légers, tels le silicium et le carbone, en insertion dans ces alliages. Ainsi,
cing alliages différents ont été élaborés par SPS au cours de ce projet : le premier alliage, qui
sert de référence, est un alliage binaire TiAl. Ensuite, des alliages contenant du tungsténe et du
molybdene, notés respectivement TiAlI-W et TiAl-Mo ont également été étudiés. Enfin, des
nuances au tungsténe contenant du silicium ou du carbone ont été élaborées : TiAI-WSi et
TiAI-WC. Toutes les nuances élaborées contiennent également du bore, pour ses effets
bénéfiques sur I’affinement des microstructures.

L’¢laboration de ces nuances au SPS se fait par densification de poudres pré-alliées qui
présentent la composition attendue de ’alliage. Ces poudres ont préalablement été obtenues par
I’atomisation d’électrodes de compositions chimiques similaires a la composition des nuances
désirées. Les électrodes et leur atomisation par le procédé sans creuset EIGA ont été réalisées
par ’entreprise allemande GfE-GmbH. Toutefois, une étude préalable menée sur un lot de
poudre de la nuance TIAIW-IRIS, obtenu dans le cadre d’un projet antérieur, a permis de mettre
en ¢vidence la présence d’hétérogénéités chimiques dans les matériaux densifiées a partir de
poudre pré-alliées obtenues par le procédé d’atomisation EIGA, qui n’apparaissent pas avec
d’autres procédés d’atomisation. Une attention particulicre a donc ¢été portée a la
compréhension de la présence de ces hétérogénéités dans les alliages densifiés.

En attendant la livraison des poudres pré-alliées nécessaires a 1’élaboration des nuances
caractérisées au cours de cette thése, une recherche poussée de 1’origine des hétérogénéités tout
au long du procédé de fabrication a été réalisée. Ainsi une caractérisation des microstructures
et des compositions chimiques obtenues a ’issue de chaque étape du processus d’élaboration a
été menée sur cette nuance TiAIW-IRIS. La premiére partie de ce chapitre est consacrée a la
présentation des résultats obtenus lors de cette étude et propose une explication a la présence
des hétérogénéités lors de 1’utilisation du procédé EIGA pour I’atomisation des €lectrodes. Dans
la suite du chapitre, la démarche expérimentale choisie pour limiter I’introduction de ces
hétérogenéités dans les matériaux densifiés utilisés au cours de cette these est présentée. Enfin,
les différentes microstructures obtenues pour I’ensemble des nuances caractérisées au cours de
ce projet sont détaillees.
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I1. Composition chimique des poudres pre-alliées

Comme précisé précédemment, les nuances caractérisées dans cette étude ont été élaborées par
un procédé en trois étapes successives : une coulée centrifuge des électrodes, une atomisation
des poudres par le procédé EIGA et une étape de densification par SPS. Les électrodes ont par
ailleurs été produites chez GfE-GmbH [153] et se présentent sous la forme de cylindre de 50
mm de diametre. Une attention particuliére est portée au contréle de la chimie de l'alliage, y
compris le niveau d'impurete, ainsi qu’a I'hnomogeénéité du lingot.

Le tableau 1 présente les compositions chimiques spécifiées pour les cinq nuances d’alliages
élaborées au cours de cette these. Ces compositions sont comparées a celles réellement obtenues
pour I’ensemble des poudres apres le procédé d’atomisation EIGA. La détermination de ces
compositions a été réalisée par spectroscopie de fluorescence X et par ICP. Il apparait que les
compositions des poudres des nuances TiAl et TiAl-Mo sont trés proches des spécifications
attendues. En ce qui concerne les alliages au tungsténe, les trois poudres présentent un taux
d’aluminium proche de 46 %eat. au lieu des 48 %eat. attendus. Cet écart provient d’une difficulté
inhérente aux atomisations d’alliage TiAl pour lesquels une évaporation préférentielle de
I’aluminium, difficile a maitriser, peut étre observée. Néanmoins, en raison de la lourdeur des
élaborations par atomisation, nous avons choisi de conserver ces lots de poudre en dépit de ces
fluctuations non négligeables. En ce qui concerne les éléments d’alliages dont nous souhaitons
étudier I’influence (Mo, W, C, Si), les teneurs mesurées sont proches des spécifications du
projet. Une teneur en tungsténe et en molybdéne de 1’ordre de 2%at. a été visée pour ce projet :
un tel taux permet de profiter des propriétés de ces éléments sur le durcissement de la solution
solide, tout en évitant une trop grande précipitation de la phase o susceptible de fragiliser les
alliages TiAl. Nous notons cependant un écart significatif de la teneur en bore sur la nuance
binaire TiAl, mais sa concentration reste conforme a la valeur attendue pour les autres alliages.

Référence TiAl TiAl-Mo TiAlI-W TiAI-WSI TiAlI-WC
Chlrﬁ:’t‘gi‘;‘}gg dée Ti-48Al- Ti-48Al- | Ti-48AI-2W- | Ti-48AI-2W- | Ti-48AI-2W-
q(%at) 0.2B 2Mo-0.2B 0.2B 0.3Si-0.2B 0.15C-0.2B
Composition . . . Ti-46.3Al- Ti-46.5Al-
chimigque obtenue Tl-(A),BI.éAI- 2T1I|\A/f|%70A2|B ; '23\?8'2:3 2.2W-0.3Si- | 1.9W-0.2C-
(%at.) ' ' ' S 0.2B 0.3B

Tableau 1: Comparaison entre les compositions chimiques spécifiées pour les différentes
nuances du projet et les compositions obtenues pour 1’ensemble des poudres livrées.

Les poudres de compositions chimiques désirées n’ont pas été disponibles tout de suite au début
de la thése, mais une étude préliminaire sur une nuance de poudre TIAIW-IRIS (que nous
noterons GFE2), obtenue par le procédé d’atomisation EIGA et qui présente une composition
nominale identiqgue a la nuance TiAlI-W du projet, a permis de révéler la présence
d’hétérogénéités chimiques apres densification SPS. Ce lot de poudre a été obtenu apres
atomisation d’une électrode GFE2 dont la composition chimique est précisée dans le tableau 2.
L’atomisation de cette électrode par le procédé EIGA a été réalisée a Geesthacht en Allemagne
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par D’entreprise Helmholtz-Zentrum. Par la suite, nous détaillons I’observation de ces
hétérogénéités dans la nuance GFE2 et I’analyse qui a été réalisée dans le but de comprendre
leur origine.

Ti | AL W ]| B]J] [Nn|JCu|N [cCcr|Fe|si|]c]|] o]|HI[N
| % atomique ppm
GFE2 | 48.46 [ 4850 | 1.79 [ 0.07 | [0.73]0.01[0.01 | 0.01 [ 0.04 [ 0.27 [ 0.11 | 1200 | 120 | 10

Tableau 2 : Composition chimique de 1’¢électrode GFE2

I11. Observation et caractérisation des hétérogénéités dans GFE2

I11.1. Présence d’hétérogénéités dans le matériau densifié

La figure 1 compare les microstructures obtenues aprées densification a 1350°C de lots de poudre
TGA et GFE2. Dans le cas du lot GFE2 (figure 1.b) de nombreuses zones d’apparences plus
claires sont visibles et correspondent a la présence d’hétérogénéités chimiques et
microstructurales. En comparaison, la figure 1.a présente une microstructure densifiée a 1350°C
dans les mémes conditions SPS a partir d’une poudre de composition proche de la nuance GFE2
mais qui a été obtenue par un procédé d’atomisation TGA (Titanium Gaz Atomisation) par la
societé CRUCIBLE/ATI a Pittsburg. Ces observations montrent que la microstructure densifiee
a partir de la poudre TGA ne présentent pas les mémes hétérogénéités que 1’on peut observer
sur la microstructure densifiée a partir de la poudre EIGA.

Figure 1: a) EIGA Microstructure de I’alliage densifi¢é a partir de la poudre TGA. b)
Microstructure de 1’alliage densifié a partir de la poudre GFE2. La densification des deux
alliages et les observations ont été réalisées dans les mémes conditions expérimentales

La présence de ces hétérogénéités chimiques peut étre un paramétre limitant pour le controle
de la microstructure des matériaux densifiés. Il nous a donc semblé important d’identifier leur
origine afin de limiter leur impact. Dans cette optique, nous avons observé le matériau a
chacune des étapes du procédé d’élaboration : 1’électrode avant atomisation, la poudre obtenue
par EIGA, et le matériau densifié.
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I11.2. Observation des microstructures a chaque étape du procédé

111.2.a. Microstructure de I’électrode avant atomisation

Pour analyser 1’origine de ces hétérogénéités une atomisation contrdlée de 1’¢lectrode GFE2 a
été réalisée. La figure 2 présente 1’électrode GFE2 avant atomisation. Six lots de poudres
différents ont été obtenus a partir de cette électrode. Ces lots de poudres différent par leur
emplacement dans le barreau (L1 a L6) ainsi que par la vitesse d’alimentation choisie au cours
du procédé EIGA (16 kg/h pour les emplacements L1, L3 et L5 et 45 kg/h pour L2, L4 et L6).
Les lots de poudres correspondants sont dénommeés BL1, BR2, BL3, BR4, BL5 a BR6 par la
suite (les lettres L et R désignent respectivement une atomisation lente ou une atomisation
rapide de 1’électrode).

La macrostructure de 1’électrode visible sur la figure 2.a révéle la présence de grains colonnaires
présentant une croissance radiale a partir de la surface en contact avec le moule froid. La zone
centrale de 1’électrode posseéde quant a elle une microstructure équiaxe dont la taille tend a
augmenter avec la distance a la pointe de I'électrode. Une telle microstructure est typique des
alliages TiAl coulés, aussi bien pour les alliages péritectiques [153] que pour les alliages
B-solidifiés [128]. Les figures 2.b a 2.e montrent quant a elles les variations de microstructure
du centre de I’¢lectrode vers la surface. Que la microstructure soit équiaxe ou colonnaire, une
microstructure dendritique est observée. De plus, il apparait que cette microstructure
dendritique est de plus en plus fine @ mesure que 1’on se rapproche de la surface de 1’électrode,
avec une diminution progressive de la taille des dendrites. La composition chimique a ces quatre
emplacements a été mesurée par MEB-EDX. Les résultats de ces analyses sont reportés sur le
tableau 3. Il apparait que la teneur en tungsténe ne varie pas le long de 1’axe radial de I’¢électrode
alors qu’un léger appauvrissement en titane vers la surface de 1I’¢électrode est mis en évidence.

LO-L150 50 um L152-L300 L302-L455

N

b
N\

b) Centre c) Intermédiaire 1 d) Intermédiaire 2 d) Bord

Figure 2 : a) Macrostructure de 1’électrode le long du cylindre. Les différentes zones L1 a L6
dont sont issus des différents lots de poudres indiqués. b-e) Evolution de la microstructure le
long de 1’axe radial de I’¢lectrode
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Ti Al w
Localisation (b) — Centre 48.6 48.6 2.0
Localisation (c) — Intermédiaire 1 48.6 48.7 1.9
Localisation (d) — Intermédiaire 2 48.5 48.8 1.9
Localisation (e) — Bord 47.6 49.6 1.9

Tableau 3 : Evolution de la composition chimique (% at.) & différentes localisations le long de
I’axe radial. Les différentes positions sont les mémes que celles repérées sur la figure 2b) a 2e).

Afin de controler ’homogénéité de la composition chimique de 1’¢électrode avant le procédé
d’atomisation, la composition chimique des zones L1 a L6 a été mesurée par ICP et IGA. Les
résultats obtenus, présentés sur la figure 3, indiquent que la composition chimique ne varie pas
sur toute la longueur de 1’¢lectrode.

60 1000
At .% mTi mAl mW ppm weight mCueBueN=mO
50 800
40
600
30
400
20
0 0
a) L1 L2 L3 L4 L5 L6 b) L1 L2 L3 L4 LS L6

Figure 3 : Composition chimique des zones labellisées L1 a L6 de I’électrode GFE2

I11.2.b. Microstructure des particules de poudres

Dans la suite de cette étude, une observation des particules de poudres obtenues apres
atomisation EIGA de I’¢électrode GFE2 a été réalisée. Afin d’observer ces particules au MEB,
il est nécessaire de les enrober au préalable dans de la résine conductrice puis de les polir
mécaniquement.

La figure 4 montre les observations réalisées sur les poudres issues des lots BR2 et BL5, avec
une vitesse d’alimentation de 45 kg/h et 16 kg/h respectivement. Dans les deux cas, les
particules de poudre obtenues présentent majoritairement une forme sphérique (figure 4.a et
4.b). Leur microstructure est constituée d'une microstructure dendritique bien mise en évidence
sur les figures 4.c et 4.d. Une telle microstructure dendritique est conforme a celle couramment
observée dans les poudres de TiAl atomisées au gaz et contient une grande fraction de phase
hors équilibre o/a2 [35,154,155]. Sur les figures 4.a et 4.c, la microstructure des particules
observées présente des zones claires dont la taille est d'environ 20 um. Ces zones claires ont
des contours bien définis qui sont souvent bordés d'une bande grise (indiquée par une fleche
sur la figure 4.c). Il est toutefois important de souligner que de telles zones claires ne sont pas
présentes dans toutes les particules. En revanche, lorsqu’une particule de poudre contient des
zones claires, elles sont généralement nombreuses au sein de la particule.
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100 pm

c) Lot BR2 d) Lot BLS

Figure 4 : Observations MEB des particules de poudres a) et b) a faible grandissement pour les
lots BR2 et BL5 respectivement et ¢) et d) a fort grandissement pour les lots BR2 et BL5
respectivement.

Lorsque 1’on compare les micrographies observées sur les poudres issues du lot BR2 et sur le
lot BL5, il apparait que le nombre de zones claires est plus élevé dans la poudre BR2 atomisée
a plus haute vitesse. Afin de quantifier cette différence, une méthode de post-traitement
d'analyse d'image a été mise au point et appliquée a I'aide du logiciel ImageJ. Cette démarche
est illustrée sur la figure 5 avec les particules de poudre de la figure 5.a : les particules sont
délimitées par seuillage d'image (figure 5.b) et celles contenant des zones claires sont isolées
manuellement (figure 5.c). La fraction surfacique des zones claires est alors mesurée par
seuillage et comptage des pixels noirs (figure 5.d).

Les résultats obtenus pour les lots BR2 et BL5 sont donnés dans le tableau 4. Cette analyse,
effectuée sur ces deux lots de poudre, confirme de maniére quantitative qu’a la fois le nombre
mais aussi la fraction surfacique des zones claires sont environ deux fois plus élevés dans la
poudre BR2 atomisée a vitesse élevée que dans la poudre BL5 atomisée plus lentement.
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Figure 5 : lllustration de la méthode de seuillage utilisée a I’aide du logiciel ImageJ pour la
détermination de la fraction surfacique d’hétérogénéités présentes dans les particules de
poudres.

Nombre de particules (%) | Fraction surfacique (%)
BL5 — Vit. d’atomisation: 16 Kg/h 35 54

BR2 - Vit. d’atomisation: 45 Kg/h 65 11

Tableau 4 : Résultats des mesures quantitatives sur la proportion de zone claires dans les lots
de poudre BR2 et BL5

I11.2.c. Microstructure des matériaux densifiés a partir des différents lots
de poudres

Grace a nos observations, nous avons pu mettre en évidence la présence de zones claires dans
les particules de poudre obtenues apres un procédé d’atomisation EIGA. La distribution et la
fraction surfacique de ces zones est dépendante de la vitesse d’alimentation choisie lors du
procédé d’atomisation. Nous nous sommes alors attachés a observer les matériaux densifiés a
partir de ces poudres, afin de déterminer I’influence de ces différences de répartition sur le
matériau final. La température de densification au SPS a été choisie de maniere a obtenir une
microstructure lamellaire.

La figure 6 présente la microstructure des échantillons densifiés au SPS a partir des différents
lots de poudre BL3, BL5 (16 kg/h) et BR2, BR4, BR6 (45 kg/h). Ces observations MEB révelent
une densite plus élevée de zones brillantes dans les matériaux densifiés a partir de poudres
atomisées a haute vitesse d'alimentation. Ainsi, il apparait clairement que la vitesse
d’alimentation influe a la fois sur la quantité de zones claires dans les poudres et dans les
matériaux densifiés a partir de ces poudres.
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Figure 6 : Microstructures des matériaux densifiés a partir de 1’atomisation de cinq parties de
I’¢électrode GFE2. Les images B2, B4 et B6 proviennent de zones du barreau atomisées a une
vitesse de 45 kg/h. Les images B3 et B5 proviennent de zones atomisées a 16 kg/h.

Une évaluation quantitative de ces observations a une nouvelle fois été réalisée par le biais de
traitements d’images avec le logiciel ImageJ et une démarche similaire a celle présentée pour
I’étude des particules de poudre. La fraction surfacique de ces zones claires a ainsi pu étre
mesurée sur les matériaux densifiés. Pour chaque échantillon étudié, les mesures de fractions
surfaciques ont été réalisées a cing positions différentes : au centre de la pastille SPS et a quatre
positions a mi-rayon a 90° I'une de l'autre. Les résultats obtenus pour I’ensemble des lots de
poudres sont résumés dans le tableau 5 et confirment une densité de zones claires environ trois
fois plus élevée dans les échantillons densifiés a partir la poudre atomisée a haute vitesse
d'alimentation. La valeur relativement faible de I'écart type indique quant a elle une répartition
homogeéne de ces zones claires dans le matériau densifié.

Lot de poudre BL1 BR2 BL3 BR4 BL5 BR6
Fraction surfacique (%) 1.2 13.8 4.6 16.7 6.1 11.2
Ecart type 0.54 0.94 0.34 1.54 0.42 1.14

Tableau 5 : Résultats des mesures quantitatives de fraction surfaciques de zones claires dans les
lots de poudre BL12 a BR6.

Par ailleurs, la figure 7 présente a plus fort grandissement certaines hétérogénéités dans le
matériau SPS obtenu aprés densification des poudres du lot BL5 (16 kg/h). Il apparait que
plusieurs zones brillantes sont concentrées dans des zones plutét circulaires, ce qui témoigne
du fait qu’elles pourraient étre issues d'anciennes particules de poudre. Les bordures de ces
zones sont plut6t diffuses et semblent étre connectées lorsqu'elles proviennent de la méme
particule initiale de poudre. La microstructure est donc composée de zones claires issues de
certaines particules anciennes qui sont immergées dans une microstructure quasi lamellaire
homogeéne.
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Figure 7 : Observation MEB du matériau densifié a partir de la poudre BL5. Des zones claires
concentrées en zones circulaires sont visibles au sein de la microstructure.

111.3. Analyses chimiques locales

Les observations MEB reéalisees sur les électrodes, sur les particules de poudres et sur les
matériaux densifiés ont permis de mettre en évidence la présence d’hétérogénéités a chaque
étape du procédé¢ utilisé pour 1’¢laboration de nos matériaux. Ces observations ont été
accompagnées d’une caractérisation chimique locale au niveau de ces hétérogénéités, afin de
déterminer I’'importance des variations de composition au sein de ces zones.

La figure 8 presente a fort grandissement les microstructures des électrodes, des particules de
poudre et du matériau densifié. Sur ces micrographies, les zones choisies pour les mesures de
chimie locale sont repérées en couleur. Les résultats des analyses réalisées sont renseignés
directement sur la figure, en accord avec le code couleur utilisé.

Sur la figure 8.a, on observe la microstructure de I'électrode constituée de coeurs de dendrites
entourés de zones interdendritiques. Cette microstructure est similaire a celle déja observées
par Grange et al. dans des alliages TiAl contenant du tungsténe et du rhénium et élaborés par
une voie classique de fonderie [128]. Sur la partie gauche de cette micrographie, des noyaux
dendritiques qui contiennent des squelettes de phase 3 surlignés en blanc sont visibles. Une
analyse chimique locale (en marron sur la figure 8.a) révele une élévation significative de la
teneur en W qui approche les 8 %at dans cette zone. La présence de cet élément, connu pour
son role stabilisateur sur la phase B, pourrait expliquer la persistance de ce réseau de cceur de
dendrites a la température ambiante. Dans les parties plus éloignées des cceurs de dendrites et
dans les canaux interdendritiques, les analyses chimiques révélent une teneur en W de I'ordre
de 1,2 % at. et 0,8 %at. respectivement.

Dans les particules de poudre (figure 8.b), une microstructure dendritique hors d’équilibre avec
une grande quantité de phase o/a.2 est observée comme habituellement dans les poudres de TiAl
obtenue par un procédé d’atomisation EIGA [37]. Sur I’encart EBSD de la figure 8.b, on
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observe que les zones les plus brillantes (en jaune) sont des phases B/Bo qui sont enrichies en
W, avec une teneur proche des 3 %at. Les zones périphériques les moins lumineuses sont
composées de phase o, et ne présentent quant a elles aucun enrichissement en tungstene. Enfin,
dans le matériau densifié par SPS (figure 8.c), les zones claires semblent localisées dans
n'importe quelle partie de la microstructure. En effet ces zones sont présentes a la fois dans des
colonies lamellaires ou dans les liseres de phase y qui bordent ces colonies.

Une analyse chimique locale réalisée a 1’échelle d’une zone claire (environ 20 Um — en rouge
figure 8.c) montre un enrichissement en tungstene, avec une teneur proche de 3 %at., comme
nous avons pu le relever plus tot dans les particules de poudre (en rouge figure 8.b). Nous avons
¢galement réalisé une analyse chimique a la méme échelle sur 1’électrode, en sondant une zone
large de 20 pm autour d’un squelette de dendrite (en rouge sur la figure 8.a) : une teneur proche
des 3 %at. a également été mise en évidence dans cette zone. Ainsi, a cette échelle, des
correspondances assez nettes peuvent étre relevées sur ces zones claires. Par ailleurs, lorsque
nous réalisons des analyses chimiques locales a 1’échelle de la particule de poudre (cercles
orange et vert sur les figures 8.b et 8.c) la teneur en W mesurée est de I'ordre de 2 %at.. La
légére augmentation de W (2,2 at. % - zone verte — figure 8.c) dans I'échantillon densifié par
SPS est imputée a notre incertitude expérimentale.

Enfin, les analyses réalisées entre les zones claires dans la structure dendritique des particules
et dans les colonies lamellaires de I'échantillon densifié par SPS révelent une teneur en W
proche de 2,0 %at. dans les deux cas (données en violet - figure 8.b et 8.c). Ces résultats
soulignent que lorsque les hétérogénéités microstructurales ne sont pas présentes, un teneur en
W comparable et de 1I’ordre de 2%at., est mesurée.
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Figure 8: Analyses chimiques locales par MEB-EDX réalisées sur a) 1’électrode, b) les
particules de poudres et ¢) le matériau densifié. La cartographie EBSD a été réalisée sur une
zone claire.
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I11.4. Discussion sur I’origine des hétérogénéités

Dans ce qui précede, un intérét particulier a été porté a 1’observation des microstructures et a la
détermination des compositions chimiques locales de l'alliage GFE2 apres les trois étapes
successives (coulée, atomisation et densification SPS) du procédé d’élaboration. Des zones
claires ont été mises en évidence a chaque étape et nous avons pu montrer qu’elles
correspondent a des enrichissements locaux en W. Dans le barreau atomisé, la fusion apparait
comme insuffisante pour homogénéiser de telles concentrations de W. Aussi, lors de 1’étape
d’atomisation par le procédée EIGA, les hétérogénéités restent présentes dans certaines
particules de poudres. De plus, les zones claires observees dans la poudre aprés atomisation et
dans le matériau SPS apres densification présentent plusieurs similitudes :

- leur teneur moyenne en W est proche de 3 %at.,
- leur dimension caractéristique est d'environ 20 pum,
- en général, lorsqu’elles sont présentes, ces zones sont proches les unes des autres.

