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INTRODUCTION

Les pales de turbines Haute Pression (HP) sont les composants des turbines a gaz les plus
sollicités a la fois au niveau mécanique et au niveau environnemental. Les performances des
turbines dépendent directement du potentiel de ces composants dans des conditions de
sollicitation élevées, en terme de contrainte et de température. Les dimensions des pales
TURBOMECA ne permettent pas le refroidissement des composants par canaux internes, il est
donc nécessaire d'utiliser un matériau stable a haute température et qui présente de bonnes
propriétés mécaniques. Le développement de superalliages monocristallins a base de nickel a
permis de répondre aux contraintes d’ origine mécanique (fluage d0 & la force centrifuge) sans
toutefois résoudre les problémes engendrés par I’ environnement de fonctionnement des pales
(oxydation, corrosion, érosion). Des revétements spécifiques ont été mis au point pour limiter ce
type de dégradation, et I'optimisation de I'adéquation substrat-revétement reste un enjeu
industriel important. Le choix de ces protections résulte d’un compromis entre les exigences de
certification et les sollicitations en service.

Des conditions de sollicitations extrémes, que I’on retrouve dans les régimes d’'urgence de
turbines pour hélicoptére, mettent en évidence la complexité des interactions entre le substrat et
le revétement. Les propriétés mécaniques du superalliage peuvent aing étre affectées de fagon
tres sensible par le revétement ou |’ environnement. Les conditions de certification, qui peuvent
se rapprocher des limites d' utilisation des superalliages, imposent de tenir compte de ces effets
dans les regles de dimensionnement des pales.

Les superalliages monocristallins a base de nicke sont soumis dans leurs utilisations habituelles
a des sollicitations cycliques tres éloignées des essais de fluage qui servent a les caractériser.
L’ éude du comportement et de la microstructure de I'alliage sous des régimes thermiques
évolutifs est devenue nécessaire. Des essais de fluage en conditions de cyclage thermique a haute
température (T>1100°C) vont agouter a |I’endommagement sous charge une évolution
microstructurale du fait des dissolutions et précipitations successives. Les problémes de stabilité
microstructurale des superalliages, soumis a des perturbations d’ origine thermique et mécanique,
sont des facteurs a prendre en compte dans la prévision de leur durée de vie. Le comportement
des matériaux en température dépend t-il de la succession de cycles thermiques ?

Par ailleurs, la résistance a I’environnement doit ére prise en compte au méme titre que la
résistance mécanique. En effet, une dégradation trop rapide de la pale due a des phénomenes
d’ oxydation et de corrosion a chaud ne permettrait pas d exploiter totalement le potentid de
résistance en fluage de ces alliages. L' étude des dégradations du revétement en fonction des
températures et des durées d'utilisation en service nécessite la mise en cauvre d’'essais
d’ oxydation et de corrosion, et |’ utilisation de cycles thermiques complexes.
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L’ objectif de lathése est de caractériser I’influence du cyclage thermique sur les comportements
du systeme revétement/substrat. Nos efforts ont éé concentrés sur I'éude couplée des
dégradations environnementales et mécaniques a haute température qui sont représentatives de
I” application pale de turbine.

Le chapitre | présente une éude bibliographique des matériaux (superalliages, revétements)
utilisés dans les pales HP. 1l introduit également les dégradations subies par les pales en service
(oxydation, corrosion, fluage). Notre attention s'est enfin portée sur I'influence du cyclage
thermique sur les comportements des systémes substrat/revétement, en surface et a coaur.

Le chapitre Il regroupe dans une premiére partie les données qui caractérisent le superalliage
monocristallin éudié (MC2) et le revétement de protection (NiCoCrAlY Ta), en tenant compte
des parametres physico-chimiques et des propriétés mécaniques. Il introduit également la notion
de systeme, constitué par le couple revétement/superalliage, dont les propriétés sont dépendantes
de ses constituants et de leur association. Il présente dans une deuxiéme partie les essais et
moyens mis en cauvre au cours de ce travail, ains que les procédures suivies lors de la mise en
place d' essais en condition de cyclage thermique.

Les résultats des essais d' oxydation et corrosion sont détaillés dans le chapitre 1. 1ls permettent
de définir le comportement global des revétements pour les températures et les dégradations
rencontrées en service. De plus, ils mettent également en avant la complexité des phénomenes de
corrosion rencontrés dans les turbines a gaz aéronautiques.

Dans le chapitre IV, le comportement mécanique des systémes est évalué en fluage dans des
conditions isothermes et dans des conditions de cyclage thermique. L’influence du cyclage
thermique sur la durée de vie a 1150°C est clairement mise en évidence, et les parametres qui
caractérisent les cycles (vitesse de chauffage, durée du palier) sont éudiés. Au terme des deux
typesd’ s, lacomparai son microstructurale des échantillons est réalisee.

Enfin, le chapitre V présente une réflexion axée sur la spécificité du cyclage thermique. 1l met en
avant I"influence que peut avoir la succession de cycles thermiques sur les comportements en
oxydation des matériaux nus et revétus et sur la durée de vie en fluage des systémes. La
représentativité des échantillons (géométrie, revétement) et des essais mis en cauvre dans ce
travail est également discutée.
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CHAPITRE | : INTRODUCTION BIBLIOGRAPHIQUE

Cette premiére partie permet de situer le contexte et d'introduire les notions techniques abordées
au cours des chapitres suivants. Nous nous attacherons a présenter les matériaux, puis a fare le
bilan des dégradations subies en service et des essais mis en oavre pour les simuler et les
comprendre. Nous nous attarderons enfin sur I'utilisation spécifique des turbomachines en
conditions de cyclage thermique et les conséquences sur |es systemes.

|.1 PRESENTATION DESMATERIAUX

1.1.1 Lessuperalliages monocristallins

Les superalliages utilisés pour les pales de turbine sont des alliages a base de nickel dont les
principales caractéristiques sont les bonnes propriétés mécaniques jusqu’a des températures de
I’ordre de 1100°C a 1150°C et la bonne résistance a la fatigue thermique. Ces superalliages a
base de nickd présentent une masse volumique plus faible que la plupart des autres alliages a
température de fusion élevée.

|.1.1.a Evolution des procédés d’ élaboration

L’ évolution des procédés d' éaboration des superalliages depuis le milieu des années 50 [1] a
permis d’augmenter les domaines d'utilisation des matériaux en terme de contrainte et de
température. Le passage d alliages a grains équiaxes élaborés par coulée conventionnelle a des
alliages a grains colonnaires élaborés par solidification dirigée permet d’ obtenir une structure ou
tous les joints de grains sont paralléles a |'axe de contrainte principale, ce qui augmente
considérablement les caractéristiques en fluage des pales. Enfin, plus récemment, I’ obtention de
piéces monograins (monocristallines par abus de langage) a amélioré les propriétés mécaniques
des matériaux. Ces améiorations résultent principalement de |’absence de joints de grains
(suppression du probléme de fissuration et de rupture intergranulaire), et de I’ augmentation de la
température de fusion commencante (par la suppression des gjouts d’ ééments renforcateurs des
joints). Dans le méme temps, |’ optimisation des compositions chimiques des superalliages s est
faite en respectant un certain nombre de propriétés a atteindre, notamment |’ augmentation des
propriétés mecaniques mais également [|'aptitude a la solidification monocristalline, a
I"homogénéisation ou ala stabilité structurale du superalliage [2]. Les nuances chimiques mises
au point sont maintenant spécifiqgues a chagque motoriste en fonction de leurs utilisations
respectives[3].
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|.1.1.b Elaboration des superalliages monocristallins
[.1.1.b.i Solidification

On utilise pour I’ élaboration des superalliages monocristallins un procédé dit de BRIDGMAN :
une solidification dirigée dans un four a gradient thermique et sous vide pour éviter |’ oxydation
(Figure 1-1a). Le gradient thermique permet la croissance de petits cristaux en colonne et un
sélecteur de grains laisse passer un seul cristal pour aler dans le moule. Le moule est ensuite
déplacé avec une vitesse de tirage optimisée et sous un gradient thermique au niveau du front de
solidification [4]. On obtient en fin de procédé une piece monocristalline d’axe de croissance
<001>. Ces conditions de solidification conduisent & une croissance dendritique (Figure I-1b).

La vitesse de tirage et |e gradient thermique contrélent directement la microstructure de I’ alliage
puisqu’ils déterminent la distance interdendritique, donc la périodicité des ségrégations. Cette
solidification engendre en effet des hétérogénéités de composition entre le coaur et le bord des
dendrites, et un éalement de latempérature de précipitation et des tailles des précipités.

(a) Schéma du procédé de solidification (b) Microstructure d’ un aliage brut de coulée
Figurel-1.: Solidification et microstructure[4]

I.1.1.b.ii Homogéné sation et traitement thermique

L’ application de plusieurs traitements thermiques adéquats permet d’ éiminer les porosités et les
hétérogénéités chimiques, d’ optimiser la microstructure en terme de forme et de taille de
précipités, et d'aboutir aind a une améioration considérable des propriétés mécaniques du
matériau [5].

Le premier traitement thermique appliqué est un traitement de mise en solution destiné a
dissoudre les eutectiques y/y' et réduire la microségrégation chimique résultant de la croissance
dendritique lors de la solidification, sans atteindre la température de fusion commencante
(bralures). Le temps nécessaire pour éliminer totalement les ségrégations dépend directement de
I’espace interdendritique. Il subsiste en général aprés traitement une ségrégation chimique
résiduelle considérée comme non génante. La durée du traitement a |’ échelle industrielle dépend
de chague nuance d'alliage. Le contréle de la vitesse de refroidissement est indispensable pour
une maitrise correcte de la géométrie et de lataille des précipités.
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Des traitements de revenus sont ensuite utilisés pour optimiser la structure en terme de taille et
d orientation des précipités. La température et la durée des revenus sont adaptées a chague
composition d’alliage en fonction des systémes et des applications [6]. Le traitement thermique
classique TURBOMECA des superaliages pour pales de turbine comprend deux étapes
digtinctes : un traitement de précipitation (6h a 1080°C) et un traitement de vielllissement (20h a
870°C). Ces traitements thermiques ont été optimisés afin d’ obtenir les meilleures propriétés en
fluage pour des températures variant de 760°C a 1050°C [5].

I.1.1.c Microstructure et composition chimique
[.1.1.c.i Microstructure

Les superalliages a base de nickel doivent leur haute résistance mécanique a leur microstructure
particuliere. Ces alliages biphasés sont congtitués d’une matrice austénitique y-Ni cubique a
faces centrées (cfc) renforcée par la précipitation d’une phase intermétallique y -Nis(Al,Ti)
(structure L1, ordonnée) avec divers éléments d’ alliages (Figure 1-2a). La phase y' durcissante
est ordonnée et cohérente avec la matrice (Figure 1-2b). Son réle est de limiter |a propagation des
dislocations lors de la déformation plastique ; I’ enchevétrement des dislocations empéche alors
leur mouvement : ¢’ est le principe du durcissement structural. La fraction volumique de la phase
Yy atempérature ambiante est de |’ordre de 70% a 75% dans un superalliage a base de nickel
pour pales de turbine [7]. La microstructure obtenue apres traitement thermique est composée de
préci pités a morphol ogie cuboidale parfaitement alignés (Figure I-2c).

CFC

5 pum

(@) maillesyety (b) cohérence des précipités (c) micrographie éectronique a balayage

Figurel-2.: Microstructure d'un superalliage a base de nickel aprestraitement thermique [§]
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[.1.1.c.ii Composition chimique

Le choix de la composition chimique dépend des caractéristiques spécifiques des conditions

d'utilisation. Le passage dune microstructure polycristalline a une microstructure

monocristalline a engendré des modifications en terme de composition chimique [3]. La
suppression des ééments de renforcement des joints de grains (C, B, Zr) dans les pieces
monocristalines a eu pour effet d’accroitre la température de fusion et d’obtenir un gain de

I’ordre de 50°C en température d' utilisation. La composition chimique des superalliages a éé

optimisée au cours de leur développement, ce qui a abouti a la classification en plusieurs

générations [2,3].

- Les superalliages a base de nickel de premiére génération sont constitués principalement de
chrome (Cr), cobalt (Co), molybdéne (Mo), tungsténe (W), aluminium (Al), titane (Ti) et
tantale (Ta).

- Les superaliages monocristallins de deuxieme génération ont été enrichis en rhénium (Re)
(3%mas.) au détriment de W et Mo afin d’augmenter de fagcon significative la résistance au
fluage a haute température. Le rhénium peut former des clusters dans la matrice y, ce qui est
une source de renforcement supérieure par rapport au durcissement en solution solide. La
température d’ utilisation est également augmentée de 30°C. La teneur en chrome est passée
de 8%mas. a 5-7%mas., permettant d’ obtenir des teneurs élevées en Re, W et Mo dans la
matrice.

- Les superalliages de troisieme génération sont enrichis en Re a hauteur de 6%mas., avec un
gout de ruthénium (Ru) dans le cas du MCNG [9]. La teneur en Cr est encore diminué a
4%meas.. Ces superalliages contiennent également des concentrations en ééments mineurs
(C, B), réintroduits dans les compositions des superalliages pour augmenter la tolérance du
matériau aux problemes reliés a I’ existence de sous-joints de grains, et diminuer ainsi le
nombre de pales rebutées apres usinage.

- Les superaliages contenant Re et Ru entrent aujourd’hui dans la famille des superalliages
monocristallins de quatriéme génération.

[.1.1.c.iii Réle des dléments d’ alliages

Chague éément d’ alliage entrant dans la composition des superalliages a un réle spécifique que

nous développons ci-dessous [10] :

- Le chrome (Cr) ségrége fortement dans la phase y ou il agit en tant gu’éément durcissant de

solution solide. Son réle est également d apporter une protection contre I’oxydation et la

corrosion par la formation en surface d’ oxyde de chrome Cr,Os et de sulfures de chrome a trés
haut point de fusion.

- Le cobalt (Co), dont la fonction est complexe, est y-gene et intervient peu comme éément

durcissant. Sa présence peut cependant diminuer la solubilité d’ ééments y' -genes dans la phase

y, hotamment celle de Al.

- L’aluminium (Al) joue essentiellement deux réles. D’une part, sa présence en quantité

suffisante favorise la tenue a I’ oxydation haute température par la formation en surface d’une

couche continue et protectrice d’alumine (Al,Os). D’ autre part, il joue un réle durcissant comme
constituant de la phasey' dont il assure la stabilité de structure.
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- Le titane (Ti) et le tantale (Ta) sont des éléments y -génes qui durcissent la phase y en se
subgtituant a Al dont le diamétre atomique est plus faible. Ils conduisent a une plus grande
stabilité thermique de cette phase dans la gamme de températures de fonctionnement des pales
haute pression (760°C-1100°C). Ils forment aussi des carbures de type (Ta, Ti)C.

- Le molybdéne (Mo), le tungsténe (W) et le rhénium (Re) apportent un durcissement de la
solution solide, préférentiellement dansy pour Mo et Re, et dans les deux phases pour W. Mo et
W forment des carbures de type M¢C. Dans les alliages contenant un niveau élevé d ééments
réfractaires et un exces de chrome, des instabilités apparaissent dans le substrat. Ces phases dites
TCP (Topologicaly Close Packed) [11,12] précipitent sous forme de plaquettes dans la matrice et
sont extrémement fragilisantes.

1.1.2 Lesrevétements protecteurs

Les conditions de fonctionnement des pales HP sont s sévéres gu'il n'est plus possible de
développer des alliages présentant un compromis acceptable entre leurs propriétés mécaniques a
température élevée et leur résistance a I’ oxydation et a la corrosion a chaud. Des revétements
protecteurs sont donc utilisés pour éviter leur dégradation rapide par oxydation ou corrosion en
service.

|.1.2.a Les différents types de revétements

La protection utilisée est spécifique a chaque sollicitation. Dans le cas des revétements utilisés

danslesturbines, le principal objectif est de protéger le substrat de |’ oxydation et de la corrosion.

Ils doivent cependant répondre a d’ autres spécifications, notamment la résistance a la fissuration

par fatigue thermique, la compatibilité chimique avec le substrat, un coefficient de dilatation

thermique sensiblement identique au substrat sous peine d’ engendrer des contraintes internes et
des déformations non négligeables. Enfin, ils ne doivent pas altérer les propriétés mécaniques du

substrat (fluage haute température, résistance a la fatigue). Pour la protection des pales HP, il

existe trois grands types de revétements (Figure 1-3) [13,14,15] :

- Les revétements dits de diffuson, smple et modifié. Ils sont formés par la diffusion de
I’aluminium a I'intérieur du superalliage congtituant le substrat. 1l se forme des couches
congtituées principalement de composés intermétalliques tels que B-NiAl ou y -NisAl.
L'gout d ééments (revétements modifiés) comme le platine (Pt) permet d’amédiorer la
résistance al’ oxydation et ala corrosion du revétement [16].

- Lesrevétements de dépdt d’alliage de type MCrAlY. IIs peuvent ére obtenus par différents
procédés. Les principaux sont |’évaporation (Electron Beam - Physical Vapor Deposition
EBPVD), laprojection plasma sous vide (VPS), la projection HVOF (High Velocity Oxygen
Fuel) ou la codéposition éectrolytique [17,18]. Ces techniques permettent de déposer des
compositions variées (M= Ni, Co, Fe) suivant |’application et les protections recherchées
[19]. Chague MCrAlY (NiCrAlY, NiCoCrAlY, CoCrAlY, FeCrAlY) présente en effet des
propriétés et des caractéristiques spécifiques[20].
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Les revétements barrieres thermiques : I’augmentation de la température des gaz de 50°C a
100°C peut étre obtenue par I’ utilisation de barrieres thermiques a faible coefficient de
conductivité thermique constituées par une sous-couche métallique conventionnelle
(@duminiure de nickel ou MCrAlY) et une couche céramique de zircone stabilisée par

I”addition d’ oxyde d’ yttrium (ZrO,-8%Y ,05).

50 um 50 um
50 pum
(a) Aluminiure de nickel (c) Barriére thermiquezro,-8%Y,0;
modifié platine (b) MCrAlY Plasma sur (Ni,POA

Figurel-3.: Lesdifférentstypes de revétements métalliques (M EB-Electrons rétr odiffusés BSE)

1.1.2.b Lerevétement NiCoCrAlY
Les exigences spécifiques des moteurs d’ hélicoptéres ont conduit TURBOMECA a utiliser les
revétements MCrAlY (M=Ni,Co) comme protection des pales haute pression. Ces revétements
présentent en effet une protection performante contre les phénoménes d oxydation et de

corrosion [20,21,22].

Figurel-4.: Résistance a |’ oxydation et ala corrosion de différentsrevétements [22]
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[.1.2.b.i Microstructure et composition chimique

Les revétements de type NiCoCrAlY sont composés d’ une matrice y (solution solide de nickel de
structure cubique a faces centrées) et d' une dispersion de phases 3-(Ni,Co)Al (phase ordonnée
de structure cubique type B2) et y-(Ni,Co,Cr)s;Al (phase ordonnée de structure L1,). La
microstructure peut également comporter des phases plus complexes tel o-(Ni,Co)Cr (phase
tétragonale), a-Cr, MsY (M=Ni,Co) et Y,Os, observées par Frances et al. [23] apres traitement
thermique d’homogénéisation sur le NiCoCrAlY Ta projeté. La microstructure et la proportion
des phases complexes présentes vont dépendre de la composition chimique fine du revétement
(teneur en cobalt, chrome, aluminium), du type de procédé de dépét (projection plasma, HV OF,
codépdt éectrolytique) et du traitement thermique d’ homogeénéisation [24-30]. Tawancy et al.
[31,32] montrent que I'yttrium se solubilise préférentiellement dans la phase y et proche de la
surface du revétement.

(Ta)C

& B

10 pm 10 um

(& MCrAlY plasma (b) MCrAlY codépét éectrolytique
Figurel-5.: Microstructure d’un revétement M CrAlY (MEB-BSE) [30]

La stabilité des phases dépend également du domaine de température. D’ apres le diagramme
ternaire Ni-Cr-Al éabli par Taylor et Floyd (1952), le domaine biphasé y+f sable a haute
température se transforme en y' -(NizAl) + a-Cr a 1000°C (Figure 1-6a).

y-Ni + 3-NiAl = y'-NizAl + a-Cr
Cette transformation de phase s accompagne d' un changement de volume significatif, qui peut
étre néfaste pour I’ intégrité mécanique du systeme revétement/substrat (Figure I-6b).

(a) Diagramme partiel de phase du systéme Ni-Cr-Al (b) données dilatométrique du revétement
62Ni-21Cr-17Al (Yoat.)

Figurel-6. : Transformations de phases dans un Ni-Cr-Al [33]
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[.1.2.b.ii Eléments d’alliages

La composition du revétement doit étre choisie en adéguation avec I’ application requise puisque
aucune composition d’alliage n’offre une résistance optimale dans toutes les conditions de
service. Chague éément joue un role précis et sateneur doit étre optimisée. L’ optimisation de la
composition d'un revétement NiCoCrAlY améne a la formation d'un revétement contenant
20%Co, 20%Cr, 8%-12% Al et <1%Y (Yomassique) [16].

L’addition de cobalt a un revétement NiCrAlY augmente la résistance a |’ oxydation et a la
corrosion [34] en favorisant la formation de la phase 3 riche en aluminium [35,36]. Le cobalt
augmente également la ductilité du revétement [14,37].
Le chrome est nécessaire pour une bonne tenue a la corrosion et favorise la formation d’une
couche externe et continue d’ Al,Os pour des concentrations en Al inférieures [38].
L’aluminium : des teneurs éevées en aluminium permettent d’augmenter la résistance a
I’ oxydation mais résultent en une augmentation de la fragilité du revétement. Saunders et al
[13] limitent la teneur en aluminium a 12 %mas. afin de garder une bonne ductilité mais
celle-ci doit rester supérieure a 5%mas. pour conserver une bonne protection contre
I’ oxydation et la corrosion pour des revétements CoCrAlY.
Le tantale améliore la résistance a I’ oxydation en empéchant la diffusion externe d’ ééments
néfastes pour la couche d’'oxyde. Il piége ains le titane venant du substrat en formant des
carbures stables de type (Ta, Ti)C [16,24,39,40] et s oppose a son effet néfaste sur latenue de
la couche d’oxyde a I’ écaillage [41]. Les particules riches en Ta sont observées des le
vieillissement thermique dans le revétement.
Le premier revétement dépbt d'alliage contenant de I’ yttrium fut développé en 1964 par
General Electric [14]. Choquet et al. [42] ont ensuite confirmé que I’ addition d'yttrium a un
revétement NiCoCrAl améiorait de fagon significative I’adhésion des couches d’ oxydes,
donc la résistance a I’oxydation cyclique. L’'yttrium améiore la nature protectrice de
I’alumine par plusieurs mécanismes qui agissent de fagon simultanée (réduction des
contraintes de croissance, ancrage mécanique, réduction de la vitesse de croissance). Nous ne
nous éendrons pas sur les mécanismes mis en jeu, qui ont fait I’objet d’une littérature
extensive et parfois controversée [31,32,43]. Cependant, I'gjout doit ére dosé puisqu’une
teneur trop importante en yttrium peut ére néfaste pour la tenue a I’oxydation avec
I’oxydation interne d'yttrium et la formation de pores aux joints de grains des oxydes.
Steinmetz [44] et Provenzano [45] notent également un effet néfastede Y pour la résistance a
la corrosion a chaud basse température. L'oxyde d'yttrium, qui se forme en cours de
corrosion par oxydation des phases contenant cet élément, réagit avec SOz contenu dans les
gaz de combustion, suivant :

Yzos + SO3 = Yzo4so4
Le sulfate d'yttrium formé (Y.0,S0,) se dissout ensuite dans NaSO, avec lequel il peut
former un eutectique.
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- D’autres éléments permettent d’ augmenter la résistance a |’oxydation des revétements
MCrAlY. L’ addition de 1 & 3%at. de rhénium dans les MCrAlY augmente les propriétés des
revétements, notamment la tenue a I’ oxydation et a la corrosion [46-48]. L’amélioration des
performances en oxydation cyclique des NiCrAlY peut également étre assurée en gjoutant
des quantités dosées (<1%meas.) de silicium [49], d hafnium [50-52] ou de zirconium [53].
Mais la thése de Choquet [33] montre que, entre |I"hafnium, le zirconium et I'yttrium, ce
dernier est de loin I’ éément le plus efficace. De plus, Gurappa [34] montre que les traces de
silicium et d’hafnium dans un revétement NiCoCrAlY diminuent de fagon drastique sa
résistance a la corrosion en  milieu pollué  (95%NaSO4+5%NaCl et
90%Na,S04+5%NaCl+5%V ;0s).

- Enfin, I’addition de platine au revétement MCrAlY (NiCoCrAlY modifié Pt) a montré de
bonnes amédiorations de la résistance a I’oxydation a 1050°C [40] ou 1100°C et a la
corrosion a 900°C [54,55]. De nombreuses éudes sur les auminiures de nickel modifié au
platine (Ni,Pt)Al ont montré que I’ addition de platine améiorait la résistance a I’ oxydation
cyclique en augmentant |’ adhérence des couches d’ oxydes [56-59].

|.2 DEGRADATION DESSYSTEMESET ESSAISMISEN EUVRE

Durant les cycles de fonctionnement des turbomachines, les matériaux sont soumis a des
variations de température, d’intensité de contraintes et de composition de I’ environnement. Ils
subissent donc a la fois des dégradations surfaciques liées a |I'environnement
(oxydation/corrosion, interdiffusion) et des dégradations microstructurales a coaur liées aux
contraintes mécaniques (fluage).