De telles similitudes peuvent étre étendues aux cceurs de dendrite de 1'électrode qui présentent
une taille similaire. Ces observations permettent d’avancer que les zones claires des
échantillons SPS proviennent des zones claires des particules de poudre, elles-mémes issues
des ségrégations observées dans les cceurs de dendrite de 1'¢lectrode.

Une tentative d'explication du mécanisme associé a la formation de ces zones brillantes est
donnée ci-dessous. Comme cela a déja pu étre décrit dans la littérature pour un alliage G4
contenant du W et du Re [128] solidifié a partir de la phase B, le cceur des dendrites contient
une forte proportion de phase 3 riche en éléments lourds (le tungsténe pour GFE2), du fait de
la solidification a partir de la phase liquide d’une phase primaire 3 retenue a température
ambiante. Notons que dans ces squelettes de phase 3, la teneur en aluminium est trés faible, ce
qui confirme qu'ils sont issus des premieres phases solidifiées. De plus, leur présence semble
inévitable méme a tres faible vitesse de solidification et ils forment des réseaux interconnectes.

Lors de I'atomisation EIGA, il est donc possible que les zones interdendritiques riches en
aluminium et pauvres en tungsténe fondent rapidement alors que les cceurs de dendrites, riches
en titane et en tungsténe n’ont pas le temps de subir une fusion compléte. Ces cceurs de dendrites
non fondus se retrouvent alors dans la poudre, et sont a 1’origine de la présence dans les
particules de ces zones claires interconnectées. Dans ces zones correspondant aux ceceurs
dendritiques, au cours du procédé d’atomisation EIGA, la croissance de la phase f
s’accompagne d'une homogéneisation locale de la teneur en W. La periphérie de ces zones est
alors constituée de phase a possédant une teneur en W plus faible.

Les observations menées ici révelent une augmentation de la quantité de zones claires lorsque
I’on augmente la vitesse d’alimentation du procédé d’atomisation EIGA. Or, I’augmentation de
cette vitesse implique une diminution du temps disponible pour la dissolution des dendrites lors
de I’atomisation, ce qui semble en accord avec I’hypothese formulée. Une simulation par la

72



Observation et caractérisation des hétérogéneités dans GFE2

méthode des éléments finis de I'électrode lors de la fusion a été réalisée par SAFRAN a l'aide
du logiciel Freefem++. Le modéle a été simplifié en un probléme axisymétrique et seul
I'équilibre thermique a été calculé. Les conditions aux limites imposées pour la modélisation
sont les suivantes :

- Une condition de Neumann sur toute la surface libre modeélisant I'échange de chaleur
sous Argon dans la tour d’atomisation. La température extérieure a été fixée a 250°C
et un coefficient de transfert de chaleur de 200 W/(m?*K) a été utilisé.

- Une condition de Dirichlet a été appliquée sur la surface conique fondue de I'électrode,
représentant le couplage avec la bobine d'induction. Une température constante de
1800°C a été appliquée.

Les vitesses de 16 kg/h et de 45 kg/h ont été simulée. La figure 9 représente le champ de
température sur 1’électrode pour les deux vitesses d’alimentation étudiées. La modélisation
confirme que plus la vitesse d'alimentation est élevée, plus la zone fondue est limitée. Le profil
de température en fonction du temps d'une fraction solide située au centre de I'électrode est
présentée figure 9.c.
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Figure 9 : Modélisation par la méthode des éléments finis de la température de 1’électrode lors
du procédé d’atomisation pour une vitesse d’alimentation de a) 16 kg/h et b) 45 kg/h.
¢) Evolution de la température d’une fraction solide située au centre de I’électrode en fonction
du temps.
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IV. Controle de la quantité d’hétérogénéités au sein des poudres du projet

Avec 1I’¢tude préliminaire que nous avons réalisée sur la nuance GFE2, nous avons pu mettre
en évidence la présence d’hétérogénéités dans le matériau densifié, et nous avons pu proposer
une explication de leur origine, liée essentiellement a 1’utilisation du procédé EIGA lors de
I’atomisation.

Sans surprise, lorsque nous avons commencé a élaborer des échantillons au SPS a partir des
différents lots de poudre du projet (TiAl, TiAI-W, TiAl-Mo, TiAI-WC et TiAI-WSi), qui ont
également été obtenus par le méme procédé d’atomisation EIGA, de nombreuses hétérogénéités
ont été observées au sein des microstructures densifiées au SPS, et ce pour I’ensemble des
nuances. La Figure 10 illustre, a titre d’exemple, la présence d’hétérogénéités dans la nuance
TiAl et dans la nuance au molybdéne TiAl-Mo.

Figure 10 : Observation MEB de la microstructure apres densification par SPS des alliages
a) TiAl et b) TiAl-Mo. Dans les deux cas, des hétérogénéités sont visibles sur les micrographies

L’objectif majeur de cette thése est de mieux comprendre 1’influence de certains éléments
d’addition sur le comportement des alliages TiAl. Une telle approche nécessite 1’¢laboration de
microstructures comparables pour 1’ensemble des nuances modeles choisies afin de pouvoir
isoler les effets potentiels des différents éléments. Des différences éventuelles dans les
comportements mécaniques seraient dés lors imputables uniquement aux ¢léments d’addition,
et non a une différence de microstructure. Pour chacune des cinq nuances d’alliage du projet,
nous avons choisi d’élaborer deux types de microstructures : une microstructure proche gamma
et une microstructure lamellaire. Le procédé SPS est un atout dans cette démarche, puisqu’il
permet une maitrise précise des microstructures obtenues grace au contrdle de la température
de densification. Cependant, la présence d’hétérogénéités chimiques peut €tre un probleme
majeur pour I’obtention de ces microstructures homogenes, et il apparait alors nécessaire
d’essayer de réduire leur impact lors de I’élaboration. L’approche que nous avons adoptée pour
répondre a ce besoin est décrite dans la suite de ce chapitre.

74



Controle de la quantité d’hétérogénéités au sein des poudres du projet

IV.1. Influence de la granulométrie des poudres

En collaboration avec le Department of Materials Science de Leoben en Autriche, nous nous
sommes intéressés a l’influence de la taille des particules de poudres sur la quantité
d’hétérogénéités présente dans le matériau aprés la densification au SPS. Des observations
MEB sur des particules de poudres de la nuance TiAl-W et de granulométries différentes ont
été réalisées. Les micrographies obtenues sont présentées sur la figure 11.

Figure 11 : Observations MEB des particules de poudres de différentes granulométries de la
nuance TiAl-W, a) 50-75 um, b) 75-100 um

Ces observations permettent de mettre en évidence que la proportion d’hétérogénéités dans une
particule poudre dépend de son diametre : plus la particule est grande, plus la quantité
d’hétérogénéités semble importante, les particules de poudre de tailles 75-100 pm contenant
davantage d’hétérogénéités que celles de tailles comprises entre 50 et 75 um. Ces analyses
suggerent qu’avec une étape de tamisage des poudres, il serait possible de limiter la quantité
d’hétérogénéités dans les poudres, et par conséquent, dans les matériaux densifies.

Afin de Vérifier cette hypothése, les poudres obtenues aprés atomisation ont été tamisées par
I’entreprise allemande Nanoval sur plusieurs gammes (25-36 um, 36-50 um et 50-75 pm) et
des echantillons SPS de 8 mm de diametre ont ensuite été élabores a partir de ces poudres de
différentes granulométries. Les échantillons densifiés ont alors été contrdlés au MEB. A titre
d’exemple, les observations effectuées sur les nuances TiAl-W et TiAI-WSi sont présentés sur
les figures 12 et 13 respectivement. Sur ces micrographies, il apparait clairement que plus la
taille des particules de poudres utilisées est €levée, plus la quantité d’hétérogénéités présentes
dans le matériau final est importante, ce qui confirme notre hypothése initiale. De plus, lorsque
I’on s’intéresse plus particuliérement aux résultats présentés sur la figure 12 pour la nuance
TiAI-W, il semblerait qu’une transition plus marquée soit observée pour des particules dont la
taille dépasse les 50 um. En effet, peu d’hétérogénéités sont visibles sur 1’échantillon densifié
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avec des particules de taille 25-50 um, alors que leur proportion est élevée avec la poudre 50-
75 um et la poudre non tamisée. Les résultats obtenus sont comparables pour 1’ensemble des
nuances.

10kV X30 500pm 09 50 BEC &1t

- 50:750m

10kV X30: .500pm: - 09 50 BEC 10KV ")'(3'0‘ 500um' S - ".09 50 BEC

Figure 12 : Observations MEB des alliages TiAl-W densifiés au SPS a partir de particules de
poudres de différentes granulométries. Les granulométries respectives utilisées sont indiquées
sur chaque micrographie.

25-36 um Non tamisée

10kV X30  500pm 09 50 BEC 10kV X30 500pm 09 50 BEC 10kV. X30  500pm 0950 BEC

Figure 13 : Observations MEB des alliages TiAl-WSi densifiés au SPS a partir de particules de
poudres de différentes granulométries. Les granulométries respectives utilisées sont indiquées
sur chaque micrographie.

Dans I’optique de mieux quantifier ces évolutions, la fraction surfacique des hétérogénéités a
été proprement mesurée a 1’aide du logiciel Imagel suivant la méme méthode de seuillage
décrite plus tot dans ce chapitre. Les analyses effectuées sur la nuance TiAl-W, dont les
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micrographies ont été présentées figure 12, sont présentés dans le tableau 6. Ces données
appuient les impressions issues des observations MEB, et confirment quantitativement qu’on
observe une augmentation conséquente de la teneur en hétérogenéités dans le matériau densifié
dés que I’on utilise des tailles de particules supérieures a 50 um : la fraction surfacique devient
alors supérieure a 10% alors qu’elle restait inférieure a 1% pour des granulométries plus faibles.
En conclusion, la teneur en hétérogénéité du matériau densifié est fortement dépendante de la
granulométrie de la poudre utilisée pour la densification, et 1’utilisation de particules de tailles
inférieures a 50 um est préconisée pour I’obtention d’une microstructure finale homogeéne.

Gamme de 25-36 um 36-50 pum 50-75 pum Non tamisée
tamisage
Fraction surfacique 0,07 % 0,54 % 10,24 % 17,41 %
des hétérogéneités

Tableau 6 : Mesures des fractions surfaciques d’hétérogénéités dans les alliages TiAl-W
densifiés a partir de poudres de granulométries différentes.

IV.2. Analyse de la composition chimique des poudres tamisées

Les observations précédentes suggerent 1’utilisation de poudre de granulométries inférieures a
50 pm pour 1’¢laboration de nos matériaux au SPS. Cependant, le tamisage des poudres peut
conduire a une modification de composition chimique des poudres et donc du matériau densifié,
puisqu’une partie de la maticre est écartée lors du procédé de tamisage. Notamment, le taux
d’oxygene pourrait augmenter sur les particules de petits diamétres, et une telle modification
pourrait engendrer des consequences sur les propriétés mécaniques des alliages. Un contréle de
teneur en oxygéne a donc systématiquement été effectué sur des échantillons de 8 mm de
diamétre, densifiés a partir des différentes poudres tamisées. Une nouvelle fois, les résultats
obtenus sur la nuance TiAI-W sont présentés par la suite.

Le tableau 7 présente les taux d’oxygeéne obtenus pour les échantillons élaborés a partir des
poudres de granulométrie 25-36 um, 36-50 um et 50-75 pm. Ces analyses ont été réalisées par
I’entreprise toulousaine EAG. Elles révélent que le taux d’oxygene est compris entre 710 ppm
et 990 ppm massique sur la gamme de granulométrie étudiée avec une valeur plus grande pour
le matériau densifié a partir des particules de plus petites dimensions. Les spécifications
requierent un taux d’oxygéne inférieur a 1000 ppm. Le tamisage des poudres reste donc
envisageable, puisqu’il n’altére pas trop fortement le taux d’oxygene présent dans le matériau
final.
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Gamme de tamisage 25-36 um 36-50 um 50-75 um

Taux d’oxygene 990 ppm 800 ppm 710 ppm

Tableau 7 : Taux d’oxygene mesuré sur les échantillons TiAl-W densifiés a partir de particules
de poudres de différentes granulométries. Les taux indiqués sont en ppm massique.

Avant de valider I’utilisation d’un procédé¢ de tamisage sur nos poudres, il reste a s’assurer que
la composition chimique globale des alliages n’est pas impactée lors du tamisage. Des analyses
MEB-EDX ont alors été réalisées sur un échantillon TiAl-W densifié a partir d’une poudre de
granulométrie 25-50 pm. Ces analyses ont été réalisées sur des larges zones de 1’échantillon
afin d’estimer la composition globale de 1’alliage. La microstructure de la zone étudiée est
présentée sur la figure 14. Les résultats de 1’analyse chimique sont quant a eux résumes dans le
tableau 8 et sont comparés a la composition de la poudre non tamisée. Notons que la teneur en
bore n’est pas mentionnée, ce dernier étant un élément trop léger pour que la mesure de sa
teneur par la technique EDX soit possible. A la lumiére de ces résultats, nous pouvons conclure
que la composition du matériau densifié aprés tamisage de la poudre reste tres proche de la
composition initiale de la poudre non tamisée, bien qu’une 1égere baisse de 1%at. de la teneur
en Al est observée. Le tamisage des poudres des nuances modéles n’a donc que peu d’impact
sur la composition finale des matériaux élaborés.

Figure 14: Microstructure de la nuance TiAl-W densifiée a partir d’une poudre de
granulométrie 25-50 um. La zone utilisée pour 1’analyse MEB-EDX présentée dans le tableau
8 est entourée du cadre orange en pointillé.
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Al (%at.) Ti (%at.) W (%at.)
Figure 14 : Zone entiére 47.3 50.6 2.1
Poudre TIA!-W non 463 513 29
tamisée

Tableau 8 : Résultats des analyses chimiques MEB-EDX effectuées sur le matériau TiAI-W
densifié a partir de la poudre de granulométrie 25-50 um. Les résultats obtenus sont comparés
a la composition chimique de la poudre de la nuance non tamisée.

IV.3. Synthese et choix de la gamme de tamisage

Les premieres observations MEB réalisées sur des particules de poudres de tailles différentes
ont permis d’établir un lien entre la taille des particules de poudres et la présence
d’hétérogénéités. Une démarche expérimentale basée sur la caractérisation de matériaux
obtenus a partir de poudres de granulométries différentes a été proposée. Ces poudres ont été
obtenues par tamisage des poudres initiales.

Trois gammes de tamisage ont été plus particulierement étudiées pour 1I’ensemble des nuances :
25-36 um, 36-50 um et 50-75 um. Les observations et les analyses quantitatives réalisées sur
les matériaux élaborés a partir de ces poudres tamisées ont permis de mettre en évidence
plusieurs résultats importants :

- Plus la taille des particules de poudres est importante, plus la fraction surfacique
d’hétérogénéités est élevée dans le matériau densifié.

- Pour des matériaux élaborés a partir de particules de poudre dont la taille est supérieure
a 50 pm, on observe une augmentation brutale de la quantité d’hétérogénéité dans la
microstructure finale.

- Le tamisage ne modifie pas significativement la teneur en oxygene qui reste inférieure
a la spécification de 1000 ppm massique quelques soient les tailles de particules
choisies.

- La composition chimique globale de I’alliage n’est pas altérée par le tamisage, le
matériau densifié a partir des poudres tamisées présentant la méme composition globale
que la composition initiale de la poudre non tamisée.

Il faut cependant garder a I’esprit que le tamisage de la poudre entraine une perte conséquente
de matiere puisque les grosses particules de poudres sont alors écartées. La quantité de poudre
restante apres tamisage peut étre estimée au moyen de diagrammes qui présentent la distribution
cumulée des particules de poudre en fonction de leur diametre. La figure 15 présente les
diagrammes établis par nos partenaires a Leoben pour les nuances TiAl et TiAl-Mo. A la lecture
de ces diagrammes, il apparait qu’un choix de particules dans la gamme 25-36 um n’est pas
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judicieux : la quantité de matiére perdue serait alors trop conséquente. Dans le cas de ’alliage
TiAl-Mo, moins de 15% de la poudre serait alors disponible, ce qui ne laisserait pas
suffisamment de quantité pour pouvoir réaliser tous les échantillons nécessaires a la conduite
de ce projet.
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Figure 15: Distribution cumulative de la taille des particules pour les nuances TiAl et
TiAl-Mo

Afin de pouvoir réaliser les objectifs liés & cette étude, nous avons donc choisi de tamiser
I’ensemble des poudres dans la gamme 25-50 pum. Cette gamme de granulométrie permet
d’obtenir a la fois des échantillons qui présentent une quantité raisonnable d’hétérogénéités,
paramétre indispensable a I’obtention de nos microstructures modeles, mais également une
quantité de poudre suffisante (environ 20-25%, soit 600g de poudre environ) pour pouvoir
élaborer 1’ensemble des échantillons qui seront utilisés pour la caractérisation des propriétés
mécaniques et les caractérisations microstructurales de nos cing nuances.

V. Elaboration des microstructures de I’étude

Dans le cadre de ce projet, nous avons fait le choix d’étudier deux types de microstructures pour
les cing nuances élaborées. Différentes microstructures sont en effet obtenues suivant la
température d’élaboration par rapport a la température de transus o, qui sépare le domaine
biphasé a+ydu domaine monophasé oo a haute température, ainsi qu’indiqué dans la
bibliographie. Nous avons donc élaboré ici des echantillons présentant des microstructures
proches y d’une part, composée d’une majorité¢ de grains gamma et d’une plus faible quantité
de grains o2 voire Po, et lamellaires d’autre part, constituées de grains de colonies y/o> et de
quelques grains y en bordure des colonies. Notons que les microstructures proches gamma, bien
qu’éloignées des microstructures lamellaires recherchées pour leurs bonnes propriétés en
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service, présentent néanmoins 1’intérét de faciliter les observations de I’effet de chacun des
solutés (W, Mo, Si, C) sur les propriétés mécaniques et sur les mécanismes microscopiques de
déformation.

V.1. Détermination des températures de densification SPS

Pour rappel, les cing nuances etudiées ont des compositions différentes, choisies pour mettre
en évidence I'influence de certains éléments d’additions sur les propriétés mécaniques et les
mécanismes de deformation des alliages TiAl. Ces variations de compositions modifient les
diagrammes d’équilibre des nuances étudiées, et donc les températures de transus. Dans un
premier temps, il s’est donc avéré nécessaire de déterminer les températures d’élaboration a
appliquer pour obtenir les microstructures proches gamma et lamellaire propres a chaque alliage
du projet. La démarche expérimentale a consisté a élaborer plusieurs échantillons au SPS a des
températures différentes dans une gamme proche du transus, par pas de 25°C. Chaque
échantillon a ensuite fait I’objet d’observation MEB pour caractériser les microstructures
obtenues. Cette démarche est illustrée sur la figure 16 dans le cas de la nuance TiAl.

N

£~ (\ s

- 08,50 BEC . 10kv  X4,000 - 10§m . - 0950 BEC .

X1,000  10pm 0950BEC—

Figure 16 : Observations MEB de I’évolution de la microstructure de la nuance TiAl en fonction
de la température de densification appliquée au cours du procédé SPS.
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A la vue de ces micrographies, on remarque qu’en ce qui concerne la nuance TiAl, la
microstructure obtenue apreés densification est proche gamma pour des températures de 1300°C
et 1325°C alors qu’elle est lamellaire pour des températures supérieures a 1350°C. Ces
observations permettent également de mettre en évidence que pour une température de 1400°C,
la microstructure lamellaire présente un grossissement important de la taille des grains. On peut
supposer qu’a cette température, les borures ne sont plus suffisants pour limiter la croissance
des grains lors du procédé SPS. En conclusion, pour la nuance TiAl, les températures
d’¢laborations choisies pour obtenir la microstructure proche gamma et la microstructure
lamellaire sont respectivement de 1300°C et 1375°C. Avec une démarche comparable, les
températures d’¢élaboration de I’ensemble des microstructures ont été déterminées et sont
renseignées dans le tableau 9.

Alliage TiAl TiAl-Mo TiAI-W TiAI-WC TiAI-WSi

Microstructure gamma 1300°C 1300°C 1260°C 1225°C 1260°C

Microstructure

. 1375°C 1375°C 1350°C 1325°C 1300°C
lamellaire

Tableau 9 : Températures d’élaborations choisies pour 1’obtention des microstructures proche
gamma et lamellaire pour I’ensemble des cinq nuances.

V.2. Microstructures lamellaires et proche gamma élaborées

Les températures d’élaboration ayant été déterminées pour les cing nuances TiAl, TiAI-W,
TiAl-Mo, TiAI-WSi et TiAI-WC, les figures 17 et 18 présentent respectivement les
microstructures proche gamma et lamellaires de chaque alliage. C’est donc a partir de ces
microstructures que les études fondamentales qui sont détaillées dans la suite de cette these ont
été realisées. Conformément a ce que nous souhaitions, ces microstructures sont relativement
homogenes, bien que quelques hétérogénéités subsistent. Dans I’ensemble les microstructures
d’un méme type sont comparables entre elle. Ces observations, réalisees au méme
grandissement pour les cing alliages, soulignent cependant que dans les nuances TiAl-Mo et
TiAl, les tailles de grains sont plus élevées que dans les trois nuances au tungsténe, et ce, a la
fois dans les microstructures lamellaires et dans les microstructures proches gamma.
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Figure 17 : Observations MEB des microstructures proche gamma des cing nuances du projet
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Figure 18 : Observations MEB des microstructures lamellaires des cing nuances du projet
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Les microstructures que nous venons de présenter sont celles qui ont été utilisées pour la
réalisation de tous les essais mécaniques qui seront présentés dans le chapitre 1V. Toutefois, la
caractérisation des mécanismes de déformation a 1’échelle de la dislocation nécessite des
observations poussées au MET qui sont souvent longues. Nous avons donc choisi de focaliser
les études MET sur deux microstructures seulement : les microstructures gamma des alliages
TiAl et TiAI-W. Par ces observations, nous souhaitons mieux identifier le réle du tungsténe
présent en solution solide dans la phase vy, et notamment son interaction avec les dislocations
lors de la déformation de 1’alliage.

Un intérét particulier a donc été porté a une caractérisation plus fine de la microstructure gamma
de ces deux nuances, grace notamment a des mesures EBSD qui ont permis la détermination
des tailles de grains et de fraction volumique de phase a2. La figure 19 expose la microstructure
en contraste de bande et les cartographies EBSD obtenues pour les deux nuances TiAl et
TiAI-W. Les pixels noirs sont associés aux zones qui n’ont pas pu étre indexées en EBSD :
cette technique nécessite en effet une préparation d’échantillon délicate puisqu’elle est trés
sensible aux défauts de surface. Les figures 19.c et 19.d confirment que comme attendu, la
grande majorité des grains présents sont de phase gamma, mais la présence de grains de phase
a2 est visible dans les deux nuances TiAl et TiAI-W. Dans cette derniére, les observations
révélent également la présence de certains grains de phase PBo ordonnée B> dans la
microstructure (en jaune), du fait de la présence de tungsténe connu pour stabiliser la phase f.
En ce qui concerne les tailles de grains des deux microstructures, les figures 19.e et 19.f
permettent de mettre en évidence la présence de grains de plus petites dimensions dans la
nuance au tungstene. Ces observations ont été complétés par une analyse quantitative statistique
de la taille de grains des deux nuances a partir des données EBSD obtenues, en écartant les
grains tronqués en bord d’image. Des histogrammes de la répartition des tailles de grains ont
ainsi été établi et sont présentés figure 20.
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TiAl TiAI-W

BWPhase gamma [ Phase a,

Figure 19 : Cartographies EBSD de phases et de tailles de grains dans les microstructures
gamma de TiAl et TiAl-W a) Microstructure en contraste de bande de TiAl. b) Microstructure
en contraste de bande de TiAl-W. ¢) Cartographie des phases dans TiAl. d) Cartographie des
phases dans TiAI-W. e) Cartographie de la taille de grains dans TiAl. f) Cartographie de la taille
de grains dans TiAI-W.
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Figure 20 : Histogrammes obtenus pour les nuances TiAl et TiAl-W de a) répartition de taille
de grains et b) fraction surfacique par classe de taille de grains

Les mesures ci-dessus permettent de déterminer les tailles moyennes de grains des nuances
TiAl et TiAI-W. Elles sont proches respectivement de 2,3 pum pour TiAl et de 1,5 pm pour
TiAI-W, ce qui confirme une structure plus fine dans la nuance au tungstene. Les répartitions
de grains sont cependant différentes dans les deux alliages : on observe en effet une répartition
assez homogeéne des grains dans TiAl pour des tailles de grains comprises entre 0,5 et 3,5 um
alors quand dans le cas de I’alliage TiAl-W, I’histogramme est plus resserré autour de la valeur
moyenne avec une distribution moins étalée.
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En résumé, gréce a un choix pertinent des températures de densification, nous avons pu élaborer
par SPS des microstructures proche gamma et lamellaire pour les cing nuances étudiées dans le
cadre de cette these. Des analyses EBSD sur les alliages TiAl et TiAI-W de microstructure
gamma ont montreé celle-ci est bien composée majoritairement de grains de phase gamma, avec
quelques grains de phase a2 La présence de quelques grains de phase Po ordonnée B: a
également été mise en évidence dans TiAl-W uniquement. La taille de grains est proche dans
les deux alliages bien que la structure TiAl présente une taille de grain Iégerement supérieure.

V1. Conclusion

Dans le but d’étudier ’effet d’éléments d’alliages sur les propriétés mécaniques des alliages
TiAl a haute température, cing alliages ont été produits par métallurgie des poudres : TiAl,
TiAl-Mo, TiAI-W, TiAl-WSi et TiAI-WC. Une étude préliminaire réalisée sur un lot de poudre
différent (noté GFE2) de composition nominale identique a celle de ’alliage TiAl-W de ce
projet a permis de mettre en évidence la présence d’hétérogénéités dans les matériaux densifiés
a partir de poudres obtenues par atomisation EIGA. Nous avons choisi de nous intéresser a
I’origine de ces hétérogénéités qui peuvent nuire fortement a 1’obtention de microstructures
controlées au SPS. En observant ’alliage GFE2 a chaque étape du procédé (électrode, poudres,
matériau densifié), nous avons pu identifier que ces hétérogénéités chimiques sont déja
présentes dans [’¢lectrode, et que le procédé EIGA, contrairement a d’autres procédés
d’atomisation, ne permet pas une fusion complete des ceeurs de dendrites riches en tungsténe
qui se retrouvent alors dans les particules de poudres, puis dans le matériau densifié.

Néanmoins, nous avons pu établir une démarche permettant de réduire la teneur en
hétérogénéités des matériaux élaborés par SPS. En effet, sur les lots de poudres du projet, nous
avons pu montrer que les particules de plus petites dimensions contenaient moins
d’hétérogénéités que les particules plus grosses, et que le matériau final obtenu a partir de
poudre dont la taille de particule est inférieure & 50 pm présente une microstructure
suffisamment homogene. Bien que cette étape supplémentaire soit a 1’origine d’une réduction
de la quantité de poudre disponible pour mener a bien notre étude, nous avons donc choisi de
tamiser nos différentes poudres, en s’assurant au préalable que la composition chimique du
matériau ¢laboré n’était pas affectée par ce tamisage.

A partir de ces poudres tamisées, nous avons élaboré au SPS deux types de microstructures,
proche gamma et lamellaire, pour chacune des nuances. La microstructure lamellaire est celle
qui propose le meilleur compromis entre ductilit¢ a 1’ambiante et tenue en fluage a haute
température, mais la microstructure proche gamma présente 1’intérét de pouvoir étudier le
comportement individuel de la phase gamma.
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Conclusion

Sur ces microstructures homogeénes nous avons pu réaliser les essais mécaniques qui seront
décrits dans le chapitre suivant, afin de comparer le comportement macroscopique des
différentes nuances, de déterminer les paramétres d’activation, et d’isoler le role des éléments
d’addition. De plus, les microstructure proche gamma des nuances TiAl et TiAl-W ont fait
I’objet d’observations au MET dans le but de caractériser les mécanismes responsables de la
déformation a haute température a 1’échelle de la dislocation. Ces observations sont détaillées
dans les chapitres V et VI.
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Introduction

l. Introduction

Au cours de ce chapitre nous étudierons les effets des éléments d’alliages sur le comportement
macroscopique d’alliages TiAl densifiés par SPS. Dans une premiére partie, nous présenterons
des résultats d’essais de traction, de fluage et de compression, sur des alliages de composition
Ti-48.4Al1-0.1B, Ti-46.3Al-2.2W-0.2B, et Ti-48.7Al-2.1M0-0.2B, de microstructure gamma.
Ces essais ont été réalisés dans le but de quantifier I’effet de 1’ajout d’¢léments lourds,
notamment le tungstene, sur les propriétés mécaniques et sur les paramétres d’activation. Par
ailleurs, ces essais ont eu également pour objectif d’obtenir des éprouvettes déformées
plastiguement, pour des investigations de mécanismes de déformation par MET, qui seront
présentées dans les chapitres suivants.

Dans une deuxiéme partie, nous verrons les résultats d’essais de traction et de fluage sur les 5
alliages du projet HiTiAl : Ti-48.4Al-0.1B, Ti-46.3Al-2.2W-0.2B, Ti-46.3Al-2.2W-0.3Si-
0.2B, Ti-46.5Al-1.9W-0.2C-0.3B et Ti-48.7Al-2.1Mo0-0.2B, présentant une microstructure
lamellaire. C’est en effet cette microstructure qui réalise le meilleur compromis entre résistance
en fluage et ductilité a température ambiante, dans le cas de matériaux élaborés par SPS. Ainsi,
dans 1’optique d’une utilisation d’alliages TiAl a 800°C, a I’échelle industrielle, nous avons
sélectionne ce type de microstructure optimisée, afin de déterminer quels éléments apportent
les améliorations les plus fortes a ces matériaux.

Cependant, comme présenté dans le chapitre précédent, I’ensemble des résultats qui seront
présentés dans ce chapitre seront a nuancer a cause de la composition en aluminium qui differe
entre les alliages. Pour rappel, Ti48Al et Ti48Al-Mo contiennent 48%at. d’aluminium alors
que les trois alliages contenant du tungsténe Ti46Al-W, Ti46Al-WSi et Ti46AI-WC ne
contiennent que 46%at. d’aluminium.

Pour rappel, les essais de traction a température ambiante ainsi que les essais de fluage sur la
microstructure gamma présentés dans ce chapitre ont été réalisés au CEMES. Les essais a haute
température, en traction, en compression et les essais de fluage sur la microstructure lamellaire,
ont été effectués a ’ONERA Chatillon.

I1. Essais mécaniques sur la microstructure y

I1.1. Essais de traction a température ambiante

La figure 1 montre les résultats obtenus pour les essais de traction a température ambiante sur
les alliages Ti48Al et Ti46AI-W, pour une vitesse de déformation de 10 s%. Le tableau 1 donne
les propriétés mecaniques des deux alliages. 1l apparait que la nuance Ti46AIl-W présente une
limite élastique plus élevée que la binaire Ti48Al, avec un écart de 300 MPa en faveur de la
nuance au tungstene. Cependant, cet alliage est moins ductile, puisqu’il rompt rapidement une
fois le domaine plastique atteint, alors que 1’alliage binaire Ti48Al atteint une ductilité proche
de 1% avant la rupture.

93



Chapitre IV : Essais mécaniques
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Figure 1 : Courbes de traction a température ambiante des nuances Ti48Al et Ti46Al-W

Référence Alliage Oe 0,2% (MPa) om (MPa) A (%)

Tableau 1 : Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des essais de traction a température
ambiante

11.2. Essais de traction a haute température

A haute température, deux séries de tests ont été réalisées.

La premicre série d’essais, dont les résultats sont donnés figure 2 et dans le tableau 2, a consisté
a déformer les alliages Ti48Al et Ti46Al-W a 800°C, avec une vitesse de déformation de
10* s jusqu’a la rupture des éprouvettes. Comme attendu, les limites élastiques des deux
alliages sont plus faibles qu’a température ambiante d’une part, et les matériaux sont beaucoup
plus ductiles d’autre part. L’alliage Ti46Al-W a une limite élastique 130 MPa plus élevée que
Ti48Al, mais une ductilité deux fois plus faible.

Pour la deuxieme série d’essais de traction, les éprouvettes des deux alliages ont été déformées
a 5% de déformation plastique, avec une vitesse de déformation de 10 st a des températures
de 700°C, 800°C et 900°C. Les courbes obtenus et présentés sur la figure 3, montrent a la fois
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la déformation élastique et plastique des échantillons ce qui donne des déformations totales
supérieure a 5% de déformation. Le tableau 3 donne les propriétés mécaniques des différents
essais. Il apparait qu’a 700°C, I’éprouvette de 1’alliage Ti46Al-W a rompu, avant d’atteindre la
déformation souhaitée. Ces essais, en complément des essais a température ambiante ont permis
de déterminer I’évolution de la limite ¢élastique en fonction de la température. Les essais de
traction & haute température montrent clairement une diminution de la limite élastique avec
I’augmentation de la température dans les deux alliages. L’écart de la limite ¢lastique entre les
deux alliages diminue également avec I’augmentation de la température jusqu’a 900°C, ou la
limite elastique de Ti46AIl-W devient plus faible que celle de Ti48Al.

Gm T T T T T T T T T T T T T T T T T T
e Ti48Al_800°C

500 | .
=—Ti46AI-W_800°C

400 .

300 F

200 F

Contrainte vraie (MPa)

100

0 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Allongement vrai (%)

Figure 2 : Courbes de traction a rupture, a 800°C pour les nuances Ti48Al et Tid6AlI-W

Référence Alliage Ce 0,2% (MPa) om (MPa) A (%)

Tableau 2 : Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des essais de traction a rupture, a
800°C
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800 T T T T T T T T T T T T

Ti48Al_700°C
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e TIAGAI-W_700°C |

Contrainte vraie (MPa)

e Ti46A1-W_800°C

e Ti46Al-W_900°C

10 12 14

Allongement vrai (%)

Figure 3 : Essais de traction a haute température, interrompus a 5% de déformation plastique
dans les nuances Ti48Al et Ti46AI-W

Référence Alliage Ge= 0,2% (MPa) om (MPa)
AY286 Ti48Al 400 XX

Tableau 3 : Tableau récapitulatif des propriétés des essais de traction conduits a 700°C, 800°C,
900°C et interrompus a 5% de déformation plastique

Les limites élastiques mesurées grace a I’ensemble des essais de traction précédemment
présentés sont reportées sur la figure 4. On peut voir que les deux alliages n’ont pas tout a fait
le méme comportement, cependant, pour les deux nuances, on peut remarquer deux parties
distinctes. Dans la premiére partie, entre la température ambiante et 700°C, on peut voir une
Iégere diminution de la limite élastique dans Ti46AI-W puisqu’elle diminue de 54 MPa. Pour
Ti48Al, on observe I’effet inverse puisque la limite d’¢lasticité augmente de 42 MPa, passant
de 358 MPa a 400 MPa. Dans une deuxiéme partie, a partir de 700°C, dans les deux alliages,
on observe une chute de la limite élastique sur la gamme de température étudiée. Cet effet déja
marqué dans Ti48Al, puisque la limite d’¢lasticité passe de 400 MPa a 138 MPa, ’est encore
plus dans Ti46Al-W puisqu’ici la valeur chute de 600 MPa a 114 MPa. La diminution est donc
plus prononcée dans I’alliage au tungsténe et cette chute conduit a une limite d’¢lasticité, a
900°C, plus faible que pour I’alliage Ti48Al.
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700 T T T T T T T T T T T T T T T T T T

600 | .

400 .

Limite d’élasticité (MPa)

200 | .

Ti48Al

—8—Ti46Al-W

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

Température (°C)

Figure 4 : Evolution de la limite d’élasticité en fonction de la température dans Ti48Al et
Ti46Al-W de microstructure gamma

11.3. Déformation en fluage

Nous avons également testé les effets des éléments lourds en fluage. Les courbes
correspondantes sont données figure 5 et les propriétés mécaniques sont indiquées dans le
tableau 4. Les essais ont été réalisés a une température de 800°C avec une contrainte de 36 MPa
et ont été interrompus a 3% de déformation plastique sauf pour une éprouvette Ti46Al-W,
interrompue a 5% de déformation plastique. Sans ajout d’éléments d’alliage, Ti48Al a une
vitesse secondaire de déformation en fluage de 3.107 s contre 2,03.10°" s pour la nuance
contenant du molybdéne et 1,37.1077 s en moyenne pour la nuance au tungsténe. Ces essais
montrent donc un effet des éléments lourds qui semble plus marqué en présence de tungstene
qu’avec du molybdéne. Néanmoins, si ces résultats indiquent un effet du tungsténe et du
molybdene, il faut également tenir compte d’effets provenant potentiellement de la différence
de teneur en aluminium entre les deux nuances. On notera également la reproductibilité des
essais avec l’alliage Ti46Al-W, car des courbes proches sont obtenues lorsque l’essai est
reproduit.
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e TiABA

Allongement vrai (%)

e—Ti48Al-Mo
A Tid6Al-W
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Figure 5 : Essais de fluage interrompus sur les nuances Ti48Al, Ti46Al-W et Ti48Al-Mo de
microstructure gamma

Référence | Alliage |Déformation plastique (%)| Vitesse secondaire (s™)

AZ736  Ti48Al-Mo 2,03E-07

Tableau 4 : Tableau récapitulatif des propriétés des essais de fluage sous une contrainte de 36
MPa et 800°C

11.4. Essais de compression avec sauts de vitesse

En complément des essais mécaniques de traction et de fluage, des essais de compression avec
sauts de vitesse ont été réalisés sur les alliages Ti48Al et Tid6Al-W, afin de déterminer les
parameétres cinétiques de déformation : I’exposant de contrainte n, et 1’énergie d’activation Q.

Dans le chapitre bibliographie, vous avons abordé le fait que les alliages TiAl peuvent avoir un
comportement dont la cinétique de déformation peut étre approximée par une loi de
comportement de Norton [67] :
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g=Ac™ (1)

Avec £: vitesse de déformation (s?), o : contrainte appliquée (MPa), n: coefficient de
contrainte et A : constante du matériau.

Cette loi traduit la variation de la vitesse de déformation en fonction de la contrainte. Pour que
cette relation décrive correctement le comportement du matériau, il est nécessaire que la
contrainte soit stationnaire au cours de la déformation, ou que la contrainte atteigne un
maximum, avant de décroitre, la contrainte étant alors considérée comme stationnaire dans un
intervalle de déformation autour de ce maximum. Dans notre cas, nous utiliserons plutot le
second critere.

En ce qui concerne la variation de la vitesse de déformation en fonction de la température, nous
utiliserons I’expression suivante :

-Q
§= & err (2)

Avec g, un parametre de dimensionnement (s), Q : énergie d’activation (J.mol ), R : constante
des gaz parfaits (J.mol*.K?1) et T: température (K). Cette expression indique que le
comportement est un phénomene thermiquement activé et suit une loi d’ Arrhenius.

Ainsi, afin de déterminer le paramétre n, a une température donnée, I’approche expérimentale
consiste a faire varier la vitesse de déformation de 1’échantillon. Pour la détermination de
I’énergie d’activation Q, il faut faire varier la température des essais pour une vitesse de
déformation donnée. Soulignons que 1’application de ces méthodes avec 1’obtention d’une
contrainte stationnaire implique que la microstructure des éprouvettes de compression reste
stable au cours des essais.

I11.4.a. Résultats des essais

En amont des résultats présentés dans cette partie, des essais préliminaires ont été entrepris pour
déterminer les températures a utiliser pour notre étude. L’idée initiale était de faire les essais de
sauts de vitesse aux mémes températures que les essais de traction : 700°C, 800°C et 900°C.
Cependant, les essais a 700°C ont donné des courbes ou aucun état stationnaire de la contrainte
n’était atteint aux différentes vitesses de déformation. Ceci nous a amené a choisir des
températures de 800°C, 850°C et 900°C pour cette série d’essais. Les vitesses de déformation
sélectionnées ont été 10 s%, 107 s puis 102 s*. A la fin de plusieurs essais, un retour & une
vitesse de déformation de 10 s était programmé, pour s’assurer que la contrainte revenait a
une valeur proche de celle du premier palier, de mani¢re a vérifier I’indépendance de la
contrainte a la valeur de la déformation.

La figure 6.a et le tableau 6 montrent les résultats des essais obtenus sur ’alliage Ti48Al. Les
résultats obtenus & 800°C montrent que 1’on atteint un palier pour une vitesse de 10 s alors
qu’aux deux autres vitesses, la contrainte continue d’augmenter. Nous voulions refaire cet essai
a 800°C en poursuivant la compression aux vitesses 102 st et 102 s afin d’obtenir un
maximum de contrainte mais une panne de la machine ne nous a pas permis de réaliser ce
second essai. Ainsi les valeurs de contraintes données dans le tableau 5, a 800°C pour des
vitesses de 102 st et 102 st sont extrapolées et données a titre indicatif. A 850°C, un palier est
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atteint pour une vitesse de 102 s, Pour une vitesse plus faible le matériau présente un
adoucissement aprés avoir atteint une contrainte maximale, comme pour I’ensemble des paliers
de I’essai a 900°C. A plus haute vitesse de déformation, le matériau semble étre toujours dans
un stade d’écrouissage mais nous ferons I’approximation d’'un maximum de contrainte en fin
de palier. Les retours a une vitesse de 10 s pour les différentes températures montrent un
décalage avec le palier initial, ce qui indique que la contrainte n’est pas strictement
indépendante de la déformation. Nous considérerons donc que 1’état stationnaire correspond au
maximum de contrainte.

Les résultats de I’alliage Ti46Al-W sont présentés sur la figure 6 et le tableau 6. Au cours de
I’essai a 800°C, un palier a été atteint pour chaque vitesse de déformation. En revanche, pour
les deux autres températures, on observe un adoucissement du matériau apres un maximum de
contrainte pour les trois vitesses de déformation. Comme pour les essais sur Ti48Al, les retours
a une vitesse de 10 s™* montrent un Iéger écart avec le palier initial.

Pour le calcul des paramétres cinétiques, nous avons vu dans le paragraphe I1.5 que 1’équation
(1) nécessite que la contrainte soit au moins stationnaire sur un intervalle. Dans notre cas, nous
appliquerons la loi autour du maximum de contrainte (tableau 6) atteint pour chaque vitesse de
déformation, a chaque température d’essai pour les deux nuances d’alliage.
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Figure 6 : Essais de compression avec sauts de vitesse dans a) Ti48Al, b) Ti46Al-W

Alliage Ti48Al Ti46Al-W
Température de
I'essai

EYENETORESR 335 MPa 248 MPa 177 MPa 479 MPa 316 MPa 164 MPa
F NGRS 500 MPa 382 MPa 297 MPa 626 MPa 464 MPa 346 MPa
FENCORE M 720 MPa 548 MPa 447 MPa 775 MPa 607 MPa 504 MPa

800°C 850°C 900°C 800°C 850°C 900°C

Tableau 5 : Récapitulatif des propriétés mécaniques des essais de sauts de vitesse
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11.4.b. Détermination des paramétres d’activation

Pour déterminer les exposants de contraintes, on prend le logarithme de 1’équation (1) :
In(¢) =In(A) +nIn(c) (3)

Sur la courbe In(¢) =f (In(o)), le coefficient directeur de la droite obtenue correspond alors au
coefficient de contrainte n. Les courbes correspondantes sont données dans le graphique 7, et
les valeurs de n associées aux différentes droites sont reportées dans le tableau 6. Les deux
alliages suivent la méme tendance puisque la valeur du coefficient de contrainte diminue avec
I’augmentation de la température. Néeanmoins, dans Ti48Al la diminution du coefficient de
contrainte avec 1’augmentation de la température est beaucoup moins marquée que dans
’alliage Ti46Al-W. De plus, pour une température de 900°C, le coefficient de contrainte de
Ti48Al devient plus important que celui de Ti46Al-W.

Ino
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.
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= _.'.'-.,._.. _—— - _.._ . "_-.,_’_ . _._ . -
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Figure 7 : Courbes In(¢) = f (In(o)) pour les deux nuances aux différentes températures. La
droite verticale noire correspond a la contrainte 504 MPa, choisie pour la détermination des
énergies d’activation.

Alliage Ti48Al Tid6Al-W
Temptleratu.re de 800°C 850°C 900°C 800°C 850°C 900°C
|'essai
Coefflme.nt de 58 4.9 95
contrainte

Tableau 6 : Tableau des valeurs des coefficients de contraintes
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La détermination de 1’énergie d’activation Q, pour une contrainte constante, est effectuée en
appliquant un logarithme a 1’équation (2), qui devient :

In(2) = In(g,) — == (4)

En tracant les courbes In(¢) = f(%) (figure 8), on obtient des droites de coefficient directeur
_e

2
des énergies d’activation est 504 MPa parce que 1’on peut facilement déterminer la déformation
associee a cette contrainte pour les deux alliages a partir de la figure 7. Seule la déformation
associee a cette contrainte pour une température de 900°C dans Ti48Al a été extrapolée a partir
de la courbe Ti48Al_900°C de la figure 7. Les énergies d’activation ainsi déterminées valent
environ 280 kJ.mol™ pour Ti48Al et 480 kJ.mol™* pour Ti46Al-W (tableau 7).

ce qui permet de déterminer I’énergie d’activation. La contrainte choisie pour le calcul

1/T (x104 K)
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3
® TidsAl
-4 N
. ® TideAl-W
-5
Wit
-6
w °
7 (]
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Figure 8 : Courbes d’Arrhenius In(€) = f(1/T) permettant de déterminer les valeurs des énergies
d’activation pour les nuances Ti48Al et Ti46Al-W

Alliage Ti48Al Ti46Al-W
Energie d'activation
(kJ.mol-1)

Tableau 7 : Energies d’activation obtenues pour les alliages Ti48Al et Ti46A1-W
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I11. Essais mécaniques sur la microstructure lamellaire

Nous abordons a présent le comportement mecanique des cing nuances avec une microstructure
lamellaire. En effet, comme nous I’avons précisé en introduction de ce chapitre, ce sont les
microstructures lamellaires qui présentent le meilleur compromis entre ductilité a température
ambiante et résistance mécanique a haute température. Ainsi, il semblait nécessaire au cours de
cette thése de s’intéresser a I’influence des éléments lourds et des éléments en insertion, sur le
comportement mécanique de ces microstructures lamellaires optimisées. Des essais en traction
et en fluage ont donc été réalisés sur I’ensemble des nuances élaborées, dans 1’optique de
comprendre le réle de chaque élément sur les propriétés mécaniques.