1.2.1 Deégradations surfaciques

Les dégradations environnementales auxquelles sont soumises les pales de turbine sont le
résultat de réactions superficielles entre certains ééments des matériaux et |’ environnement.
Dans le domaine de température d utilisation des pales, les facteurs de dégradation liés a
I”environnement sont I’ oxydation pour des températures supérieures a 1000°C, la corrosion a
chaud haute température ou corrosion de type | (800<T<950°C) et la corrosion a chaud a plus
basse température ou corrosion de type Il (650<T<750°C) (Figure I-7). Associé a ces
phénomenes, le gradient de composition chimique entre le substrat et |le revétement va entrainer
un processus d’interdiffusion d’ ééments d’ autant plus important que latempérature est éevée.
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Figurel-7.: Dégradationsliéesal’ environnement en fonction de latempérature [d’aprés 60]

L’importance relative des processus de corrosion et/ou d’ oxydation dépend d’un grand nombre
de facteurs et, en premier lieu, de la température de la piece. La corrosion est le plus souvent
localisée sur I’intrados et sur le bord d’ attaque de I’ aube.

|.2.1.a Corrosion haute température
Les gaz de combustion contiennent des polluants conduisant, a des températures intermédiaires
(700°C<T<950°C), au dépbt de phases condensées trés agressives. La corrosion est en effet
limitée par la température de condensation des espéces corrosives, au-dela de laquelle seule une
attague gazeuse est possible. La corrosion a haute température ou corrosion a chaud (« Hot
Corrosion », type | et type Il) est une oxydation accélérée des matériaux induite par la présence
d’un film mince de sels fondus sur la piece. La phénoménologie et les mécanismes de corrosion
a chaud ont été largement éudiés, notamment par Rapp [61,62], Kofstad [63], Pettit [64,65],
Meier [43] ou Bornstein [60]. L’ ensemble des réactions de corrosion aboutissant a la dissolution
des couches protectrices par la formation d’espéces solubles dans le dépét liquide est appelé
réaction de fluxage. Rapp [61] définit deux types de fluxage (fluxage basique et fluxage acide)
suivant le caractére acido-basique des solutés. Les notions de basicité et d'acidité sont exprimeées
en considérant la réaction élémentaire mettant en jeu Na,SO,4, composant prédominant des sels
fondus consécutivement a sa grande stabilité thermodynamique [62].
Na,SO, = Na,O + SO, Byao = 8 o definit labasicité

K(T) = aNazo-Pso3 Psoz définit |’ acidité
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La stabilité des différentes espéces solubles (cations, anions) ou insolubles (oxydes) d'un méme
élément dans un solvant fondu a haute température dépend des caractéristiques acido-basique et
d’ oxydo-réduction du milieu. Nous n'entrerons pas dans les détals des mécanismes
électrochimiques de la corrosion a chaud, éudiés en déail par Rapp [61], et nous nous
intéresserons plut6t aux microstructures de dégradation obtenues. Il existe en effet deux types de
corrosion haute température définis par deux microstructures de dégradation distinctes, suivant la
température d exposition [43]. La Figure 1-7 montre que la vitesse de corrosion évolue de
maniere discontinue avec latempérature et présente deux maxima. Le domaine des températures
supérieures a 800°C (800°C- 950°C) correspond au type de corrosion le plus fréguemment
rencontré dans les turbines HP : la corrosion de type I. La dégradation de la couche d’ oxyde
intervient par un flux basique qui affecte les couches d’alumine contenant moins de 15%mas. de
Cr ou par un flux acide induit par les oxydes MoOs;, WO; formé par oxydation des ééments
réfractaires [16,61]. Elle est caractérisée par un front interne de sulfures de chrome et une zone
de déplétion en Cr sous une couche d’ oxyde non protectrice [60,66] (Figure 1-8a).

50 pm 100 um

(a) Corrosion Type | (b) Corrasion Type |

Figurel-8.: Microstructure de dégradation des deux types de corrosion [67]

Pour le domaine de température compris entre 650°C et 800°C, des réactions basses
températures entre le revétement et le dépot solide Na,SO,4 conduisent a des phases eutectiques
de Ni et Co a bas point de fuson qui fondent pour des températures proches de 700°C. La
corrosion de type Il est caractérisée par une morphologie en pigdres, avec peu de corrosion
interne et | absence de sulfures sur le front de corrosion [60,66,68,69]. Ce type de corrosion est
essentiellement rencontré dans les turbines fonctionnant & bas régime (cas des turbines marines
ou de certaines turbines industrielles) (Figure I-8b).

[.2.1.b Oxydation isotherme/cyclique
Le second domaine de température important est celui de I’oxydation : il se situe au-dela de
950°C, lorsque la tension de vapeur de tous les condensats est suffisante pour éviter une
accumulation de sels sur les composants. Une protection efficace contre |’oxydation est
géné&ralement associée a un oxyde qui croit lentement grace a un mécanisme contrélé par la
diffusion des especes dans les couches d’ oxydes et/ou dans le substrat. Ce contrdle diffusionnel
conduit & une cinétique de croissance décrite par une loi de vitesse parabolique[70] :
(Am)2 kot of Am =legain de masse ; S = surface de I’ échantillon
S > t = temps : kp = constante de vitesse parabolique
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L’ utilisation de cette loi pour I’ oxydation des métaux et alliages est limitée par la présence d'une
oxydation transitoire a cinétique non parabolique en début d’ oxydation qui se caractérise par la
formation rapide d oxydes moins protecteurs. Cette croissance et des réactions interfaciales
éventuelles associées au transfert de matiére ou de défauts aux interfaces sont prises en compte
lorsde |’ utilisation d' une régression polynomiae d’ ordre 2 :
t:A+BA_rn+C(A_rn)2 ol C:i

S S Kp
A, B et C sont des constantes qui prennent en compte les conditions initiales d’ et la nature
protectrice ou non du premier oxyde formé. L'intérét d guster cette loi sur les cinétiques
expérimentales aprés le régime transitoire est que le coefficient C est indépendant du régime
transitoire et est toujours égal al’inverse de la constante de vitesse parabolique k[ 70].

[.2.1.b.i Oxydation des superalliages
Pieraggi et al. [71] ont étudié |’ oxydation isotherme du superalliage a base de nickel CMSX-2
pour des températures comprises entre 900°C et 1300°C. Ils ont montré que I’ oxydation du
superalliage est marquée par une période transitoire au cours de laquelle plusieurs ééments
présents dans I'alliage s oxydent. Une couche continue de I’oxyde le plus stable est ensuite
formée et la cinétique est alors parabolique. La détermination des constantes cinétiques
d’ oxydation pour le régime stationnaire a été possible pour les essais dont la température était
supérieure & 1000°C et pour des durées d’'essais de 20h (Tableau I-1). Les valeurs calculées pour
le k, correspondent aux valeurs communément rapportées pour la croissance de |’alumine,
suivant les travaux de synthese de Hindam et Whitle [72] ou |’ &ude de Brumm et Grabke [73].

Tem(egft”re 800 | 900 & 1000 | 1100 | 1150 | 1200 | 1250 | 1300 |Référence
CMSX-2 - - - 83107 | 2210° | 7.310° | 1.410° | 4510° | [71]
CMSX-4 | 05107 | 65107 | 105107 | 9.010" - 30107 - - [74]

Tableau |-1. : Constantes paraboliques d’ oxydation k, (mgZcm™s?)

Entre 1100°C et 1300°C, la cinétique d oxydation est d'autant plus éevée gque la température
augmente, et les valeurs de k,, vérifient uneloi detype Arrhénius (Figure 1-9).

Cette relation n'est plus véifiée lorsque la nature des oxydes formés change. L’étude de
I’oxydation du CMSX-4 par Bouhanek [74] pour des températures comprises entre 800°C et
1200°C montre que le domaine de température proche de 1000°C apparait comme un domaine
de transition entre les domaines chromoformeur et aluminoformeur des superalliages (Tableau I-
1, Figure 1-9). La cinétique d’ oxydation est en effet régie par la vitesse de croissance de Cr,03 (a
900°C) ou d Al,O3 (T>1000°C) lorsque le régime stationnaire est établi. Les couches d’ oxydes
formées dépendent donc de la température d’ .
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(a) Loi d’ Arrhénius (b) Vérification delaloi suivant les résultats de Pieraggi [71] et
Bouhanek [74]

Figurel-9.: Constante parabolique d’ oxydation k,

L’ oxydation sous air pendant plus de 100h de superalliages monocrigtalins a base de nickel
(CMSX-2, CMSX-4, CMSX-6, SRR99, MC2) ades températures comprises entre 800 et 1200°C
a été traité par Goebel et a. [75,76] et Bouhanek [74]. Les valeurs des constantes paraboliques
obtenues a 800°C, 900°C et 1100°C en oxydation isotherme sont données dans le Tableau I-2 :

Superalliage CMSX-2 | SRR99 | CMSX-4 | CMSX-6 MC2 Référence
( 101, ;g%omﬁs_z) 13 2.7 6.1 24.0 i [75]
(10'T7 r:ng?fmﬁs.z) 7.0 105 6.5 43.0 145 [74]
(1O.T7=rié§)fmﬁs.z) 8.0 26.0 9.0 23.0 11.0 [74]

Tableau |-2. : Cinétique d’ oxydation isother me de diver s superalliages (Kp)

La cinétigue d oxydation a 800°C ou a 900°C dépend de la composition chimique des
superalliages. Bouhanek montre qu’ une augmentation de la teneur en Al en méme temps qu’ une
diminution de celle en Cr entraine une meilleure résistance a I’ oxydation isotherme a 900°C, ce
qui setraduit par une diminution de la valeur de k,. De plus, le CMSX-6 est I" alliage pour lequel
le rapport (Ti/Ta) est le plus grand, et le k, est devé et la résistance a I’ oxydation diminuée.
L’ analyse des couches d’ oxydes par les auteurs montre la présence de Ti en surface du matériau
oxydé, néfaste pour latenue al’ oxydation.

La comparaison d’essais d' oxydation isotherme et cyclique par les auteurs [75-77] montre une
accélération de la dégradation des matériaux par suite de I'écaillage des couches d’oxydes
pendant le refroidissement lors du cyclage thermique. Les couches d’ oxydes formées sur les
superalliages sont en effet trés peu adhérentes [24,78].
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[.2.1.b.ii Oxydation des MCrAlY
» Cinétigque d’ oxydation

Le comportement a |’ oxydation des MCrAlY dépend de nombreux facteurs, et en premier lieu de
la composition chimique du revétement qui va déterminer les couches d' oxydes qui vont se
former [33,79,80] mais également de la température [30,81]. D’autres paramétres peuvent
également influencer la résistance a I’oxydation et |’oxydation sélective de certains ééments,
notamment les procédés de dépbts [29,30,82] ou I’ éat de surface du revétement [83].

Le processus d'oxydation des revétements MCrAlY est identique a celui des superalliages. 1
commence par la formation d’ oxydes transitoires (NiO, spinelles Ni(Al,Cr),04...) qui croissent
rapidement alors qu’ une couche d’ oxyde stable continue (Al,O3 ou Cr,O3) se forme au dessous.
Le stade stationnaire, régi par une cinétique parabolique, correspond a la croissance de la couche
stable. Enfin, I'oxydation accélérée résulte de la dégradation de la couche stable protectrice et de

laformation, a nouveau, d'oxydes non protecteurs [16].
1.0
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Figurel-10. : Oxydation d’un NiCoCrAlY [84]

Sacré [84] a éudié I’oxydation isotherme et cycligue de NiCoCrAlY massif entre 850°C et
1200°C. Les courbes obtenues lors de I'oxydation isotherme des échantillons sont données
Figure 1-10a. Boudot [30] a également réalisé des essais de thermogravimétrie isotherme sur des
NiCoCrAlYTa massifs et calculé les constantes paraboliques d’ oxydation aux différentes
températures Tableau [-3. Ces constantes sont du méme ordre de grandeur que celles calculées
pour les superalliages (Tableau I-2).

Température (°C) kp (Mg”cm™.s?) Intervalle de temps (h)
825 3,3510° 0-94h
900 2,13107 0-94h
1000 5,58 107 0-37h
1100 2.8210° 0-6h

Tableau 1-3. : Constantes paraboliques de I’ oxydation isother me du NiCoCrAlY Ta plasma massif

[30]
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Les auteurs montrent que la nature et la morphologie des couches d’ oxydes qui se forment sont
dépendantes de la température. Pour des températures inférieures a 1000°C, la couche est
congtituée d’'Al,O3 et de Cr,0Os. A 1000°C et 1100°C, la couche est composée d’'Al,Os, de
spinelles Ni(Cr,Al),O, et d oxydes mixtes AlTaO, et Y3AlsO52. 1000°C apparait comme la
température de transition entre les domaines chromino-formeurs et alumino-formeurs, ce qui
pourrait expliquer la prise de masse aussi importante a 1000°C qu’a 1100°C observée par Sacré
[84] (Figure I-10a).
L’ oxydation cyclique montre |’excellente adhérence de la couche d’ oxyde sur le revétement
NiCoCrAlY, confirmé par Wang et al. [81] sur le NiCrAlY, contrairement au comportement des
superalliages. Pour les températures de 1000°C et 1100°C, on n’ observe pas de différence entre
I’ oxydation isotherme et cyclique pour des durées d’ essais de 100h (Figure 1-10b).
Enfin, I’ &ude comparée de I’ oxydation cyclique de superalliages nus et revétus MCrAlY montre
bien I’'améioration trés nette de la tenue a I’ oxydation des superalliages revétus [21,24] et la
nécessité de protéger les superalliages pour améliorer la durée de vie des composants. L’ apport
des revétements NiCoCrAlY en oxydation est donc principalement lié a la meilleure adhérence
de la couche d’ oxyde lors des s en condition de cyclage thermique.

» Evolution de la microstructure
Le comportement et les propriétés du revétement MCrAlY en température sont directement
reliés a sa microstructure. Il est donc impératif de suivre I’ évolution des phases présentes dans le
revétement lors de |’ exposition du systeme durant les traitements thermiques et en service. Wood
et al. [37] ont étudié I’ oxydation cyclique & 1135°C d'un revétement NiCoCrAlY Ta. Les grains
de phase B riches en aluminium sont convertis graduellement en filots y (microstructure y'/y
apres 150h) puis en phase y (microstructure monophasée y apreés 450 x 1h) par consommation de
I”aluminium pour former la couche d’alumine protectrice. Les phénoménes de transformation de
phase peuvent également étre accéérés a haute température par la diffusion des ééments du
revétement vers le substrat.

|.2.1.c Interdiffusion des systemes

[.2.1.c.i Microstructure de la zone d’interdiffusion
La différence de composition chimique entre le revétement et le substrat donne naissance a des
gradients de potentiels chimiques al’interface revétement/substrat. Afin de diminuer ce gradient,
les éléments vont diffuser de part et d' autre de I'interface, d’autant plus vite que la température
est élevée. Cr, Al et Co diffusent vers le substrat tandis que Ni, Ti, W diffusent vers le
revétement. Ces phénomenes apparaissent lors des traitements thermiques qui cléturent I’ éape
de dépdt du revétement, permettant un ancrage chimique du revétement sur le substrat. La
composition du revétement MCrAlY (M=Ni, Co, Fe) doit é&re compatible avec celle du substrat
afin de limiter au maximum ce processus, qui peut ére prgudiciable pour la protection contre
I’ oxydation par suite de la diffusion des éléments protecteurs vers le substrat. Mazars et a. [19]
classent ains les systémes MCrAlY/substrat en trois groupes suivant |'éendue de
I"interdiffusion. Pour un superalliage a base de nickd, les systemes FeCrAlIY/Ni (base) et dans
une moindre mesure CoCrAlY/Ni(base) présentent une zone d’interdiffuson beaucoup plus
développée que les systémes NiCrAlY/Ni (base) (Figure 1-11).
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Figurel-11.: Microstructure dela zone d’interdiffusion [19]

Itoh et al. [85] ont également testé différents revétements sur trois superalliages a base de nickel
(IN738LC, CM247LC, CMSX-2). L’analyse des zones d'interdiffusion permet aux auteurs de
proposer un classement NiCrAlY>CoNiCrAlY>NiCoCrAlY en terme d épaisseur de zone,
indépendamment du substrat. Le revétement NiCoCrAlY appliqué sur un superalliage a base de
nickel semble donc étre le plus résistant aux phénomeénes d’interdiffusion.

La microstructure de la zone d’interdiffusion évolue lors d’un maintien a haute température, par
suite de la diffusion et de la consommation des ééments formant les couches d’ oxydes
[19,85,86] (Figure 1-12). L’évolution microstructurale et les différentes phases observées sont
directement reliées aux compositions chimiques du revétement et du substrat. Dans le cas d'un
superalliage a base de nickel (CMSX-2) revétu d’'un NiCoCrAlY [85], la microstructure obtenue
apres 4h a 1100°C est une matrice y (Ni,Co)Cr dans laguelle on retrouve des précipités de
B(Ni,Co)Al. Des phases fragiles riches en Ti, W, Ta apparaissent également a l’interface. Aprées
des temps de vieillissement important (>1000h) ou des températures élevées, la microstructure
devient biphasée y/y' puis monophaséey.

Phesss TCP 10um 10pm

(@) Vieillissement 500h a4 900°C (b) Vieillissement 500h a1000°C
Figurel-12.: Microstructure dela zone d’interdiffusion d’un NiCoCrAlIYTa/M C2 [87]
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En dessous de la zone d'interdiffusion et dans certains superalliages [9,12,88,89], |’ apparition de
phases TCP (Topologically Close Packed) va dépendre de la température et du domaine de
stabilité des phasesy ety .
[.2.1.c.ii Evolution de I’ épaisseur de la zone d' interdiffusion

Itoh et al. [85] ont constaté sur plusieurs systémes superalliage a base de nicke/MCrAlY que
I’ évolution de |’ épaisseur de la zone d’ interdiffusion suit approximativement une loi parabolique
simple. La dépendance du facteur k en fonction de la température suit une loi du type loi
Arrhenius.

e=kyt k= ko
L’ épaisseur de la zone d'interdiffusion augmente donc avec la température et le temps de
maintien.
1.2.1.c.iii Influence deI’interdiffusion sur I’ oxydation des sytémes

Le comportement & I’oxydation a haute température d’ un revétement peut étre affecté par
I"interdiffusion qui se produit avec le substrat. Des essais d’ oxydation cyclique a 1100°C menés
par Mevrel [16,90] sur différents superalliages (IN100, IN738 et CMSX2) protégés par un
revétement CoCrAlY (plasma) ont montré I'importance du substrat dans les phénomenes de
dégradation subis par le revétement (Figure 1-13). Le revétement déposé sur I'IN100 et I'IN738
est fortement dégradé aprés seulement 250 cycles a 1100°C alors que la durée de vie du
revétement sur le CMSX2 a dépassé les 1000 cycles a la méme température. L’examen
meétall ographi que montre une importante oxydation interne et un écaillage important des couches
d’ oxydes dans les deux premiers cas. La formation de la couche d’alumine semble perturbée par
la diffusion de titane depuis le substrat (IN100 et IN738) vers I'interface externe. L’ addition de
Ta dans un MCrAlY permet de limiter I'effet néfaste du titane dans la tenue a I’ oxydation
(Figure 1-13b). Boumaza [41] montre que |’ oxydation du CoNiCrAlY Ta projeté sur I'IN100 ou
le CMSX-2 est identique au bout de 100h a 900°C, mais différente 21100°C (Tableau I-4). Il y a
donc une influence du substrat sur la cinétique d’ oxydation et sur la nature des couches d’ oxydes
a partir de certaines températures ou I'interdiffusion des ééments n’est plus négligeable. Ces
phénomeénes sont vérifiés par d’ autres auteurs [90,91].
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Figurel-13. : Oxydation cyclique a 1100°C de systémes M CrAlY /superalliages[90]

19



Chapitre | : Introduction bibliographique

La différence de composition chimique entre le revétement et le substrat joue également un role
important. Le systéme CoNiCrAlY Ta/CMSX-2 présente une prise de masse plus importante
durant les quinze premieres heures d'oxydation en comparaison avec le systéme
NiCoCrAlYTa/CMSX-2 aors que la cinétique d'oxydation des revétements massifs est
identique (Tableau 1-4) [24]. On notera enfin |’augmentation de la cinétique d’ oxydation par
couplage du revétement et du substrat en comparaison avec la cinétique d oxydation du
superalliage non revétu ou du revétement massif.

Systéme kp (mg®.cm™.s?) 10° Intervalle de temps (h)
CMSX-2 0.70 £0.11 4-20
NiCoCrAlY Ta (massif) 0.84 £0.13 4-20
CoNiCrAlY Ta (massif) 0.77 £0.12 4-20
NiCoCrAlY Ta/CMSX-2 145 +0.22 5-100
CoNiCrAlY Ta/CMSX-2 421 +£0.63 40-100
CoNiCrAlYTa/IN100 522 +0.78 40-100

Tableau |-4. : Cinétique d’ oxydation isother me de différents systémes a 1100°C [24]

Les principales conséguences défavorables de I'interdiffusion sont donc un appauvrissement du
revétement en ééments protecteurs (diminution de la résistance a I'oxydation) et des
transformations microstructurales complexes qui varient suivant le systéme, la température et le
temps. Ces transformations microstructurales affectent aussi bien le revétement que le
superalliage, et peuvent résulter en une diminution de la section efficace du superalliage vis avis
des sollicitations mécaniques (diminution des propriétés en fluage). Ces effets peuvent étre
minimisés en utilisant un revétement dont la composition est proche de celle du substrat.

|.2.1.d Essais d' oxydation/corrosion
Conner et al. [92] ont fait un bilan des différentes techniques utilisées pour caractériser la
dégradation des matériaux en oxydation et en corrosion. Les essais d’ oxydation isotherme et
cycligue sont utilisés pour obtenir des informations sur les cinétiques d oxydation et sur la
résistance a I’ écaillage des couches d’ oxydes des matériaux. Les essais aux bancs brdleurs
permettent de comparer la résistance des matériaux aux dégradations proches de celles
rencontrées en service.
- Test d’oxydation statique : les échantillons sont exposés a une température donnée dans une
atmosphere statique. C'est I’ essai |e plus simple a mettre en cauvre, maisil peut é&re complété
par le suivi continu de la prise de masse de I’ échantillon (analyse thermogravimétrique, [93]).
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Test d’oxydation cyclique : I’oxydation cyclique induit la fissuration et |'écaillage des
couches protectrices et la consommation accélérée des éléments protecteurs, conduisant a
I’oxydation catastrophique des systemes de facon prématurée. Les essais d’oxydation
cyclique peuvent étre discontinus, avec la mesure périodique de la masse de I’ échantillon de
facon manuelle, ou continu avec le suivi in-situ [94,95]. Des procédures visant a harmoniser
les différents essais d’ oxydation cyclique ont été proposées [96-98]. Les paramétres mis en
jeu (moyen d’ essai, température, géométrie d’ échantillons, atmosphére...) et la définition des
cycles (temps en température, vitesses de chauffage refroidissement) ont en effet une grande
influence sur les résultats obtenus.

Test de corrosion statique : I’ essai est réalisé a des températures de 700°C a 925°C et les sels
corrosifs sont appliqués manuellement sur I’ échantillon préchauffé (80-120°C) [99].

Test banc brdleur : les tests au banc brlleur sont a |’ heure actuelle les meilleurs outils pour
reproduire I’environnement des moteurs et caractériser la résistance des matériaux a la
dégradation rencontrée en service [60]. Les échantillons sont placés dans une atmosphere de
gaz de combustion et une solution de sel de mer diluée est dispersée pour simuler les
conditions maritimes. La concentration en éléments alcalins est le paramétre crucia de risque
de corrosion dans les turbines alors que la concentration en soufre, présent dans le kérosene,
joue un réle mineur [50,99,100]. La Figure I-14b représente un cycle thermique complexe
développé par General Electric [92] et combinant les effets de la corrosion a chaud et de
I’ oxydation. Ce cycle est représentatif d’ une utilisation en service (Figure 1-144).

(b) cycle thermique complexe dével oppé par

(a) cycled utilisation typique d'une turbine General Electric sur un banc braleur

Figurel-14. : Présentation de différents cyclesthermiques[92]

1.2.2 Dégradation microstructurale a coaur

Nous nous focaliserons dans ce paragraphe sur le comportement des superalliages a haute
température (T>1000°C) pour des chargements tels que I'évolution microstructurale dite de
«mise en radeaux» soit observée.

Les superalliages monocristallins a base de nickel sont constitués d’ une matrice austénitique y-Ni
renforcée par la phase ordonnée y sous forme de précipités cubiques cohérents. Il subsiste
cependant un écart paramétrique da a la différence entre les paramétres de mailles des deux
réseaux, qui est al’ origine de contraintes de cohérence. Cet écart est défini comme :
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ay—& a/ paramétre de réseau phasey

ay+ay a, paramétre de réseau phase 'y

Les paramétres de maille sont de I’ ordre de 0.36nm pour les superalliages [101] et le désaccord
paramétrique, qui dépend de chaque superaliage, est généralement faiblement postif a
température ambiante et négatif a haute température [101-103]. L’ application d’une charge lors
dun de fluage génére une déformation viscoplastique du fait de la mise en mouvement des
dislocations au sein du matériau qui va modifier cet éat de contrainte et par conséquent la
morphologie des précipités y'. Le fluage des superalliages monocristallins met donc en jeu des
mécanismes de déplacement de dislocations et d’ évolution morphologique des précipités.