I11.1. Essais de traction a température ambiante

Les résultats des essais de traction sont présentés sur la figure 9 et les propriétés mécaniques
associées sont indiquées dans le tableau 8. Tout d’abord, en présence de molybdéne, on observe
une augmentation de la limite élastique de 50 MPa par rapport a celle de Ti48Al. Néanmoins,
ceci s’accompagne d’une trés 1égére diminution de ductilité. Les trois nuances contenant du
tungsténe présentent les limites d’élasticités les plus élevées. Ti46A1-W et Ti46Al-WSi ont une
limite élastique quasi-identique, qui est plus grande que celle de Ti48Al-Mo de 50 MPa. En ce
qui concerne Ti46Al-WC, une augmentation de 80 MPa par rapport aux deux autres nuances
au tungstene est observée. Les trois nuances au tungsténe rompent pratiguement a la méme
contrainte mais pour des allongements plastiques différents. L’alliage Ti46A1-WC a un
allongement plastique plus faible que Ti46Al-W et Ti46Al-WSi. Il est intéressant de noter que
Ti46Al-W et Ti46Al-WSi ont des courbes qui se superposent quasiment en tout point, avec une
ductilité trés légérement supérieure pour la nuance sans silicium.
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Figure 9 : Courbes des essais de traction a température ambiante sur les cinq nuances d’alliage
avec une microstructure lamellaire

Référence Alliage Oe 0,2% (MPa) Om (MPa) A (%)

AZ255 | Ti46AI-WSi m—

AZ167 Ti48Al-Mo 0 89

Tableau 8 : Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des essais de traction a température
ambiante sur les alliages de microstructure lamellaire.

I11.2. Essais de traction a haute température

Les résultats des essais de traction a 800°C ainsi que les propriétés mécaniques sont
respectivement indiqués sur la figure 10 et dans le tableau 9. L’essai sur la nuance contenant
du molybdéne n’a pas pu étre réalisé a cause d’une panne de la machine de traction. Les alliages
contenant du tungstene Ti46AI-W, Ti46AI-WC et Ti46AI-WSi présentent des limites
d’élasticité plus importantes que I’alliage binaire Ti48Al. Ainsi, les limites élastiques de
Ti46Al-W et Ti46Al-WSi sont a nouveau quasi-identiques, et supérieures d’environ 125 MPa
a celle de Ti48Al. L’alliage contenant du carbone présente a nouveau la meilleure limite
élastique, avec une valeur supérieure de 40 MPa a celles de Ti46AIl-W et Ti46Al-WSi. De plus,
cette nuance au carbone est celle qui présente la résistance maximale a la traction.
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Enfin, on peut une nouvelle fois remarquer que les alliages Ti46AIl-W et Ti46Al-WSi présentent
des comportements mécaniques tres proches.

800

e T4 8Al

\ e Ti4GAI-W

Ti46Al-WSi
e Ti46AI-WC

Contrainte vraie (MPa)

30 40 50 60
Allongement vrai (%)

Figure 10 : Courbes des essais de traction a 800°C sur les cing alliages lamellaires

Référence Alliage Oe 0,2% (MPa) om (MPa) A (%)

AZ255 Tid6Al-WSi 393 626 33,3

Tableau 9 : Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des cinq alliages de microstructure
lamellaire en traction a haute température

I11.3. Essais de fluage

Les essais de fluage ont été effectués a une température de 800°C, sous une contrainte de 200
MPa, jusqu’a la rupture des éprouvettes. L’ensemble des résultats sont donnés sur la figure 11
et dans le tableau 10. Dans ces conditions, 1’alliage Ti48Al a une faible durée de vie puisque
I’éprouvette rompt au bout de 19 heures de fluage. Cette durée de vie augmente avec 1’ajout de
molybdéne, pour atteindre 49 heures. Tout comme pour les essais de traction, les trois alliages
contenant du tungsténe ont la résistance la plus élevée des alliages testés. Néanmoins, on
observe ici un effet marqué des éléments en insertion puisque Ti46AI-WC et Ti46AI-WSi ont
respectivement des durées de vie supérieure de 93 heures et 84 heures a Ti46Al-W.
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Figure 11 : Courbes de fluage sur les cinq nuances d’alliage de microstructure lamellaire

Référence Alliage Vitesse secondaire (s*) Durée de vie (h)

AZ255 | TIA-WSi 1,24E-07 _

AZ164 TiAl-Mo 8,81E-07

Tableau 10: Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des cinq alliages de
microstructure lamellaire en fluage

1V. Discussion

Au cours de ce chapitre, nous avons étudié le comportement mécanique de nos cing nuances
d’alliage. L’effet plus particulier des éléments lourds a été étudi¢ dans des alliages de
microstructure gamma via des sollicitations en fluage, en traction et en compression. Ensuite,
des essais de fluage et de traction ont été entrepris sur I’ensemble des nuances avec une
microstructure lamellaire, afin d’observer 1’impact des ¢éléments d’alliage sur une
microstructure raffinée. A présent, nous allons proposer une interprétation des effets des
¢éléments d’alliages de 1’étude dans les deux microstructures.
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IV.1. Effet des éléments lourds dans une microstructure gamma

Au sein des alliages de microstructure gamma, les essais de fluage interrompus a 3% de
déformation plastique ont permis de déterminer une vitesse secondaire de 3.107 s dans
Ti48Al, 2,03.107 s dans Ti48Al-Mo et 1,3.107 s pour Ti46Al-W. Les éléments lourds
réduisent respectivement la vitesse secondaire d’un facteur 1,5 et 2,3 par rapport a Ti48Al. On
aurait donc un effet du tungsténe plus important que celui du molybdéne sur la tenue de TiAl.
Dans les conditions de nos essais de fluage, haute température et faible contrainte, la vitesse de
déformation des éprouvettes est faible et favoriserait une déformation a 1’aide du mécanisme
de montée des dislocations. Dans cette optique, pour améliorer la tenue de TiAl en fluage, les
deux eléments lourds doivent agir sur ce mecanisme, avec un effet plus marqué de la part du
tungsténe.

En traction, I’ajout du tungsténe améliore la tenue mécanique de TiAl. Les résultats obtenus
montrent en effet des limites élastiques supérieures dans Ti46Al-W comparé a Ti48Al sauf a
une température de 900°C ou les limites élastiques s’inversent et ou la nuance Ti48Al présente
une meilleure résistance. De facon classique, on observe une chute de la limite élastique dans
les deux alliages a partir de 700°C. Cette chute, plus importante dans Ti46Al-W, s’accélére a
partir de 800°C ce qui semble suggérer que 1’on aurait une transition fragile ductile des deux
alliages qui s’opére aux alentours de cette température. De la température ambiante a 700°C,
pour améliorer la tenue mécanique de 1’alliage, il est possible que le tungsténe agisse sur le
mécanisme de glissement des dislocations en diminuant leur mobilité par une augmentation de
la barriere de Peierls. Toujours dans cette gamme de température, et plus particulierement a
température ambiante, des travaux antérieurs [156] ont montré une forte influence de la taille
de grains sur la limite élastique dans un alliage TisgAls7CraNbz de microstructure gamma. Un
écart de 0.8 um sur la taille de grain, écart entre nos deux nuances, donne un écart de 200 MPa
sur la limite ¢élastique en faveur de I’échantillon avec une petite taille de grain. Ce qui est
cohérent avec 1’écart important de 300 MPa en faveur de Ti46Al-W. Ainsi I’écart observé de
limite élastique entre nos deux nuances peut étre en partie imputé a cet effet. Au-dela de 700°C,
nous interprétons la chute de limite d’élasticité par 1’activation du mécanisme de montée des
dislocations, comme proposé classiquement dans la bibliographie. F.Appel explique qu’a des
températures comprises entre 700°C et 800°C, la déformation d’un alliage lamellaire se produit
principalement dans la phase gamma. Elle s’effectue via des modes de glissements, identiques
a ceux observés a température ambiante, et par la montée de dislocations [20]. Cependant, la
chute plus forte observée dans Ti46Al-W, appelle une autre interprétation. Nous avons avancé
précédemment que lors du fluage, le tungsténe retarde la déformation en agissant sur le
mécanisme de montée. Bien que ’on puisse supposer une diminution de cet effet avec
I’augmentation de la température, la chute observée ne devrait pas étre aussi brutale. Une
interprétation est possible si I’on s’intéresse a la différence de taille de grain des deux nuances.
En effet, des mécanismes impliquant les joints de grains pourraient étre activés, comme le
mécanisme de Coble (déformation a haute température par transport de matiere dans les joints
de grains [75]), ou encore le glissement aux joints de grains. Ainsi, 1’alliage Ti46A1-W composé
de grains plus petits que Ti48Al, serait plus sensible a ce type de mécanisme, ce qui expliquerait
sa chute de résistance plus marquée avec 1’élévation de la température. Néanmoins, on ne peut
pas écarter que la chute brutale de la limite élastique dans Ti46Al-W, en comparaison de
Ti48Al, peut étre influencée par la différence de teneur en aluminium entre les deux nuances.
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Lors des essais de compression, I’ajout de tungstene apporte une amélioration des propriétés
puisque 1’on obtient des contraintes maximales plus importantes pour la nuance Ti46Al-W en
comparaison de Ti48Al, et ce, pour les trois températures d’essai et les trois vitesses de
déformation choisies. Ces essais nous ont permis de déterminer des valeurs d’exposant de
contrainte compris entre 4,9 et 6 pour la nuance Ti48Al et, entre 4 et 10 pour Ti46Al-W. I
apparait que les exposants de contrainte estimés sont plus grands dans la nuance au tungstene
sauf @ 900°C ou une inversion se produit, I’exposant de contrainte de Ti48Al étant alors plus
élevé que celui mesuré pour la nuance Ti46Al-W. On note également que pour les deux
nuances, la valeur de n diminue avec 1’augmentation de la température dans la gamme 800°C-
900°C. Cette diminution de n avec la température a déja été observée dans la bibliographie dans
les travaux de R.K Gupta et al. [157] ou la thése de Zofia Trzaska [51]. A partir de ces essais,
I’énergie d’activation des deux alliages a également été déterminée. Les valeurs estimées sont
d’environ 280 kJ.mol? pour Ti48Al et 480 kJ.mol? pour Ti46AI-W. Dans des travaux
antérieurs, Zofia Trzaska [51], a évaluée a 300 kJ.mol™ I’énergie d’activation d’un alliage GE
TisgAlssCraNb, présentant une microstructure proche de notre nuance Ti48Al, ce qui est
comparable a notre résultat. Notons toutefois que 1’énergie d’activation est légérement plus
faible dans I’alliage Ti48Al de notre étude que dans 1’alliage GE, probablement en raison de la
présence des éléments Nb et Cr en solution solide dans ce dernier cas. Pour discuter de la valeur
de I’énergie d’activation de Ti46Al-W, nous manquons ici de données bibliographiques comme
point de comparaison, mais nous retiendrons qu’elle est plus élevée que I’énergie de la nuance
Ti48Al. Les valeurs des exposants de contraintes obtenues étant toutes supérieures a 4, elles
indiquent que les deux alliages se déforment majoritairement via des mécanismes impliquant
le mouvement de dislocations par glissement et / ou par montée. Cependant, comme nous
obtenons des valeurs de plus en plus faibles avec 1’augmentation de la température, il est
probable que des mécanismes impliquant la diffusion soient de plus en plus actifs. L’inversion
des exposants de contraintes observée a 900°C pourrait suggérer des différences au niveau des
mécanismes de déformation entre les deux alliages, que 1’on pourrait attribuer a la présence de
tungsténe dans le matériau.

1V.2. Effet des éléments d’addition dans une microstructure lamellaire

Nous allons maintenant aborder la question de I’effet des différents éléments d’alliage dans une
microstructure lamellaire. Les essais de traction a température ambiante sur I’ensemble des
nuances montrent une ameélioration de la limite élastique pour les alliages contenant des
éléments lourds par rapport au binaire Ti48Al. De plus, Ti46Al-W présentera une ductilité
légerement plus importante que Ti48Al et Ti48Al-Mo alors qu’en regle générale, une
augmentation de la limite élastique s’accompagne d’une diminution de la ductilité du matériau.
Lors des essais a température ambiante, les eléments légers se sont aussi distingues par leurs
effets respectifs. Le carbone va grandement ameliorer la limite élastique de Ti46Al-W au prix
d’une réduction importante de la ductilité du matériau. De son c6té, la courbe Ti46Al-WSi se
superposant parfaitement a la courbe Ti46Al-W, le silicium ne montre pas d’effet particulier.
Lors des essais en traction a 800°C, le tungstene apporte une grande ameélioration de la limite
d’¢élasticité comparé a ’alliage binaire. Les €léments légers vont avoir le méme type d’effet
qu’a température ambiante. Ainsi, la courbe Ti46AI-WSi se superposant a nouveau a la courbe
Ti46Al-W, nous ne notons pas d’effet particulier du silicium. En revanche, 1’alliage contenant
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du carbone offre la meilleure limite élastique. Comme abordée dans la bibliographie, la
déformation de TiAl s’effectue principalement dans la phase y et beaucoup moins dans la phase
a2 [20]. Nous avons vu dans la partie sur la microstructure gamma que le tungstene améliore
plus efficacement la tenue mécanique de la phase. Il semble donc normal que, dans le cas des
microstructures lamellaires a température ambiante, Ti46AIl-W présente également de
meilleures propriétés que Ti48Al-Mo. Au sujet de I’effet du carbone qui améliore grandement
la limite élastique au détriment de la ductilité, en accord avec la bibliographie, cet effet peut
étre di au fait que le carbone stabilise la phase o [135, 136], ce qui induirait une fraction de
phase a2 plus élevée dans Ti46AI-WC. Ceci rendrait le matériau plus résistant, mais également
plus fragile, ce qui est effectivement observé. La traction étant un essai mécanique impliquant
une déformation rapide du matériau, le glissement des dislocations est alors le mécanisme
privilégié. Ainsi, I’absence d’un effet du silicium, lors de ces essais, indique qu’il n’agit pas sur
ce type de mécanisme.

En fluage sur ces microstructures lamellaires, les éléments lourds ont un effet notable sur la
tenue mécanique, puisque les alliages contenant du tungstene et du molybdene présentent une
durée de vie plus élevée que I’alliage Ti48Al, toujours avec un effet plus marqué dans 1’alliage
au tungstene. Il est intéressant ici de faire une rapide comparaison avec la microstructure
gamma. En effet, dans ce cas, des réductions de vitesses de fluage secondaire d’un facteur 1,5
dans Ti48Al-Mo et 2,3 dans Ti46Al-W étaient observées. En revanche, pour les alliages
lamellaires, la réduction de vitesse de fluage secondaire atteint des facteurs de I’ordre de 10 —
20 fois. Par ailleurs, les deux éléments légers ont un rdle important puisque leur ajout améliore
de facon importante la durée de vie des alliages en comparaison de Ti46Al-W et ce, dans des
proportions équivalentes. Néanmoins, on peut noter que 1’effet du carbone est Iégerement
supérieur a celui du silicium. D’aprés la bibliographie, le comportement mécanique d’un
matériau lamellaire va en partie dépendre de la transmission de la déformation au niveau des
interfaces lamellaires [116,117] et on aurait une ségrégation des éléments lourds a ces mémes
interfaces [120, 128-129]. Ces deux facteurs réunis pourraient expliquer 1’effet plus fort des
éléments lourds dans la microstructure lamellaire par rapport a la microstructure gamma. En
effet, une ségrégation des éléments lourds au niveau des interfaces y/y et y/o2 pourrait réduire
la mobilité des dislocations a ces interfaces, et la microstructure lamellaire contenant beaucoup
plus d’interfaces que la microstructure gamma, la déformation se propagerait beaucoup plus
difficilement, amenant les différences de facteurs entre les deux microstructures. Pour le cas du
silicium, il est intéressant de noter que pour de hautes vitesses de déformation, qui doivent
plutot impliquer des mécanismes de glissement, on n’observe pas d’effet, alors que pour des
vitesses de déformation plus faibles, impliquant plutét des mécanismes de diffusion, on a un
effet fort beaucoup plus marqué. D’aprés la bibliographie, la formation de siliciures au niveau
des interfaces lamellaires est susceptible de réduire la mobilité des dislocations [134], ce qui
pourrait augmenter la résistance du matériau en fluage.
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V. Conclusion

Les essais mécaniques réalisés sur la microstructure gamma ont mis en évidence que le
tungstene améliore les propriétés mécaniques de TiAl. De la température ambiante a 700°C, le
tungstene agit en renforcant la solution solide. Pour des températures plus élevées, le tungsténe
agit sur des mecanismes impliquant un phénomene de diffusion, cette idée étant confortee par
I’énergie d’activation de Ti46A1-W qui est plus grande de 200 kJ.mol que celle de Ti48Al. Le
comportement en fluage de Ti48Al-Mo montre que le molybdene agit de la méme maniére que
le tungstene sur la tenue mécanique mais dans une proportion moins importante.

La limite élastique ainsi que les exposants de contraintes de Ti46Al-W et de Ti48Al diminuent
avec ’augmentation de la température et ce, de facon plus importante dans Ti46A1-W. Cette
chute plus drastique indique qu’il peut y avoir d’autres mécanismes de déformation qui entrent
en jeu, impliquant la diffusion aux joints de grains, comme le mécanisme de Coble, ou le
glissement aux joints de grains.

Au cours des deux chapitres suivants, nous allons étudier plus en détail le réle du tungsténe
dans I’amélioration des propriétés mécaniques a I’aide d’investigations MET sur des
éprouvettes plastiqguement déformées en fluage a 800°C. Nous ferons un bilan des mécanismes
mis en jeu et de leur cinétique dans Ti48Al et Ti46Al-W pour essayer de mieux comprendre
comment le tungstene améliore la tenue mécanique.

Des essais sur les cinq nuances d’alliage avec une microstructure lamellaire, il ressort que les
éléments lourds ont un effet plus marqué que dans la microstructure gamma, toujours avec un
effet plus fort du tungsténe. Les éléments légers ont des effets différents puisque le carbone
induit une amélioration des propriétés dans chaque essai alors qu’une amélioration des
propriétés par le silicium n’est pas observée sauf dans le cas du fluage. De facon générale, la
nuance Ti46AI-WC conduit aux meilleures propriétés dans les différents essais. En vue d’une
application a échelle industrielle, a haute température, ¢’est donc cette nuance qui a le plus fort
potentiel d’utilisation.
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Introduction

l. Introduction

Notre objectif est d’identifier les mécanismes de déformation en fluage a 800°C sous 36 MPa
dans le cas le plus simple, c’est-a-dire dans un alliage binaire modéle ne contenant aucun
¢lément d’addition. C’est dans cet objectif qu’avait été élaboré 1’alliage Ti48Al, ne contenant
que du titane et de 1’aluminium, si I’on ne tient pas compte de 1’ajout de bore, insoluble dans la
matrice et qui précipite sous forme de borures.

Nous avons donc, tout d’abord, déterminé les mécanismes de déformation en fluage. Pour cela,
nous nous sommes appuy¢s sur 1’identification des dislocations par MET post mortem, et nous
avons mis en ceuvre I’analyse des plans d’habitat par des expériences d’inclinaison du porte
objet. Nous avons également utilisé la MET in situ en chauffage et en traction plus chauffage,
approche pour laquelle le CEMES développe une expertise reconnue. L’objectif étant de
déterminer les cinétiques des mécanismes apres les avoir identifiés. Ces études serviront de
référence quand des comparaisons seront effectuées avec 1’alliage contenant du tungsténe en
solution solide dans la phase y de Ti46Al-W, pour déterminer d’éventuelles transitions de
mécanismes, ou de modifications de la cinétique de ces mécanismes, induites par le tungsténe.
Au cours de ce travail, une famille de dislocation de type a [001], présentant une morphologie
particulierement complexe, a également été identifiée. Cela nous a conduit a mettre en ceuvre
une approche d’imagerie en 3 dimensions par tomographie électronique, en cours de
développement au CEMES.

I1. Etude des mécanismes de déformation de I’alliage binaire Ti48Al

L’¢tude des mécanismes de déformation dans 1’alliage binaire Ti48Al s’articule autour
d’expérimentations d’inclinaison du porte-objet, dont un exemple détaillé de chaque
mécanisme sera présenté. De méme, deux exemples d’investigations in Situ réalisees a des
températures comprises entre 700°C et 800°C seront montrés. La présentation des
investigations par tomographie électronique fera 1’objet d’une sous partie propre. Enfin,
I’ensemble des résultats obtenus seront résumés dans un tableau récapitulatif.

Rappelons que les méthodes d’orientation des grains cristallins a 1’aide de clichés de diffraction,
d’indexation des dislocations par les criteres d’extinction, ainsi que la détermination des plans
d’habitat par inclinaison du porte-objet, ont été présentées dans le chapitre II.

I1.1. Investigations post mortem

I1.1.a. Mécanisme de glissement

Nous montrons sur la figure 1, un exemple de détermination du mécanisme de glissement avec
la méthode qui consiste a mettre le plan d’habitat des dislocations debout, ce qui conduit a
I’observation d’un segment rectiligne (voir chapitre II). L extinction préalable de la dislocation
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étudiée ici, notée A et indiquée par une fleche blanche, nous indique qu’il s’agit d’une
dislocation de vecteur de Burgers de type b= g [110], reporté par un point vert sur la projection

stéréographique (figure 1.e). Les micrographies a-d montrent 1’évolution de la ligne de la
dislocation pour des angles d’inclinaisons allant de -29° a 37°. Pour un angle de 37°, la ligne
de dislocation est vue comme un segment rectiligne ce qui indique que le plan d’habitat est vu
debout pour cet angle d’inclinaison. Son orientation est indiquée par la ligne en pointillés rouge
sur la micrographie d, et est reportée sur la projection stéréographique inclinée de 37°. Dans ce
cas, on voit sur la projection stéréographique que la ligne représentant le plan d’habitat passe
par le vecteur de Burgers ce qui signifie que le vecteur Burgers est contenu dans le plan
d’habitat, ce qui montre un mécanisme de glissement.