0=2

|.2.2.a Coal escence orientée et mise en rad eaux

La coal escence orientée sous contrainte a été observée dés 1971 sur des monocristaux par Tien et
Copley [104]. Elle a depuis fait |’objet de nombreuses éudes de maniere a comprendre les
meécani smes responsables de cette coalescence et a estimer son effet sur les propriétés en fluage
[103,105-107].

[.2.2.ai Evolution microstructurale
Pour des températures supérieures a 900°C, la caractéristique principale du comportement en
fluage des superalliages a base de nickd est la coalescence orientée des précipités durcissants de
phasey qui conduit tres rapidement a une microstructure y/y' dite « en radeaux », constituée de
lamelles alternées de phase y et de phase y [105,107]. L’ orientation de la mise en radeaux
dépend du sens de la contrainte appliquée et du signe de I’ écart paramétrique [108,109]. Le
dével oppement d’ une structure en radeaux perpendiculaires a la contrainte appliquée en traction
indique un désaccord négatif a la température d’'essai. Il est communément admis que cette
structure en radeaux est favorable a la résistance au fluage a haute température et sous faible
contrainte, dans les conditions mémes ou elle se développe. Le contournement des particules de
phase y par les disocations de matrice opéere a haute température par des combinaisons de
glissement et de montée. La grande longueur des radeaux (par rapport aleur épaisseur) limite les
possibilités de contournement par glissement des dislocations. Le mécanisme de déformation par
montée joue alors un grand réle dans ces conditions. Ce mécanisme contréle la restauration des
réseaux de dislocations d'interface par annihilation des dislocations de signes inverses. Le
maintien d’ une densité constante de dislocations dans les interfaces est alors assuré par |’ arrivée
de nouvelles dislocations. La déstabilisation de la structure en radeaux favorise ensuite le
cisaillement local par les dislocations de matrice. La durée de vie en fluage est donc d’ autant
plus longue que la structure en radeaux est stable [103,105].

I.2.2.a.ii Force motrice de la coalescence
La coalescence orientée est fortement dépendante du signe de la contrainte appliquée, du
désaccord réticulaire et des constantes élastiques des phases y e y'. Pour une microstructure
typique y/y' a désaccord paramétrique négatif, les contraintes internes en |’ absence de contrainte
externe appliquée sont schématisées Figure 1-15a [107]. La présence d’'une contrainte externe
modifie les composantes et la distribution des contraintes internes (Figure 1-15b). La tendance a
réduire les énergies interfaciales est alors la force motrice de la coal escence orientée.
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L’application d'une contrainte externe de traction suivant la direction [001] conduit a des
niveaux de contraintes différents dans les couloirs horizontaux et verticaux de la matrice. La
contrainte est ains diminuée dans les couloirs verticaux et augmentée dans les couloirs
horizontaux (Figure I-15b).

(a) Sans contrainte appliguée (b) Avec une contrainte externe de traction

Figurel-15.: Distribution des contraintesinternes dans une microstructure y/y' [107]

La relaxation plastique des canaux horizontaux suite & la formation d’'un réseau de dislocations
d’interface [103,110] induit I'existence d'un gradient d'énergie élastique et de potentiel
chimique entre les différents couloirs. Ces gradients contribuent a la naissance de flux atomiques
entre les interfaces d’un méme précipité. Kolbe et al. [111] émettent également |’ hypothése que
les dislocations qui tapissent progressivement les interfaces pourraient jouer le role de court-
circuit de diffusion et accélérer ainsi |e processus de mise en radeaux.

|.2.2.b Processus de fluage

Les différents mécanismes impliqués dans le fluage des monocristaux (glissement des
dislocations, cisaillement des précipités) sont tres dépendants de la chimie et de la microstructure
du matériau. La comparaison du fluage a 1050°C des superalliages MC2 et MCNG par Caron et
al. [112] met clairement en évidence des différences en terme de comportement et donc de
mécanismes impliqués. Les processus décrits ci-apres correspondent au fluage du superalliage
monocristallin a base de nickel MC2 a haute température (T>1000°C) et faible contrainte
(0<200M Pa).

La courbe de fluage typique d’un superalliage monocrigtallin est donnée Figure 1-16 [113]. Elle
comprend trois stades distincts : fluages primaire, secondaire et tertiaire. La durée de chacun des
types de fluage dépend de latempérature et de la contrainte appliquée.
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Figurel-16. : Courbe schématique du fluage d’'un superalliage monocristallin [113]

[.2.2.b.i Fluage primaire
Lors du fluage primaire, on assiste principaement a |’éalement des dislocations dans les
couloirsy perpendiculaires al’ effort autour des précipités dey'. Pollock [114,115] démontre que
I’écart paramétrique négatif observé dans le CMSX-3 a 850°C est a I’ origine d’une contrainte
additionnelle dans les couloirs perpendiculaires a la direction de traction (couloirs horizontaux).
La mobilité des dislocations est donc beaucoup plus importante dans ces couloirs. Cet éat de
contrainte particulier n’existe qu’au tout début du fluage primaire puisque les contraintes de
cohérence sont ensuite éiminées par la création d’un réseau de dislocations d’'interface qui va
relaxer progressivement |’ écart paramétrique. Au fur et a mesure de la relaxation, la contrainte
totale dans les couloirs horizontaux et donc la mobilité des dislocations diminuent. Cette
relaxation des contraintes est également responsable de la mise en radeaux des y. Le
durcissement (diminution de la vitesse de fluage) constaté pendant le fluage primaire peut donc
avoir plusieurs origines :
- les contraintes de cohérence qui favorisaient le déplacement des dislocations diminuent du
fait de ladiminution de I’ écart paramétrique,
- le réseau de didocations d’interface ajoute un champ de contrainte limitant le déplacement
des dislocations dansyy,
- ladigparition des canaux y' verticaux limite la montée des dislocations.
Le fluage primaire correspond finalement ala transition entre une dispersion de fins précipités y
et une structure en radeaux résultant de la coalescence orientée des particules y'.
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1.2.2.b.ii Fluage secondaire

La mise en radeaux est accompagnée de la formation d'un réseau dense et régulier de
dislocations, parfaitement établi sur les interfaces y/y' [108,116]. La propagation dans la phase y
diminue du fait de la superposition de 3 champs de contraintes [117,118] : contrainte appliquée,
contrainte de cohérence et contrainte liée a la présence des dislocations. Le fluage secondaire
correspond donc a la présence d’' un réseau de dislocations d’interface qui freine la pénétration de
nouvelles dislocations dans les couloirs. La microstructure en radeaux (Figure I-17b) s oppose de
maniére tres efficace au mouvement des dislocations par montée (mécanisme de déformation
prédominant dans des conditions de fluage a haute température sous faible contrainte) du fait des
trés longues distances a parcourir le long des interfaces y/y avant de pouvoir glisser dans la
matrice y. Un équilibre dynamique (« steady-state») s éablit entre les mécanismes de
durcissement (accumulation de dislocations) et de restauration, ce qui conduit & une vitesse de
fluage constante. La vitesse de fluage secondaire dépend alors de la restauration de ces réseaux
de dislocations et du cisaillement de la phase y'. La restauration des réseaux de dislocations
interfaciales peut avoir lieu par restauration dynamique (mouvement de dislocations par
glissement dévié et par montée, contrélé par la diffuson) ou restauration statique (uniquement
pour des températures supérieures a 950°C, I'activation thermique permet de se passer de
I” apport de la contrainte externe).

Le fluage secondaire est également caractérise par une évolution de la connexité. La phase y qui
enveloppait les précipités y devient enveloppée par vy . L’inversion de connexité correspond a la
fin du stade secondaire. La température et la contrainte peuvent influer sur le phénomene
d’ inversion de connexité [113]. Ce phénomene est également plus ou moins susceptible de se
produire en fonction de I'aliage concerné. S'il est particulierement favorisé dans le cas de
I’alliage MCNG, il I'’est moins dans le casde I’ AM1 et tres peu marqué dans le cas du MC2.

(a) Fluage primaire (b) Fluage secondaire (c) Fluage tertiaire

Figurel-17.: Microstructures correspondant aux différents stades de fluage sur del’AM 1[113]
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1.2.2.b.iii Fluage tertiaire

Le fluage tertiaire est caractérise par la localisation et |'accélération de la déformation.
L’ accélération de la vitesse de fluage est associée a son début a un dével oppement important de
la plasticité favorisé par la déstabilisation de la structure en radeaux [112] et le cisaillement
massif des précipitésy qui en découle. Ce cisaillement résulte d' une part de I’accumulation de
dislocations aux interfaces paralléles a |’axe de sollicitation et d autre part de I’inversion des
propriétés de connexité de I'alliage. L’ observation microscopigue révéle quelques dislocations
sur chacune des faces des précipités [113]. L’alignement des radeaux devient alors de plus en
plus perturbé et la microstructure résultante est une structure en radeaux Iégérement distordue
(Figure 1-17c). Le stade ultime du fluage tertiaire est généralement associé a un phénomeéne de
striction qui augmente de maniére considérable la contrainte locale.

|.2.2.c Essai de fluage en conditions de cyclage thermique

Les essais de fluage mis en place pour caractériser les matériaux des pales de turbine sont
réalisés a température et contrainte constantes [119]. Les sollicitations en service vont pourtant
inclure des périodes de chauffage et de refroidissement, mais I’influence possible du cyclage
thermique sur les propriétés en fluage n’est pas prise en compte lors de I’ estimation de la durée
de vie des pieces. Il serait donc pertinent d’ effectuer des essais de fluage anisotherme (cyclage
thermique), plus représentatifs des conditions d'utilisation en service du matériau. Ce type
d est pourtant trés peu développé dans la littérature et les quelques résultats obtenus n’ont
pas abouti sur des études complétes [120-127]. Dans des travaux récents, Cormier [128] étudie
I"influence d'une augmentation de la température (1050°C a 1200°C) sur la durée de vie
résiduelle en fluage a 1050°C.

Solberg [124] a éudié I'influence du cyclage thermique lors d’'un essai de fluage sur deux
superalliages polycristallins a base de nickdl. Les variations de température (cycle Figure 1-18a)
a charge constante induisent une diminution de la résistance au fluage, une diminution du temps
en température avant rupture (tooo-c, Tableau 1-5) et une augmentation de la ductilité. L’ effet
endommageant du cyclage thermique est causé selon les auteurs par la rupture des couches
d’ oxydes lors du refroidissement suite a la différence de coefficients d' expansion thermique
entre le métal et |I’oxyde et par I'initiation de microfissures aux joints de grain du matériau. Ces
fissures vont ensuite se propager dans le superalliage causant la rupture précoce du matériau.

Fréquence des cycles (h™) t g00ec () Allongement (%) Nombre cycles
0 84 6.7 0
2 72 11.0 175
3 51 13.7 206
5 37 9.6 307

Tableau |-5. : Résultats des essais de fluage anisother me de Solberg [124]
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Plus récemment, Sundar et al. [127] ont éudié le comportement d'un aliage NiAl-Cr en fluage
anisotherme (fluage compression), avec des cycles thermiques triangulaires (Figure 1-18b). Ils
ont montré que pour des contraintes faibles, la vitesse de fluage cyclique est plus élevée que la
vitesse de fluage isotherme et augmente avec I'amplitude de température lors de I'essai. lls
mettent en avant la nature transitoire de la déformation aprés chague cycle et I’ existence d’une
contrainte interne induite par la différence de coefficient d’ expansion thermique des différents
constituants.
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Figurel-18.: Cyclesthermiques et de contraintes définislors d’ essais de fluage anisother me

Le cyclage thermique semble donc influencer |a durée de vie a haute température des matériaux
dans le cas d' essais de fluage anisotherme. Les mécanismes mis en jeu dans la diminution de la
durée de vie semblent étre liés a des comportements a coaur [127] (présence de contraintes
internes) ou de surface (écaillage des couches d’ oxydes) [124]. Nous allons donc étudier dans la
derniére partie de ce chapitre I'influence du cyclage thermique sur les différents paramétres du
systeme, en surface comme au coaur du superalliage.

|.3 COMPORTEMENT DESSYSTEMESEN CYCLAGE THERMIQUE

Le fonctionnement des turbines a gaz se décompose en différentes étapes, depuis le décollage,
régime de croisiére jusgu’ a l’ atterrissage. Le cyclage thermique qui en résulte affecte alafoisle
matériau a coaur (microstructure) et le revétement en surface (écaillage), ains que I'interface
suite & la différence de coefficients d’ expansion thermique entre le revétement et le superalliage.

1.3.1 Comportement en surface

Les matériaux et revétements utilisés possedent des différences en terme de composition
chimique et de microstructure (paragraphe 1.1) mais également en terme de propriétés
mécaniques et de propriétés physiques (coefficient d’ expansion thermique). Ces désaccords et
les interactions qui en résultent lors de maintiens a haute température ou de cyclage thermique
peuvent influencer les propriétés du systéme revétement/substrat.
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|.3.1.a Compatibilité mécanique revétement-substrat
[.3.1.a.i Le coefficient d’ expansion thermique
La valeur du coefficient d’ expanson thermique du revétement dépend de sa composition
chimique fine (Figure 1-19). Ainsi les revétements NiCrAlY ont des coefficients d expansion
inférieurs au revétement CoCrAlY, NiCoCrAlY ou CoNiCrAlY [27,80,129-131].
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Figurel-19.: Coefficient d’' expansion ther mique moyen de différents M CrAlY (%at.) [80]

Taylor et a. ont modéisé I'expansion thermique (mm/m) des MCrAlY en fonction de la
composition chimique fine (teneur en Ni, Co, Cr, Al) pour les revétements MCrAlY élaborés par
projection plasma[129] et par codépbt éectrolytique [131]. Certains revétements de composition
NiCrAlY (avec des teneurs précises en Cr et Al; Ni-20Cr-10Al %mas.) présentent une
augmentation rapide de leur coefficient d’ expansion thermique pour des températures proches de
950°C [80,129,132]. Cette modification des valeurs est due a la transformation de phase
précédemment décrite (paragraphe |.1.2.b, Figure 1-6)

Y -NizAl + a-Cr = y-Ni + B-NiAl
La phase a présente en effet une expansion thermique inférieure aux autres phases mais disparait
a haute température [ 129]. Les revétements NiCoCrAlY ne sont pas soumis a ce phénomene.
Les revétements métalliques ont en général un coefficient d expansion thermique |égérement
supérieur au superaliage (15 10°°C™) [80]. La différence entre les coefficients o expansion
thermique du revétement et du substrat conduit a des contraintes thermomeécaniques résiduelles a
I"intérieur du systéme (interface revétement/substrat) [133].
a = Coefficient d’ expansion thermique
E = Module d’' Y oung du revétement
v = coefficient de Poisson

EAQAT
o=—
1-v

&n = AAAT
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Laréduction de la différence de coefficient thermique entre le revétement et le substrat minimise
les contraintes a I’ intérieur du revétement et augmente d’ autant mieux la résistance a I’ écaillage
des couches d’ oxydes. Selon Grunling et al. [133], la différence entre les deux coefficients (Aa)
ne doit pas excéder 2 10°°C™ &fin de limiter au maximum les contraintes ou les déformations
d origine thermique. Cette condition est respectée pour les systémes MCrAlY/superalliages a
base de nickel puisgue le coefficient d’ expansion thermique d'un superalliage typique est 6%
inférieur a celui d'un MCrAlY [134], et les contraintes d origine thermique sont partiellement
dissipées par plasticité du revétement.

(a) Cycle thermique (b) Evolution des contraintes dans | e revétement

Figurel-20. : Relaxation des contraintes dans un revétement lors d’un cycle thermique [130]

Thompson et al. [130] ont éudié I'évolution lors d'un cycle thermique des contraintes
résiduelles al’intérieur d’ un revétement CoNiCrAlY déposé sur un superalliage a base de nickel
(IN718) (Figure 1-20). Les différences de coefficient d expansion thermique induisent des
contraintes de compression en température dans le revétement. Les contraintes sont relaxées par
fluage lors du maintien en température pour des temps de I'ordre de 100s a 900°C. Le
refroidissement régénére les contraintes de tension, qui deviennent significatives a basse
température. L’amplitude de la relaxation des contraintes dans le revétement va également
dépendre du rapport entre I’ épai sseur du revétement et celle du substrat.

I.3.1.aii Latempérature de transition ductile-fragile (DBTT)
Les différences de propriétés mécaniques entre le revétement et le substrat vont induire la
création de contraintes résiduelles qui peuvent causer la fissuration puis I'écaillage du
revétement. Les propriétés les plus importantes sont le module d’Young E, la limite d’ élasticité,
le coefficient d’expansion thermique et la résistance a la fissuration induite par les contraintes
d’ origine thermique.
Les propriétés du revétement en fatigue thermique sont gouvernées par la transition fragile-
ductile. La ductilité d' un revétement est généralement caractérisée par la déformation a laguelle
appardit la premiére fissure dans le revétement lors d' un mécanique. En augmentant la
température de |’ essai, cette déformation a fissuration est constante jusgu’ a une température de
transition ductile-fragile (DBTT) au-dela de laguelle elle augmente tres rapidement. La DBTT
des MCrAlY est généralement inférieure alaDBTT des revétements de diffusion (Figure I-21a),
mais la température de transition peut ére modifiée en jouant sur la compostion des
revétements. Certains MCrAlY, a forte teneur en Al et en Cr, présentent ains une DBTT
équivalente a NiAl ou CoAl (Figure 1-21b).
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Figurel-21.: Température detransition ductile-fragile (DBTT)

Au dessus de la température de transition, le revétement NiCoCrAlY Ta (plasma) est non
seulement ductile mais superplastique [136]. Il présente ainsi lors des essais de traction a vitesse
de déformation comprise entre 10%s* et 10™s™ un allongement trés important et une absence de
striction. Ceci explique le fait que le revétement ne présente pas de fissures pendant les essais de
fluage isotherme & haute température.

Les revétements MCrAlY présentent une contrainte maximale a la rupture en traction de I’ ordre
de 800M Pa a 1000M Pa a basse température (T<600°C) puis cette valeur chute rapidement pour
des températures supérieures (Figure 1-22) [30,40]. A haute température, le revétement MCrAlY
N’ est pas capable de transmettre les contraintes dues a la différence de coefficient d’ expansion a
la couche d’ oxyde puisqu’il relaxe les contraintes [130].
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Figurel-22.: Contrainte maximale alaruptureen traction
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1.3.1.b Ecaillage des couches d’ oxydes
La fissuration et I'écaillage des couches d'oxydes lors du cyclage thermique font suite a
I’ apparition de contraintes qui résultent de la différence entre les coefficients d’expansion
thermique des couches d’ oxydes et des alliages. Ces contraintes d origine thermique viennent se
superposer aux contraintes générées par la croissance des couches et aux éventuelles contraintes
externes. Evans [137] distingue deux modes de rupture de la couche d’oxyde conduisant a
I’écaillage. L’ importance des phénomenes d’ écaillages dépend de I’ interaction entre :
- lesdéfauts (porosités, fissures) qui se développent dans la couche ;
- lescontraintes de croissance et d origine thermique ;
- larelaxation des contraintes par la déformation plastique en température. Dans le cas d'un
comportement ductile, la relaxation des contraintes est possible par les mécanismes de fluage
ou de plasticité locale [138,139].
Les contraintes résiduelles d’ origine thermique dans la couche d’ oxyde apres refroidissement
sont estimées en fonction du module d'Young (E), de I'amplitude thermique (T-Ti) et des
coefficients d’ expansion thermique a.

o = Eox.(Olox — Oteoxt)(T = Ti) o = coefficient d’ expansion thermique linéaire.
o = S Eox, Ecoat = Epaisseur de I’ oxyde, du revétement
" Ecot €0t Ti = températureiinitiale

L’alumine (o = 8.7 10° °C™Y) a un coefficient d’ expansion thermique inférieur au revétement
métallique (aox<acoat) [133,140] donc I’ oxyde qui se forme a température (T<Ti) est sollicité
en compression lors du refroidissement (0,x<0).

Evans a étudié le refroidissement d’ un NiCrAlY depuis 1100°C [139]. Il définit une amplitude
thermique critique (ATc) amenant a |’ écaillage de la couche d’ oxyde. Cet écaillage dépend de
nombreux parametres expérimentaux [97] (température maximum d’ essai, amplitude thermique,
temps cumulé a haute température, vitesse de chauffage et de refroidissement, atmosphére). Le
temps passé en tempéature détermine |’épaisseur de la couche d’ oxyde et la vitesse de
refroidissement détermine le degré de relaxation des contraintes a chaque transition thermique
(Figure 1-23a). Lors d’un refroidissement lent (100°C/h=1.6°C/min), le ATc est estimé par Evans
a750°C pour le NiCrAlY étudié. Pour des vitesses de refroidissement devées (10°°C/h), le ATc
est fortement diminué. Un refroidissement lent augmente donc la résistance a I’ écaillage en
augmentant I’ amplitude thermique ATc nécessaire pour I’ écaillage des couches d’ oxydes.

La différence de coefficient d’expansion thermique (Aa=oaox-acoat) a une influence du second
ordre sur lavaleur de ATc (Figure 1-23b) pour des valeurs supérieures &6 10°°C™. Haynes et al.
[80] ont réalisé une étude détaillée des coefficients d’ expansion thermique et de la résistance a
I’écaillage des couches d’ oxydes pour plusieurs compositions de MCrAlY. Ils n'ont pas pu
directement corrder |’adhérence des couches d' oxydes aux différents coefficients d’ expansion
thermique des MCrAlY.
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(@) Influence de la vitesse de refroidissement sur le (b) Influence de la différence de coefficients
temps d’ exposition en température avant écaillage  d’ expansion thermique sur latempérature critique
[138] d écaillage [139] (T=1100°C, V=10*Ch™)

Figurel-23.: Influence de différents paramétres sur larésistance du revétement al’ écaillage des

couches d’ oxydes

L’ écaillage des couches d'oxydes provoque un appauvrissement en ééments protecteur du
revétement, et conduit a une dégradation accélérée. Des modeles numériques d’ oxydation
cyclique ont é&é développés pour évaluer I'influence de I'écaillage successif des couches
d’ oxydes sur la consommation des ééments protecteurs. Ces modéles sont également utilisés
pour déduire les constantes paraboliques d’ oxydation et les fractions d’ oxydes écaillées a partir
d’'une cinétique expé&imentale d’ oxydation cyclique. Un modéle statistique fut proposé par
Smialek [141,142] puis développé numériquement [143]. Plus récemment, Poquillon et Monceau
[144] ont développé un modéle d' écaillage statistique simple en quantifiant la protection de la
couche d' oxyde a travers deux parametres (probabilité d’écaillage p et constante parabolique
d oxydation k). Ces auteurs ont ains proposé de quantifier la résistance des matériaux a
I'oxydation cyclique dans une carte de performance p-k, dont un exemple est donné Figure 1-24
[145]. La prise en compte des ces paramétres est nécessaire pour évaluer |I'endurance des
revétements haute température et donner une estimation de la durée de vie des systémes.

Figurel-24.: Carte de performance p-k, [145]
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1.3.2 Comportement a coaur

|.3.2.a Transformations de phase

Ces transformations ont lieu de fagon significative pour des températures supérieures a 1050°C

et impliquent une modification importante de la fraction volumique et de la morphologie des

précipitésy’ lors du cyclage thermique.
[.3.2.a.i Fraction volumique dey

La connaissance de la fraction volumique du superalliage et de son évolution avec latempérature

est un paramétre important puisque la phase y conditionne une bonne partie de la tenue

mécanique des superalliages. L’analyse de la fraction volumique fait apparditre les résultats
suivants :

- La fraction volumique de y dépend du superalliage. Elle est généralement sensiblement
égale a 70% a température ambiante et reste constante jusqu’'a 950°C. La valeur diminue
doucement jusgu’ a environ 50% (1150°C dans la plupart des cas) puis chute rapidement pour
des températures supérieures, pour ateindre une dissolution compléte vers 1275°C dans le
cas du superalliage monocristallin AM1 [113,116]. La Figure 1-25 présente I’ évolution de la
fraction volumique dey pour les superalliages monocristallins AM1 et MCNG [116] et MC2
[128].

fvv’ (%)

950 1050 1150 1250
T (°C)

Figurel-25. : Evolution delafraction volumique dey pour leMC2,I’AM1 et le M CNG [116,128]

- L’évolution de la fraction volumique en fonction de la température semble indépendante de
I histoire thermomécanique du matériau, au moins jusqu’a une certaine déformation. Royer
et al. [113] ont mesuré la valeur de la fraction volumique pour des échantillons ayant subi des
déformations différentes (contraintes-températures). La variation est identique pour tous les
échantillons, sauf pour un échantillon tres déformé (fluage tertiaire) a structure isotrope
(perte de la structure en radeaux).
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Temperature ("C}

(@) Influence du chauffage et du refroidissement

La fraction volumique de y obtenue lors d'un chauffage ou d'un refroidissement est
différente de celle obtenue a I’équilibre thermodynamique (Figure 1-26a). La fraction
volumique de laphasey pendant la dissolution est plus @oignée de I’ équilibre que nel’est la
fraction volumique dey’ obtenue par refroidissement (&iso-vitesse, v=9.6°Cmin™). Ceci peut
étre dO a la possible augmentation de la densité de précipités lors de la trempe. L’ hypothese
supplémentaire est que les précipitésy cohérents résistent ala dissolution [102].

Lors d’'un maintien en température, la fraction volumique tend vers celle de I'équilibre

thermodynamique. La durée nécessaire du maintien est de 1h a 1240°C pour I’AM1 [102]
(Figure I-26b).
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Figurel-26. : Evolution dela fraction volumique dey' [102]

Caron et al. [9] ont montré qu’il existe une bonne corrélation entre la teneur résiduelle en
précipités v et la température de solvus de y' a haute température (T>1100°C) pour les
superalliages MC2 (Ty solvus=1265°C) et MCNG (Ty solvus=1292°C). Une valeur élevée
de la température de solvus laisse donc présager un meilleur comportement mécanique du
superalliage a trés haute température [ 116].