Une autre expérience d’inclinaison du porte objet (non montrée ici), réalisée sur une boucle
présente dans le méme grain cristallin que précédemment a de nouveau mis en évidence un
mécanisme de glissement. Le vecteur de Burgers de cette boucle était, comme précédemment,

de type b= g [110], la boucle de dislocation appartenant ainsi a la méme famille que celle de

la figure 1. De méme, le plan d’habitat a été obtenu en disposant le plan de la boucle debout.

116



Etude des mécanismes de déformation de I’alliage binaire Ti48Al

e) Projection stéréographique pour T = +37°

Figure 1 : a-d) Micrographies MET d'une boucle de dislocation marquée A, pour différentes
inclinaisons du porte échantillon. Dans la micrographie d), le plan d’habitat de la dislocation
est vu debout. e) Projection stéréographique de I'échantillon incliné de 37°, montrant le plan

d’habitat des dislocations (ligne rouge) contenant le vecteur de Burgers b= g [110] (point vert),
ce qui indique un mécanisme de glissement.
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La détermination du plan d’habitat permet le calcul du facteur de Schmid S, selon la relation :
S = cos(?,l—)))cos(f,ﬁ)

avec b : vecteur de Burgers, t: vecteur paralléle a 1’axe de traction, et @ : normale au plan
d’habitat de la dislocation. Les valeurs obtenues dans les plans de glissement et de montée
possibles, ainsi que dans le plan d’habitat déterminé expérimentalement dans les deux exemples
obtenus dans le méme grain cristallin que celui donné figure 1, sont données tableau 1. On
constate ainsi que les valeurs de S obtenues dans le plan d’habitat expérimental, 0,34-0,42, est
proche de la valeur dans le plan (111), 0,37. Néanmoins, la valeur dans le plan de montée pure
(110), égale & 0,7, est sensiblement supérieure. Notons que, dans le cas de la montée, le facteur
de Schmid peut prendre des valeurs entre 0 et 1, alors que pour le glissement, les valeurs
possibles sont entre 0 et 0,5.

Mécanisme observé : glissement

b=a/2[110] Plans de glissement Plan de montée
Zone analysée (111) (111) Plan d'habitat (110)
Figure 1 0,13 0,37 0,42 0,7

Non-montrée
(Grain cristallin identique a celui 0,13 0,37 0,34 0,7
de la figure 1)

Tableau 1 : Valeurs du facteur de Schmid S pour les plans de glissement (de type {111}) et de
montée pure (110), compatibles avec le vecteur de Burgers [110], ainsi que pour le plan
d’habitat expérimental déterminé par inclinaison du porte-objet.

11.1.b. Mécanisme de montée

Le mécanisme de montée a été mis en évidence dans deux exemples, mais un seul sera analysé
en détail ici. Il s’agit d’un cas particulier, car lorsque nous avons employé la méthode des
largeurs projetées, décrite dans le chapitre 11, la boucle de dislocation a directement été mise
debout. Ceci nous a permis de vérifier que la méthode de mesure des largeurs projetées permet
bien de déterminer I’angle d’inclinaison pour lequel le plan de boucle est vu debout. Ainsi, sur
les micrographies a-d de la figure 2, on peut voir I’évolution de la ligne de la dislocation pour
des angles compris entre -45° et 28°. Pour une inclinaison de -45°, on observe une légére
extension de la projection de la ligne vers la droite. Ensuite, la projection de la ligne est vue
parfaitement rectiligne a -40°, puis s’étend progressivement vers la gauche pour des
inclinaisons allant vers des valeurs positives. Le plan d’habitat de la dislocation est donc vu
debout pour un angle de -40°. On peut confronter cette valeur a la méthode des largeurs
projetées. Le graphique de la micrographie e montre la largeur projetée w en fonction de I’angle
d’inclinaison. Chaque point bleu représente une largeur projetée mesurée expérimentalement et
la courbe rouge est le fit de ces points experimentaux. On voit ici que la méthode est fiable car
on retrouve facilement une évolution de la largeur projetée décrite par 1’équation :
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w = Wo*cos(T+To) et la courbe montre explicitement que le plan d’habitat est vu debout pour
un angle de -40° quand w est égal a 0. Le plan d’habitat ainsi déterminé ne contient pas le

vecteur de Burgers b= % [110], et il est différent également du plan de montée pure (110). Le
mécanisme de déplacement correspond alors a de la montée mixte.
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Figure 2 : a-d) Micrographies MET d'une boucle de dislocation, pour différentes inclinaisons
du porte échantillon. e) Graphique de la largeur projetée w en fonction de I'angle d'inclinaison
du porte-échantillon T, montrant que w = 0 (plan d'habitat vu debout) pour T = -40°, ce qui est
également visible dans la micrographie b). f) Projection stéréographique de I'échantillon incliné
de -40°, montrant que le plan d'habitat des dislocations (ligne rouge) ne contient pas le vecteur

de Burgers b= g [110] (point vert), ce qui indique un mécanisme de montée.
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Un autre exemple, non détaillé ici, a permis de déterminer, dans un autre échantillon une
dislocation de la famille b = % [110] se déplacant par montée mixte.

Comme précédemment, les facteurs de Schmid dans les plans de glissement et de montée pure
compatibles avec le vecteur de Burgers, ainsi que dans le plan d’habitat expérimental, ont €té
calculés pour les deux expériences précedentes. Notons que, le vecteur de Burgers ayant été

dans les deux cas indexé de maniére identique (b = % [110]), les plans de glissement, (111) et

(111), ainsi que le plan de montée pure, (110), sont également similaires. Les valeurs obtenues
sont reportées dans le tableau 2. Les valeurs pour la montée mixte dans le plan d’habitat
expérimental sont ainsi de 0,3 et 0,5. Elles sont assez proches des valeurs calculées pour le
déplacement dans le plan de montée pure (110), 0,45, ainsi que dans le plan de glissement (111),
0,49.

Mécanisme observée : montée mixte

B=a/2[110] Plans de glissement Plans de montée
Zone analysée (111 (111 (110) Plan d'habitat
Figure 2 0,09 0,49 0,45 0,5
Non-montrée 0,35 0,49 0,43 0,3

Tableau 2 : Valeurs du facteur de Schmid S pour les plans de glissement (de type {111}) et de
montée pure (110), compatibles avec le vecteur de Burgers [110], ainsi que pour le plan
d’habitat expérimental déterminé par inclinaison du porte objet.

11.2. Investigations par MET in situ

Dans cette étude, nous avons mis en ceuvre les techniques de MET in situ a hautes températures,
pour avoir acces a la cinétique des dislocations. Nous avons tout d’abord effectué des
investigations par chauffage in situ, dans lesquelles le mouvement des dislocations se produit
sous I’effet des contraintes d’origine thermique générées dans la lame mince. Une originalité
de notre travail a été de coupler les mesures de vitesses des dislocations avec la détermination
des mécanismes associés (glissement, montée), a 1’aide d’expériences d’inclinaison du porte-
objet analogues a celles décrites précédemment. Ce type de démarche n’a en effet pas été mis
en ceuvre, a notre connaissance, dans le cas d’investigations par MET in situ a hautes
températures. Par ailleurs, nous avons mis en place une méthodologie délicate d’essais de
traction a chaud in situ, pour mettre en évidence les mécanismes déclenchés sous de plus fortes
contraintes.

I1.2.a. Investigations par MET in situ avec chauffage

La figure 3 montre les observations effectuées lors d’une expérience & 770°C dont la durée
totale était de 90 s. Extraites de la zone encadrée sur la figure 3.a, les figures 3.b-c présentent
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deux images d’une séquence vidéo acquise sur la partie droite d’un grain cristallin, montrant
les positions successives, a to et to + 51 secondes, d’une dislocation au mouvement continu,
marquée A, par rapport & un élément de repére indiqué par une fléche. A partir d’une distance
mesurée de 59 nm sur laquelle les dislocations se sont déplacées, une vitesse de 1,2 nm.s™ est
obtenue. Notons que les distances mesurées sont des projections sur le plan d’observation des
véritables distances parcourues par les dislocations. Le plan d’habitat des dislocations ayant été
déterminé (voir ci-dessous), des corrections géométriques ont été appliquées pour obtenir les
distances réelles, en utilisant I’inclinaison connue du plan d’habitat par rapport au plan d’image,
et en tenant compte de I’angle d’inclinaison auquel les images ont été acquises. Les figures 3.d-
e montrent la partie gauche du méme grain cristallin, avant et aprés le chauffage. De
nombreuses dislocations se sont déplacées, comme le montrent les traces de glissement visibles
sur la figure 3.e. La dislocation marquée B ayant parcourue une distance de 400 nm lors de
I’essai, une vitesse de 4.4 nm.s™ est ainsi mesurée.

t =90s 770°C

/

d=400 +11 nm B
o

Figure 3 : a) Vue générale de la partie droite d’un grain cristallin. b-c) Micrographies extraites
d’une séquence vidéo at =tpett =tg + 51 s, correspondant a la zone délimitée sur a), montrant
les positions de la dislocation marquée A par rapport a un élément indiqué par une fleche. d-e)
Micrographies de la partie gauche du méme grain cristallin avant et aprés 1’expérimentation in
situ, montrant le déplacement d’une dislocation marquée B.

En raison du mouvement des dislocations, des traces de glissement paralléles sont laissées sur
les deux surfaces de la feuille mince. Par consequent, en mesurant I’évolution de la largeur
projetée entre ces deux traces dans une expérience d’inclinaison du porte objet, le plan d’habitat
des dislocations peut étre déduit, par analogie avec les expériences présentées précédemment.
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Ceci est illustré dans la figure 4, ou les traces de glissement ont été alignées avec I’axe
d’inclinaison du microscope apres les expériences in situ. La figure 4.e montre que le plan défini
par les traces de glissement paralléles est vu debout pour un angle d’inclinaison de -35°, et la
figure 4.f montre que ce plan contient le vecteur de Burgers des dislocations, ce qui correspond
donc & un mécanisme de glissement.

f) Projection stéréographique
pour T =-35°
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Figure 4 : a-d) Micrographies MET acquises apres I’expérience in-situ présentée sur la figure
3. Les traces de glissement laissées sur les surfaces de la feuille mince par la dislocation
marquée A, ont été orientées parallélement a I’axe d’inclinaison du porte-échantillon. e)
Evolution de la largeur projetée w des traces de glissement en fonction de I’angle d’inclinaison
T. f) Projection stéréographique pour T = -35°, montrant que le plan d’habitat (ligne rouge)
contient le vecteur de Burgers b= % [110] (point vert), ce qui correspond donc a un mécanisme

de glissement.
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La figure 5 montre des images extraites d’une autre séquence vidéo, acquise lors d’une
expérience de chauffage in situ & 790°C. Les figures 5.a-b montrent deux dislocations marquées
A et B, dont les positions par rapport aux éléments marqués 1, 2 et 3, ont été déterminées a to
et to + 185 s. La figure 5.c montre une superposition des micrographies 5.a, pour laquelle les
dislocations sont vues en noir, et 5.b, dans laquelle elles sont vues en blanc. Ceci permet de
montrer que les deux dislocations A et B se sont déplacé sur 92 nm et 190 nm pendant 185 s,
soit des vitesses de 0.5 nm.s? et 1 nm.s?, respectivement. Enfin, la mesure des largeurs
projetées, figure 6, nous montre que le vecteur de Burgers de ces dislocations n’est pas contenu
dans le plan d’habitat, ce qui démontre un mécanisme de montée mixte. Dans ce cas, les
dislocations présentant une morphologie en forme approximative de V, nous avons mis un
segment de dislocation paralléle a I’axe d’inclinaison et nous avons mesur¢ la largeur de I’autre
segment de dislocation en fonction de I’angle d’inclinaison.

t=t,+185s 790°C

Figure 5 : a-b) Micrographies extraites d’une séquence vidéo at=to et t = to + 185 s, montrant
les positions de deux dislocations, marquées A et B, par rapport aux éléments marqués 1, 2 et
3. ¢) Superposition des micrographies a), avec les dislocations en noir, et b) les dislocations
apparaissent en blanc.
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Figure 6: a-d) Micrographies MET sur la méme zone que la figure 5, acquises apres
I’expérience in situ. Un segment des dislocations a été mis paralléle a I’axe d’inclinaison pour
mesurer la largeur de I’autre segment de dislocation. €) Evolution de la largeur projetée w du
segment de dislocation en fonction de I’angle d’inclinaison T. f) Projection stéréographique
pour T = 80°, montrant que le plan d’habitat (ligne rouge) ne contient pas le vecteur de Burgers

b= % [110] (point vert), ce qui correspond a un mécanisme de montée des dislocations.
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11.2.b. Investigations in situ avec traction a chaud

Les principaux résultats obtenus a 800°C avec la technique de traction a chaud sont illustrés par
les figures 7 et 8 ci-dessous. La figure 7 présente la propagation d’une macle au sein d’un grain
vy sur un intervalle de temps de 20 secondes. Indiquée par une fléche blanche, la macle trouve
sa source au niveau d’un joint de grain, et on peut voir une alternance caractéristique de bandes
blanches et noires, paralléles a la direction de propagation. La premiére dislocation partielle de
Shockley, marquée A, va parcourir une distance de 290 nm au cours de I’intervalle de temps de
20 secondes et est suivie de plusieurs autres dislocations partielles.

Figure 7 : a-b) Micrographies extraites d’une séquence vidéo a to et to + 20 secondes ou I’on
observe la propagation d’une macle, dont la premiere dislocation partielle de Shockley est
marquee A.

Les micrographies a-d de la figure 8 montrent un exemple du mécanisme de vieillissement
dynamique a 800°C. Il a été obtenu lors d’une séquence courte de 7 secondes. Tout d’abord un
mouvement brusque des dislocations a lieu entre les temps to et to+1s. Si I’on regarde au niveau
du repere marqué 1 sur les figures 8.a et 8.b, on constate I’apparition brusque de dislocations.
Ce mouvement soudain est suivi de glissement visqueux, comme observé sur les micrographies
8.b-d, avec les dislocations marquées A et B se déeplacant par rapport aux reperes 1 et 2.
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Figure 8 : a-d) Micrographies extraites d’une séquence vidéo a to, to + 1S, to + 3s et to + 7s, lors
d’un essai de déformation et chauffage a 800°C, montrant un mécanisme de vieillissement
dynamique. L’ apparition soudaine de dislocations repérées par la fleche B a proximité du repére
1 sur la vue a) montre le mouvement brusque de ces dislocations. Les vues b) a d) montrent
ensuite le déplacement progressif des dislocations repérées par les fleches A et B par rapport
aux reperes 1 et 2, ce qui s’apparente a un mouvement par glissement visqueux.

11.3. Expérience de tomographie sur une dislocation de type a [001]

Au cours des investigations MET post mortem dans 1’alliage Ti48Al, nous avons mis en
évidence la présence de dislocations a [001] au sein de I’alliage. Ces dislocations restent

cependant beaucoup moins observées que les dislocations ordinaires g <110> de glissement ou

de montée mixte. Nous avons néanmoins identifié ce type particulier de dislocations, rarement
observées dans la phase y de TiAl, en mettant notamment en ceuvre le critére d’extinction en
contraste résiduel.

Il est toutefois apparu que la morphologie de ces dislocations était parfois particulierement
complexe, ce qui aurait rendu tres difficile, sinon impossible, leur détermination par la
technique d’inclinaison du porte-objet utilisée précédemment dans notre travail. C’est la raison
qui nous a conduit a utiliser une méthodologie de reconstruction en 3 dimensions par
tomographie électronique. Cette approche est en effet en cours de développement au CEMES,
en collaboration avec D. Ferry du CINAM de Marseille, qui nous a formé aux techniques de
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tomographie électronique, méthodologie que nous avons adaptée au cas particulier des
dislocations. Cette méthodologie s’inspire des travaux sur la reconstruction en 3 dimensions de
structures de dislocations par tomographie électronique développés notamment par 'UMET a
Lille [158, 159]. Néanmoins, notre approche présente la particularité de mettre en ceuvre des
techniques poussées d’alignement des images issues des sciences de la vie, ce qui permet un
alignement tres précis des images, méme dans des conditions de faible rapport signal sur bruit,
comme c’est le cas quand les dislocations sont observées en contraste résiduel.

11.3.a. Indexation de dislocations de type a [001] en contraste résiduel

Dans plusieurs grains cristallins ont été observées des dislocations présentant une morphologie
particuliére, caractérisées par de longs segments rectilignes et dont un exemple est présenté
figure 9. Lors de I’indexation de ces dislocations, il subsistait toujours un contraste sur certains
segments, dans les conditions conduisant a 1I’extinction des dislocations ordinaires, par exemple
g=(110] ou g=[001]. Par analogie avec une étude précédente [108], nous avons fait
I’hypothése que ces dislocations étaient en réalit¢ de vecteur de Burgers b=a [001]
(dislocations dites de type C) et qu’elles présentaient un caractére coin marqué. Du fait de ce
caractére coin prédominant, certains segments de la dislocation ne sont plus éteints dans les
conditions g b= 0, et apparaissent alors en contraste résiduel. Pour que I’extinction des
segments en question soit totale, il est nécessaire qu'une deuxieéme condition soit remplie :

g-(bat)=0 L)

u étant le vecteur directeur d’un segment de dislocation. Ainsi, quand g est colinéaire a u, les
segments de dislocations correspondants sont éteints. Inversement, quand g fait un angle
quelconque avec U, les segments de dislocation correspondants apparaissent en contraste
résiduel.

Sur la figure 9.a, on observe ainsi des dislocations marquées A et B en contraste résiduel pour
g = [010], car g n’est pas colinéaire a U. Sur les figures 9.b-c, les différents segments de vecteur
directeur U qui composent ces dislocations, paralléles a [110] et [110] vont étre éteints quand
on utilise les vecteurs de diffraction [110] (figure 9.b) et [110] (figure 9.c). Ces observations
confirment donc la condition d’extinction des segments en contraste résiduel données par la
relation (1), ce qui démontre le caractére coin de ces segments, comme nous en avions émis
I’hypothese.
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Figure 9 : a-c) Micrographies de la dislocation de type a [001] en contraste résiduel pour
différents vecteurs de diffraction. d) Projection stéréographique du grain a plat.

11.3.b. Méthodologie de reconstruction en 3D par tomographie électronique

Comme précisé précédemment, une méthodologie de reconstruction 3D par tomographie
électronique a été mise en ceuvre pour imager ces dislocations particuliéres. Elle consiste tout
d’abord en I’acquisition d’une série d’images tiltées, puis en la reconstruction en 3 dimensions
de cette série a 1’aide d’algorithmes d’alignement des images et de reconstruction
tomographique. Nous présentons succinctement ci-dessous ces différentes étapes.
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- Acquisition d’une série d’images tiltées :

Pour reconstruire une image en 3D par tomographie, le principe est de réaliser au MET une
série d’image tiltées sur une amplitude angulaire élevée (de -60° a +60° typiquement). Or, dans
le cas géneral, les dislocations ne seront pas en contraste sur ’ensemble de cette amplitude
angulaire. Au contraire, elles ne seront visibles que pour quelques inclinaisons du porte-objet,
pour lesquelles un vecteur diffraction g est horizontal. Ainsi, pour pouvoir effectuer une série
tiltée en gardant les dislocations en contraste, la méthode consiste a placer parall¢le a ’axe de
tilt un vecteur diffraction g, pour lequel les dislocations sont en contraste. Ceci est réalisé en
orientant préalablement la zone étudiée (figure 10, & gauche), puis en sélectionnant un vecteur
diffraction proche de 1’horizontale (g = [010] dans le cas présent). Le porte-objet est alors sorti
du microscope, et la lame mince est tournée manuellement pour positionner ce vecteur
diffraction parallélement a I’axe de tilt du microscope (figure 10, a droite). Comme il est trés
rare qu’il y ait un vecteur g adéquat qui soit strictement horizontal, la compensation angulaire
est réalisée par le deuxiéme tilt d’un porte-objet double tilt. Mais il faut que cette compensation
n’excede pas 10-15°, pour que la course du 2° tilt soit suffisante. Ainsi, dans cette position, pour
tous les angles d’inclinaison du microscope, les dislocations seront vues en contraste, ce qui
permettra de réaliser la série d’images tiltées.
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Figure 10 : Projection stéréographique du grain y contenant les dislocations de type C avant et
apreés rotation de ’échantillon. Le vecteur de diffraction [010] utilisé pour I’expérimentation de
tomographie est indiqué par une fleche rouge

Pour notre observation, nous avons effectué la prise de micrographies en champ sombre tous
les degrés, entre -54° et +40° de tilt (des valeurs plus élevées n’ont pas pu étre atteinte en raison
d’un phénoméne d’ombrage par le porte objet). Ceci a conduit a retenir 84 micrographies. Les
images acquises a proximité d’axes de zone ont été éliminées en raison de fortes pertes de
contraste. Lors des acquisitions, nous avons veillé a ce que la zone reste bien centrée autour de
I’axe de tilt du microscope. Ici, nous avons choisi un point d’émergence indiqué par la fleche
blanche comme point de repére. La figure 11 donne trois exemples de micrographies prises au
cours de I’expérimentation avec 1’axe de tilt représenté en pointillés blancs.
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Figure 11 : Micrographies en champ sombre du grain contenant la dislocation de type C pour
différentes valeurs d’inclinaison. Les micrographies sont centrées autour de I’axe de tilt disposé
au niveau d’un point d’émergence indiqué par la fleche blanche.

- Alignement des images, et reconstruction en 3D :

Le traitement commence par I’homogénéisation du contraste et de la brillance des différentes
micrographies par 1’application d’un filtre passe haut. Un exemple est donné sur la figure 12.
Sur la colonne de gauche, deux micrographies MET sont disposeées, et dans la colonne de droite,
on peut voir ces mémes micrographies apres ’application du filtre. Les micrographies ont a
présent un fond uniforme sombre et les dislocations apparaissent avec un contraste plus clair.
Ce type de filtrage permet de mieux faire ressortir les lignes de dislocations, ce qui facilite
grandement les procédures de définition de points de reperes pour I’alignement des images,
comme détaillé par la suite.
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Micrographies MET Micrographies traitées

Figure 12 : Exemple de résultat de 1’application d’un filtre passe haut sur deux micrographies
de la figure 11.

Une fois homogénéisées, les micrographies de la série tiltée doivent étre alignées entre elles,
pour compenser les décalages en translation et en rotation provenant de la dérive de la platine
goniométrique du microscope. Les techniques classiques de corrélation d’image n’étant pas
adaptées, I’alignement des images est souvent réalisé manuellement [158]. Ici, nous avons mis
en ceuvre une approche d’alignement particuliérement robuste, développée dans les sciences de
la vie, basée sur la génération de points de repéres (« landmarks ») dans I’ensemble de la série
tiltée [160, 161]. Cette méthodologie est implémentée dans le plugin TomoJ du logiciel ImageJ.