I.3.2.a.ii Dissolution/précipitation desy

Les résultats d’ analyse thermique différentielle réalisés par Grosdidier [146] sur I’ AM 1 montrent
que la dissolution des précipités y' pendant le chauffage est un procédé endothermique (Figure |-
274). Ces expériences ont été réalisées sous atmosphere d’hélium sans creuset d’alumine. Dans
ces conditions, les auteurs ont quelquefois pu observer un second pic exothermique tres atténué
qui correspond a une precipitation secondaire de phasey’ dans les couloirs de matrice désaturée.
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(b) Evolution des températures de fin de
_ L _ dissolution Teq €t début précipitation Tg, en
(a) Analyse thermique différentielle du superalliage fonction de la vitesse de chauffage ou
AM1 [146] refroidissement pour I'AM1 et le CMSX-2 [102]

Figurel-27.: Dissolution et précipitation desy dansles superalliages a base de nickel

Le refroidissement est caractérisé par un pic exothermique synonyme de précipitation des y'.
Pour des vitesses de refroidissement comprises entre 10°Cmin™ et 20°Cmin’, un second pic peut
étre détecté. Celui-ci est associé a la précipitation secondaire de la phase y' [102]. De plus, lors
du suivi dilatométrique d' un échantillon, le début de la précipitation est mis en évidence au
refroidissement par une contraction significative de I’ échantillon [9].

Les températures de fin de dissolution (Teq) €t de début de preécipitation (Tg,) des précipités y
sont des fonctions de la vitesse de chauffage et de refroidissement (Figure I-27b). 1l est possible
d’ obtenir par extrapolation la température de transformation y = y + y a I'équilibre
thermodynamique (1275°C AM1 ; 1266°C CMSX-2 [102]). La température de dissolution est
d’ autant plus élevée et la température de précipitation est d’autant plus basse que les vitesses de
chauffage/refroidissement sont élevées. L’ écart peut atteindre 150°C dans le cas de la vitesse de
refroidissement la plus élevée [102].

La dissolution de la phase y' lors d’'un traitement thermique sans charge ne consiste pas en un
amincissement continu de chacun des precipités y [102]. La sélection des précipités qui se
dissolvent en priorité est déterminée par les différences de stabilité locale associée aux
interactions éastiques entre les précipités. Mais dans le cas d’ une contrainte appliquée, un réseau
de dislocation peut se former a I'interface y/y', et le procédé de dissolution est plus uniforme et
continu [147].
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La forme et la taille des précipités formé lors du refroidissement dépendent fortement de la
vitesse de refroidissement [102]. Les précipités ont une forme arrondie dans le cas de vitesses
trés éevées (9000°Cmin™) et sont cubiques voire & structure dendritiques dans le cas d'un
refroidissement lent (1 &30°Cmin™). La fraction volumique des précipités secondaires augmente
avec la diminution des vitesses de refroidissement qui déterminent le taux de germination et la
cinétique de croissance. A la fin du refroidissement, la présence de petits précipités de
différentes tailles dans la matrice y le long des précipités primaires illustre bien la compétition
qui existe entre la formation de nouveaux précipités et la croissance des précipités existants.
Pendant le refroidissement, un alignement préférentiel des précipités suivant la direction <001>
est généré. Lors d'un refroidissement sans charge, la précipitation des y se fait par un simple
épai ssissement des précipités présents. Le refroidissement sous charge favorise la précipitation
sur certaines interfaces et la formation de précipités distordus [147].

L’ évolution morphologique des précipités lors de la dissolution ou de la précipitation est
fortement influencée par les vitesses de cyclage et par les distorsions éastiques associées au
désaccord paramétrique y/y'. La microstructure obtenue est donc dépendante de I'histoire
thermique et mécanique du matériau.

1.3.2.b Composition des phases
Le Tableau 1-6 présente la répartition des ééments dans les deux phases de quelques
superalliages, relevée danslalittérature. Le coefficient de partage k; est défini tel que :

ki= —Iy Ciy ; Ciy, = concentrations atomiques respectives de I’ édémentsi danslaphase y et y
v
Alliage Cr Co w Mo Re Al Ti Ta | Référence
MC2 144 2.6 13 4.7 - 1/6.5 | /103 | 1/7.3 [148]
CMSX-2 12 29 1 3 - 158 | 124 | 167 [149]
CMSX-4 94 3.3 16 2.8 16 1/98 | 1/85 1/14 [150]
PWA 1480 15.7 3.6 13 - - 1/55 | 1/16.8 | 1/8.2 [149]

Tableau 1-6. : Coefficient de partage k; entreles phasesy et y' pour les ééments chimiques de

différents superalliages a base de nickel [116]

Il existe une dispersion des valeurs de ki pour un méme éément entre les superalliages, mais le
type de répartition entre les deux phases reste toujours le méme. Ainsi, les @éments Cr, Co, Mo,
Re vont préférentiellement dans la matrice y alors que Al, Ti, Ta sont plus concentrés dans les
précipités y'. Le tungstene se répartit de fagcon équitable, avec une légére préférence pour la
phasey.
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L’élévation de la température et la diminution de la fraction volumique qui en résulte se
traduisent par une diminution dans la phase y des concentrations des ééments y-genes (Co, Cr,
Mo, W), et un enrichissement en éléments y' -genes (Al, Ti, Ta). La solubilité des @ééments Cr et
Co dans la phase y augmente dans le méme temps, alors que celle de W diminue. Les
coefficients de partage sont ains légerement modifiés lors de I'éévation de la température
[125R]. La modification de la répartition des éléments chimiques va influencer la valeur des
parametres de maille et donc du désaccord réticulaire.

1.3.2.c Parameétres de maille et désaccord r éticulaire
1.3.2.c.i Paramétre de maille

Les parametres de maille sont reliés a la composition chimique des phases par la formule de
Watanabe (cité par Caron [9]) :
a=anit+ZVC Viet V' sont les coefficients de Vegard pour I'éément i dansy et y
a =awsa tZV'iC;  Ciet C; sont lesfractions atomiques de |’ @dément i dansy et y'.
Les paramétres réseaux pour Ni et NizAl sont pris 23.524 A et 3.570 A [115]. En utilisant les
coefficients de Vegard fourni par Mishina et al. [151], Caron et al. [9] obtiennent alors les
formules suivantes :

ay (A) =3.524 + 0.0196 Cco+ 0.110 Cc; + 0.478 Cyot 0.444 Cyy + 0.441 Cget 0.3125 Cgr,+ 0.179
Cait+ 0.422 Cqi+ 0.7 Cqa+ 0.7 Crp

ay (A) =3.570 - 0.004 C'¢r + 0.208 C' o+ 0.194 C'\ + 0.262 C’ et 0.1335 C'ryt 0.258 C' i+
0.5C' 14+ 0.46 C'np

L’ évolution de la composition chimique des phases lors de I’augmentation de température va
donc influencer de maniére directe les paramétres réseaux.
[.3.2.c.ii Ecart paramétrique

La différence entre les paramétres de mailles des deux phasesy et y' induit I’ existence d’un écart
parameétrique o:
a—a ay’ parametre de réseau phasey

0=2 . .
a+a ay parametre de réseau phase y

(a) Evolution de lavaleur relative des paramétres de (b) Corréation entre I’ évolution de la fraction
mailley ety volumique dey’ et I’ écart paramétrique du MCNG

Figurel-28. : Paramétre de maille et désaccord réticulaire[116]
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Le coefficient de dilatation de la phase y est plus élevé que celui de la phasey', ce qui induit une
augmentation du désaccord (en valeur absolue) lors de la montée en température (Figure 1-28a).
De plus, la fraction volumique de la phase y diminue en température et les compositions
chimiques des phases y et y évoluent. Le calcul de la variation de I’ écart paramétrique a partir
des coefficients de Vegard a été effectué par Fredholm [108]. Ce calcul prévoit que I’ éévation
de température se traduit pour tous les alliages éudiés par I'auteur (AM1, U700, MarM200,
CMSX-2...) par une augmentation (en valeur absolue) de 8, qui va s gouter a celle due a la
différence de coefficient de dilatation des deux phases. L’augmentation importante de I’ écart
paramétrique pour des températures supérieures a 950°C montre le réle de la remise en solution
des déments y' -genes (Figure 1-28b). L’ influence des ééments et de leur répartition va donc
influencer I’évolution de la valeur de & en modifiant a la fois les paramétres de maille et les
coefficients de dilatation [108].

_ , . Aa Ad
Alliage | F' (20/1050°C)| Co Cr Mo W Al Ti Ta .
LY v ( ) (x10° A) | x10°
y | -1.91 | -3.03 | +0.04 | +0.40 | +4.21 | +0.42 +9% 10.46
CMSX-2 | 68/62.5 - -34
y |+062| -0.07 | -0.06 | -0.28 | -1.47 | -0.12 | 0.2 -1.61
9

Tableau I-7. : Influence delavariation dela composition desphasesy et y entre 20°C et 1050°C

(%at.) sur les paramétres de maille et sur o pour le CM SX-2[108]

Synthese

Les superalliages monocristallins sont utilisés dans les pales haute pression pour leurs bonnes
propriétés mécaniques en température et notamment leur bonne résistance au fluage. Mais
I’utilisation en service nécessite la protection des matériaux par des revétements de type
MCrAlY qui présentent une bonne résistance a |’oxydation/corrosion. Les dégradations
(oxydation/corrosion, fluage) affectent a la fois la surface et le coaur des systémes. Les évolutions
chimiques résultant de I’interdiffusion et de la dégradation des revétements vont diminuer la
résistance a I’ oxydation et a la corrosion. La stabilité microstructurale des superalliages est
quant a elle essentielle pour assurer de bonnes propriétés mécaniques a haute température.
L’ influence du cyclage thermique sur I’ écaillage des couches d’' oxydes protectrices et sur la
modification des paramétres internes (mor phol ogie des précipités, contraintes de cohérence) des
systemes est indéniable. Notre démarche expérimentale va donc étre axée sur |'étude de
I"influence de ce cyclage thermique afin d’identifier les mécanismes et quantifier I’accélération
de I’endommagement des systemes.
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CHAPITRE Il :

MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Ce chapitre est consacré a la présentation des matériaux (superalliage, revétement et systémes
associés) utilisés au cours de cetravail de these, des essais réalisés et des moyens d’essais mis en
cauvre pour caractériser les comportements en oxydation/corrosion et en fluage, dans des
conditions isothermes et de cyclage thermique.

1.1 SUPERALLIAGE, REVETEMENTSET SYSTEMES

Le systeme étudié dans le cadre de cette thése est composeé du superalliage monograin a base de
nickel MC2 revétu d un revétement NiCoCrAlY Ta obtenu par codéposition éectrolytique (par
abus de langage, nous utiliserons la dénomination superalliage monocristallin a base de nickel).

11.1.1 Lesuperalliage monocristallin MC2

Le MC2 est un superalliage monocristallin a base de nickel qui a été développé par I'ONERA
pour répondre aux besoins spécifiques définis par TURBOMECA en matiére de résistance au
fluage a haute température (T>1000°C), avec une température de fonctionnement de 30°C a
40°C supérieure a celle du CM SX-2 (aliage de référence) [152,153]. Le MC2 est un superalliage
monocristalin dit de deuxieme génération, il est considéré comme le meilleur superalliage
monocristallin sans rhénium [9].

[1.1.1.a Traitements thermiques et microstructure

Le superalliage monocristallin MC2 utilisé a été fourni par la société Aubert&Duval (Coulée
VM4088). La microstructure brute de solidification du MC2 présente un espacement
interdenditique moyen de 350um [153]. Cet espace interdendritique dépend en fait des
conditions de solidification (gradient thermique (40°C.cm™) et vitesse de solidification (10cm.h
1). Les zones intradendritiques sont constituées de phase y et de précipitésy’ secondaires tandis
gue les régions interdendritiques sont constituées de phase vy, de précipités grossiers de phase y
secondaire et d'amas eutectiques (y + Y primaire) d'une taille variant de 10 a 50um. Le
traitement thermique d’ homogénéisation est dans la fenétre thermique 1290°C-1320°C) [152],
sous pression réduite d’argon (0.3 mBar). Les premiers maintiens (5min a 1250°C et 10min a
1280°C) visent a homogeénéiser partiellement les dendrites afin de remonter la température de
fusion commencante et de permettre d’ appliquer un maintien a plus haute température (1300°C)
qui éimine les phases eutectiques y/y', sans risque d apparition de brllures. Une durée du
traitement de 3h a 1300°C permet d obtenir une ségrégation chimique résiduelle atténuée. Un
refroidissement rapide et contrélé (Vref>130°C/min jusgu’ a 850°C) sous argon est indispensable
pour une méitrise correcte de la géométrie et de lataille des précipités.
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Les traitements thermiques suivants se font en deux étapes distinctes. Un traitement de
précipitation (6h & 1080°C) optimisé en fonction des températures d’ utilisation de |’ alliage et des
performances mécaniques désirées, et un traitement de vieillissement de 20h a 870°C destiné a
faire disparaitre les petits précipités par coalescence et atteindre la fraction d' équilibre de phase
Yy acettetempérature.

La microstructure finale du MC2 est présentée sur la Figure Il-1. Elle se caractérise par la
précipitation de la phase y' sous forme de cubes alignés suivant la direction <100> dont la taille
avoisine les 400 nm [112,153,154]. La fraction volumique de précipité y' est estimée a environ
70% a température ambiante [153,154]. Caron et al. [5] ont montré que cette microstructure
particuliere conduit & une tenue en fluage optimale selon I’ orientation [001].

Figurell-1.: Microstructure du M C2 aprés traitement ther mique (ce travail)

11.1.1.b Composition chimique
Le superalliage monaocristallin MC2 se distingue des autres superalliages de deuxieme génération
par |’ absence de rhénium (Re), et par sarichesse en tantale (Ta) et tungstene (W) en comparai son
avec I’AM3, superaliage de premiere génération. L’analyse de la composition chimique de
I’alliage MC2 étudié est donnée dans le Tableau I1-1.

MC2 Ni Co Cr Al Ta W Mo Ti
%mass que Bal 5.2 7.8 5.0 5.8 8.0 2.1 15
%atomique Bal 51 9.3 11.2 2.0 2.6 1.3 2.5

Tableau I1-1. : Composition nominale du superalliage monocristallin M C2

11.1.1.c Caractéristiques physiques
[1.1.1.c.i Densité
Le MC2 présente une densité de 8.62 g.cm?® ce qui est relativement plus faible que les
superalliages monocristallins de deuxiéme génération comme le CMSX-4 (8.70 g.cm™), le PWA
1484 de Pratt et Whitney (8.95 g.cm™) ou le René N5 de General Electric (8.70 g.cm™®) [3]. Ce
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gain de densité est apporté par |'absence de rhénium, éément lourd présent dans les
superalliages récemment développés et pénalisant pour les pales HP et les disques de turbines.
[1.1.1.c.ii Températures de transformation

Des mesures de la température de solvus de la phase y ont éé réalisées par I'ONERA par
analyse dilatométrique [155]. Le début de la précipitation de la phase y est mis en évidence au
refroidissement par une contraction significative de I'échantillon. Cette température de
transformation est assimilée a la température de solvus de la phase y' secondaire. La valeur de
température de solvus Yy obtenue pour le MC2 est égale a 1266°C. Les températures de
transformation de I’ alliage ont été déterminées par analyse thermique différentielle (ATD) [156]
sur des échantillons n"ayant subi qu’un traitement d’homogénéisation. Le cycle est conduit
jusgu’ala fusion totale de I’ alliage pour permettre la mesure des températures correspondant a la
fin de mise en solution de la phase y', au début de fusion (solidus) et a la fin de fusion (données
mesurées au chauffage) ains qu’au début de solidification (liquidus), formation de I’ eutectique
yly et précipitation de la phase Y (données mesurées au refroidissement). Les valeurs obtenues
sont rassemblées dans le Tableau |1-2.

Au chauffage Au refroidissement
Fin demiseen
solution dela Solidus Liquidus | Formation de Pic de
h (début de Fin defusion (début de I’eutectique | précipitation
phasey fusion) solidification) vy v
Solvus
1280°C 1334°C 1393°C 1365°C 1295°C 1220°C

Tableau I1-2. : Températures de transfor mation du superalliage monocristallin M C2 [156]

[1.1.1.c.iii Ecart paramétrique
L’ écart paramétrique pour le MC2 est +1.37 10 & température ambiante (Donnée ONERA). Le
coefficient de dilatation de laphase y est plus faible que celui de la phase y, ce qui entraine une
inversion de signe de |'écart paramétrique lorsque la température augmente [112]. Les
coefficients d’ expansion thermique (CTE) ont été estimés par Pollock et al. [103] :
ay,=1.6310°°C* ; a, =1.2610°°C*
A partir de I'écart paramétrique a température ambiante et en prenant en compte les CTE des
phases y et V', le désaccord contraint calculé par Caron et al. [112] vaut —2.4 10 & 1050°C. La
valeur de |’ écart paramétrique non contraint est de -4.5 10 & 1050°C. Cette valeur a été calculée
en mesurant la distance d entre les dislocations apres 120h de fluage a 1050°C/150M Pa.
[1.1.1.c.iv Coefficient de dilatation thermique
Les valeurs des coefficients de dilatation (a) pour le MC2 [157] sont indiquées dans le Tableau
11-3. Ces valeurs sont des moyennes (€cart type associé : 0.538).
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T(°C) 650 700 750 800 850 900 950 | 1000 | 1050 | 1100

a (10%°C) | 14.05 | 14.23 | 14.46 | 14.73 | 15.03 | 1539 | 15.78 | 16.21 | 16.69 | 17.21

Tableau I1-3. : Valeurs moyennes des coefficients de dilatation ther mique en fonction dela
température pour le superalliage monocristallin M C2 [157]

L’ ONERA fournit également une expression polynomiale de degré 2 exprimant le coefficient de
dilatation thermique du MC2 en fonction de la température :
o (10%°C)=8.390 10° 7>~ 7.663 10° T + 15.49

[1.1.1.c.v Propriétés en éasticité
e Module d'Young (MPa) direction <001>
Le module d'Young du MC2 est estimé par la formule ci dessous suivant la direction de
sollicitation <001> [157] :
E<001> (MPa)=- 0.0449 * T2 - 0.3859*T + 126051 (T en °C)

Les valeurs du module d’Y oung pour les températures supérieures a 1050°C sont données dans
le Tableau I1-4.

T (°C) 1050 1100 1150 1200

E (GPa) 76.1 71.3 66.2 60.9

Tableau I1-4. : Valeursdu module d’Young suivant la direction de sollicitation [001] pour le
superalliage monocristallin M C2 [157]

» Coefficient de poisson v et module de cisaillement G direction <001>
Dans le domaine de température 20°C-850°C, le coefficient de poisson et le module de
cisaillement sont donnés par les équations suivantes :
v <001>=0.408* (1+0.6110-4 * T)

G<001>=124800* (1-21310-4* T—-6.46 10-8* T2)

L’ extrapolation de ces données au-dela de 850°C est discutable mais elle est valable en tant que
premiére approximation.

11.1.1.d Caractéristiques mécaniques
Les caractéristiques mécaniques du MC2 sont bien connues jusqu’ a des températures de I’ ordre
de 1050°C & 1100°C par la réalisation d'essais de traction et de fluage. Les données a tres haute
température (T>1100°C) sont beaucoup plus rares du fait de la difficulté de réalisation des
essal S.
[1.1.1.d.i Traction

De nombreux essais ont éé réalisés sur le MC2 jusgu’a 1050°C [6,153], mais trés peu d essais
ont été réalises a des températures supérieures. Le Tableau I1-5 présente les résultats obtenus a
1050°C sur des éprouvettes cylindriques dont le diamétre de la zone utile est de 4 mm avec une
vitesse de déformation imposée de 1.1 10 s [6].
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Tres récemment, Cormier [128] a éudié le comportement du MC2 en traction pour des
températures allant de 1050°C & 1200°C, en faisant varier la vitesse de déformation imposee. Les
résultats sont présentés dans le Tableau |1-6.

T (°C) Ro.29% (MPa) Rm(MPa) | RyrRoze (MPa) A; (%) Référence
399 493 94 188 [153]
1050 377 462 85 152 6]
374 467 93 15.8 [6]

Tableau I1-5. : Résultats des essais de traction a T=1050°C pour le M C2

Ro.20% (MPa) = Limite élastique a 0.2% de déformation plastique
Rm (MPa) = Résistance maximale
Rm-Ro20 (MPa) = Ecart entre lalimite éastique et la résistance maximale
A (%) = Allongement arupture

T (°C) Vitesse (s') | E(GPa) | Roz% (MPa) | Rn(MPa) A (%) (courbe)
1.107 95.0 399 489 23.3
1050 1. 10'1 91.8 357 396 16.4
1.10 88.9 356 406 20.1
1.107 92.2 281 305 arr. 4.3 plast.
1.10° 80.8 225 272 23.4
1150 1.10" 72.5 170 199 18.6
1.10° 60.8 117 158 ar. 2.5 plast.
1.10° 62.3 127 160 23.0
1200 1.10™ 57.7 94 116 22.1
1.10™ 69.7 109 130 20.7
1.10” 60.4 64 88 arr. 4.6 plast.

Tableau 11-6. : Résultats des essais de traction & T>1050°C pour le M C2 [128]

Aux températures élevées, la résistance maximale est ateinte treés rapidement apres la limite
élastique. La limite dastique du MC2 a 1150°C est de 225 MPa pour une vitesse de déformation
de 103%™,
[1.1.1.d.ii Fluage

Dryepondt [8], faisant suite aux travaux de Boudot [30], a montré dans le cadre de sa theése
I"importance d' utiliser des éprouvettes parois minces pour modéliser la durée de vie en fluage
des pales de turbine. Un abattement important est en effet observé a 1050°C dans le cas
d’ éprouvettes parois minces en comparaison avec des éprouvettes massives [8,30]. Deux
températures d'essais, 1050°C et 1150°C, avaient été définies dans cette éude. Le Tableau I1-7
donne les résultats obtenus par Dryepondt [8] sur des éprouvettes a parois minces (épaisseur 1
mm) en MC2 a4 1150°C/80M Pa.
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Revétement Vi teﬁggi fll )uage Temps(i)rupture All ongem((iz; arupture

- 14 37 8.8

- 18 32 7.9

- - 38 16.4

- - 35 10.0

- - 62 8.1
NiCoCrAlYTa 70um - 54 13.6
NiCoCrAlYTa 70um - 36 18.2
NiCoCrAlY Ta 70um - 60 6.1

Tableau I1-7. : Résultats des essais de fluage isother me & 1150°C/80M Pa sur épr ouvettes parois
minces en super alliage monocristallin M C2 [8]

Peu d’'essais en fluage sont réalisés a des températures supérieures a 1100°C a cause de la
difficulté de mise en oauvre de I’ essal, et les essais sont souvent éloignés de I histoire thermique
d’une pale de turbine. Il est donc nécessaire de faire évoluer les essais de fluage vers des cycles
thermiques plus complexes.

11.1.1.e Comportement en Oxydation
Bouhanek [74] a étudié le comportement & I’ oxydation du MC2 & 900°C et 1100°C sous flux
d’ oxygene. Les courbes d’ oxydation sont caractérisées par un stade d’ oxydation transitoire puis
par un régime stationnaire. La constante parabolique k, a é&é calculée sans tenir compte des
premiers stades de I’ oxydation, elle est donc représentative de I’ état stationnaire (Tableau 11-8).
C’ est une valeur moyenne calcul ée entre 8h et 24h d’ essai.

Température (°C) | k, (10° mg®cm™®s?) |  Atmosphére Durée (h) Référence
900 145 O, 24 [74]
1100 1.10 O, 24 [74]
1150 1.68 Air 7 8]
1150 1.44 Ar+5%vol H, 7 8]

Tableau I1-8. : Constantes paraboliques d’ oxydation du superalliage monacristallin M C2

Dryepondt [8] a réalisé des essais de thermogravimétrie sur du MC2 a 1150°C sous air et sous
argon hydrogéné (Tableau 11-8). Il apparait a cette température que les constantes paraboliques
d’ oxydation du régime stationnaire sont similaires pour les deux atmospheres. La différence de
comportement se situe au niveau de la phase d’ oxydation transitoire, avec une prise de masse
plus importante dans le cas de |’ essai sous flux d’air synthétique. Les valeurs des constantes ont
été calculéeslors du régime stationnaire entre 1h et 7h d’ essai.

Il apparait nécessaire de déterminer ces coefficients pour les cinétiques d oxydation cyclique.
L’ écaillage des couches d’oxydes lors des refroidissements entre deux cycles peut avoir une
influence sur les constantes d’ oxydation.
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Caron et al. [78] ont étudié le comportement du MC2 en oxydation cyclique a 1100°C sous air
ainsi que I'influence d’'un gjout simultané de Si (0.1%mas) et Hf (0.11%mas). Les essais sur le
MC2 ont éé interrompus apres 400 cycles de 1h suite a une dégradation sévere et des pertes de
masses proche de 70mg.cm. L’ analyse microstructurale révéle une couche d’ oxyde écaillée et
peu protectrice, riche en Ni et Cr, et la présence de nitrures internes. Au contraire, les résultats
montrent que Si et Hf améliorent de fagcon spectaculaire le comportement du MC2 a 1100°C avec
un gain de 0.6mg.cm™ aprés 1000 cycles. La couche d oxyde est alors fine et protectrice.
L’utilisation du MC2 non modifié par des gjouts de Si ou Hf a des températures élevées
similaires a celles rencontrées en service nécessite donc la protection du matériau par des
revétements approprieés.