Cette approche suit une procédure itérative, consistant a générer des points de repére dans
chaque micrographie, correspondant a des points particuliers comme des pic d’intensité
lumineuse ou encore des singularités géométriques. Ces points de repéres sont ensuite
progressivement alignés les uns avec les autres, par corrélation croisée, micrographie apres
micrographie, en considérant que les chaines correspondant a un point de repére particulier
dessinent dans 1’espace un arc de cercle centré sur I’axe de tilt du porte-objet. Ainsi, une fois
un premier alignement effectué, de nouveaux points de repére sont générés. L’alignement des
images ayant ¢t¢ amélioré, les chaines de points de repere s’allongent dans la série tiltée. La
procédure implique donc de 10 a 20 itérations, ce qui nécessite plusieurs heures voire plusieurs
jours.
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Aprées I’alignement des micrographies, qui doit étre particuliérement soigné, la série tiltée est
reconstruite a I’aide d’un algorithme de type OS-SART [162]. Le volume reconstruit est alors
débruité a I’aide d’un algorithme de type NLMD (non-local means denoising) [163,164], et
visualisé a 1’aide du logiciel libre Tomviz [165].

11.3.c. Résultats

La figure 13 présente la reconstruction de la zone de la dislocation de type C vue sous différents
angles. Comme on peut le constater, la morphologie de cette dislocation est hélicoidale, donc
assez complexe. Par la suite, nous avons cherché a identifier les directions des différents
segments de la dislocation, pour déterminer les plans d’habitat de ces segments, et en déduire
ainsi les mécanismes de déplacement associés.

Figure 13 : Reconstruction 3D de la dislocation de type C et de son environnement, vue sous
différents angles, avec le logiciel Tomviz
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Dans I’exemple de la figure 14, nous avons cherché a déterminer la direction du segment
indiqué par la fleche. Pour commencer, nous avons effectué une rotation de la reconstruction
jusqu’a ce que le segment choisi apparaisse parallélement a 1’axe de rotation du microscope ce
qui correspond & un angle de tilt de -77° (figure 14.b). Ceci permet de repérer avec précision le
plan contenant a la fois ce segment et I’axe de tilt du porte objet, en visualisant ce plan en
position verticale. On cherche ensuite I’angle d’inclinaison du microscope pour lequel le méme
segment se trouve en position horizontale (parallélement au plan de 1I’image), afin de reporter
son podle dans la projection stéréographique. Pour cela, on part de la position précédente, et on
effectue une rotation de 90° de la reconstruction, qui est vue cette fois ci sous un angle
d’inclinaison de -77°+90° = +13° (figure 14.c). Enfin, dans cette configuration a plat, on reporte
I’angle entre une droite horizontale et la direction du segment de dislocation sur la projection
stéréographique (figure 14.d), tiltée de -13°. De cette maniere, on détermine le pole de ce
segment sur la projection stéréographique, qui se trouve étre proche d’une direction [110].

d) Projection stéréographique
pour T =+13°

Figure 14 : a) Vue de la reconstruction pour un angle de 0°, la fléche blanche indique le segment
de dislocation dont on cherche la direction. b) Vue de la reconstruction pour un angle de -77°,
quand le plan contenant le segment, indiqué par la fleche, et 1’axe de tilt (vertical), est vu en
position debout. ¢) Reconstruction vue sous un angle de +13°, quand le plan contenant le
segment et ’axe de tilt est contenu dans le plan de la feuille. L angle que fait le segment avec
I’horizontale est indiqué en rouge. d) Projection stéréographique du grain pour un angle de
+13°. L’angle de la micrographie c) est reporté en rouge. Le pole de la direction obtenue, proche
de [110], est indiqué en rouge.
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En employant la méme procédure sur les différents segments de la ligne de dislocation, on
arrive aux résultats présentés sur la figure 15. Ainsi, les segments [221] et [110] définissent par
exemple un plan (114), qui ne contient pas le vecteur de Burgers a [001]. Ces deux segments
se sont donc développés dans le plan (114) par un mécanisme de montée mixte. On peut de la
méme maniére démontrer que les autres segments de la dislocation identifiés, [110], [101] et
[221], se sont également développés dans des plans de montée mixte.

Par ailleurs, on a pu montrer que la dislocation A était une dislocation ordinaire % [110]. La

reconstruction tomographique montre que ses points d’émergence se situent du méme coté de
la lame mince. Son plan d’habitat déterminé par la reconstruction, fait un angle quelconque
avec le vecteur de Burgers, ce qui démontre un mécanisme de montée mixte, résultat qui aurait
pu étre obtenu par une expérience d’inclinaison du porte-objet. A I’inverse, les points
d’émergence des dislocations B et C se situent de part et d’autre de la lame mince, ce qui exclut
donc la détermination du plan d’habitat par la technique d’inclinaison du porte-objet. En
utilisant la tomographie électronique, il a été possible de déterminer que B et C s’étaient
formées par montée mixte. Enfin, une analyse plus précise de la dislocation notée D, de vecteur

de Burgers b= g [110], a montré que son plan d’habitat est perpendiculaire a b, ce qui démontre

un mécanisme de montée pure. La démarche de reconstruction en 3 dimensions permet, comme
on le voit, de déterminer le mécanisme de déplacement de nombreux segments de dislocations
dans une zone donnee, mais également de déterminer ces mécanismes quand la méthode
conventionnelle d’inclinaison du porte-objet devient insuffisante.
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Figure 15 : a) Micrographie récapitulative des resultats de tomographie. Les directions des
segments de la dislocation de type C sont données et indiquées par les fleches. Les dislocations

ordinaires b = % [110], marquée A, B et C se déplacent par montée mixte. La dislocation

ordinaire b = % [110], marquée D, dont le plan d’habitat est perpendiculaire a b, s’est déplacée

par montée pure. b) Projection stéréographique de la reconstruction tomographique a tilt nul.
Le point rouge marqué T indique le pole de I’axe de traction.
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11.4. Récapitulatif des observations MET dans I’alliage Ti48Al

Précédemment nous avons présenté chaque mécanisme observé en MET post mortem et la
cinétique associée determinée avec les expérimentations par MET in situ au travers d’un
exemple détaillé. Dans les tableaux 3 et 4 ci-dessous, nous présentons 1’ensemble des
observations réalisées dans 1’alliage binaire Ti48Al.

Investigations en MET post mortem

Mécanisme Glissement Montée mixte Montée
Dislocations ordinaires :
2 avec l'inclinaison du
porte-objet.

3 en tomographie 1 en tomographie

2 avec l'inclinaison du

N ! ! '
ombre d'exemple porte-objet

Dislocation de Type C: 1
en tomographie

Tableau 3 : Tableau récapitulatif des observations en MET post mortem dans 1’alliage Ti48Al

Investigations en MET in situ

Température (°C) 700 -750 750-800

Glissement:1,2-4,4

. -1 )
Vitesses (nm.s ) 4,0-3,0 Montée mixte :0,5-1et11-16

Tableau 4 : Tableau récapitulatif des observations en MET in situ dans I’alliage Ti48Al

I11. Bilan des mécanismes dans Ti48Al — Discussion

Avec I’alliage binaire Ti48Al, nous avons identifi¢ les mécanismes actifs par des observations
en MET post mortem d’échantillons flués a 800°C sous 36 MPa. Les mécanismes ont été
identifiés en déterminant les plans d’habitat, a I’aide d’expériences d’inclinaison du porte-objet,
mais également en mettant en ceuvre une méthodologie de tomographie électronique en cours
de développement. Parallelement, la cinétique des mécanismes de glissement et de montée
mixte a pu étre determinée par des expériences de chauffage in situ, avec ou sans déformation
appliquée. Nous présentons ici le bilan de ces observations, ainsi que leur interprétation.
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Bilan des mécanismes dans Ti48Al — Discussion

I11.1. Observations par MET post mortem

Les investigations par MET post mortem et par tomographie ont mis en évidence que la
déformation par fluage a 800°C sous 36 MPa se produit principalement par mouvement de
dislocations ordinaires. Les mécanismes impliqués sont le glissement et la montée mixte.
Néanmoins, la complexité¢ liée a la détermination des plans d’habitats (expériences
d’inclinaison du porte objet), ne permet pas de multiplier les expériences et nous empéche
d’affirmer si un mecanisme est prédominant par rapport a I’autre. Néanmoins, nous avons
constaté qu’aucun de ces deux mécanismes n’était rare. Nous considérons donc ici que ces
mécanismes coexistent en proportions comparables.

La détermination des facteurs de Schmid pour les plans d’habitat expérimentaux (tableaux 1 et
2) montre que les valeurs obtenues pour la montée mixte, 0,3 et 0,5, sont proches de celles
observées pour le glissement, 0,34 et 0,42. En d’autres termes, le glissement et la montée ont
été déclenchés pour des valeurs similaires de contrainte résolue critique dans ces deux
exemples. De plus, méme pour un facteur de Schmid théorique de montée assez élevé, 0,7, le
mécanisme réellement observé peut étre le glissement, comme indiqué dans le tableau 1. Ces
résultats ne permettent donc pas de montrer que 1’un ou I’autre des mécanismes de glissement
ou de montée est favorise, sur la base du facteur de Schmid.

Ces observations montrent que les mécanismes de glissement et de montée coexistent, dans les
conditions de sollicitation du fluage a 800°C sous 36 MPa. La coexistence de ces deux
mécanismes a également ¢été observée dans 1’alliage TiAl IRIS (contenant du W et du B)
sollicité dans des conditions proches (fluage a 850°C sous 150 MPa) [107]. Cette étude montrait
une tendance a la montée des dislocations dans les plans compacts perpendiculaires a I’axe de
traction. Cette étude montrait aussi que les facteurs de Schmid déterminés sur les plans de
montée étaient globalement supérieurs a ceux calculés sur les plans de glissement, tendance qui
ne semble pas étre reproduite ici.

I11.2. Observations par MET in situ

Lors de nos investigations par MET in situ, nous avons développé le couplage avec la
détermination du plan d’habitat par la méthode d’inclinaison du porte-objet, ce qui n’a pas été
reporté dans la bibliographie, a notre connaissance.

Ceci nous a permis de mettre en évidence sans ambiguité des mécanismes de montée mixte
(figure 6) et de glissement pur (figure 4), et de déterminer leur cinétique respective, pour des
temperatures entre 770°C et 790°C. Ainsi, nous avons mesuré des vitesses de montée mixte de
0,5nm.sta1nm.s?, et des vitesses de glissement pur de 1,2 nm.s 44,4 nm.s™. 1l semble donc
que les vitesses observées soient du méme ordre de grandeur pour les deux mécanismes.
Néanmoins, rappelons que 1’état de contrainte dans les lames minces provenant de dilatations
thermiques, comme c’est le cas dans les investigations de chauffage in situ (sans déformation
appliquée), n’est pas connu. Il est possible, dans certains cas trés favorables (ex : Zr), de
remonter a la contrainte appliquée localement sur la dislocation, en calculant la tension de ligne
par le biais de la courbure de la ligne de la dislocation [166]. Ceci n’a pas été possible ici, car
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la morphologie des dislocations évolue toujours de maniére a favoriser le développement de
segments rectilignes, et a faire disparaitre les segments courbes.

Néanmoins, on peut effectuer I’hypothése qu’au début de leur mouvement, la contrainte qui
s’applique sur les dislocations est égale a la contrainte résolue critique sur le plan de
déplacement (plan d’habitat). Or, les expériences post-mortem indiquent que les facteurs de
Schmid pour la montée mixte (0,3 et 0,5) sont proches de deux du glissement (0,34 et 0,42).
Ceci montre que, lors des essais de fluage a 800°C sous 36 MPa, les contraintes résolues pour
le glissement et la montée étaient proches. On peut donc émettre I’hypothese que, au début du
mouvement de montée mixte et de glissement dans les expériences in situ, les contraintes
appliquées sur les dislocations étaient également dans le méme ordre de grandeur. Ainsi, nos
résultats tendent a montrer qu’autour de 800°C, les mobilités des dislocations (vitesse divisée
par contrainte résolue) se déplacant par glissement et par montée sont du méme ordre de
grandeur. Ceci donnerait une interprétation a la coexistence de ces deux populations, comme
observé dans notre étude, mais comme observe également dans une étude antérieure [107].

Notons que la vitesse des dislocations est généralement considérée plus faible pour la montée
que pour le glissement, car la montée est contr6lée par des mécanismes de diffusion [167,168].
Ici, nos observations montrent que les vitesses de glissement et de montée peuvent étre
comparables. 1l semble donc que les conditions de sollicitation mécaniques de cette étude
(fluage a 800°C sous 36 MPa), corresponde a une transition de mécanismes entre le glissement
et la montée. Ainsi, avec 1’¢lévation de la température, la vitesse des dislocations en montée
augmenterait jusqu’a se rapprocher de la vitesse de glissement.

Par ailleurs, les observations sous chauffage et déformation in situ ont montré la formation de
macles (figure 7). Le maclage dans les alliages TiAl étant généralement activé pour des
contraintes supérieures a celles du glissement [20], il n’est pas surprenant de 1’observer dans
les expériences de chauffage et déformation in situ, dans lesquelles les contraintes sont
qualitativement plus élevées. Mais, ces expérimentations ont également mis en évidence la
brusque génération de dislocations, suivie par des mouvements beaucoup plus lents et réguliers
de ces mémes dislocations (figure 8), a 800°C. La génération soudaine de nombreuses
dislocations s’apparente au phénomeéne de vieillissement dynamique, qui se produit dans les
alliages TiAl vers 400-600°C [169,170]. II s’agit du blocage de la ligne des dislocations par
ségrégation d’interstitiels, par exemple ’oxygene. Ainsi, ce phénoméne continuerait a se
produire a plus hautes températures. Les mouvements plus réguliers s’interprétent quant a eux
par du glissement visqueux, dans lequel le glissement des dislocations est controlé par la
diffusion des interstitiels ségrégés dans le cceur des dislocations. Par exemple, 1’oxygéne
acquiert davantage de mobilité quand la température augmente, ce qui lui permet de suivre la
ligne de dislocation dans son mouvement. Ce phénomeéne a été mis en évidence, par exemple,
dans le zirconium [166].

111.3. Observations par tomographie électronique

Les observations par MET post mortem ont également mis en évidence la présence de
dislocations de type a [001], ou dislocations de type C. Ce sont des dislocations rarement
observées dans les alliages TiAl, la seule mention de ces dislocations datant a notre
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connaissance de 2018 [108]. Nous nous sommes donc appuyés sur la méthodologie exposée
dans cette étude pour réaliser leur indexation, basée sur I’extinction de segments en contraste
résiduel. Par ailleurs, pour décrire en détail leur morphologie hélicoidale particuliérement
complexe, nous avons mis en ceuvre la tomographie électronique.

Dans nos observations, la fréquence de ces dislocations était sensiblement moins élevée que
celle des dislocations de montée mixte ou de glissement. Il s’agit donc probablement d’un mode
de deformation secondaire. L’analyse des plans de déplacement des différents segments fait
apparaitre la montée mixte comme mode de déformation majoritaire. Néanmoins, certains

segments de dislocations ordinaires % [110] (celui noté D par exemple) se sont développés par

montée pure. Par ailleurs, aucun des segments analysés ne montrait un mécanisme de
glissement.

Globalement, I’orientation du grain contenant ces dislocations était telle que les mécanismes de
montée pure et montée mixte étaient favorisés. La projection stéréographique de cette zone
(figure 15.b) montre que cette orientation correspond a un axe de sollicitation en fluage presque
perpendiculaire a la direction [001], ce qui signifie, en d’autres termes que I’axe de sollicitation
est approximativement contenu dans le plan (001). Dans I’étude de 2018, en revanche, 1’axe de
sollicitation était presque perpendiculaire au plan (001), qui était le plan d’habitat. Ceci montrait
que ces dislocations, de type a [001], se formaient par montée pure. Ici, nous montrons que de
telles dislocation de type C peuvent également étre activées quand 1’axe de sollicitation est
contenu dans le plan (001), et par un mécanisme de montée mixte.

IVV. Conclusions

Les travaux présentés dans ce chapitre ont permis de préciser les mécanismes de déformation
en fluage a 800°C sous 36 MPa de la phase y I’alliage binaire Ti48Al. Pour cela, nous avons
mis en ceuvre la MET post mortem, le chauffage et la déformation plus chauffage in situ au
MET, ainsi qu’une méthode de tomographie électronique.

Ainsi, les observations par MET post mortem, mettant en ceuvre la technique d’inclinaison du
porte-objet, ont permis de déterminer les plans d’habitat des dislocations, et de mettre ainsi en
évidence deux mécanismes principaux de déformation par dislocations ordinaires % <110>, a

savoir le glissement et la montée mixte. Ces deux populations semblaient étre en proportions
similaires dans la microstructure. Nous avons également observé, plus rarement, le
développement de dislocations a [001]. Leur morphologie, complexe, a été identifiée a 1’aide
de reconstructions en 3 dimensions par tomographie électroniqgue comme étant hélicoidale.
L’analyse des volumes reconstruits a montré que le mécanisme associé était un mécanisme de
montée mixte. Dans la méme région, un exemple de montée pure de dislocations ordinaires

g <110> a été observé.

Les observations par chauffage in situ au MET ont permis de preciser la cinétique des
mécanismes de glissement et de montée mixte précédemment identifiés par MET post mortem.
Pour ces investigations, nous avons developpé une méthodologie originale consistant a coupler
des observation in situ avec la détermination des plans d’habitat par la méthode d’inclinaison
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du porte-objet. Nous avons ainsi montré que le glissement se produisait par mouvement
régulier, phénomeéne identifié dans la bibliographie sous le terme de glissement visqueux. Ces
observations ont également permis de montrer que les vitesses des dislocations associées au
glissement visqueux et a la montée mixte étaient d’ordres de grandeur comparables, au début
du mouvement des dislocations. De plus, I’évaluation des facteurs de Schmid dans les
observations post mortem indiquaient que les contraintes résolues sur les plans d’habitat de
glissement et de montée mixte etaient du méme ordre de grandeur. Ainsi, dans les observations
par chauffage in situ, la mobilité des dislocations (vitesse divisée par contrainte résolue) était
similaire pour le glissement visqueux et la montée, tout du moins au début du mouvement des
dislocations. La similitude des mobilités observées pour ces deux familles de dislocations
permettait d’interpréter leur coexistence en proportions semblables dans les observations post
mortem.

Les observations par déformation et chauffage in situ ont montré, quant a elles, la formation de
macles, déclenchées par les plus fortes contraintes atteintes dans ces expériences par rapport
aux contraintes d’origine thermique créées dans les expériences de chauffage seul. Par ailleurs,
la formation soudaine de dislocations suivie de mouvement plus lents par glissement visqueux
a permis d’identifier un phénomene de vieillissement dynamique.

En résume, les mécanismes de déformation dominants en fluage a 800°C sous 36 MPa de
I’alliage Ti48Al sont le glissement visqueux et la montée mixte. Leur coexistence dans la
microstructure indique probablement que cette température marque une transition entre ces
deux mécanismes. Dans le glissement visqueux, le mouvement régulier de la dislocation
provient, d’aprés la bibliographie, de I’entrainement de solutés d’insertion (notamment
I’oxygene) qui suivent le mouvement de la ligne par diffusion. Dans le chapitre suivant, nous
allons explorer I’effet d’un élément en substitution, le tungsténe, sur ces mécanismes. Il s’agira
notamment de voir si le tungsténe induit une transition entre les mécanismes de glissement
visqueux et de montée mixte, mais egalement de déterminer si cet elément conduit a une
modification de la cinétique de ces mécanismes, par exemple en ségrégant sur la ligne des
dislocations.
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Introduction

l. Introduction

Dans le chapitre IV, nous avons étudié 1’effet d’¢léments d’addition de substitution (W, Mo) et
d’insertion (C, Si) sur les propriétés en traction a haute température et en fluage d’alliages de
microstructures proche y et lamellaire. Dans ce chapitre, nous allons nous concentrer sur les
mécanismes de déformation intervenant dans la phase v, et plus particulierement sur I’effet du
tungsténe. Cet €lément a ¢été choisi, car c’est celui qui, par rapport a ’autre €lément
substitutionnel testé, le molybdene, présente 1’influence la plus marquée en fluage. Par ailleurs,
des travaux antérieurs ont montrés que 1’alliage IRIS, développé au CEMES, présente une
résistance méecanique a haute température trés élevée, effet attribué au tungstene [46,144], mais
par des mécanismes qui restent encore obscurs.

Nous avons choisi de focaliser notre étude sur les mécanismes en fluage, dans les conditions
800°C — 36 MPa. Aprés avoir analysé en détail ces mécanismes dans 1’alliage binaire Ti48Al,
nous avons reproduit les mémes méthodologies dans le cas de I’alliage Ti46Al-W :
identification des mécanismes par observations post mortem, et détermination de leur cinétique
par investigations in situ.

Nous avons également poussé nos investigations jusqu’a I’échelle atomique, afin de mettre en
évidence une éventuelle interaction de la ligne des dislocations avec les atomes de tungsténe en
solution solide. Des analyses par sonde atomique tomographique de lames minces de MET de
Ti46Al-W déformé en fluage a 800°C ont été réalisées dans cette optique. Ce travail a ainsi
donné lieu a une collaboration entre le CEMES et I’'université de Leoben, qui s’est notamment
concrétisée par un séjour d’un mois a Leoben dans le cadre de cette thése, pour effectuer des
expérimentations par sonde atomique. De méme, le doctorant de 1’université de Leoben,
Michael Musi, est venu au CEMES pendant un mois pour repérer par MET les zones a étudier
par sonde atomique, et notamment repérer des dislocations qui se sont déplacées par des
mouvements de glissement et de montée.

I1. Investigations post mortem

I1.1. Mécanisme de glissement

La figure 1 donne un exemple de mécanisme de glissement dans Ti46Al-W. Une
expérimentation de mesure des largeurs projetées entreprise sur la dislocation de vecteur de

Burgers b= g [110], nous indique que le plan d’habitat est debout pour un angle de tilt de -62°.

Le report du plan sur la projection stéreographique tiltée de -62° montre que le plan d’habitat
contient le vecteur de Burgers de la dislocation ce qui indique bien un exemple de mécanisme
de glissement des dislocations.
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Figure 1 : a-d) Micrographies MET d'une boucle de dislocation, pour différentes inclinaisons
du porte échantillon. ) Graphique de la largeur projetée w en fonction de I'angle d'inclinaison
du porte-échantillon T, montrant que w = 0 (plan d'habitat vu debout) pour T = -62°.
f) Projection stéréographique de I'échantillon incliné de -62°, montrant que le plan d'habitat des
dislocations (ligne rouge) contient le vecteur de Burgers b= % [110] ce qui indique un

mécanisme de glissement.

Par ailleurs, plusieurs autres exemples de populations de dislocations allongées selon leur
direction vis et se déplagant par mécanisme de glissement ont été observes. Comme ce mode
de déformation est classique dans TiAl déformé dans ce domaine de tempeérature, nous ne
reproduisons pas ici ces observations.
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Investigations post mortem

11.2. Mécanisme de montée

L’alliage Ti46A1-W peut également se déformer par un mécanisme de montée des dislocations
dont un exemple est donné sur la figure 2. L’expérimentation des largeurs projetées a été menee

sur une dislocation ordinaire de vecteur de Burgers b= % [110]. Le fit des points
expérimentaux, figure 2.e, montre que le plan d’habitat de la dislocation est vu debout pour un
angle de +52° et le report du plan sur la projection stéréographique, figure 2.f, monte que le
vecteur de Burgers n’est pas contenu dans le plan d’habitat de la dislocation, confirmant bien
I’activation d’un mécanisme de montée.

f) Projection stéréographique
pour T = +52°
e)
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Figure 2 : a-d) Micrographies MET d'une boucle de dislocation, pour différentes inclinaisons
du porte échantillon. ) Graphique de la largeur projetée w en fonction de I'angle d'inclinaison
du porte-échantillon T, montrant que w = 0 (plan d'habitat vu debout) pour T = +52°. f)
Projection stéréographique de I'échantillon incliné de +52°, montrant que le plan d'habitat des

dislocations (ligne rouge) ne contient pas le vecteur de Burgers b = % [110], ce qui indique un
mécanisme de montée mixte.
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Notons ici, en comparant les figures 1 et 2 que, quand les dislocations se présentent sous forme
de boucles a la courbure réguliére, rien ne permet de distinguer a priori les mécanismes de
glissement et de montée I’un de I’autre. Dans ce cas, la détermination du mécanisme ne peut
s’effectuer autrement que par la détermination du plan d’habitat, par la technique d’inclinaison
du porte objet.

Par ailleurs, des dislocations de montée mixte ont été observées dans 7 zones. Ici aussi, nous ne
reproduisons pas 1’ensemble des observations.

I11. Investigations in situ

Les investigations par chauffage in situ, 4 au total, effectuées entre 750°C et 900°C, ont mis
uniquement en évidence la montée mixte. La figure 3 montre un exemple d’observation de ce
mécanisme, dans une expérimentation d’une durée totale de 75 secondes realisée avec ’alliage
Ti46AIl-W a 800°C sans déformation appliquée. Les micrographies 3.a et 3.b montrent deux
instants de la séquence vidéo acquise pour des temps to et to + 30 secondes, ou on peut observer
la position d’une dislocation marquée A. La micrographie 3.c est une superposition des
micrographies 3.a-b. L’état initial (to) de la dislocation apparait en noir et 1’état final (to + 30s)
apparait en blanc. A partir de cette superposition, une distance parcourue de 152 nm est mesurée
et nous donne ainsi une vitesse de déplacement de 5,1 nm s*. A noter, que dans ce cas, la
distance mesurée a une nouvelle fois été corrigée géométriqguement grace a la connaissance du
plan de déplacement.

200 nm g to + 30s

Figure 3 : a-b) Micrographies extraites d'une séquence vidéo at =tg et t = to + 30 s, montrant
les positions d’une dislocation, marquées A, par rapport a une dislocation marquée 1.
c) Superposition des micrographies a), avec les dislocations en noir, et b) les dislocations
apparaissent en blanc.
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A I’issue de cette expérimentation, une expérience d’inclinaison du porte-objet a été effectuée
(figure 4). 11 a été possible de déterminer I’orientation du plan d’habitat en mettant directement
la dislocation en position debout, selon la méthode indiquée dans le chapitre précédent. Le plan
identifié ne contenant pas le vecteur de Burgers et n’étant pas perpendiculaire a celui-ci, le
mécanisme alors observé est un mécanisme de montée mixte.

f) Projection stéréographique
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Figure 4 : a-d) Micrographies MET d'une boucle de dislocation, pour différentes inclinaisons
du porte échantillon. e) Graphique de la largeur projetée w en fonction de I'angle d'inclinaison
du porte-échantillon T, montrant que w = 0 (plan d'habitat vu debout) pour T = +30°.
f) Projection stéréographique de I'échantillon incliné de +30°, montrant que le plan d'habitat

des dislocations (ligne rouge) ne contient pas le vecteur de Burgers b= g [110], ce qui indique
un mécanisme de montée mixte.
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IV. Bilan des mécanismes dans Ti46Al-W - Discussion

Les investigations MET post mortem effectuées dans 1’alliage Ti46A1-W montrent que cet
alliage se déforme par mécanisme de glissement et de montée des dislocations ordinaires. Les
résultats de notre étude statistique (tableau 1) semblent indiquer un équilibre entre les deux
mécanismes. En MET in situ, seul le mécanisme de montée des dislocations a pu étre identifié
a différentes températures. Les vitesses de mouvement de dislocations ont cependant pu étre
mesurées (tableau 2).

Investigations MET post mortem

Mécanisme Glissement Montée mixte Montée

Nombre d'exemple 5 7 0

Tableau 1 : Tableau récapitulatif de ’ensemble des résultats obtenus sur les mécanismes de
déformation dans Ti46AI-W

Investigations MET in situ

Température (°C) 700 -750 750-800 850-900
. -1 2,9-9,3
Vitesses (nm.s ) 50-150 1 mesure - 34 11-66

Tableau 2 : Tableau récapitulatif des observations en MET in situ dans I’alliage Ti46A1-W

Globalement, les mécanismes observés, glissement et montée mixte, sont identiques a ceux
observés dans I’alliage binaire Ti48Al. La présence de tungsténe ne semble donc pas induire de
transition entre ces phénomenes.

Nous avons donc cherché a déterminer si la présence de tungsténe pouvait modifier la cinétique
de I’un ou I’autre de ces phénomenes. Pour cela, nous avons effectué des mesures de vitesses
de dislocations dans des expériences de chauffage in situ au MET sur des échantillons de la
nuance Ti46Al-W. Dans nos observations, seule la montée mixte a été détectee. Par ailleurs,
pour ce mécanisme, la vitesse des dislocations est du méme ordre de grandeur que dans le cas
de I’alliage sans tungstene Ti48Al. 1l semble donc que le tungsténe n’a pas d’effet, ou pas
d’effet suffisamment marqué pour €tre mesuré, sur la vitesse des dislocations de montée mixte.
Cette constatation doit toutefois étre nuancée par le fait que la contrainte résolue critique sur
les plans de montée mixte est certainement différente dans le cas de Ti46Al-W et Ti48Al, car
les limites d’élasticité en traction a 800°C sous une vitesse de déformation de 10 s de ces
deux nuances sont sensiblement différentes. Ainsi, le tableau 2 du chapitre IV indique des
limites d’élasticité de 318 MPa et 454 MPa pour Ti48Al et Ti46Al-W, respectivement. Il est
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donc possible que, dans le cas de I’alliage contenant du tungstene, les dislocations de montée
mixte aient une mobilit¢é moindre que dans I’alliage binaire. Néanmoins, comme discuté dans
le chapitre précédent, nous n’avons pas eu accés a une mesure directe de la contrainte
s’appliquant sur la dislocation basée sur la détermination de la courbure de la ligne. Ceci nous
empéche donc d’interpréter I’effet du tungsténe sur la limite d’¢lasticité a 800°C en analysant
au niveau microscopique la mobilité des dislocations.

Enfin, I’absence d’observation de mouvement de glissement dans 1’alliage Ti48 Al-W lors des
observations par MET in situ pourrait indiquer une tendance a une limitation de ce mécanisme
par le tungstene en solution solide. Néanmoins, nous ne pensons pas que nos observations
peuvent eétayer cette interprétation, principalement en raison du nombre insuffisant
d’expériences. De plus, les mouvements de montée observés sont toujours de la montée mixte,
ce qui signifie qu’il existe toujours une contribution du glissement au mouvement des
dislocations. En effet, la montée mixte consiste au développement de boucles de dislocation par
glissement de segments vis présentant des décrochements [171]. Dans ce cas, si les
décrochements peuvent se déplacer par montée, les portions vis ne peuvent se deplacer que par
glissement, la vitesse globale du segment étant contrélée par le mécanisme le plus lent. Ceci
montre que le glissement des segments vis est nécessairement suffisant pour permettre les
mouvements par montée mixte.

Néanmoins, pour interpréter plus finement I’effet potentiel du tungsténe en solution solide sur
la mobilité des dislocations se déplacant par glissement et par montée, nous nous sommes
tournés vers des investigations a 1’échelle atomique au voisinage de la ligne des dislocations,
en nous appuyant sur des caractérisations par sonde atomique. Cette approche est présentée
dans la section suivante.

V. Investigations par sonde atomique

Nous présentons ici les caractérisations par sonde atomique effectuées en collaboration avec
M. Musi a Leoben, sur des pointes prélevées dans des lames minces de MET d’échantillons de
Tid6Al-W déformés en fluage a 800°C sous 36 MPa. L’objectif était de caractériser la
concentration en tungstene, a I’échelle atomique, au voisinage des dislocations se déplagant par
des mécanismes de montée ou de glissement. Cette étude a ainsi donné lieu a un échange d’un
mois dans le cadre du projet ANR-FWF HITIAL dans chacun des deux laboratoires partenaires
(’Université de Leoben et le CEMES a Toulouse). Cette collaboration étroite s’est étalée sur
toute la durée de la these, le partage des actions étant le suivant : les observations par MET des
mécanismes de deformation étaient effectuées au CEMES, et les observations par sonde
atomique étaient réalisées a Leoben.

L’hypothé¢se que nous avons voulu vérifier est que le tungstene ségrége au niveau des lignes de
dislocations, probablement de maniere plus marquée dans le cas des dislocations de montée.
Ainsi, nous avons entrepris des investigations de dislocations dans des matériaux déformés a
température ambiante et a haute température, afin de pouvoir faire une comparaison entre ces
deux états et observer un possible comportement différent en présence de tungstene. Mais, nous
avons également effectu¢ des investigations au niveau de joints de grains y/y et a2/y afin de
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mettre en évidence une éventuelle ségrégation de tungsténe aux interfaces et aux interphases,
probablement plus aisée a détecter que dans les lignes de dislocations.

L’ensemble des résultats que nous avons pu obtenir au cours de nos caractérisation par sonde
atomique sont présentés par la suite. Nous commencerons par présenter les résultats au
voisinage d’un joint de grain puis nous présenterons les observations réalisées au voisinage des
dislocations aprés déformation a température ambiante et a haute température. La méthodologie
suivie était semblable a celle exposée succinctement dans le chapitre II.

V.1. Investigation sur un joint de grain a2/y

Le joint de grain fléché sur la micrographie 5.a a tout d’abord été sélectionné. Au niveau du
joint de grain, les profils de la concentration de différents éléments chimiques ont été établis, le
long du cylindre dans le sens de la fleche sur la figure 5.b. Les profils obtenus sont donnés
figure 5.c. Le profil commence dans le grain a2 et se poursuit dans la direction du grain y. Sur
les profils, on peut voir que le taux de titane est environ deux fois plus important que celui de
I’aluminium avant le joint de grain. Ces taux sont stables malgré une légere diminution du taux
d’aluminium a proximité du joint de grain. Apres le joint de grain, la concentration du titane
diminue et celle de I’aluminium augmente, jusqu’a ce que ces deux concentrations deviennent
presque équivalentes. La concentration de tungsténe diminue progressivement de 2 at.% a 0,5
at% au niveau du joint de grain, puis augmente a nouveau, et se stabilise autour de 1 at.%. On
peut donc noter une déplétion de tungsténe au niveau de I’interface. L’oxygéne contenu dans le
grain o a un taux important puisqu’on le retrouve a des taux supérieurs a ceux du tungsténe. A
proximité de D’interface, le taux d’oxygéne augmente avant de chuter fortement une fois
I’interface franchi.
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Figure 5 : a) Micrographie MEB de la zone investiguée. L’interface analysée est indiquée par
une fleche. b) Reconstitution d’une partie de la pointe de sonde atomique. L’interface az/y se
trouve au niveau de la partie rouge foncé. Le cylindre représente le volume dans lequel les
profils chimiques ont été effectués, et la fleche indique la direction des analyses. c¢) Profils
d’¢éléments chimiques le long du cylindre de la figure b).

V.2. Investigation sur un joint de grain y/y

Un joint de grain y/y a fait I’objet d’une analyse par sonde atomique dans la zone indiquée par
la fleche sur la figure 6.a. Une fois la pointe de sonde atomique finalisée, une analyse par EBDS
a été effectuée sur celle-ci, figure 6.b. A I’aide des lignes de Kikuchi, nous avons vérifié la
présence du joint de grain au sein de la pointe. En effet, on peut observer des lignes de Kikuchi
différentes dans la partie supérieure et la partie inférieure de la pointe, ce qui indique la présence
de deux grains différents, et donc que le joint de grain y/y se trouve bien dans la pointe. La
reconstruction de la pointe apres I’expérimentation de sonde atomique est montrée sur la figure
6.c pour le titane, I’aluminium et le tungsténe. On peut observer que le titane et I’aluminium
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ont une répartition homogene au sein de la pointe, ce qui était attendu car la pointe ne contient
que deux grains y. Pour le tungsténe, on constate une concentration homogene sauf au niveau
d’une zone de déplétion qui correspond au joint de grain y/y, et, indiquée par la fleche rouge,
on note également la présence d’une concentration plus importante le long d’une ligne, au
milieu de la pointe dans la partie inférieure, indiquée par une fléche bleue.

HPW WD t n 3 — 500 nm ——

00kvV | STEMII | 6.0 056nA 3.19pm | 99 mm | 38

Figure 6 : a) Micrographie MEB du joint de grain étudié, la zone est indiquée par une fléche.
b) Micrographie MEB de la pointe de sonde atomique finalisée. Les aires analysées par EBSD,
ainsi que les lignes de Kikuchi obtenues sont indiquées par les fleches. ¢) Reconstitution de la
pointe avec les éléments titane, aluminium et tungsténe. Sur la reconstitution au tungstene, le
joint de grain est indiqué par la fleche rouge et la zone contenant une ségrégation de tungsténe
est indiqué par la fleche bleue.
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V.3. Investigation de dislocations formees a température ambiante

L’exemple suivant illustre une expérimentation de sonde atomique réalisée directement sur des
dislocations. Les figures 7.a et 7.b sont respectivement des micrographies MEB et MET de la
zone d’intérét pour 1I’expérimentation de sonde atomique. Sur la micrographie MEB, on peut
voir le dépdt de platine réalisé sur la zone de prélevement. Cette zone, représentée par un
rectangle rouge sur la micrographie MET, contient bien des dislocations pour I’expérimentation
par sonde atomique. Afin de vérifier la présence des dislocations dans la pointe finalisée, des
observations de la pointe par MET ont été entreprises (figure 7.c). Ainsi, des dislocations ont
bien été détectées, et sont indiquées par des fleches. Les résultats de la sonde atomique sont
présentés sur la figure 7.d. Sur les reconstructions du titane et de I’aluminium, un trait vertical
en pointillés est tracé au niveau d’une zone de décalage. En effet, suite a un incident, la pointe
a été endommagée et a subi un décalage au niveau de la zone indiquée. Les résultats indiquent
que le titane et I’aluminium ont une répartition homogene dans la pointe. En revanche, la
reconstruction du tungstene montre une ligne quasi-horizontale ou la concentration en tungstene
est plus importante. Cependant, on ne note pas de concentration en tungstene plus importante
au voisinage des dislocations.

Le fait qu’on n’observe pas de décalage sur la ligne a fort signal en tungstene suggere donc la
présence d’un artefact. Par ailleurs, de telles lignes a plus fort signal en tungstene ont été
observées a plusieurs reprise, et toujours dans 1’axe des pointes. Cette autre constatation nous
renforce dans 1’idée que ces lignes sont bien des artefacts. Néeanmoins, leur cause expérimentale
n’a pas été identifiée.
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Figure 7 : a) Micrographie MET des dislocations sélectionnées par les investigations de sonde
atomique. L’aire précise analysée est schématisée par le rectangle rouge. b) Micrographie MEB
du grain contenant les dislocations. ¢) Micrographie MET de la pointe finalisée. Des
dislocations sont indiquées au niveau des fleches. d) Reconstitution de la pointe avec les
éléments titane, aluminium et tungsténe. Sur les reconstitutions du titane et de I’aluminium, un
trait noir indique le décalage intervenu pendant 1’analyse.
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V.4. Investigation de dislocations obtenues a haute température

La derniére investigation présentée a été reéalisee sur des dislocations formées a haute
tempeérature. Dans le cas présenté ici, la zone analysée par sonde atomique n’avait pas été
préalablement analysée en détail par MET, de maniere a déterminer le type de mouvement des
dislocations (glissement ou montée mixte). La zone contenant les dislocations est montrée sur
les figures 8.a et 8.b. L’investigation par MET (effectuée sur un microscope a Leoben), figure
8.c, révele que la pointe de sonde atomique contient au moins deux dislocations a environ 160
nm et 270 nm du bout de la pointe. La figure 8.d, montre uniquement la répartition du tungsténe.
Tout d’abord, on observe une forte zone de déplétion en tungsténe entre 100 nm et 160 nm.
Ensuite, on observe une ligne de tungstene non loin de la surface de la pointe dans la partie
inférieure de la figure. Enfin, si I’on regarde plus attentivement au niveau des cercles rouge et
orange, qui correspondent a I’emplacement des dislocations dans la pointe, nous n’observons
pas de ségrégations particulieres en tungsténe.

¥~ Zone
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Dislocations
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Figure 8 : a) Micrographie MET de la zone investiguée. Le dépot de platine s’est effectué au
niveau du cadre rouge. b) Micrographie MEB de la zone investiguée avec le dép6t de platine.
c) Micrographie MET de la pointe finalisée, contenant des dislocations. d) Reconstitution de la
pointe avec I’élément tungsténe. L’emplacement des dislocations est indiqué par les deux
cercles.
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V.5. Interprétations

Les analyses a ’interphase ow/y (figure 5) et y/y (figure 6) montrent, dans les deux cas, un
gradient de concentration ou une déplétion en tungstene dans la phase y. Ceci semble indiquer
que, lors de la déformation par fluage a 800°C, le tungsténe s’est redistribué dans ces régions.
Une interprétation qui pourrait étre proposee serait que le tungstene diffuse en volume dans la
phase vy, puis a ’interphase a2/y ou a I’interface y/y. Dans ce cas, des puits potentiels pour les
atomes de tungsténe diffusant pourraient étre les précipités B2 présents aux joints de grains et
aux joints triples. En effet, il a été montré dans la bibliographie qu’un vieillissement a 800°C
de I’alliage TiAl IRIS conduit a la formation de zones appauvries en tungsténe le long des joints
de grains y/y, s’accompagnant d’une précipitation de phase B2 dans la phase y et aux interphases
oly [172]. Néanmoins, ces phénomeénes se produisaient aprés un vieillissement de 500 h a
800°C. Ce que nous observons ici, qui s’est donc produit aprés environ 70 h de fluage a 800°C
(voir chapitre IV, figure 5), marquerait donc le début de ce processus de vieillissement.

Concernant 1’appauvrissement en tungsténe dans une zone contenant des dislocations (figure
8), plusieurs interprétations sont possibles. La premiére est que le phénomene de déplétion en
tungstene a proximité des interphases et interface se reproduit avec les dislocations, cet élément
diffusant en volume dans la phase y vers la ligne de la dislocation, puis diffusant dans le coeur
de la dislocation vers un joint de grains, et enfin vers un précipité B2. Mais, la zone de déplétion
en tungsténe semblant excentrée par rapport a la position de la dislocation (repérée par un cercle
rouge figure 8), il est possible également que la dislocation ait balayé cette zone, entrainant le
tungsténe avec elle. Enfin, on ne peut pas exclure non plus la présence a proximité de cette zone
de précipités B2, ou de borures, qui nous auraient échappé lors des observations par MET, et
vers lesquels les atomes de tungsténe diffuseraient. Par ailleurs, précisons qu’il s’agit de
résultats préliminaires d’expérimentations particuliecrement complexe. Il convient donc de
considérer ces résultats et leur interprétation avec prudence.

V1. Discussion

Avec I’alliage Ti46A1-W, nous avons effectué¢ les mémes expérimentations qu’avec 1’alliage
Ti48Al, dans I’objectif de comparer les deux alliages et ainsi isoler un possible effet du
tungsténe sur les mécanismes de déformation, ainsi que sur leur cinétique. Comme dans le cas
du binaire Ti48Al, I’alliage avait ét¢ déformé a 800°C sous une contrainte de 36 MPa. Les
modes de déformation identifiés pour la nuance au tungsténe sont similaires a ceux observeés
sur la nuance binaire, puisque nous avons pu mettre en évidence a la fois du glissement et de la
montée mixte des dislocations ordinaires.

Les résultats ainsi obtenus montrent qu’a 800°C, les deux mécanismes sont présents dans les
deux alliages, et on ne peut pas affirmer ici que le tungsténe favorise un mécanisme par rapport
a l’autre. En effet, les études statistiques sont difficiles a réaliser. Ainsi, la nécessité que les
dislocations émergent sur la méme face de la lame mince dans les expériences d’inclinaison du
porte objet, est un facteur limitant dans nos observations puisqu’il entraine la mise a I’écart
d’environ la moitié des observations. Par ailleurs, avec 1’échantillonnage faible permis par ce
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type d’expérimentations, particulierement lourdes, nous n’avons pas obtenu de différence
flagrante entre les deux alliages.

Dans les expériences de chauffage par in situ, les vitesses projetées des dislocations aux
différentes températures presentent les mémes ordres de grandeur dans les deux alliages. Ces
essais ne permettent donc pas de mettre en évidence un effet du tungstene sur la cinétique des
mécanismes de déformation. Toutefois, il ne nous a pas été possible de déterminer pour quelles
contraintes les dislocations sont mises en mouvement dans chaque cas, en utilisant la courbure
de la ligne. Déterminer la contrainte appliquée sur les dislocations en mouvement permettrait
de pouvoir faire une véritable comparaison, en déterminant le parametre mobilité (vitesse
divisée par la contrainte s’appliquant sur la ligne), qui est une donnée intrinseque des alliages.
Pour cela, nous suivrions la démarche décrite dans I’article de Daniel Caillard [166], qui se base
sur la mesure du rayon de courbure, idéalement, d’une boucle de dislocation dont les
dimensions évoluent dans le temps a une température donnée.

En complément a ces déterminations de mécanismes et de cinétiques a 1’échelle microscopique,
nous avons souhaité avoir une vision directe des interactions de la ligne des dislocations avec
les atomes de tungsténe en solution solide dans le réseau. C’est pourquoi, nous avons
développé, en collaboration avec 1’université de Leoben, une approche originale visant a
extraire des pointes de sonde atomique dans des lames minces préalablement observées par
MET. L’objectif était de déterminer la répartition du tungsténe autour des dislocations, a
I’échelle atomique, pour détecter une éventuelle ségrégation de cet élément sur la ligne des
dislocations. Ceci a donc nécessité le couplage entre I’observation de zones par MET au
CEMES et I'investigation par sonde atomique de ces mémes zones a Leoben. Sur le plan
technique, cela a requis un repérage précis des zones en question, et leur identification dans des
appareils de caractérisation différents. Par ailleurs, un artefact a été détecté dans les
expérimentations par sonde atomique, sous la forme de lignes ou le signal en tungsténe est plus
élevé, dans la longueur des pointes. L’origine de cet artefact n’a pas été déterminé.