11.1.2 Lerevétement NiCoCrAlY Ta obtenu par codéposition électrolytique

11.1.2.a Procédé de dépot
Le revétement éectrolytique a é&é dépose sur les éprouvettes en MC2 par la société Praxair
Surface Technologies (OldMixon, Angleterre). Il est obtenu par codéposition de particules
CrAlY Ta en suspension dans une solution de nickel-cobalt [158]. La composition du bain est
choise de telle sorte que la composition moyenne du revétement final soit proche des
spécifications définies par TURBOMECA [159] et détaillées dans le Tableau 11-9.

Eléments Ni Co Cr Al Y Ta
%min Bal 17 17 7 0.3 4
% max Bal 31 21 9 0.5 5

Tableau 11-9. : Spécification dela composition massique du revétement NiCoCrAlYTaen
codéposition éectrolytique [159]

La codéposition éectrolytique est un procédé trés intéressant pour I’ obtention des revétements
de type MCrAlY, tant du point de vue de la facilité de mise en cauvre que du point de vue
économique [17]. Ce procédé permet une flexibilité au niveau des compositions des revétements
et également un contréle rigoureux des épaisseurs déposées. Un schéma du principe est présenté
sur la Figure 11-2. Le composant a revétir est placé dans un cylindre creux recouvert d'une
membrane imperméable aux particules mais perméable a I'éectrolyte. Les fines particules
(10um) de poudre de CrAlY sont en suspension dans un solution de Ni et Co maintenu en
mouvement pendant tout le temps du dép6t pour faciliter la distribution homogene des particules
dans le dépbt. Les piéces revétues sont ensuite soumises a des traitements thermiques de
diffuson pour homogénéiser la composition et obtenir la microstructure désirée ains que de
bonnes propriétés mécaniques et chimiques.
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Figurell-2.: Schéma de principe del’installation de codéposition éectrolytique [17]

11.1.2.b Microstructure et composition
[1.1.2.b.i Revétement NiCoCrAlY Ta

Le dépdt dectrolytique est suivi d un traitement thermique de 6h a 1080°C puis d’un traitement
de vieillissement 20h a 870°C, identiques aux traitements thermiques appliqués au superalliage
monocristallin. La microstructure du revétement obtenu est illustrée par laFigure 11-3a.

(TaC B

50 um 10 um

(a) Revétement d’ épaisseur 70um (b) Phases constitutives du revétement

Figurell-3.: Micrographies M .E.B (électrons rétrodiffusés, BSE) dela microstructure du
revétement NiCoCrAlY Ta électrolytique

L’analyse par microscopie a balayage en mode éectrons rétrodiffusés de la microstructure du
revétement montre I’ existence de différentes phases (Figure 11-3b). Des grains de B-(NiAl)
(sombres) et y'-(Ni,Cr)sAl (clairs) sont dispersés dans la solution solide y (matrice). Des
précipités riches en tantale (précipités blancs, carbures de tantale) sont également présents. Les
compositions chimiques ont été analysées et sont données dans le Tableau 11-10. (Une éude sur
la dispersion des résultats obtenus lors de I'analyse EDS d'une méme zone du revétement est
faite au paragraphe 11.2.7.b)

Boudot [30] a fait une étude en microscopie éectronique a transmission du revétement massif.
Les observations révélent des grains assez homogenes de 3 a 7um, mais la microstructure est tres
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tourmentée et les différentes phases ne se différencient pas clairement. Boudot constate
également la présence d’ oxydes et de précipités riches en yttrium ains que des précipités riches
en Cr qui doivent traduire la présence de phase a-Cr.

Phase Composition Ni Co Cr Al Y Ta
Globale %mass 441+04 228+06 197105 86+05 04+04 44+02
%0ato 40.3+0.2 20.8+0.7 203+05 171+09 02+02 13z%0.1

y %mass 41.8 25.0 23.9 43 0.4 34

B %mass 56.9 13.2 8.8 194 0.7 05

Y %mass 54.3 12.3 75 7.7 1.9 131

Tableau 11-10. : Composition chimique du revétement NiCoCrAlY Ta en codéposition éectrolytique

Les différentes utilisations potentielles du revétement (sous-couches de barriéres thermiques,
protection standard et épaisseur maximale) vont étre étudiées grace a des dépbts de trois
épaisseurs différentes : 30, 70 et 110um (Figure 11-3a et Figure I1-4). La composition chimique
est supposée identique pour les trois épaisseurs de revétement considérées. Puisgue le revétement
consiste en un dépét de particules CrAlY Ta dans une matrice nickel-cobalt, la composition varie
en fait avec le nombre de particules incorporées. Une étude de la dispersion des résultats sur
différentes zones analysées d’ un méme revétement est faite au paragraphe 11.2.7.b.

MC2

Opm
50 pm
(a) Revétement NiCoCrAlY Tade 30um (b) Revétement NiCoCrAlY Tade 110um

Figurell-4. : Epaisseursderevétement étudiées

L’analyse par diffraction RX des revétements NiCoCrAlYTa apres traitement de diffusion
permet de détecter principalement la présence de la phase y (Figure I1-5a). Le pic principal de la
phase 3 est confondu avec le pic principal de la matrice y. Seul un pic de diffraction secondaire
de laphase 3 a pu étre mis en évidence.
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Figurell-5. : Diagrammes DRX desrevétements NiCoCrAIYTa
[1.1.2.b.ii Revétement NiCoCrAlY Tamodifié au platine

La composition chimigue d’'une partie des revétements NiCoCrAlY Ta a été modifiée par un
gjout éectrolytique de platine (7um) en surface, afin de caractériser I’influence du platine sur la
résistance aux phénoménes d’oxydation et de corrosion haute température (Figure 11-6). Cet
ajout a été suivi des traitements thermiques standards. La microstructure du revétement est ains
modifiée sur environ 20um de la zone externe, avec |’ apparition de phases riches en Pt (phase
blanche, mode éectrons rétrodiffuses) dans une matrice y. La partie inférieure du revétement est
également modifiée par la diffusion du platine et les différentes phases 3, y et y ne sont plus
distinguables que dans |la zone proche de I’ interface initial e revétement/substrat.

B-(Ni,PtAI
y—Ni(Pt)
10 pm
MC2 50 um
(a) Revétement de 70um d’ épai sseur (b) Phases constitutives de la zone supérieure

Figurell-6.: Micrographie MEB (électrons rétrodiffusés) dela microstructure du revétement
NiCoCrAlYTa modifié au platine
Un diagramme DRX du revétement NiCoCrAlYTa + Pt (Figure 11-5b) a éé rédisé afin
d analyser les phases présentes dans la partie supérieure du revétement. En comparaison avec le
revétement NiCoCrAlY Ta, I'indexation des pics pour le revétement modifié au platine est plus

complexe. Elle permet de retrouver deux phases principales identifiées comme étant y-(Ni,Pt) et
Y -(Ni,Pt)sAl avec des paramétres de maille modifiés (a, = 3.61A, a, =3.655A) par rapport ay-Ni
et y'-NiszAl (a,= 3.575A, a, =3.6A). D’ autres pics peuvent étre indexes avec PtAl; et PtzAl, et un
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pic adroite du pic principal n’a pu ére identifier. La phase 3 n’a pu étre mis en évidence. Cela
s explique par le fait que les pic principaux de cette phase sont confondus avec les pics de la

matriceyy.

La composition globale du revétement est maintenant dépendante de son épaisseur, avec le
revétement d’épaisseur 30um qui contient 30% massique de P, alors que le revétement de

110pm contient moins de 15% massique de Pt en moyenne (Tableau 11-11).

Revétement Composition Ni Co Cr Al Ta Pt
NiCoCrAlY Ta+ Pt %mass 37.1 15.7 11.6 4.3 2.7 28.6
30pm %ato 43.8 185 155 11.0 1.0 10.2
NiCoCrAlY Ta+ Pt %mass 39.4 19.1 163 5.9 4.0 15.3
70pm %ato 41.2 19.9 193 13.4 1.4 48
NiCoCrAlY Ta + Pt %mass 40.1 20.3 16.3 6.5 3.2 135
110um %ato 40.9 20.6 18.8 14.4 11 4.2
y-Ni(Pt) (11-6.b) %mass 28.4 183 165 45 35 28.8
B-(Ni,P)Al (11-6.b) %mass 27.1 6.0 43 11.2 0.9 50.5

Tableau I1-11. : Composition chimique du revétement NiCoCrAlYTa + Pt en fonction de
| épai sseur

Les profils de concentration massique ont été tracés pour les éléments platine, chrome et
aluminium (Figure 11-7). Apres les deux traitements thermiques de diffusion, le platine a diffusé
depuis les zones externes vers I'interface revétement/substrat La zone externe est |égérement
enrichie en aluminium et appauvrie en chrome, en comparaison avec les zones centrales du

revétement.
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Figurell-7.: Profil de concentration sur lerevétement NiCoCrAlY Ta (70um) modifié au platine
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11.1.2.c Caractéristiques physiques
[1.1.2.c.i Dilatométrie
Boudot [30] a déterminé le coefficient de dilatation du revétement NiCoCrAlY Ta massif par
dilatométrie. Ce coefficient est |égérement supérieur a celui du MC2 (Tableau 11-3). Entre 20°C
et 1050°C, il vaut 18.10° °C™. Les courbes dérivées montrent une transformation de phase aux
alentours de 950°C (Figure 11-8).
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Figurell-8.: Coefficient de dilatation du NiCoCrAlY Ta éectrolytique massif [30]

Taylor et al. [131] ont modélisé |'expansion thermique (mm/m) de revétements MCrAlY
électrolytique en fonction de la composition chimique fine (teneur en Ni, Co, Cr, Al).
L’ expression obtenue pour le revétement NiCoCrAlY Ta étudié dans cetravail est :
L(T)-L(25°C)
L(25°C)
Les coefficients d’ expansion thermique calculés a partir de cette équation sont donnés dans le
Tableau 11-12. On retrouve la méme valeur que celle obtenue par Boudot [30] & 1050°C.

=-0.1833+0.0108* T + 6.604* T ?(mm/ m) (température maximale 1050°C)

T(°C) 200 400 600 800 900 1000 1050

a (10%/°C) 12.8 13.8 15.1 16.4 17.0 17.7 18.0

Tableau I1-12. : Coefficient d’expansion ther mique du revétement NiCoCrAlY Ta éectrolytique

Boudot montre également que le coefficient de dilatation du Ni23Col8Cr7AlY3Ta
éectrolytique est |égerement inférieur a celui du revétement plasma Ni24Col19CroAlY 4Ta dont
la valeur moyenne entre 20 et 1050°C est 19.6 10°°C™. Cette tendance est confirmée par Taylor
et al. [131] (comparaison a composition chimique de revétement identique).

Enfin, I’addition de platine a un revétement CoNiCrAlY [40] apporte une diminution du
coefficient d’ expansion thermique du revétement (apres traitement thermique, 2h 21100°C).

[1.1.2.c.ii Module d'Y oung

Le module d'Young du revétement NiCoCrAlY Ta éectrolytique massif a éé déterminé par
Boudot [30] par la méthode vibratoire (essai de flexion libre). Le module D’ Y oung dynamique
diminue lentement jusgu’a 700°C puis plus rapidement jusgqu’a 1000°C. Sa valeur a basse
température est légerement supérieure a 180 GPa alors qu'elle est d’ environ 105 GPa a 1000 °C.
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La précision de ces mesures est + 1 GPa.

200
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150
140
130

Modula dynamique (GPa)
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110

100
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

Température (° C)

Figurell-9.: Moduled’Young dynamique du NiCoCrAlY Ta électrolytique massif [30]

[1.1.2.c.iii Propriétés en traction

Boudot [30] a réalisé des essais de traction a 20, 650 750 et 850°C avec une vitesse de
déformation de I'ordre de 10” s*. La résistance éastique et la résistance mécanique du
NiCoCrAlYTa éectrolytique chutent trés nettement avec |’augmentation de la température
(Figure 11-10a). La limite a rupture passe de 1000MPa & moins de 200MPa entre 20 et 850°C
alors que la limite dastique passe de 850 a 100MPa. L’allongement a rupture est relativement
stable quelle que soit la température, il est de I’ ordre de 4 % a 20°C comme a 850°C, avec un
minimum de ductilité 2,5 % a 650°C.

1200 20
1000 16
g 800 Rin =
=3 12 g
3]
2 600 i
(o]
= 8 5
§ 400 A% Ro2 <=?:
200 4
0 0
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900
Température (°C)
(a) revétement NiCoCrAlY Tadectrolytique (b) revétement CoNiCrAlY modifié
[30] [40]

Figurell-10.: Propriétésen traction

Taylor et a. [40] ont étudié I'effet d’'une addition de tantale et platine sur les propriétés
mécaniques d'un CoCrAlY (LCO-22). La limite dastique du revétement est Iégérement
améliorée a basse température par I’ addition de platine, et largement améliorée de 20 a 700°C
par I’ addition de tantale (Figure 11-10b), sans que la température de transition ne soit modifiée.
Ces édéments vont également réduire la déformation a rupture lors d’ un essai de fluage.
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[1.1.3 Lesysteme NiCoCrAlYTa/MC2

La différence de concentration en éléments d’ alliages entre le revétement et le substrat entraine
la diffusion croisée des éléments. Cette interdiffusion alieu lors des traitements thermiques qui
suivent |’ é&ape de dépét. Elle permet un « ancrage chimique » du revétement sur le substrat.
L’interface initiale entre le revétement et le substrat est marquée par la présence de carbures de
Ta, Ti et Cr, [30] (précipités blancs, Figure 11-11), ainsi que par des particules abrasives issues
du sablage (grains d’ alumine, ).

Sous la zone d'interdiffusion, les cubes y’ coalescent lors des traitements thermiques et forment
des radeaux paralées a I'interface revétement/substrat, indépendamment de I’ orientation
cristallographique. Veys estime cette zone a 30 ou 40um dans le cas d'un revéement
NiCoCrAlYTa plasma déposé sur du CMSX-2 [136]. Cette coalescence peut résulter des
contraintes résiduelles issues du sablage. Biermann conclut, aprés différents essais de grenaillage
suivis de recuits, que cette mise en radeaux est due aux micro-contraintes résultant de la
déformation de la phase y par rapport a la phase y lors de I’usinage [160]. Le procédé de dép6t
el ectrochimique nécessite un sablage moins important que le procédé de projection plasma, ou
une bonne activation de la surface de dép6t est nécessaire. L’ épaisseur de la zone modifiée ne
dépasse ains pas 20um dans le cas du NiCoCrAlYTa éectrolytique. D’autre part, les
phénomenes de recristallisation cellulaire observé par Veys [136] et Biermann [160] ne sont pas
observés sur le systeme MC2+NiCoCrAlY Ta codéptt éectrolytique. Enfin, les phases TCP ne
sont pas observées dans cette zone apres les traitements thermiques de diffusion et de
viellissement.

NiCoCrAlYTa

Alumine

MC2

20 um

Figurell-11.: Zone d'interdiffusion du systéme M C2 + NiCoCrAlY Ta électrolytique
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1.2 METHODESET MOYENSEXPERIMENTAUX

[1.2.1 Introduction

Le retour d expérience sur turbines montre que la durée de vie des pales est limitée par les
contraintes d’origine environnementale (durée de vie du revétement) du fait des conditions
d utilisation faiblement endommageantes d’un point de vue mécanique pour le superalliage. Il
est donc important de connaitre I’évolution de la dégradation du revétement en fonction des
températures et des durées d'utilisation, et de caractériser la résistance des matériaux aux
phénomenes d oxydation/corrosion rencontrés en service. Pour cela, des essais d’ oxydation
isotherme a différentes températures (900°C, 950°C, 1000°C, 1050°C et 1100°C) sont mis en
place afin de servir de références microstructurales et permettre un éalonnage des
microstructures en fonction de la température et du temps. Des essas danayse
thermogravimérique (ATG) sont menes afin de déerminer les cinétiques d’ oxydation des
systémes éudiés. Enfin, des essais plus complexes et représentatifs de I'application pale de
turbine ont été réalisés sur les moyens d’'essais de TURBOMECA, combinant les différentes
étapes d'un cycle d' utilisation d’un moteur et les effets de I’ oxydation et de la corrosion sous
atmosphére de gaz de combustion.

Cependant, les conditions de certification des turbines pour hélicopteres peuvent se rapprocher
des limites d' utilisation des superalliages et que I’ on retrouve dans les régimes d’ urgence (OEl,
One Engine Inoperative). Ceci impose de tenir compte des conditions de sollicitations extrémes
(contrainte et température) dans les régles de dimensionnement des pales. Les extrapolations par
calcul a partir des essais de coloration ont conduit a estimer des températures pouvant approcher
les 1200°C dans la zone critique pour les régimes d’ urgences. Ceci a suscité un besoin de
données en fluage pour ces tres hautes températures, sachant que le comportement du MC2 en
fluage est assez hien connu jusgu’a 1050°C mais que peu d'essais ont éé effectués a des
températures plus élevées.

Afin de se rapprocher au mieux des conditions de service, des conditions de cyclage thermique
sont appliquées. Les cycles thermiques augmentent considérablement I’ écaillage des couches
d’ oxydes et générent des états de contraintes a I'intérieur des systemes revétement/substrat, a
cause de la différence entre les coefficients d’ expansion thermique des matériaux. Des essais en
conditions isothermes ont également été réalisés afin d’ évaluer I’influence du cyclage thermique
sur les cinétiques d’ oxydation (essais de thermogravimétrie) et sur la durée de vie des systemes.
Dans le cas des essais de fluage, les résultats disponibles sont généralement obtenus dans le cas
d’essais isothermes, ce qui ne refléte pas vraiment I’ utilisation réelle du matériau. L’ étude du
comportement mécanique de I'alliage sous des régimes thermiques évolutifs est devenue
nécessaire.
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Il est nécessaire d' utiliser lors des essais d’ oxydation/corrosion et de fluage des éprouvettes dont
la géométrie est représentative d une zone critique des pales HP. Les pales HP TURBOMECA
présentent en effet une baignoire (partie centrale évidée, Figure 11-12) dont I’ épaisseur de paroi
est comprise entre 0.5 et 1mm, tout comme la partie arriere du profil de la pale (bord de fuite).
L’ augmentation du ratio surface/volume qui en découle donne plus de poids a la dégradation par
oxydation ou corrosion a haute température. Les éprouvettes usinées ont une épaisseur de 1 mm
et une géométrie prismatique. Elles sont détaillées dans le paragraphe suivant.

Figurell-12.: Exemple de pale de tur bine haute pression avec « baignoire »

Au final, il est donc important de travailler simultanément sur deux points dans un souci de
représentativité de I application pales de turbine:
- Des essais d' oxydation et de corrosion en conditions isotherme et de cyclage thermique qui
permettent :
- I’évaluation des revétements en terme de performance anti-oxydation/corrosion
et de compatibilité avec le substrat ;
- la prévision de la durée de vie du revétement dans des conditions d’ utilisation en
service en fonction de ses caractéristiques (nature, €paisseur...)
- Desessais de fluage en conditions isothermes et de cyclage thermique a 1150°C/80M Pa pour
évaluer larésistance du systéme a des sollicitations thermomécaniques trés séveres.

Typed’ S Conditions thermiques Températures Durée d’ essai
900°C —950°C 3600h
Oxydation isotherme | sotherme o o~
1000°C 1950 C 1000h
1100°C
Analyse |sotherme 1150°C 100h
Thermogravimétrique
(ATG) Cyclique 1150°C 70h et 165h
900°C-1000°C~
Bancs brlleurs . 1100°C 950 cycles (x1h)
TURBOMECA Cyclique
900°C < T < 1000°C 950 cycles (x1h)
Isotherme
Fluage 1150°C/80M Pa Rupture éprouvette
Cyclique

Tableau 11-13. : Matrice des essais effectués
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11.2.2 Eprouvettes

Les éprouvettes ont été usinées a partir de barreaux cylindriques en MC2 élaborés suivant |’ axe
cristallographique <001> et ayant subi le traitement de remise en solution 3h a 1300°C. Tous les
barreaux monocristallins utilisés ont éé contrélés afin de véifier que leur désorientation
éventuelle par rapport al’ axe <001> est inférieure a 10°.

Les éprouvettes utilisées pour les essais d’oxydation et de corrosion sont des éprouvettes
ou 30 mm (Type TURBOMECA T) (Figure I1-13). Le bord des éprouvettes est rayonné (r =
1mm) de facon a limiter les effets de bords et I'écaillage des couches d oxydes (ou du
revétement) dans ces zones critiques.

Cette géométrie permet d augmenter le ratio surface/lvolume de |’ éprouvette par rapport a la
géométrie précédemment utilisée dans le cadre des essais de TURBOMECA (géométrie
cylindrique, diamétre 9 mm) et de se rapprocher de la géométrie des pales de turbine a baignoire.

10 mm 10 mm

1 mm

15 mm 30 mm

Eprouvettes type C Eprouvettes Type T
Figurell-13. :Plan des épr ouvettes d’ oxydation/corrosion

Les éprouvettes utilisées pour les essais de fluage (Type F) sont des éprouvettes parois minces
prismatiques de 1 mm d’ épaisseur analogues a celles utilisées dans le cadre de la thése de
Dryepondt [8] (Figure 11-14). Cette géométrie permet d’ obtenir le meilleur compromis entre le
dimensionnel des pales HP et la faisabilité de |’ essai.

! !
1i||:\\ l|:||
i

——p

75 8

Figurell-14. : Plan des éprouvettes de fluage a paroi mince
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La partie utile des éprouvettes est usinée de telle sorte que sa longueur soit suivant la direction
[001] et sa largeur soit orientée suivant I'axe secondaire des dendrites. Les éprouvettes non
revétues sont polies miroir a la péate diamantée 3um. Les éprouvettes revétues sont tribofinies
suivant la méme procédure que les pales TURBOMECA.

[1.2.3 Essaisd’ oxydation isotherme longue dur ée

IIs ont été réalisés sous air du laboratoire dans des fours a porte guillotine Carbolite CWF13/13,
dont la température maximale d'utilisation est 1300°C. La température est régulée par un
thermocouple de contrle de type S placé dans I’enceinte du four. Les échantillons sont
maintenus en suspension par des crochets en Pt/Rh. Tous les échantillons sont nettoyés dans
I’ acétone, puis dans|’ éhanol avant I’ essai.

[1.2.4 Essaisdethermogravimétrie (ATG)

La thermogravimétrie (ATG) est une technique permettant de déterminer les cinétiques et les
meécani smes de croissance des couches d’ oxydes [93]. Elle consiste a suivre de fagon continue la
variation de masse d’'un échantillon soumis a un programme de température sous atmosphere
control ée.

de sensibilité de I'ordre du microgramme et fonctionnant sous atmosphére contrélée. La
thermobalance possede deux fours identiques, qui contiennent |’échantillon a tester et un
échantillon inerte en alumine de géométrie semblable. Les échantillons sont nettoyés dans
I’ acétone puis I’ éhanol avant d’ ére suspendus dans le four a I’aide de crochet en platine. La
symétrie permet de compenser les perturbations provenant de |’ effet de la poussée d’ Archimede,
de I’ écoulement des gaz et de la convection d'air résultant du chauffage. Un micro-ordinateur
permet |’ acquisition et I’ enregistrement des données. L’ analyse des résultats obtenus apres des
essais d'analyse thermogravimeétrique cyclique a été traitée par Monceau et al. [94].

D’autres essais ont éé effectués sur une thermobalance cyclique développée au CIRIMAT et
capable de caractériser 5 échantillons simultanément en cyclage thermique rapide [161-163]. Cet
appareillage permet la mesure simultanée et individuelle de la masse des échantillons placés dans
la méme atmospheére contrdl ée.

[1.2.5 Essaisd’ oxydation/corrosion sur bancsbrileurs TURBOMECA

Les essais ont éé effectués sur des moyens d'essais spécifiques capables de reproduire les
atmospheres des turbines a gaz. TURBOMECA dispose de deux bancs brdleurs (banc 3 zones et
banc 1 zone) consacrés a I'étude des phénomenes de dégradation pour des températures
supérieures a 900°C.

11.2.5.aBanc 3 zones
Cet équipement de conception TURBOMECA comporte les déments suivants (Figure 11-15):
- un généateur de gaz de combustion (brdleur) ;
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- un four avec une zone de préchauffe et trois zones d'essais maintenues aux températures
souhaitées par I'intermédiaire de thermocouples de régulation de type S (Platine, 10%
Rhodié/Platine). Les trois zones étant programmées indépendamment, le banc permet de
soumettre les échantillons a différentes températures simultanément ;

- un ensemble hydraulique permettant des cyclages automatiques entre I’ intérieur et I’ extérieur
du four ;

- ungicleur alimenté par un réservoir d' eau salée génére un brouillard salin afin de reproduire
I’ atmosphére marine ;

- un mandrin porte-échantillons circulaire dans chacune des trois zones permettant le cyclage
simultané de plusieurs éprouvettes (jusqu’ a 24), comportant un thermocouple de contrdle en son
centre.

Braleur
réservoir
kérosene Thermocouple
Pompe
Porte-échantillons
Réservoir eau

salée
Systeme hydraulique

Figurell-15. : Banc d’oxydation/corrosion 3 zones

Les conditions standards d’ ssont les suivantes [164]:
- zones d'essais: lestrois zones d’ essais sont réglées a 900°C (corrosion cyclique), 1000°C et
1100°C (oxydation cyclique)
- brdleur :
. Kéroséne : JetAl avec un débit de0.5 L.h™
. Agent soufrés: TPS27 (CgoH19)2Sy3) & 0.2% massique

Débit d'air : 3.5 m*h*
solution saline
. Eau osmosée + 1.0 g.L " deNaCl ; Débit 0.4 L.h™
. Débit d ‘air porteur : 1.5 m>.h™
Ces conditions d'essais provoquent un dépét de NaSO, denviron 1mg.cm.100h™.
L’ expérience montre que ce taux n’est pas constant sur 100h et peut varier de 0.5 a 2.1mg.cm’
2.100h™, Un contréle de cette vitesse de dép6t a été effectué par chromatographie anionique tous
les 30 & 70 cycles a I'aide d’ éprouvettes céramiques témoin, en considérant une loi linéaire de
cinétique de déposition.
Le calcul montre que le débit de S est de I’ordre de 0.015 mole.h™, alors qu'il est d’environ
0.0035 mole.h™ pour Na et Cl. La vitesse de dép6t de Na, SO, est donc contrdlée par |e débit de
NaCl. La concentration en SOx (avec I’ hypothese que la totalité du S est transformée) est estimé
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entre 100 et 150 vpm. En revanche, il est difficile d’ évaluer les compositions en vapeur d eau et
en gaz chlorés (environ 25 vpm pour les gaz chlorés).

11.2.5.b Banc 1 zone
Le banc brileur fourni par la société AET Technologies comprend essentiellement :
- un générateur de gaz de combustion (brdleur) ;
- une alimentation kéroséne avec une pompe doseuse ;
- uninjecteur de brouillard salin (cuve 50 L+pulvérisateur) ;
- deux zones thermiques de préchauffe et d’ essai, équipées de thermocouplestype S;
- un béti support avec un systéme mécanique de convoyage des éprouvettes. Les mouvements
verticaux sont assurés par un vérin pneumatique fixé sur le béti ;
- uncaissonde sortiedesgaz ;
- un porte-échantillons animé d’ un mouvement de rotation (vitesse de rotation nominale 10
tr/mn) et muni d’un thermocouple situé aux ¥ de la hauteur des éprouvettes ;
- une armoire de controle permettant la programmation du banc par I'intermédiaire de deux
Eurotherm indépendants de type 2408 ;
- unventilateur utilisé en position basse (éprouvettes hors du four) qui souffle I’air ambiant en
direction des éprouvettes (utilisation facultative).

Braleur

Mélange K érosene/ Air

Solution d’ eau salée diluée
Figurell-16.: Banc brlleur 1 zone

Ce banc d’ oxydation/corrosion permet de recréer les conditions de température et d’atmosphere
(gaz bralés, brouillards salins) que rencontrent les piéces en aval de la chambre de combustion. I
permet de faire différents types d ‘essais :

- oxydation/corrosion : températures typiquement de 900°C a4 1100°C.

- chocs thermiques par refroidissement accéléré (utilisation du ventilateur)

- cyclages thermigques complexes programmables.
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Le réglage du brdleur et donc la qualité de la flamme est primordial pour obtenir une bonne
régulation des zones de préchauffe et d’essai. Une flamme trop chaude empéche la régulation
aux températures plus faibles que celles de la flamme (aux alentours des 900°C). Le débit dair
porteur du kérosene et de la pompe kérosene doivent donc étre soigneusement réglés, ains que
les conditions d'injection du brouillard salin (débit pulvérisateur et débit d'air porteur).

Les conditions standards d’ s effectués dans le cadre de la thése sont les suivantes :

- Kéroséne: JetAl + TPS27 (agent soufré) ;

- Débit kérostne: 0.5L.h";

- Débit air de combustion = 3.2 m*h*;

- Eauosmosée + 1g.L™* deNaCl ;

- Débit air pulvérisation : 1.0m3h*;

- Débit air porteur : 1.0 m*h™.

Ces conditions permettent o obtenir un dépét de NaSO, avoisinant les 1mg/cm?/100h. La
quantité de sulfate de sodium déposée est mesurée par chromatographie anionique (dosage des
ions SO4%).

Il est préférable d’ effectuer les dosages d’ions sulfates pour des durées inférieures a 50 cycles
pour éviter le phénomeéne de saturation des éprouvettes, puis d’ extrapoler a 100 cycles.

Lorsque le dosage d’ions sulfates est effectué au coursd’un , il aété constaté que la quantité
d’'ions dosés est supérieure a celle récoltée lors d'un dosage en tout début d'essai. Ceci
s explique simplement par le fait que le porte-échantillons est saturé en sulfate de sodium apres
plusieurs cycles et devient lui méme source d'ions sulfates pour les éprouvettes.

11.2.5.c Procédure d’ s[96,97,165]

Les s comportent des paliers a haute température de courte durée (1h) et un nombre de cycle
élevé. Un cycle thermique consiste en une mise en température, un maintien en température, une
phase de refroidissement et un maintien a basse température (aussi bas que possible pour
favoriser |'écaillage des couches d’oxydes). Les cycles et les vitesses de chauffage et de
refroidissement seront détaillées dans le chapitre I11. La durée totale de I'essal est au moins de
1000h (durée cumulée en température) pour permettre une oxydation significative des
échantillons. Certains échantillons sont amenés jusqu’ aleur durée de vie maximale.

surface optimum des échantillons doit &re comprise selon les éudes entre 4 et 6 cm? [97,165].
Les échantillons sont nettoyés a I’ alcool/ultrason, sechés al’air et peses. 1ls sont ensuite mis en
place sur le mandrin. Chague systéme est doublé (échantillon témoin) afin d'assurer la
reproductibilité de |’ essai. Tous les systémes sont répartis sur le méme mandrin. Les échantillons
sont donc testés lors de la méme campagne.

Une fois les zones d'essais en température, les programmes thermiques sont lancés avec la
montée des porte-échantillons dans les zones d' essais par I’ intermédiaire des vérins.

Le suivi des essais sur les bancs d’ oxydation/corrosion de TURBOMECA se fait de maniere
discontinue avec la pesée des échantillons en cours d’ . Périodiquement, les échantillons sont
retirés, pesés, puis replacés sur autre mandrin afin d’ éviter la saturation du mandrin par les sels
en cours d’essais. La pesée s effectue sur une balance sensible a 0.01mg. Cette méthode modifie
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les parametres expérimentaux dans le cas d amosphere corrosive puisque |’échantillon est
soumis a un écaillage des couches d’'oxydes et a une modification des pressions d’ agents
corrosifs lors de sa sortie du four. L’évaluation périodique est optimisée afin d avoir
suffisamment de données sans fausser les résultats.

[1.2.6 Essaisdefluage

Les essais de fluage ont été réalisés sur des moyens d’ essais développés au CIRIMAT dans le
cadre de travaux menés sur le théme du couplage mécanique/environnement [théses INPT :
Brucelle 2001, Panter 2002, Dryepondt 2004]. Dryepondt [8] a apporté dans le cadre de sa these
de nombreuses améliorations techniques permettant de travailler a trés haute température
(T>1100°C) sous atmosphere contrdlée (Equipement MTS) ou pour des essais de fluage longues
durées (Banc de fluage).

11.2.6.a EQuipement MTS
Certains essais, réalises sous atmosphére contrélée (air synthétique et argon hydrogéné), ont éé
conduit sur une installation constituée d'une machine éectromécanique MTS et d'un four
développé au CIRIMAT. Cette installation comprend :
- une ligne d amarrage adaptée a la géométrie des éprouvettes plates, et de faible section afin
de diminuer les pertes de chaleur par conduction ;
- un four a lampe (4x1500W) développé spécifiqguement pour permettre des montées et
descentes en température trés rapides (V>10°C/s) jusqu’a 1000°C. La régulation en température
se fait a I'aide d’un Eurotherm de type 2408 et un multiplexeur HP permet |’acquisition de
plusieurs températures ;
- un systeme d’ extensomeétrie laser d’une précision de I’ ordre du micrométre. Un émetteur et
un récepteur laser sont placés de chague coté du four, et des hublots en quartz permettent au
faisceau laser de traverser I’ enceinte. |l suffit de souder des petits drapeaux au niveau des conges
de raccordement de |’ éprouvette pour utiliser ce laser comme extensometre ;
- un ensemble « béti plus four » éanche avec différents passages pour les thermocouples ains
gu’ une arrivée et une sortie pour les gaz. Une pompe turbomoléculaire permet de réaliser un vide
al'intérieur de I’ enceinte jusqu’a 10”° mbar. 1l est donc possible d’ effectuer des essais tant sous
vide que sous atmosphere contrélée (air synthétique, argon, argon hydrogéné). Le
refroidissement du béti est assuré par un systéme interne de circulation d'eau ;
- une cellule de charge placée al’intérieur de I’ enceinte. Cette cellule permet de s assurer que
les variations de pression et les frottements sur la ligne nécessaire a I’ @anchéité ne perturbent
pas la mesure des efforts.
L’acquisition des données autres que la température se fait enfin grace au logiciel Testwork de
MTS.

11.2.6.b Banc de fluage
Les essais de fluage réalisés sur les éprouvettes revétues ont été menés sur une machine
spécifiquement dédiée aux essais de fluage longue durée. Cette machine, mise au point et
expérimentée dans le cadre de la thése de Dryepondt [8], a malheureusement présenté de
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nombreux problémes découlant de I’ utilisation en cyclage thermique et quelques modifications
ont dO étre apportées au niveau du four (mis en place d’un béti plus solide et étanche). Ces
modifications ont é&é nécessaires pour permettre la réalisation d'essais de fluage a trés haute
température (1150°C) en conditions de cyclage thermique. L’expérience acquise sur le
développement de I’ équipement MTS a éé mise a profit et il en résulte un banc d’essais aux
caractéristiques suivantes :

- un béti de type machine de fluage Adamel avec un bras de levier de rapport 20 pour mettre
en charge, en utilisant des poids « morts » ;

- unfour alampe utilisant quatre lampes de 1500W;

- unlaser permettant la mise en place d' un systeme d’ extensométrie ;

- un PC et des programmes dével oppés sous Labview pour |” acquisition des données ;

- un capteur mécanique qui coupe I’ alimentation du four au moment de la rupture ce qui assure
un refroidissement trés rapide de |’ éprouvette car I’ enceinte du four a lampes est froide.

Une température d’ de 1150°C constitue la limite supérieure d' utilisation du four pour des
s de fluage de plusieurs dizaines d’ heures en température.

11.2.6.c Procédure d essais
L’ allongement des éprouvettes est mesure et enregistré tout au long de I’ essai par I'intermédiaire
d'un systeme d extensométrie laser. Des drapeaux en IN718 nécessaires a la mesure de la
déformation sont soudés par point sur la téte des éprouvettes et transmettent la variation
dimensionnelle de la zone utile de |’ éprouvette.

(a) (b) (c) o

Eprouvette

Thermo-
2 8 2 couple 1
% E Drapeaux g = Thermo- Faisceau
T o g 3 couple2  TC1 Laser
£ « § &
w B g

0 TC2

Figurell-17.: Préparation de I’ éprouvette de fluage (a) positionnement du laser et des drapeaux
(b) thermocouples et (c) vue de coté

La température est régulée et contrdlée tout au long de I’ essai au moyen de deux thermocouples
de type S (platine/platine rhodié) dont les soudures sont positionnées au contact du fat de
I’ éprouvette. Le thermocouple central (TC2) sert pour la régulation. Le thermocouple de contréle
(TC1) et de mesure du gradient est soudé a la limite supérieure de la zone utile. Un petit écran
thermique est gjouté de maniere & masguer la zone centrale de |’ éprouvette et ainsi chauffer
d’ avantage les tétes. Le résultat est un gradient inférieur & 10°C sur la zone utile a 1150°C.
L’ obtention d’'une homogénéité de température acceptable sur toute la partie utile de
I’échantillon est tres délicate pour ces températures. Apres la mise en place du systeme de
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thermocouples et d extensométrie, I’ éorouvette est nettoyée a I'alcool puis mise en place avec
des gants de maniére a ne pas polluer la surface de I’ échantillon. Un effort d’environ 40N est
alors appliqué pour maintenir I’ éprouvette tendue pendant la montée en température.

Le systéme est ensuite chauffé jusqu’ alatempérature nominale de I’ essai suivant une rampe bien
définie et détaillée dans le paragraphe IV. La charge est appliquée dés I arrivée en température.
La mise en charge s effectue manuellement a I'aide de poids calibrés par I'intermédiaire du
systéme amplificateur de bras de levier. Le calcul de la charge a appliquer dans le cas des essais
sur matériau revétu est réalisé en considérant la section nominale de I’ éprouvette avant le dép6t
du revétement NiCoCrAlY Ta, soit une section de 3*1 mm?

Laréalisation de ce type d’ est tres délicate et des difficultés techniques ont été rencontrées
lors de leur mise en place (montée en température, température maximale). Ces conditions
extrémes (température, cyclage thermique) entrainent une utilisation des machines d’ essais dans
les limites de leur capacité, tant au point de vue des systémes de chauffage que des mesures de
déformation en température. L’utilisation des moyens d'essais en conditions de cyclage
thermique accélere d autant plus le viellissement des lignes d’amarrage par écaillage successif
des couches d’oxydes, ce qui nécessite |'utilisation de matériaux tres résistants. De plus, la
succession de chauffage et refroidissement peut entrainer lors de certains essais une modification
de la position des drapeaux en IN718 qui donnent |la mesure de la déformation. Certains essais,
menés jusqu’ & rupture, N’ ont pas permis une exploitation en terme de vitesse de fluage du fait de
ces difficultés.

Il existe également des incertitudes de mesures inhérentes aux moyens d’ essais (extensomeétrie,
régulation de la température, gradient thermique), et il est apparu que ces incertitudes
expérimentales peuvent avoir de grandes répercussions sur les durées de vie. L’étude de la
dispersion des résultats liée aux incertitudes expérimentales menée par Dryepondt [8] a confirmé
les variations importantes en termes de vitesse de fluage et de durée de vie, liées ala maitrise des
tres hautes températures. Une variation de + 4°C a — 4°C autour de la consigne conduit ains a
des rapports de presque 2 a 1150°C sur les durées de vie. Ces résultats mettent aing en avant
I"importance de la répétitivité des essais, et donc de la procédure expérimentale mise en place.
Les incertitudes de mesure éant inévitables, il apparait nécessaire de disposer d’un nombre
d’ essais suffisant pour chaque condition de maniere a prendre en compte la dispersion
expérimentale.

La modification microstructurale liée au soudage du thermocouple pourrait induire une zone de
résistance mécanique plus faible et pourrait mener a une rupture prématurée de |’ éprouvette.
Cependant, il n'a éé observé sur I’ensemble des essais de fluage menés a rupture (18 essais)
gu’ une seule rupture au niveau du thermocouple de régulation. La dispersion matiére a quant a
elle été limitée au maximum avec |’usinage de I’ ensemble des éprouvettes a partir d’'un méme
barreau de MC2.
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11.2.7 Observations et analyses

11.2.7.aMétallographie

Les matériaux ont éé préparés pour les observations post essais suivant des techniques de
meétallographie classiques : trongonnage, enrobage sous pression a chaud, polissage automatique
sur disques abrasifs en carbure de silicium puis sur feutre avec suspension de diamant 3 et 1
microns. Dans le cas de I’ é&ude des systémes revétements/superalliage et notamment de la zone
d’interdiffusion, une attague éectrolytique dans une solution de CuSO,4 a 0.5% sous 4 volts
permet de révéler lamicrostructure y/y' des superalliages et y/y' /3 des revétements par attaque de
laphasey.

[1.2.7.b Microscopie

11.2.7.b.i Matériel
Les examens e analyses ont été réalisés en microscopie optique (microscope optique
OLYMPUS) couplée a un logicid d'anayse d'images (ANALYSIS) e en microscopie
électronique a balayage sur un microscope HITACHI S-3500N, équipé d’'un systéme d’ analyse
X par dispersion d' énergie, en mode électrons secondaires et électrons rétrodiffusés. Une Iégere
métallisation &I’ or est nécessaire pour améliorer I’ évacuation des charges électroniques sur les
échantillons enrobeés.

[1.2.7.b.ii Analyses chimiques

Une étude de la dispersion des résultats obtenus lors de I’ analyse de la composition chimique des
revétements a été réalisée sur une zone rectangulaire du revétement (plusieurs analyses) et sur
des zones différentes d’'un méme échantillon (1 analyse par zone). Les analyses sont effectuées
avec une tension de 20kV, une distance de travail de 15mm et un temps d'analyse de 30s. La
zone analysée correspond a une zone rectangulaire définie sur I’ épaisseur de revétement.

Analyse Composition Ni Co Cr Al Y Ta
Massique (%) | 44,2 23,3 20,0 8,4 0,3 3,7
Analyse 1 _
Atomique (%) | 40,3 21,2 20,6 16,7 0,2 1,1
Massique (%) | 44,3 22,8 19,4 8,9 0,3 43
Analyse 2 .
Atomique (%) | 40,3 20,7 20,0 17,5 0,2 1,3
Massique (%) 44,2 22.8 19,9 8,7 0,1 4,3
Analyse 3 .
Atomique (%) | 40,3 20,7 20,5 17,2 0,1 1,3
Moyenne _ 44,2 23,0 19,8 8,6 0,3 41
Massique (%)
Ecart type 0,0 0,3 0,3 0,2 0,1 0,3
Moyenne . 40,3 20,9 20,4 17,1 0,2 1,2
Atomique (%)
Ecart type 0,0 0,3 0,3 04 0,1 0,1

Tableau 11-14. : Dispersion desrésultatslorsdetrois analyses EDX successives sur la méme zone de
revétement
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La premiére é&ude rend compte de la dispersion des résultats liée a la technique d’ analyse sur ce
type de microstructure. Trois analyses successives sont réalisées sur la méme zone de
revétement. Les résultats sont présentés dans le Tableau 11-14. L’ écart type dépend de I’ dément
chimique maisreste inférieur a0.4%.

La seconde éude caractérise la variation de composition du revétement NiCoCrAlYTa
éectrolytique. En effet, ce procédé met en jeu une solution éectrolytique de nickel et cobalt dans
laquelle sont dispersées les particules de CrAlYTa. Le nombre de particules incorporées dans
I’ épaisseur du revétement varie d’'une zone de I’ éprouvette a une autre, faisant ains varier les
compositions chimiques. L’ analyse de cing zones distinctes d’ une méme éprouvette donne des
dispersions plus élevées que la dispersion liée a I'analyse, notamment pour la teneur en
aluminium (Tableau 11-15). Les compositions chimiques mesurées peuvent donc varier de
quelques % suivant les zones analysées C'est pourquoi toutes les mesures de composition
chimique effectuées dans ce travail seront calculées a partir de la moyenne de trois analyses sur
trois zones distinctes du revétement. Les données obtenues seront surtout utilisées pour donner
une estimation de la consommation en aluminium et en chrome, en comparant les échantillons
oxydés avec les références.

Analyse Composition Ni Co Cr Al Y Ta
Massique (%) | 44.2 22.8 19.9 8.7 0.1 4.3

Zonel _
Atomique (%) | 40.3 20.7 20.5 17.2 0.1 1.3
Massique (%) | 44.2 223 19.0 9.0 1.0 4.6

Zone 2 _
Atomique (%) | 40.4 20.3 19.6 17.8 0.6 1.4
Massique (%) | 439 23.6 20.2 7.9 0.3 4.1

Zone3 .
Atomique (%) | 40.3 21.6 21.0 15.8 0.2 1.2
Massique (%) | 44.7 2.1 19.7 9.0 0.1 4.4

Zone4 :
Atomique (%) | 40.6 20.0 20.2 17.9 0.1 1.3
Massique (%) | 43.6 23.4 19.7 8.3 0.3 4.7

Zoneb :
Atomique (%) |  40.0 21.4 20.4 16.6 0.2 1.4
. Moyenne 44.1 22.8 19.7 8.6 0.4 4.4

Massique (%)
Ecart type 0.4 0.6 05 05 0.4 0.2
. Moyenne 40.3 20.8 20.3 17.1 0.2 1.3
Atomique (%)

Ecart type 0.2 0.7 05 0.9 0.2 0.1

Tableau 11-15. : Dispersion desrésultatslorsdel’analyse EDX sur 5 zones différentes d’'un méme
revétement éectrolytique

Des profils de concentration sont établis a partir d’ analyses de zones rectangulaires, paralléles a
la surface, partant de I’interface revétement/oxyde jusgqu’au substrat. L’utilisation du logiciel
INCA™ (Société Oxford Instrument) permet d’obtenir directement le profil de concentration

64



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentales

(massique ou atomique) des ééments, en fonction de la distance a la premiére analyse. Les
valeurs des concentrations indiquées Figure 11-18b correspondent a la valeur moyenne de la zone
analysée (zones 1 a7).

25

;\3
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3 =
4 g 15 Cr
5 S 10 Al
6 g
7 E s
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0
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Distance a la surface (um)
50 um
(a) Zones analysées dans le revétement (b) Profil de concentration massique associé

Figurell-18.: Analyse des couchesd’'un revétement et profil de concentration des éléments

[1.2.7.c Diffraction rayons X

L’ analyse des couches d’ oxydes formées en oxydation longue durée et en thermogravimétrie a
été effectuée a |’aide d’ un diffractométre de type SEIFERT XRD 3000TT. L’ anticathode est en
cuivre (K 1 = 1,54056 A et K 2 = 1,54439 A, filtre K ). Les mesures ont &é réalisées en
configuration rasante (incidence fixe de 5°) pour limiter la réponse de la matrice. L'angle  du
détecteur par rapport a I'échantillon varie de 4 a 60°, par pas de 0,02° et avec un temps de
comptage de 3 secondes sur chague point. Les diagrammes de diffraction des deux revétements
non oxydés ont été réalisés afin de pouvoir identifier les pics provenant du revétement sur les
diagrammes des échantillons oxydés.

Synthese
Les techniques d'essai choisies (thermogravimétrie, bancs brdleur, fluage) permettent de
caractériser les matériaux nus et les systemes substrat/revétement sur le plan physico-chimique
et sur le plan mécanique. Le choix des conditions de cyclage thermique permet I’ éude des effets
thermiques et du couplage thermique/mécanique. Les sollicitations imposées aux éprouvettes se
rapprochent ainsi considérablement de celles rencontrées par les pales lors du fonctionnement
desturbines a gaz.
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CHAPITRE 111 :

COMPORTEMENT DESSYSTEMESEN
OXYDATION/CORROSION

Ce chapitre présente les résultats concernant la résistance des systémes aux phénomeénes
d’ oxydation, de corrosion et a des sollicitations mixtes oxydantes et corrodantes.

1.1 INTRODUCTION

La modification de composition des superalliages a base de nickel destinée a augmenter leur
tenue mécanique a haute température n'a pas amélioré leur résistance a I’ oxydation et a la
corrosion, principales causes de la dégradation des pales de turbines en service. La protection des
superalliages est assurée par des revétements sacrificiels limitant les interactions entre le
superalliage et I’ environnement extérieur. La dégradation de ces revétements va conditionner la
durée de vie du systeme revétement/superaliage et il est donc primordial de connaitre
I’évolution de la dégradation en fonction des températures et des durées d' utilisation. Afin de
balayer un grand domaine de température (900°C a 1100°C) et de durée (4h a 3600h),
représentatives du fonctionnement en service, des essais d’'oxydation isotherme sont mis en
place. Ils sont complétés par des essais d analyse thermogravimétrique a 1150°C, réalisés pour
déterminer les cinétiques d'oxydation des systémes. Enfin, les moyens d'essais de
TURBOMECA permettent de tester les échantillons dans des atmosphéres représentatives de
I"utilisation en service. Les différents parametres d’ essais sont détaillés dans le Tableau I11-1 et
les résultats sont présentés dans les paragraphes suivants.

: Durée de maintien :
Moyensd’ essais| Atmosphére Vitesse de en température par Vitesse de
chauffage . refroidissement
cycle (min)
Fours Introduction des
. Air laboratoire | échantillons dans - Trempe air
isothermes
le four chaud
Thermobalance Flux dair 50°Cmin™ 15 30°Cmin™
synthétique
Flamme " L
Banc 1 zone K érosene/Air/ 200°Cmin’ 60 150°Cmin’
Brouillard salin
Flamme .
Banc 3 Zones Kérosne/Air/ 150°Cmin™ 60 100° Cmin™
Brouillard salin

* |es vitesses de chauffage sont calculées d’ apres le temps nécessaire a I obtention de T>0.9x T intien(°C)

Tableau I11-1. : Moyensd’'essais utilisés pour lesessais d’ oxydation et de corrosion
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1.2 ESSAISD’OXYDATION ISOTHERME

Compte tenu de la nécessité d augmenter les températures et les durées d'utilisation des
superalliages, I’ étude de la stabilité structurale du systéme NiCoCrAlY Ta/MC2 en fonction du
temps d’ exposition est trés importante pour les plages de températures proches des conditions en
service. Afin de faciliter la mise en place des essais et d’augmenter le nombre d’ échantillons
testés, ces s sont menés dans des conditions d’ oxydation isotherme. Les résultats constituent
une banque de données permettant de cartographier I'évolution microstructurale, et donc la
dégradation des revétements NiCoCrAlY Ta

[11.2.1Matriced’essais

Les essais sont effectués a 5 températures différentes (900°C, 950°C, 1000°C, 1050°C et
1100°C) et servent de références microstructurales. Les essais a plus basse température (900°C et
950°C), pour lesquelles les cinétiques d'oxydation et d'interdiffusion sont plus faibles, sont
planifiés sur 3600h. Des prélévements d’ éprouvettes sont effectués a 25h, 100h, 900h et 3600h
pour suivre I’ évolution de la dégradation en fonction du temps passé en température (croissance
des couches d'oxydes et phénomeénes d’interdiffusion). Les essais a plus haute température
(1000°C, 1050°C et 1100°C) sont planifiés sur 900h avec des prééevements a 4h, 16h, 100h et
900h.