Les résultats en sonde atomique semblent indiquer une déplétion en tungsténe au niveau des
joints de grain y/y et des interphases ay/y, qui pourrait s’interpréter par une diffusion en volume
du tungsténe dans la phase v, puis par une diffusion aux interfaces et aux interphases, comme
observeé lors de traitement de vieillissement & 800°C pendant 500 h dans I’alliage IRIS [172].
Une observation semble montrer également une déplétion en tungsténe a proximité d’une
dislocation, ce qui pourrait s’interpréter comme un phénoméne analogue au précédent, a ceci
pres que la diffusion du tungsténe s’effectuerait dans ce cas dans le cceur de la dislocation.
Ainsi, contrairement a nos hypotheses de départ, le tungsténe ne ségrégerait pas dans le coeur
des dislocations. Au contraire, la présence de la dislocation contribuerait a appauvrir en
tungstene I’environnement de la ligne, ce qui, a terme, pourrait induire une diminution de 1’effet
du tungstene, et & une diminution de la résistance mécanique de I’alliage en fluage. Mais, la
zone appauvrie en tungsténe pourrait également résulter d’'un mouvement de la dislocation, qui
entrainerait le tungsténe dans son déplacement. Ce phénomeéne, a I’inverse, pourrait induire un
ralentissement des dislocations, ce qui provoquerait une augmentation de la résistance en
fluage. Mais on ne peut exclure I’influence de précipités (borures ou B2), présents dans cette
zone mais non détectés par MET, vers lesquels le tungstene diffuserait. Par ailleurs, il s’agit de
résultats préliminaires d’expérimentations complexes, qu’il convient donc de considérer avec
prudence.
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Ces premiers résultats sont néanmoins encourageants parce qu’ils montrent que 1’on peut
coupler des investigations MET, de la préparation FIB, et des expérimentations de sonde
atomique. En effet, au cours des investigations MET, des dislocations précises ont été
sélectionnées a Toulouse, pour des analyses par sonde atomique. Ces dislocations ont été
retrouvées au FIB, par un autre expérimentateur a Leoben, et ont fait I’objet d’une préparation
FIB complexe de pointe de sonde atomique, pour ensuite étre employées dans des
expérimentations de sonde atomique.

VI1I. Conclusion

En conclusion, I’effet du tungsténe sur I’amélioration des propriétés mécaniques des alliages
TiAl a haute température a été investigué. Les observations post mortem a 800°C montrent que
les mécanismes de glissement et de montée des dislocations sont présents dans les deux alliages
sans que le tungstene ne semble favoriser un mécanisme par rapport a ’autre. Lors des
expérimentations in situ, les mémes mécanismes ont été observes et des vitesses projetées de
dislocations ont été déterminées a différentes températures. Les vitesses sont du méme ordre de
grandeur dans les deux alliages, on ne peut donc pas mettre en évidence un effet du tungstene
sur la cinétique des dislocations. Pour aller plus loin et compléter ces investigations, la
détermination de la contrainte appliquée sur les dislocations, et le calcul de la mobilité, sont a
envisager pour conclure sur la cinétique dans les deux alliages. En collaboration avec
I’université de Leoben, nous avons développé une méthodologie complexe, couplant des
investigations par MET et par sonde atomique. Ces investigations tendent a montrer, comme
résultat préliminaire, une déplétion de tungstene aux interfaces y/y et y/a., ainsi que, semble-t-
il, autour du cceur de dislocations. Ces premiers résultats, a prendre néanmoins avec prudence,
indiqueraient soit un appauvrissement de 1’environnement de la dislocation par diffusion du
tungsténe dans son cceur, soit un entrainement du tungsténe par la dislocation en mouvement.
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Conclusion générale et perspectives

Le travail de cette these était motive par les bonnes propriétés mécaniques des alliages IRIS,
TNM et TNM+. L’ajout des éléments d’alliages tungsténe, molybdéne, carbone et silicium au
sein de leur composition a fait de ces alliages, des alliages prometteurs pour de futures
applications industrielles a haute température. Leurs bonnes tenues mécaniques grace a 1’ajout
des éléments restent cependant mal comprises. Le but principal de ce travail est donc d’apporter
une meilleure compréhension quant aux réles que jouent chacun des éléments cités dans
I’amélioration des propriétés mécaniques des alliages TiAl & haute température, avec une
attention particuliére a I’effet du tungsténe. En paralléle, nous avons voulu déterminer quels
éléments apportent les plus fortes améliorations aux tenues mécaniques dans la perspective de
nouveaux alliages pour de futures applications industrielles.

Nous avons donc entrepris ce travail autour de trois axes principaux :

e Elaborer des nuances d’alliages permettant d’isoler les effets les éléments de 1’étude
e Tester mécaniquement les différentes nuances de microstructures gamma et lamellaire

e Etudier les mécanismes de déformation des nuances TiAl et TiAl-W, de microstructure
gamma en fluage a 800°C

La premiére partie du travail a consisté & élaborer des alliages isolant les effets des difféerents
¢éléments (chapitre III). En amont de 1’élaboration des matériaux de 1’étude, nous avons travaillé
sur le procédé d’atomisation EIGA. Une rapide comparaison entre les microstructures d’un
alliage IRIS atomisé par TGA et un atomisé par EIGA, montre que le second contient de
nombreuses hétérogénéités au sein de sa microstructure. Avec I’objectif de déterminer 1’origine
de ces hétérogénéités, nous avons entrepris des investigations par MEB EDX sur lesdites
hétérogénéités aux différentes étapes de I’¢laboration du matériau : matériau densifié, particules
de poudre et électrode. Nous avons pu montrer que les hétérogénéités présentes dans les
matériaux densifiés viennent des cceurs de dendritiques d’une €lectrode qui n’ont pas le temps
de fondre au cours de I’atomisation EIGA. Ainsi, la présence des hétérogénéités dans les
matériaux est directement liée au procédé d’atomisation.

Pour I’¢laboration des matériaux de 1’étude, nous avons travaillé sur cinq nuances de poudres
différentes : TiAl (Ti-48Al-0.2B), TiAl-Mo (Ti-48Al-2Mo0-0.2B), TiAI-W (Ti-48AIl-2W-0.2B),
TiAI-WSi (Ti-48A1-2W-0.3Si-0.2B) et TiAI-WC (Ti-48A1-2W-0.15C-0.2B). Ces nuances ont
été obtenues via un procédé d’atomisation EIGA et présentent, comme dans le cas
précédemment, des hétérogénéités. De plus, les trois nuances au tungsténe n’ont que 46%at.
d’aluminium au lieu des 48%eat. demandés. Cet écart est a prendre en compte lors des futures
comparaisons des propriétés mécaniques. Néanmoins, nous avons reussi a atténuer le probléeme
des hétérogénéités dans les particules de poudre grace a un tamisage des poudres. Les particules
de poudres de plus faibles dimensions contenant peu d’hétérogénéités, nous avons donc
uniquement conservé les particules d’une granulométrie comprise entre 25 um et 50 pm. Cette
gamme représente en effet le meilleur compromis entre la quantité d’hétérogénéités présentes
dans les poudres / matériaux densifiés et la quantité de poudre restante aprés le tamisage. A
I’issue du tamisage, les températures d’élaborations des microstructures gamma et lamellaire
ont été déterminées pour chaque nuance. Les investigations effectuées sur les premiers
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matériaux densifiés ont également montré un taux d’oxygene acceptable dans les matériaux et
la composition chimique globale des matériaux ne semble pas perturbée par le tamisage. Aussi
les microstructures gamma de Ti48Al et Ti46Al-W présentent des tailles de grains proches mais
légérement plus grandes dans Ti48Al. L’¢élaboration des matériaux a donc été réussie.

Les essais mécaniques (chapitre IV) se distinguent en deux catégories. Tout d’abord, nous
avons effectué des essais sur des microstructures gamma pour quantifier 1I’effet du tungsténe et
en partie celui du molybdene. Ensuite, nous avons effectué des essais sur les cing nuances avec
une microstructure lamellaire raffinée pour voir quelle nuance a le plus grand potentiel
d’utilisation a haute température. Sur les microstructures gamma, les essais de traction a
température ambiante et a hautes températures conduits avec une vitesse de déformation de
10* s sur les nuances Ti48Al et Ti46Al-W montrent dans les deux cas une chute de la limite
¢lastique a partir de 700°C. Cette chute s’accentuant a partir de 800°C, une transition de
mécanismes semble s’effectuer autour de cette température dans les deux alliages. Le fluage a
800°C, 36 MPa, avec une déformation plastique de 3% sur les nuances binaire Ti48Al,
Ti48Al-Mo et Ti46Al-W, donne respectivement des vitesses secondaires de déformation de
3.107s%,2,03.107 stet 1,37.107 s, Le tungsténe a donc un effet plus fort que le molybdéne
sur les propriétés mécaniques. Enfin, les essais de compression avec sauts de vitesse dans les
nuances Ti48Al et Ti46Al-W ont conduit a la détermination d’exposants de contraintes dans
les deux nuances a des températures de 800°C, 850°C et 900°C pour des taux de déformations
de 10%s?, 103 st et 102 sL. Dans les deux cas, nous avons obtenu des valeurs supérieures a 4,
ce qui indique une déformation des matériaux provoquée par le mouvement de dislocations. En
complément, I’énergie d’activation a été calculée. Elle est d’une valeur de 280 kJ.mol* pour
Ti48Al et 480 kJ.mol™ pour Ti46AI-W.

Concernant les essais sur les microstructures lamellaires, les cing nuances ont été testées en
traction a température ambiante et a 800°C, sauf la nuance Ti48Al-Mo, avec un taux de
déformation de 10 sL. Ces essais ont montré que le tungsténe a toujours un effet plus fort que
celui du molybdéne. Parmi les éléments 1égers, 1’ajout de carbone accroit les propriétés de
I’alliage au tungsténe, alors que le silicium n’apporte pas ou peu d’amélioration a la nuance.
En fluage a 800°C avec une contrainte de 200 MPa, les essais montrent que le tungstene a
toujours un effet plus important que celui du molybdéene. Cet effet des éléments lourds est
d’ailleurs plus important dans la microstructure lamellaire que dans la microstructure gamma.
Chez les ¢€léments légers, le silicium a cette fois un effet marqué sur 1’amélioration des
propriétés mécaniques. Ceci indique qu’il agit plutot sur des mécanismes de type diffusion.
Cependant, I’effet du silicium en fluage reste inférieur a 1’effet du carbone. La nuance
Ti46AI-WC de microstructure lamellaire a donc obtenu les meilleures propriétés dans
I’ensemble des essais ce qui en fait la nuance au plus grand potentiel pour de futures
applications industrielles a haute température.

Directement prélevées dans les éprouvettes fluées a 800°C sous 36 MPa, des échantillons MET
ont éteé élaborés dans les nuances Ti48Al et Ti46Al-W pour I’investigation des mécanismes de
déformation. Dans la nuance binaire Ti48Al (chapitre V), des investigations post mortem ont
été entreprises pour déterminer les plans d’habitats de différentes dislocations grace a des
expérimentations d’inclinaison du porte-objet. Ces expérimentations ont mis en évidence des
mécanismes de glissement et de montée mixte des dislocations ordinaires g <110> et ce, dans

des proportions similaires. Lors des investigations, un autre type de dislocation rare a €té mis

en évidence. Il s’agit de dislocation de type C avec un vecteur de Burgers b=a [001]. Devant
la morphologie hélicoidale complexe de cette dislocation, nous avons utilisé une méthodologie
de reconstruction en 3 dimensions par tomographie électronique. Cette reconstruction nous a
permis de mettre en évidence que les différents segments qui composent la ligne de dislocation
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ont tous évolué dans des plans de montée mixte. Ainsi, a notre connaissance, il s’agit du premier
exemple de dislocation de type C avec un mécanisme de montée mixte. En complément des
investigations post mortem, nous avons effectue des investigations in situ. Ces investigations
se partagent en deux types d’expérimentations. Le premier type d’expérimentation consiste
simplement a chauffer les échantillons MET. Quand cela était possible, nous avons couplé ces
expérimentations avec une expérimentation d’inclinaison du porte-objet pour déterminer les
mécanismes actives en in situ. Ainsi, nous avons observe des dislocations ordinaires qui se sont
déplacées par glissement et montée mixte. Les vitesses mesurees de ces dislocations montrent
des vitesses proches pour les deux mécanismes. Le second type d’expérimentation consiste a
chauffer et a appliquer une contrainte sur les échantillons. Les faits majeurs de ces
expérimentations sont I’observation de la formation et de la propagation d’une macle, ainsi que
I’observation d’un mécanisme de vieillissement dynamique caractérisé par une apparition
brusque de dislocations suivit d’un glissement visqueux des dislocations.

Enfin, les investigations post mortem et in situ effectuées dans Ti48Al ont été reconduites dans
la nuance Ti46Al-W (chapitre VI). Les mécanismes de glissement et de montée mixte des

dislocations ordinaires g <110> ont a nouveau été mis en évidence sans qu’aucun des deux

mécanismes ne semble favorisé par rapport a 1’autre avec la présence du tungsténe. Au cours
des investigations in situ, ou nous avons juste chauffé les échantillons MET, seul le mécanisme
de montée mixte a été identifié et les vitesses de dislocations mesurées sont du méme ordre de
grandeur que celles mesurées dans Ti48Al. En complément de ces investigations, en
collaboration avec 1’université de Leoben, nous avons réussi a coupler nos investigations par
MET avec des investigations par sonde atomique. Tout d’abord, une interface y/y et une
interface y/o2 ont fait 1’objet d’investigations. Dans les deux cas, on reléve une zone de
déplétion en tungsténe au niveau des deux interfaces dont 1’origine peut étre due a
I’enrichissement en tungsténe de précipités Po proches. Ensuite, des pointes contenant des
dislocations obtenues a température ambiante et a haute température ont été utilisées pour des
expérimentations de sonde atomique. Pour les dislocations a température ambiante, le tungsténe
est réparti de facon homogeéne dans la pointe. Les dislocations de haute température, dont le
mécanisme n’a pas été identifié, semblent présenter un appauvrissement en tungsténe dans leur
environnement. Cependant, il s’agit de premiers résultats qui doivent étre confirmés.

En résumé, apreés avoir réussi 1’élaboration de nos matériaux a partir de cing nuances de poudre,
les essais mécaniques ont montré que le tungstene apporte les meilleures améliorations des
propriétés mécaniques entre les deux éléments lourds. Parmi les éléments légers, c’est le
carbone qui obtient les meilleurs résultats. Aussi, 1’association de ces deux éléments donne une
nuance d’alliage qui a un fort potentiel pour des applications a haute température. Les
investigations par MET dans Ti48Al et Ti46Al-W, ainsi que les investigations par sonde
atomique dans la derniere nuance, apportent une meilleure compréhension des mécanismes de
déformation dans ces alliages a haute température. Malheureusement, elles ne nous permettent
pas de trancher de facon claire sur le réle du tungsténe dans 1’amélioration des propriétés
mécaniques.

En perspective, nous pourrions tout d’abord envisager de compléter les essais mécaniques dans
les microstructures gamma. Afin de mieux quantifier les effets des éléments d’alliage les essais
de traction pourraient étre effectué sur les nuances Ti48Al-Mo et Ti46Al-WC. Le silicium
n’ayant pas révélé d’influence au cours de ce type d’essai avec les microstructures lamellaires,
des essais dans la microstructure gamma devraient donner des résultats proches de la nuance
Ti46Al-W. En revanche, des essais de fluage sur les deux nuances aux éléments légers
pourraient étre intéressants car, d’apres nos essais sur les microstructures lamellaires, chaque
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¢lément apporte un renforcement de 1’alliage. De plus, pour les éléments lourds, on observe une
différence entre la microstructure gamma et la microstructure lamellaire que 1’on pourrait
retrouver dans les nuances contenant les éléments légers. Les essais de compression avec sauts
de vitesse sur les nuances au molybdene, au carbone et au silicium pourraient permettre de
mieux voir ’effet de ces ¢éléments sur 1’énergie d’activation et de les comparer a celui du
tungstene seul. Pour les microstructures lamellaires, aux vues des résultats obtenus en fluage et
en traction a température ambiante, on peut supposer que la traction & 800°C sur la nuance
Ti48Al-Mo donnerait une courbe comprise entre celle de 1’alliage binaire et celle de la nuance
au tungsténe ce qui n’apporterait pas de résultat pertinent a 1’étude.

Au sujet des investigations MET, d’autres exemples de détermination des mécanismes en post
mortem peuvent étre apporté dans les deux nuances pour voir si 1’on réussit a obtenir une
tendance. Cependant, devant le nombre de dislocations, une statistique véritablement
satisfaisante et significative serait difficile a obtenir. Les améliorations les plus intéressantes
seraient a apporter aux investigations in situ. Coupler de facon plus systématique in situ et
inclinaison du porte-objet pour avoir les vitesses réelles des dislocations et non plus simplement
des vitesses projetées. Aussi, la détermination de la contrainte ressentie par les dislocations est
un point important. Connaitre la contrainte dans les alliages pourrait permettre de trancher de
facon claire si le tungsténe a un effet sur la cinétique des dislocations ou non. En effet, dans nos
expérimentations nous avons des vitesses projetées similaires entre les deux alliages mais nous
ne connaissons pas les contraintes. Si les contraintes dans la nuance Ti46Al-W sont supérieures
a celles de la nuance Ti48Al pour des vitesses équivalentes alors le tungsténe ralentit le
mouvement des dislocations. Connaitre la contrainte permettrait également de calculer la
mobilité¢ des dislocations dans ces nuances et on pourrait également déterminer 1’énergie
d’activation via une deuxiéme méthode.

Un dernier point porte sur la sonde atomique. Les premiers résultats obtenus sont encourageants
pour la faisabilité du couplage investigations MET et investigations par sonde atomique.
Cependant, ces premiers résultats ne nous permettent pas d’interpréter de fagon claire un
possible effet du tungsténe. C’est pourquoi de nouvelles dislocations a haute température, dont
les mécanismes sont déterminés, sont en cours d’investigation au MET pour avoir plus
d’exemples en sonde atomique et voir si I’on obtient une différence entre des dislocations de
glissement et de montée.
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Liens vers les vidéos in situ

\ous pouvez retrouver une partie des vidéos in situ obtenues au cours de la these, ainsi que la
reconstruction tomographique de la dislocation de type C sur HAL, a I’adresse suivante :

https://hal.science/search/index/?g=benjamin+galy&rows=30&docType s=VIDEO
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Effet d’élément d’alliage en substitution et en insertion sur les mécanismes de déformation et sur la tenue
mécanique d’intermétallique TiAl 4 haute température

Réduire les émissions de CO; est un enjeu majeur de ’industrie aéronautique, qui nécessite le développement de
nouveaux matériaux fonctionnels a hautes températures. Les alliages intermétalliques TiAl sont de bons candidats
puisqu’ils ont une faible densité volumique ainsi qu’une bonne résistance mécanique a hautes températures. Aujourd’hui,
ces alliages sont employés dans les aubes de turbines, au niveau des parties basses pression de certains moteurs, mais
leur température d’utilisation est limitée a environ 700°C. Afin de pouvoir un jour les incorporer dans des parties de plus
haute pression, il est nécessaire d’améliorer les alliages TiAl pour qu’ils puissent étre employé€s a des températures d’au
moins 800°C. Pour cela, ’ajout d’é1éments d’alliages tels que le tungsténe, le molybdéne, le carbone et le silicium, dans
la composition chimique des alliages est une voie intéressante. Ces éléments ont conduit au développement de trois
alliages prometteurs pour une utilisation industrielle a haute température. L’alliage IRIS (Tiso.00-Alsg-W2-Boog),
développé au CEMES, et les alliages TNM (Ti51,4-A|43,5-Nb4-M01-BOO,1) etTN M+(Ti5o,7-A|44-NbaAe-Mol-Colg,-SioAa-BO()_l),
développés par 1’'université de Leoben. Cependant, 1’amélioration des propriétés résultant de 1’incorporation de ces
¢éléments, n’est pas encore bien comprise.

C’est dans ce contexte que nous avons effectué un travail fondamental visant a comprendre 1’effet de chacun de ces
¢léments sur les propriétés de TiAl, a haute température, avec un intérét plus particulier pour I’effet des éléments lourds
et notamment, celui du tungsténe. Ainsi, nous avons travaillé a I’élaboration de matériaux mode¢les permettant d’isoler
I’effet spécifique de chacun des éléments de 1’étude. Cette élaboration s’est faite par un procédé de métallurgie des
poudres. Cing nuances d’alliage ont ainsi été atomisées par le procédé EIGA, et les poudres ont ensuite été densifiées
par SPS. Des essais de fluage, de traction et de compression ont été effectués sur les nuances binaire et celles contenant
les éléments lourds, de microstructures gamma, dans le but de quantifier I’effet de ces éléments. Des essais en la traction
et en fluage ont été également réalisés sur les différentes nuances de microstructure lamellaire pour déterminer celle qui
présente le meilleur potentiel pour de futures applications industrielles. A partir des éprouvettes de microstructure
gamma, déformées en fluage a 800°C, des observations MET post mortem et in situ ont été réalisées sur les nuances
TiAl et TiAl-W. Ces observations ont permis d’identifier les mécanismes de déformation actifs dans ces deux nuances,
ainsi que leur cinétique. En complément de ces observations, des expérimentations par sonde atomique ont été réalisés
sur la nuance TiAI-W pour pousser au niveau atomique 1I’investigation du réle du tungsténe sur les propriétés de TiAl.

Effect of substitutional and insertional alloying elements on deformation mechanisms and on the
mechanical strength of TiAl intermetallic at high temperature

Reducing CO2 emissions is a major challenge for the aerospace industry, which requires the development of new
functional materials at high temperatures. TiAl intermetallic alloys are good candidates since they have a low density
and good mechanical resistance at high temperatures. Today, these alloys are introduced in turbine blades of the low-
pressure sections of engines, but their operating temperature is limited to about 700°C. In order to be able to incorporate
them in higher pressure sections, it is necessary to improve these alloys so that they can be functional at temperatures of
at least 800°C. For this purpose, the addition of alloying elements such as tungsten, molybdenum, carbon and silicon is
an interesting way to improve TiAl alloys. These alloying elements have led to the development of three promising
alloys for industrial use at high temperatures. The IRIS alloy (Ti49.92-Al48-W2-B0.08), developed at CEMES, and the
TNM (Ti51.4-Al43.5-Nb4-Mo01-B00.1) and TNM+(Ti50.7-Al44-Nb3.6-Mo01-C0.3-Si0.3-B00.1) alloys, developed by
Leoben University. However, the improved properties resulting from the incorporation of these elements are not yet well
understood.

In this context, fundamental work aimed at understanding the effect of each element on the properties of TiAl, at high
temperature has been carried out in this work, with a particular interest concerning the effect of heavy elements and
especially that of tungsten. Thus, we have worked on the production of model materials to isolate the specific effect of
each element of the study. This elaboration was done by a powder metallurgy process. 5 alloys were atomized by an
EIGA process, and the powders were subsequently densified by SPS. Creep, tensile and compression tests were
performed on the binary alloy and those containing the heavy elements, of gamma microstructures, in order to quantify
the effect of these elements. Also, tensile and creep tests were performed on the different alloys with a lamellar
microstructure to determine which alloy has the best potential for future industrial applications. From the gamma
microstructure specimens, deformed in creep at 800°C, post mortem and in situ TEM observations have been
performed on TiAl and TiAl-W alloys. These observations allowed to show the active deformation mechanisms in
these two alloys, as well as their kinetics. In addition to these observations, atomic probe experiments were carried out
on the TiAI-W alloys to investigate the role of tungsten on the properties of TiAl at the atomic level.
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