La matrice globale comporte un grand nombre d’ échantillons: revétement NiCoCrAlYTa, 3
épaisseurs (30, 70 et 110um), 5 températures, 4 prélévements, soit 60 échantillons. Nous nous
attacherons a présenter les résultats du MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 70um sous forme synthétique
puis a étudier I’influence de I’ épai sseur du revétement sur les évolutions microstructurales.

[11.2.2 Evolution microstructurale du revétement NiCoCrAlY Ta de 70um

L’analyse du systéme NiCoCrAlYTa(70um)/MC2 est faite sur I’'ensemble des paramétres
{temps-température} .

I11.2.2.a Microstructure
I11.2.2.a.i Analyse des phases
L’ observation des phases congtitutives d’un revétement NiCoCrAlY Ta aprés oxydation s est
faite au microscope éectronique a balayage couplé a I'analyse EDS (Chapitre I1). La
microstructure d’ un revétement NiCoCrAlY Ta 70um apres 900h a 1000°C est présentée Figure
[11-1. L’analyse et I'identification des phases constitutives du revétement référence ont été
présentées dans le chapitre 11 (811.1.2.b)
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Couche d’ oxyde

yly
Déplétion en Aluminium Blyly
yly
Porosités phases TCP

MC2 50 Hm

Microstructurey/ y

Figurelll-1.: Microstructure d’ un NiCoCrAlYTa 70um oxydé 900h &4 950°C (M EB-BSE)

Lorsque le revétement NiCoCrAlY Ta s oxyde, les grains de la phase 3 riche en aluminium sont
convertis en phase y par consommation de I'aluminium pour former la couche d oxyde
protectrice (Al,O3). La dissolution de la phase 3 a lieu a I’interface revétement/environnement
mais également a I'interface revétement/substrat suite a la diffusion de I’aluminium depuis le
revétement vers le MC2. La microstructure d' un revétement oxydé est donc graduée avec la
partie centrale du revétement identique a la microstructure initiale (Figure 11-3.) et les parties
interfaciales qui présentent une diminution de la teneur en aluminium, donc une microstructure
biphasée y/y' ou monophasée y suivant latempérature et la durée d’ exposition.

L'analyse de la composition chimique a été effectuée sur I'ensemble de I'épaisseur du
revétement suivant la procédure décrite dans le chapitre 1| (moyenne sur 3 analyses, 811.2.7.b).
Elle est reportée dans le Tableau I11-2 pour le revétement NiCoCrAlY Ta (70um) aprés 900h a
950°C. Les écarts types sont donnés pour chacun des é éments.

Eléments Ni Co Cr Al Ta Perte Al

%mas. 464+08 222+06 194+05 7.0+05 3802 mgem® (%)*

%oato. 43.2+05 206+£0.7 204+£0.7 142+x10 11+£0.1 0.86 19+1
* Pourcentage de la quantité d’ aluminium initiale (estimée & 4.64 mg/cm? pour un NiCoCrAlY Ta de 70pum)

Tableau I11-2. : Composition chimique du revétement NiCoCrAlY Ta (70um) aprés 900h a 1000°C

La quantité initiale d’aluminium dans le revétement a été estimée en prenant en compte la
densité du NiCoCrAlY Ta, lateneur massique de Al (8.6%mas.) et I’ épai sseur du revétement.

R (mg/em?) = Onicocraryta X EnicocralyTa X Al%mas. (R = réservoir en aluminium)

La valeur de la densité du NiCoCrAlY Ta, calculée en utilisant la formule empirique de Hull
valable pour des superalliages (cité par Caron [2]), est de 7.70g/cm’. La perte en aluminium
(mg/cm? et %) par rapport au revétement avant oxydation est indiquée.
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L’ analyse des phases congtitutives et de la composition chimique a été effectuée pour I’ ensemble
des systemes NiCoCrAlY Ta(70um)/MC2 aux différentes températures et pour les différentes
durées d’ exposition. L’ ensemble des résultats en terme de phases et de teneur en aluminium et
chrome (éléments protecteurs) est reporté dans le Tableau I11-3. Dans un souci de lisibilité,
I’écart type de la valeur moyenne de chague concentration a été volontairement omis. Pour
information, les valeurs minimales et maximales obtenues pour I’ écart type de la concentration
en aluminium sont 0.3% et 0.7%.

Température Durée Microstructure Phases Al cr PerteAl
d’ exposition (%mas.) | (Yomas.) my/en? (%)*
25h Triphasée Blyly 8.4 19.0 0.11 2
900°C 100h Triphasée Blyly 8.2 18.9 0.22 5
900h Triphasée Bl/yly 7.2 19.2 0.75 16
3600h Triphasée Blyly 7.0 18.6 0.86 19
25h Triphasée Blyly 8.2 18.2 0.22 5
950°C 100h Triphasée Blyly 7.6 19.2 0.54 12
900h Triphasée Blyly 7.0 20.0 0.86 19
3600h Biphasée A 5.6 18.2 162 35
25h Triphasée Blyly 8.1 19.0 0.27 6
1000°C 100h Triphasée Blyly 7.5 18.9 0.59 13
900h Biphasée A 54 18.5 1.72 37
100h Biphasée Bly 7.5 19.0 0.59 13
1050°C : -
900h Biphasée A 5.0 199 194 42
4h Biphasée Bly 7.3 18.8 0.70 15
25h Biphasée Bly 6.1 19.1 135 29
1100°C
100h M onophasée Y 5.3 184 1.78 38
900h Monophaseée Yy 3.9 16.4 2.53 55
* Pourcentage de la quantité d’ aluminium initiale (4.64 mg/cm®) consommée

Tableau I11-3. : Evolution dela microstructure d’un NiCoCrAlY Ta (70um) en fonction du temps et

delatempérature

L’ éévation de latempérature accélere la dégradation de la microstructure avec la consommation
d’aluminium pour former la couche d’oxyde protectrice (Al.O3) et I'interdiffusion entre le
revétement et le substrat. Nous pouvons remarquer que la structure du revétement est biphasée
Bly a haute température (1050°C et 1100°C) et pour des durées d’exposition faibles. L’ absence
delaphasey s explique par la réduction de son domaine de stabilité au profit des phases 3 e ,
suivant le diagramme de phase de Taylor et Floyd [166] (Figure I11-2). Nous avons indiqué sur
les diagrammes la composition initiale du revétement NiCoCrAlY Ta. En gjoutant la composition
atomique du cobat a celle du nickel, la compostion initiale du revétement correspond
approximativement a 60%Ni, 20%Cr et 20%Al (composition atomique).
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850°C 1000°C 1150°C
Figurelll-2.: Diagramme de phasesternaire Ni-Cr-Al [166]

A plus basse température (900°C a 1000°C), la structure est triphasée 3/y'/y & devient biphasée
Y /y @ 950°C apres 3600h. Dans tous les cas, la diminution de la teneur en aluminium se traduira
finalement par la formation d’ un revétement monophase y.

[11.2.2.a.ii Influence de la durée d’ exposition

50 um 50 um
(a) 4h a1100°C, microstructure Bly (b) 25h &1100°C, microstructure B/y

50 um 50 pm
(c) 100h &41100°C, microstructure y (d) 900h 41100°C, microstructure y

Figurelll-3.: Microstructures du revétement NiCoCrAlY Ta 70um oxydé a 1100°C (M EB-BSE)
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Lateneur en aluminium dans le revétement NiCoCrAlY Ta est fonction de la durée d’ exposition.
A 1100°C, les grains de phase 3 vont peu a peu disparaitre pour laisser place a un revétement
monophasé y apres 100h (Figure 111-3c). La teneur en aluminium a diminué de moitié apres
900h, et le chrome commence également a étre consommeé, ce qui laisse présager d’un pouvoir
protecteur fortement diminué (Tableau 111-3, 1100°C). L’ analyse de la teneur en aluminium et en
chrome pour les durées d’ exposition les plus longues permet d estimer le pouvoir protecteur
résiduel du revétement. On remarque également la dissolution des carbures de tantale (précipités
blancs) dans le revétement aprées 900h a1100°C (Figure 111-3d).

[11.2.2.a.iii Influence de la température

Pour une durée d exposition de 900h, la microstructure est d’autant plus dégradée que la
température est élevée, ce qui se traduit par une diminution de la teneur en aluminium beaucoup
plus importante (Tableau 111-3). Les phénomenes d’interdiffusion prennent une part importante
dans la diminution de la teneur en aluminium pour les températures supérieures a 1000°C. La
perte relative en aluminium est ains de 55% a 1100°C, 42% a 1050°C, 37% a 1000°C, 19% a
950°C et seulement 16% a 900°C apres 900h d’'exposition (Figure 111-13). Les microstructures
obtenues sont données en Figure 111-4.

Aux plus basses températures (900°C et 950°C), les évolutions microstructurales se font
beaucoup plus lentement puisque la structure est encore triphasée aprés 3600h a 900°C, €t la
teneur en aluminium est passée de 8,6%massique a 7,0%massi que.

50 um 50 pm
(a) 950°C, microstructure B/y Iy (b) 1000°C, microstructure y'/y
50 pm 50 um
(c) 1050°C, microstructure y'ly (d) 1100°C, microstructure y

Figurelll-4.: Microstructures du revétement NiCoCrAlY Ta 70um aprés 900h (M EB-BSE)
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[11.2.2.b Diagramme d’ occurrence des phases

L’ analyse des différents échantillons en terme de phases et de teneur en aluminium a permis de
tracer un diagramme d occurrence des phases du revétement, dans lequel on a reporté la
microstructure du revétement a chaque température et durée d’ exposition éudiées (Figure I11-5).
Ces diagrammes caractérisent la microstructure du revétement a |’ équilibre pour une température
et une durée d’exposition déterminée. Le revétement est considéré comme un systéme ouvert
avec |’ évolution de la microstructure suite ala consommation des ééments aluminium et chrome
(formation des couches d’ oxydes, diffusion vers le substrat).

Un revétement NiCoCrAlY Ta de 70um présente un domaine triphasé B/y'/y (ou biphasé (/y)
assez important pour les couples { temps-température} éudiés. La dégradation est effective pour
des durées d'exposition de 900h ou des températures supérieures a 1000°C. Les domaines
biphasé y/y' et monophasé y présentent un pouvoir protecteur plus faible. La fin de vie est donc
atteinte d’ autant plus rapidement que latempérature est élevée.

1150 : :

1100

ture (°C)

éral

Temp
©
a1
o

900

850 1 L1 1 13313l L L3 a1l l.‘ L1 3 313331 L L .l Laiaal

1 10 100 1000 10000
Temps (h)

Figurelll-5.: Diagramme d’ occurrence des phases du revétement NiCoCrAY Ta (70um) sur

superalliage M C2

En couplant ces diagrammes d occurrence de phases avec des courbes d’isoconcentration en
aluminium, on peut fournir une estimation de I'é&at de dégradation et de la durée de vie
résiduelle du revétement NiCoCrAlYTa. Nous verrons dans le chapitre V les utilisations
possibles de ces diagrammes.

[11.2.2.c Zones d'interdiffusion
L’ épaisseur et lamicrostructure de la zone d’interdiffusion sont fonction de la durée d’ exposition
et de latempérature de vieillissement.
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Pour une température de 1100°C, nous avons cherché a vérifier la loi vérifiée par Itoh [85]
suivant laguelle la zone d'interdiffusion d’un revétement MCrAlY sur un superalliage croit
suivant une loi parabolique. A cette température, la zone d’interdiffusion se caractérise par une
bande monophasée y qui se propage dans le substrat. Les mesures ont été effectuées apres 4h,
25h, 100h et 900h d’ exposition. La régression est donneée Figure I11-6. La croissance de la zone

suit bien jusqu’ & 900h uneloi dutype e =eo + k t avec k=0.8 pm.h*"2

35

w
o

y = 0,7707x + 6,2357
R?=0,9881

Epaisseur zone gamma (um)
= = N N
(6] o (6] o (6]

o
o
ol

10 15 20 25 30 35
Temps (h”z)

Figurelll-6.: Croissance dela zone d’inter diffusion a 1100°C

La zone d'interdiffusion aprés 900h a 950°C contient des précipités riches en chrome dans une
matricey’ (Figure I11-7 et Figure I11-8). Sous cette zone, on observe la présence de phases TCP
blanches riches en W, Mo et Cr. A 1050°C, la zone de déplétion en aluminium progresse dans le
subgtrat et la zone précédemment y' est biphasée V' /y. Les phases TCP sont également présentes
mais plus profondément sous I'interface initidle revétement/substrat. A 1100°C, la zone
d’interdiffusion est complétement monophasé y. Des carbures de titane et tantale sont présents a
I"interface initiale. L’ élévation de température se caractérise donc par une disparition de la phase
Yy du fait de la consommation plus rapide de I’aluminium pour former la couche d’alumine
protectrice.

a-Cr y' (TaTl)C
NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa

ll(\A/1(:r) \//\, \/
950°C 1050°C 1100°C
Figurelll-7.: Morphologie des zones de déplétion aprés 900h.
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La température de vieillissement a un donc un impact direct sur la morphologie de la zone
affectée. Jusgu’a 1000°C, la zone d' interdiffusion contient une zone y' . Le gradient d’aluminium
entre le superalliage et le revétement S est visiblement inversé pour des températures supérieures.
La concentration dans le revétement (3.9%mas.) est devenue inférieure a sa concentration dans
I'alliage (5%mas.). Le départ de I'auminium vers le revétement entraine donc un
appauvrissement de |’ alliage en cet élément et une disparition de la phase y'. L’ apparition de la
bande monophasée y dépend donc de la température et du temps de vieillissement.

La modification de la zone d'interdiffusion en terme de microstructure peut affecter la tenue
meécanique du systéme. La disparition de la phase durcissante y' al’ interface revétement/substrat
et I’évolution de la structure des précipités sous cette zone conduisent & une microstructure tres
éloignée de celle optimisée par les traitements thermiques (structure cuboidale). Ces zones
peuvent donc étre considérées comme des zones a faible tenue mécanique et non porteuses de
charges. Elles ont un impact dautant plus important sur le systéme que |'épaisseur de
I’ échantillon est faible. Nous nous intéresserons au chapitre V a la prise en compte de ces zones
dansles calculs de durée de vie en fluage.

20 pm 20 pm
(a) 950°C, microstructure y', ep= 14um (b) 1000°C, microstructurey', ep= 24um

20 pm 20 pm
(c) 1050°C, microstructure yiy', ep= 25um (d) 1100°C, microstructure y, ep= 29um

Figurelll-8.: Evolution delazone de déplétion pour un NiCoCrAlY Ta 70um apr és 900h
d’ oxydation (M EB-BSE)
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111.2.2.d Phases TCP (Topologically Close Packed)
La stabilité microstructurale des superalliages est d’un grand intérét pour la tenue mécanique en
température. Le MC2, superalliage riche en Mo et W, est sujet a I’ apparition de phases TCP
(Topologically Close Packed) lors de vieillissement sous contrainte d origine thermique ou
mécanique. Selon |’ étude menée par Pessah [4,12], des phases p (structure rhomboédrique) et
des carbures de type MgC précipitent dans la phase y sous forme de plaquettes ou globules. Ces
phases riches en tungsténe pourraient fragiliser mécaniquement le substrat dans lequel elles se
trouvent pour des fractions volumiques de précipités importantes (>1%val.).
En dehors de ce mécanisme de fragilisation, la précipitation des phases TCP provogue un
phénomene d’ adoucissement du superalliage puisque la matrice y est en effet appauvrie en
éléments Cr, Mo et W, réduisant ainsi les effets de durcissement en solution solide. Les multiples
observations de la phase p par Pessah sur le MC2 ont révélé une grande diversité de
morphologies et de talles. La classification est faite en trois types, suivant la quantité de
carbures : particules cubiques, particules globulaires et particules aciculaires [4].
L’ observation des phases TCP dans les échantillons oxydés montre que celles-ci se situent
préférentiellement sous la zone d' interdiffusion. Elles suivent un processus de croissance qui part
d’ un état globulaire (Figure 111-9a) pour évoluer vers une morphologie aciculaire (Figure 111-9d)
apres 900h a 1100°C. On note la coexistence des deux morphologies pour des durées
d’ exposition intermédiaires.

20 pm 20 pm
(a) 4h ; Morphologie globulaire (b) 25h ; Morphologies mixtes

50 um 100 pm
(c) 100h ; Morphol ogies mixtes (d) 900h ; Morphologie en aiguille

Figurelll-9.: Evolution dela morphologie des phases TCP & 1100°C (M EB-BSE)
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Ces phases ont éé analysées en EDS et correspondent morphologiquement aux phases décrites
par Pessah [11]. Le contraste obtenu en microscopie éectronique a balayage en mode éectrons
rétrodiffusés permet de mettre en évidence la présence d’ ééments lourds dans ces phases
aiguillées. L’anayse EDS et le spectre obtenu montre la présence de W, Cr e Mo,
conformément aux analyses de Duval a la sonde atomique (27%ato. W, 16%ato. Mo et 16%ato.
Cr) [148].

Figurelll-10.: Analyse EDS d'une phase TCP detype u

L’ élévation de température favorise la formation et une croissance plus rapide des TCP vers une
morphologie en aiguille (Figure 111-11). Aprés 900h a 1000°C, les TCP sont beaucoup moins
développées qu'a 1050°C (prendre en compte les échelles différentes sur les deux
micrographies) ou qu'a 1100°C (Figure 111-9d). A 900°C et 950°C, les phases TCP
N’ apparaissent gqu’ apres 900h d exposition et sont bien développées a 3600h. Pomeroy [15]
montre I'existence d'une période dincubation de 200h a 950°C sur des systémes
(Ni,Pt)AlI/CM SX-10, période pendant laquelle les phases TCP ne se dével oppent quasiment pas.
Il observe ensuite une pénétration des TCP vers I’ intérieur du substrat a une vitesse équivalente a
celle observée a 1100°C.

Ces précipités observés dans le substrat sont causées par des phénomeénes d'interdiffusion
d @éments entre le revétement et le substrat. Elles affectent donc la stabilité microstructurale du
systéme mais sont rarement mises en cause dans la rupture mécanique des systemes lorsque leur
fraction volumique est inférieure a 1% [12].

50 pm 100 pm
(a) 1000°C (b) 1050°C
Figurelll-11.: Influence de la température sur la mor phologie des phases TCP apr és 900h (M EB-
BSE)
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[11.2.3Influence del’ épaisseur du revétement

111.2.3.a Notion de réservoir d’ aluminium
La microstructure résultante du revétement oxydé 900h a 1000°C dépend de son épaisseur
(Figure 111-12). Le revétement NiCoCrAlY Ta de 110um est encore triphasé B/y'ly dors que le
revétement NiCoCrAlYTa de 30um est monophasé y. Les différents revétements sont
caractérisés par des zones de déplétion identiques aux interfaces revétement/substrat et couche
d’ oxyde/revétement. Seule la partie centrale du revétement le plus épais est triphasée, les zones
proches des interfaces étant monophasées y ou biphasées y'/y.

30 pm-thick coating

70 pm-thick coating

110 pum-thick coating

50 pm
NiCoCrAlY Ta 30um NiCoCrAlYTa70um NiCoCrAlYTa110um
y yly By ly
Figurelll-12.: Influence de |’ épaisseur du revétement sur sa micr ostructure apr és 900h a 1000°C

(MEB-BSE)

L’ analyse de ces microstructures aprés 900h d’ exposition aux différentes températures, détaillées
dans le Tableau I11-4, montre qu’un revétement épais fournit un réservoir en aluminium plus
conséquent, ce qui se traduit par des pertes relatives beaucoup plus faibles pour la méme durée a
la méme température. Le réservoir en aluminium dans les revétements est estimé apres calcul
(voir §l11.2.2.a.i) & 1.99mg/cm? pour le revétement de 30pm, 4.64mg/cm? pour le revétement de
70um et 7.28mg/cm? pour le revétement de 110pm. Un revétement NiCoCrAlY Ta de 110um
confére au systeme une protection suffisante, méme aprés 900h a 1000°C.
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Température raog:f;:t Microstructure |  Phases (% ﬁlas) (% %;S) mg/cr:ezrte A(l%)*
30 Biphasée Y1y 3.8 19.6 111 56
900°C 70 Triphasée Blyly 7.2 19.2 0.75 16
110 Triphasée Blyly 8.2 19.2 0.34 5
30 Biphasée A 31 18.4 1.27 64
950°C 70 Triphasée Bly ly 7.0 20.0 0.86 19
110 Triphasée Blyly 7.9 20.4 0.59 8
30 Monophasée Y 3.0 19.7 1.29 65
1000°C 70 Biphasée AY 54 18.5 1.72 37
110 Triphasée Blyly 7.0 19.6 1.36 19
70 Biphasée vy 5.0 19.9 1.94 42
1050°C . -
110 Triphasée Blyly 6.2 19.5 2.03 28
30 Monophasee y 29 13.0 1.32 66
1100°C 70 Monophasée y 3.9 16.4 2.53 55
110 Monophasée y 4.8 175 3.22 44

* Pourcentage de la quantité d’ aluminium initiale consommée

Tableau I11-4. : Influence de !’ épaisseur du revétement sur sa microstructure résultante apr és 900h

La perte relative en aluminium pour le revétement NiCoCrAlY Ta 30um atteint rapidement une
valeur de 56% (& 900°C) puis stagne a des valeurs proches de 65% (950°C a 1100°C). La perte
relative en aluminium pour le revétement NiCoCrAlY Ta 110um est largement inférieure a celle
des deux autres revétements a la méme température, ce qui lui confére un pouvoir protecteur

supérieur.
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Figurelll-13.: Perterelative en aluminium aprés 900h d’ oxydation a différentestempératures

79




Chapitre |1l : Comportement des systemes en Oxydation/Corrosion

La consommation d’aluminium est donc importante jusqu’a une valeur de 3%massique, a partir
de laguelle on observe une diminution nette de la teneur en chrome et en cobalt, notamment a
1100°C, consécutivement a la formation d'une couche d’oxyde de type spinelle (Ni,Co)(Al,
Cr)204 (Figure 111-14).

)

20 pm @D

(@) Micrographie de la couche d’ oxyde (MEB-BSE) (b) Analyse EDS des couches
Figurelll-14. : Micrographie des couches d’ oxydes aprés 900h a 1100°C sur le NiCoCrAIYTa
70pum

111.2.3.b Revétement NiCoCrAlY Ta 30um

Lerevétement NiCoCrAlY Ta 30um présente un domaine monophasé y bien plus conséquent que
le revétement NiCoCrAlY Ta 70um pour le méme domaine de temps et de température. Lafin de
vie du revétement est donc atteinte bien plus rapidement, ou a des températures plus faibles, ce
qui est confirmé par la position des isoconcentrations en aluminium. La valeur palier de
3%massique (cas de la formation d une couche daumine) de la teneur en aluminium est
représentée sur le diagramme par la partie hachurée. Pour pouvoir rendre compte du pouvoir
protecteur du revétement apres cette ligne, il faudrait en plus retranscrire la teneur en chrome.
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Figurelll-15. : Diagramme d’ occurrence des phases du revétement NiCoCrAlY Ta 30um sur

superalliage M C2

111.2.3.c Revétement NiCoCrAlY Ta 110um
Le domaine triphase B/y /y est largement majoritaire sur le diagramme de phase du revétement de
110um d' épaisseur(Figure 111-16). Le domaine monophasé y n'est observé qu’'aprés 900h a
1100°C. Lateneur en aluminium dans le revétement NiCoCrAlY Ta reste largement supérieure a
5% pour la mgorité des conditions éudiées. Le revétement le plus épais présente donc la
meilleure protection dans le cas d’ d’ oxydation isotherme.

VI3

1100 y

Iso 8% Al

Iso 5% Al

=
o
a1
o

yly
y/BlY

Température (°C)
|—\
(] o
a1 o
o o

900

850

1 10 100 1000 10000
Temps (h)

Figurelll-16. : Diagramme d’ occurrence des phases du revétement NiCoCrAlY Ta 110um sur

superalliage M C2
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111.2.3.d Formation des phases TCP

La formation des phases TCP dans la zone d’interdiffusion découle de I’ enrichissement en Al de
cette zone qui favorise laformation de la phase y' au détriment de la phase y. Les éléments Cr et
Mo sont peu solubles dans la phase y', ce qui va provoquer la précipitation de la phase mi, riche
en Mo, Cr et W. Lorsgue I’on considere la zone du substrat proche du revétement, les phases
TCP sont plus présentes dans le systeme MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 110um (Figure 111-17b), a
toutes les températures. Ces phases TCP sont favorisées par la diffusion d’Al et Cr depuis le
revétement. Les revétements épais ont une quantité disponible beaucoup plus importante, et
I"interdiffusion (prépondérante a haute température) va favoriser la précipitation de ces phases.

Interface
Y
y/ly
TCP
100 pm 100 pm
(a) revétement NiCoCrAlY Ta 70um (b) revétement NiCoCrAlY Ta 110um

Figurelll-17.: Formation des phases TCP aprés 900h a 1100°C (M EB-BSE)

Pomeroy [15] observe la formation de ces phases TCP (de type o, dans des alliages riches en Re)
le long de canaux de matrice y (entourés de phase y'), et la formation d’ une structure en radeau
qui entoure I’aiguille.

Aprés 900h a 1100°C, le systeme MC2/NiCoCrAlY Ta 30um ne présente pas de phases TCP
sous le revétement. La diminution de la teneur en aluminium et en chrome suite a la formation
des couches d’ oxydes (Tableau 111-4, 1100°C) va créer un gradient de composition chimique qui
va entrainer la diffusion de ces ééments depuis le substrat vers le revétement et solubiliser les
phases TCP (Figure I11-18) qui ne sont plus alors présentes qu’ au cceur de I’ éprouvette.

20 pm

Figurelll-18.: Micrographie d’une phase TCP aprés 900h & 1100°C (M EB-BSE)
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111.3 ESSAISDE THERMOGRAVIMETRIE

Le principal attrait des essais d’ analyse thermogravimétrique (ATG) est de suivre la variation de
masse d’un échantillon de fagon continue lors d’un essai d’ oxydation [93]. La courbe de prise (et
de perte) de masse en fonction du temps permet d'estimer des constantes paraboliques
d oxydation (k) et éventuellement d’ écaillage (P), et ains d’ évaluer la cinétique de dégradation
du matériau. Des essais d’analyse thermogravimétrique isotherme et cyclique ont été menés sur
du MC2 nu et revétu NiCoCrAlY Ta 30 et 70um sous air synthétique (PO, = 0.2 atm, N, : 80% et
O, : 20%, d=1.44.h™).

111.3.1 Cinétique d’ oxydation isotherme

Les échantillons ont été oxydés a 1150°C pendant 100h. La vitesse de montée en température et
la vitesse de refroidissement en fin d’ sont régulées & 60°C.min™ pour les trois échantillons.
La montée en température a été effectuée sous air synthétique, donc en atmosphére oxydante.

[11.3.1.a Analyse des courbes
Les gains de masses surfaciques obtenus pendant le palier isotherme pour les trois échantillons
sont donnés sur la Figure 111-19.

1

MC2 + NiCoCrAlY Ta30um

o
(o0]
I

MC2

MC2 + NiCoCrAlYTa 70um

Variation de masse (mg/cm?)
o
(o))

0,4 -
0,2
0 1 T I | T |
0 20 40 60 80 100 120
Temps (h)

Figurelll-19. : Oxydation isotherme du MC2 nu et revétu NiCoCrAlYTa 30 et 70um a 1150°C

83



Chapitre |1l : Comportement des systemes en Oxydation/Corrosion

L’ échantillon de MC2 revétu de NiCoCrAlY Ta 30pum se démarque des deux autres échantillons
par un gain de masse final plus important (0.95 mg.cm™ contre 0.65 mg.cm™ au bout de 100h
pour le MC2+NiCoCrAlY Ta 70um). La différence se fait surtout pendant les premieres heures
d’essai, au niveau de la phase d’ oxydation transitoire. Les constantes paraboliques (k,) ont éé
calculées par régression polynomiale d ordre 2 sur lacourbet = f(Am) (ot Am est la variation de
masse surfacique), suivant la méthode décrite par Monceau et al. [70]. Cette méhode permet une
évaluation correcte du k, indépendamment des mécanismes effectifs d oxydation (contréle
diffuson ou interfacial) et de la présence d'un stade d oxydation transitoire. Le calcul par
régression peut se faire sur I’ensemble des données expérimentales ou sur une portion seulement.
Les stades transitoires et stationnaires ont ains éé dissociés en calculant les k, sur des
intervalles de temps restreints pour chacune des courbes. Dans le cas de I’ oxydation isotherme
du MC2 non revétu a 1150°C, la stabilisation de la valeur des k,, est effective apres 5h d’ essai
(Figure 111-20). Dans le cas du NiCoCrAlYTa 30um, la stabilisation est effective aprés 10h
d'essai. Cette durée est considérée comme étant la fin de la péiode transitoire pour les trois

essals.

0,8 10
07 Transitoire Stationnaire
/ ; 10°
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5§ 05 10* %2
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Figurell1-20. : Déter mination des k, instantanés pour le M C2 en oxydation isotherme a 1150°C
Trois constantes paraboliques ont alors été cal culées pour chacun des s(Tableau I11-5) :
- Unkp moyen calculé sur I’ensemble de I’ (0-100h)

- UnKkp trangitoire (0-10h) correspondant ala période transitoire
- UnKk, stabilise (10h-100h) correspondant au régime stationnaire.
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M atériau Intervalle de calcul Kp kp (Mg?/cm?/s)

0- 100h Moyen 79107

MC2 0 - 10h Transitoire 2.110°

10 -100h Stationnaire 6.710"

0- 100h Moyen 1.210°

MC2+ 0- 10h Transitoire 3.810°

NiCoCrAlYTa 30 um . _ i -
10 -100h Stationnaire 9510

0- 100h Moyen 7.8107

MC2 + — =

10 -100h Stationnaire 6510

Tableau I11-5. : Constantes paraboliques d’ oxydation isotherme a 1150°C

Les constantes paraboliques du régime stationnaire des trois échantillons sont du méme ordre de
grandeur (8.0 107 + 1.5 107" mg?.cm™.s™), ce qui traduit des mécanismes d’ oxydation identiques.
A 1150°C, ces valeurs correspondent & un domaine de formation de I’alumine apha (a-Al2Os),
suivant le diagramme tracé par Hindam et Whitle [72] a partir de données expérimentales. |l est
intéressant de noter que les congtantes paraboliques d’oxydation sont plus importantes pour
I’échantillon de MC2 revétu NiCoCrAlYTa 30 um, a la fois au niveau du transitoire et du
stationnaire. Ces résultats vont dans le méme sens que la différence observée au niveau de la
prise de masse, a savoir que |’échantillon MC2 revétu NiCoCrAlYTa 30um s oxyde plus
rapidement que le systéme revétu NiCoCrAlY Ta 70um, alors que le revétement est identique et
gue seule I’ épaisseur change. Nous allons essayer de déterminer d’ ou vient cette différence.

111.3.1.b Rectification de la valeur des surfac es des échantillons revétus
La premiere hypothése est que la surface de I’ échantillon revétu NiCoCrAlYTa 30 um a été
sous-estimee lors de la mesure. Les surfaces des échantillons sont calculées a partir de la mesure
de I'épaisseur, largeur et longueur des échantillons parallélépipédiques (Cf 11.2.2). Chague
dimension est mesurée en trois points et la valeur moyenne est ensuite utilisée pour calculer la
surface. Les mesures sont réalisées avec un pied a coulisse de précision 0.01 mm.

, Gain de masse final 2 Gainpiema.sse
Echantillons Surface mesurée (cm°) surfacique final
thermobalance (mg) 2
(mg.cm™)
MC2 nu 2.715 3.594 0.755
MC2 +
NiCoCrAIY Ta 30 um 3.442 3.627 0.949
MC2 +
NiCoCrAlYTa 70 um 2432 3.745 0.649

Tableau I11-6. : Evaluation dela surface des échantillons

Méme en prenant en compte |'erreur sur le calcul de la surface, la masse surfacique finale
rectifiée devient 0.946 mg/cm? ce qui est encore loin de la valeur obtenue pour les autres
échantillons.
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Le calcul de la surface est effectué en prenant comme hypothése que I'éat de surface des
échantillons est rigoureusement plan, alors que les échantillons revétus ont une certaine rugosité
de surface qui résulte de la tribofinition faisant suite au procédé de dépdt. Les mesures de
rugosité pour les échantillons ont été effectuées a I’aide d’un microscope optique équipé d un
interférométre Zygo-newview-100, dont la résolution en z est de 1 nm avec un objectif de 40. Le
parametre de rugosité mesuré est la rugosité arithmétique moyenne Ra. La rugosité mesurée pour
les deux échantillons revétus donne un Ra de 4.6£0.2um pour le NiCoCrAlYTa 70um et
2.9+0.2um pour le NiCoCrAlYTa 30um. La rugosité arithmétique mesurée est donc plus
importante pour le revétement le plus épais mais elle ne semble pas étre le parametre le plus
pertinent.

A partir d'une micrographie référence du MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 30 um, il est possible de
faire une approximation de la surface réelle de cet échantillon par de petites pyramides a base
carrée (on suppose les coupes de surface identiques dans le sens de la longueur et de la largeur)
dont les dimensions sont déterminées a partir des mesures effectuées sur la Figure 111-21 [167].
La surface estimée (Sex=342um?) va donc remplacer celle de la base carrée (S=311pm?). On
obtient alors |a surface totale de I’ échantillon revétu : S,=3,627cm’ devient Sex=4,001cm?, soit
une augmentation de 10%, et une masse surfacique finale égale 4 0.861mg.cm™.

Figurelll-21.: Micrographie delarugosité del’ échantillon M C2 revétu NiCoCrAlY Ta 30um

Le logicid associé a I'interférométre permet de calculer une surface « spécifique », plus proche
de la surface réelle de I’ échantillon. Les résultats de |’ analyse donnent une surface augmentée de
43% dans le cas du revétement de 70um et de 27% dans le cas du NiCoCrAlY Ta de 30um. Ce
résultat ne permet pas d expliquer pourquoi I'échantillon MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 30um
s oxyde plus rapidement que le systéme revétu NiCoCrAlY Ta 70um (gain de masse surfacique
plus élevé). L’ hypothése de I’ erreur de valeur de surface est peut étre en cause dans la mauvaise
estimation du gain de masse surfacique mais ne semble pas étre responsable du phénoméne
observé.
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[11.3.1.c Analyse des couches d’ oxydes

Afin de comprendre la différence de cinétique d’ oxydation entre le revétement NiCoCrAlY Ta
30um et 70um, nous nous sommes intéressés a la nature des couches d’ oxydes qui se forment
pendant la période transitoire. En utilisant les échantillons d’ oxydation isotherme exposés 4h a
1100°C (nous n’'avons pas de références a 1150°C, mais les couches d’ oxydes formées sont
équivalentes aux deux températures), nous avons analysé la microstructure et la morphologie des
couches d’ oxydes sur les deux revétements.

Pour le NiCoCrAlY Ta 30um, la couche d’ oxyde est mixte { alumine-spinelle} apres 4h a1100°C
(Figure 111-22), avec la présence de gros amas d’ oxydes de type spinelle de fagon réguliére sur
I’ensemble de la coupe. L’analyse EDS de ces amas révele la présence de Al, Co, Cr mais
également Ta. On trouve également dans le revétement quelques précipités riches en Ta, qui a
piégé le titane provenant du substrat MC2. On ne trouve pas de trace de Ti dans les couches
d’ oxydes.

20 um
Figurelll-22. : Etude des couches d’ oxydes formées sur le NiCoCrAlY Ta 30um apres4h a 1100°C

Le revétement NiCoCrAlY Ta 70um présente bien une couche d’ oxyde mixte { alumine-spinelle,
<2um} mais on ne remarque aucun amas d' oxyde, comme ce qui a pu étre observé dans le cas
précédent. Les couches sont fines et réguliéres et la couche d’ oxyde supérieure riche en Al, Cr et
Con'ani Ta, ni Ti. Le revétement présente également beaucoup plus de précipités riches en Ta
dans son épaisseur.

S0 pm Analyse EDS d’ une couche d’ oxyde mixte

Figurelll-23.: Etude des couches d’ oxydes formées sur le NiCoCrAlYTa 70um apres 4h a 1100°C
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A lafin del'essai d' ATG isotherme (100h a 1150°C), I’analyse des couches d’ oxydes formées
sur le MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 30um fait bien apparaitre une forte présence d’ alumine mais
également la présence d’ @éments lourds (Y, Ta) et Ni, Cr. Ces oxydes peuvent étre responsables
de la prise de masse plus importante du revétement NiCoCrAlY Ta 30um lors de |’ oxydation
transitoire avant le régime stationnaire ou la couche d’ alumine contréle la cinétique d’ oxydation.
L’ analyse fine au MET des couches d’ oxydes formées sur les deux revétements permettrait de
mieux comprendre la différence de comportement des deux systémes lors du régime transitoire.

[11.3.2Cinétique d’ oxydation cyclique

Les s cyclés en température s approchent au mieux des conditions d’ utilisation des systemes
et I'intérét de la thermobalance (mesure continue de la masse) est d’ accéder a une valeur de k,
pour chacun des cycles effectués et de suivre I’ évolution de la cinétique d’ oxydation au cours de
I’essai. Il est également possible d’évaluer I'écaillage (perte de masse) entre deux cycles et
d estimer |’ épaisseur de la couche d’ oxyde formée. L’ ensemble des calculs effectués a partir des
données résultant des essais est base sur I article de Monceau et a. [94]. Les résultats sont inclus
dans une publication intitulée « Cyclic oxidation of coated and uncoated single-crystal nickel-
based superalloy MC2 analysed by continuous thermogravimetry analysis (CTGA) » [95].

111.3.2.aMatriced’
La vitesse de montée en température (50-1150°C) est régulée a 50°C.min™ et la vitesse de
refroidissement est régulée & 30°C.min"* pour les trois échantillons. L’ échantillon de MC2 revétu
NiCoCrAlY Ta 30um a été oxyde avec des paliers de 10min a 1150°C (Tableau I11-7) aors que
les échantillons MC2 nu et revétu NiCoCrAlY Ta 70um ont subi un cyclage avec un temps de
maintien de 15min a 1150°C.

. Duréetotale Nombre de | Tempsde maintien L s o
Echantillon o essai (h) cycles 21150°C (min) Durée a 1150°C (h)
MC2 70 48 15 12.1
MC2 +
NiCoCrAlY Ta 30 um 64 49 10 8.4
MC2 +
NiCoCrAlYTa 70 um 165 12l 15 29:5

Tableau I11-7.: Matriced’essai d’ATG cyclique

111.3.2.b Courbes obtenues
La variation de masse globale de I’ échantillon en MC2 non revétu, obtenue apres 48 cycles a
1150°C est donnée Figure [11-24a.
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Figurelll-24.: Cinétique d’ oxydation cyclique du M C2 a 1150°C sous flux d’air synthétique

La variation de masse globale est une accumulation de gain de masse (oxydation), de perte de

masse (écaillage) et de dérives de masse qui ont lieu pendant le chauffage et le refroidissement

de I’échantillon entre deux paliers haute température (HT). La Figure I11-24b présente la

variation de masse observée pendant un cycle complet. On y retrouve les différentes étapes d'un

cycle (palier HT, refroidissement, palier basse température, chauffage) et les variations de masse

associées. Les hypothéses principales sur lesquelles se base le modele de Monceau et al. [94]

sont les suivantes :

- L’oxydation del’ échantillon n’alieu que pendant les paliers a haute température,

- L’écallage des couches doxydes a lieu uniquement pendant le chauffage et le
refroi di ssement,

- Les effets de dérive de masse qui apparaissent pendant le chauffage et le refroidissement
s annulent au cours d'un cycle,

- Dansun souci de simplification, la couche d’ oxyde qui se forme est I'alumine (AlOs).

Il est donc possible, a partir de ces hypothéses, d’ obtenir une courbe décrivant les variations de

masse a haute température en éliminant les variations de masse hors palier HT. Cette courbe

(Figure 111-25) traduit a la fois le gain de masse obtenu pendant les paliers HT (oxydation de

I” échantillon par apport d’ oxygene) et |’ écaillage des couches d’ oxydes pendant |e chauffage et

le refroidissement. L’ écaillage des couches se déduit aisément de la courbe en calculant les sauts

de masse entre deux cycles.
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Figurelll-25.: Variations de masse a 1150°C del’ échantillon M C2 non revétu
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111.3.2.c Traitement des résultats
A partir des données brutes, il possible d’ obtenir différents résultats qui caractérisent la cinétique
d’ oxydation cyclique du systéme a 1150°C.

[11.3.2.c.i Constantes d’ oxydation isotherme

Le gain de masse a haute température, traduisant I’ oxydation de |’ échantillon, permet de calculer
une constante d’ oxydation (kp) isotherme (a 1150°C) pour chacun des cycles. Comme dans le cas
du calcul des k, instantanés lors d’un d’ ATG isotherme, les valeurs des K, vont traduire les
différents régimes d'oxydation (transitoire, stationnaire) et caractériser la nature des couches
d’ oxydes qui se forment. L’ ensemble de ces valeurs est reporté sur la Figure 111-26. On observe
pour les 13 premiers cycles (3,25h) des valeurs élevées et fluctuantes de k, qui traduisent un état
transitoire, puis une stabilisation (régime stationnaire) autour de 5 10° mg”.cm™.s™. Cette valeur
de k, correspond a la formation d’ une couche d’alumine (Al,O3) protectrice. L’ analyse comparée
de la variation de la masse en température (Figure I11-25) révele également cette période
trangtoire (cycle 1 a 13) a forte cinétique de croissance (gain de masse important pour chacun
des paliers) et gros écaillage.
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Régime Régime
Transitoire Stationnaire
1,E-04
<
5 ] :
Ng i . A
=~ 1E05 | P el .
- VAT VN A e
¥ e | r oty ¥ oatey
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Numéro decycle
Figurelll-26.: Evaluation du coefficient parabolique d’ oxydation isother me pour le M C2 a 1150°C

en fonction du nombre de cycles

[11.3.2.c.ii Calcul de lamasse écaillée (par cycle, totale)

Le calcul de la masse écaillée au cycle n (SOXn) se fait directement sur le graphe de la variation
de masse a haute température (Figure 111-25) en évaluant le saut de masse entre les deux paliers
haute température. Le suivi de la masse écaillée par cycle renseigne sur la cinéique d’ écaillage
et sur |’ adhérence des couches d’ oxydes formées. On remarque que I’ écaillage est important en
début d'essai (en terme de masse écaillée) lors de la période transitoire puis plus faible en fin
d mais plus fréquent (nombreux petits écaillages sur I’ ensemble du refroidissement, Figure
[11-273). 1l est également possible de remonter a la température d’écaillage, et les résultats
obtenus montrent que I'écaillage a lieu préférentiedlement au refroidissement pour des
températures inférieures a une centaine de degrés. Cependant, un écaillage au moment de la
reprise du chauffage est constaté pour certains cycles, en fin d'essai (cycles 36 a 48). Il serait
intéressant de pouvoir corréer ce type d’ écaillage a la couche d’ oxyde qui vient de se former et
aux phénomeénes de relaxation des contraintes présentes dans les couches.
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Figurelll-27.: Ecaillage de la couche d’ oxyde lors de I’ oxydation cyclique du MC2 a 1150°C

[11.3.2.c.iii Epaisseur moyenne de la couche d’ oxyde
A partir du gain de masse par palier haute température, il est possible de remonter a la masse
d’ oxyde qui se forme (en émettant une hypothese sur le type d’ oxyde formé). En soustrayant la
masse totale d’ oxyde écaillée (TOXn), on remonte ainsi & une masse d’ oxyde adhérente (AOXn)
et a une épaisseur de couche. Cette épaisseur est en fait une moyenne entre les zones écaillées et
les zones oxydées présentes ala surface de I’ échantillon. Avec I” hypothése de la formation d’une
couche d’alumine Al,Os3, I’ épaisseur globale moyenne obtenue en fin d’essai est d’ environ 1,4
pm. On retrouve sur la courbe de I'évolution de I’ épaisseur de la couche d’ oxyde adhérente
(Figure 111-27b), les deux étapes «transitoires» et «stationnaires» détaillées plus haut. L’ éape
transitoire est caractérisée par une augmentation significative de I'épaisseur de la couche
ponctuée de gros écaillages. Le stationnaire est caractérise par une stabilisation de I’ épaisseur de
la couche (atteinte d’ un maximum) puis une |égére diminution en fin d’ :
111.3.2.c.iv Carte P-kp

Le calcul de lafraction massique de I’ oxyde adhérent qui s écaille au cycle n (Pn= rapport entre
la masse oxyde écaillée et la masse d’ oxyde adhérent au cycle n) a été fait pour I’ ensemble des
cycles de I'essai (Figure 111-27b). Cette fraction, associée a la constante d’ oxydation calculée
pour chacun des 48 cycles de I’ (Figure 111-26), permet d’ obtenir une carte de performance
de I"échantillon, suivant I'idée développée par Poquillon et al. [144] (Figure 111-28). Plus la
constante d’ oxydation est éevée, plus la vitesse de dégradation de I’ échantillon est importante.
Plus le Pn est éevé, plus la fraction massique des couches d’ oxydes adhérentes qui s écaille est
importante. La protection de I’ échantillon contre |’ oxydation est donc d’ autant meilleure que son
kp et son P sont faibles. On remarque que la protection du MC2 tend vers un couple moyen [Ky=
6.8 10°°, P=4.6%] pour les cycles 27 a47.
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Figurelll-28.: Carte P-k, — Oxydation cyclique du MC2 & 1150°C

111.3.2.d Remise en cause des hypothéses

[11.3.2.d.i Oxydation hors palier haute température (HT)
L’ hypothese selon laquelle I’ oxydation pendant le chauffage et e refroidissement est négligeable
devant I’oxydation pendant le palier HT peut aboutir a des erreurs significatives lorsque les
vitesses de chauffage et de refroidissement sont lentes et qu'il y a formation d oxydes
trangtoires a croissance rapide. La variation de masse a haute température (Figure 111-25) fait
ainsi apparaitre des aberrations qui remettent en cause cette hypothese forte. On observe un saut
de masse entre les cycles 1 et 2 puis entre les cycles 2 et 3, ce qui signifiequ’il y aeu gain de
masse pendant le chauffage, donc oxydation avant le palier haute température. On en déduit que
la masse d’ oxyde écaillée calculée est négative, ce qui se traduit par un Pn négatif pour ces
cycles (Figure 111-27D).
Le calcul exact de |’ oxydation hors palier reste cependant délicat du fait de la dérive de la masse
pendant le chauffage, mais il semble essentiel de la prendre en compte, notamment sur les
premiers cycles de |’ essai.

[11.3.2.d.ii Hypothése sur la nature de la couche d’ oxyde
L’ hypothése faite pour le calcul de I’ éaisseur moyenne de la couche d’ oxyde est basée sur la
formation d’un seul et unique type d’ oxyde : I’aumine. Cette hypothése est faite dans un souci
de simplification des calculs. L’ analyse en microscopie éectronique a balayage des échantillons
apres essai laisse apparaitre au moins trois types d’ oxydes : oxyde d’aluminium Al,Os oxyde de
chrome Cr,O; et oxyde de type spinelle (Ni,Co)(Al,Cr),0,4 (Figure 11-29). L’ analyse visuelle des
couches peut permettre d’ évaluer la fraction de chacun de ces oxydes, a prendre en compte pour
un calcul plus réaliste de I’ épaisseur moyenne de la couche d’ oxyde formée.
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Figurelll-29.: Micrographie dela couche d’ oxyde obser vée sur le M C2 nu oxydé 48 cycles a
1150°C (M EB-BSE)

[11.3.2.d.iii Rectification de la poussée d’ Archimede

Afin de mieux déterminer le gain de masse di a I’ oxydation avant le palier HT, une rectification
de la poussée d’ Archimede a permis de diminuer la dérive de masse pendant le chauffage et le
refroidissement (entre deux paliers haute température) (Figure 111-30a). la rectification est faite
en se basant sur un cycle parfait (pas d’ écaillage des couches d' oxydes) et en fixant la différence
de volume (AV) entre I’ échantillon témoin et I’ échantillon testée de telle sorte que la courbe de
la poussée se calque sur celle du refroidissement du cycle. Pugem)= AV / T(K). On peut ensuite
soustraire cette poussée a la masse enregistrée pour tout I’ :

Cette procédure a deux avantages : elle permet d'une part de déterminer beaucoup plus
facilement le gain de masse pendant le chauffage, et d’autre part de smplifier la détection de
I’ écaillage pendant le refroidissement, le palier basse température ou le chauffage (Figure I11-
30b).
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Figurelll-30.: Correction de la poussée d’ Archiméde lors del’ oxydation cycliquedu MC2 a
1150°C
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[11.3.2.d.iv Réévaluation des données d’ oxydation cyclique

Le gain de masse dU a |’ oxydation pendant la période de chauffage n’ est significatif que pour des
températures élevées, puisque les cinétiques d’ oxydation sont activées thermiquement. Le gain
de masse est donc calculé pour des températures supérieures a 900°C en comparant avec un
cycle référence ou I’ oxydation hors palier est négligeable. Ce gain a des valeurs comprises entre
0 et 5pg.cm™ pour la plupart des cycles, avec une valeur maximale de plus de 20pg.cm™. Il est
intéressant de noter que ce gain de masse hors palier est a relier directement aux écaillages qui
ont lieu pendant le refroidissement précédent (Figure 111-31). En effet, I’ oxydation pendant le
chauffage est d’autant plus importante que I’ écaillage pendant le refroidissement précédent est
significatif. Malgré ces faibles valeurs, le gain de masse hors palier représente environ 10% du
gain de masse du palier haute température. Le gain de masse pendant la premiére montée en
température représente quant a lui I’éguivalent du gain de masse pendant le premier cycle. Ces
résultats peuvent s expliquer en partie par la faible vitesse de chauffage (50°Cmin™, soit plus de
3 minutes entre 1000°C et 1150°C).
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Figurelll-31.: Evaluation del’ oxydation hors palier lors del’oxydation cyclique du M C2 a 1150°C

Ce gain de masse est gjouté a celui du gain lors du palier suivant, et les calculs du gain de masse
net (NMG), masse de |I’oxyde adhérent (AOXn), masse de I’ oxyde écaillé (TOXn) se trouvent
modifiés [95] (Tableau [11-8). Le gain de masse globa (GMG) et la quantité de métal
consommée (MET) lors de laformation des couches d’ oxydes restent inchangés.

k b
GMG* | MET® | TOX® | AOX? | e(um)® | Pn (%)° (e
Sans correction 0.71 0.78 0.94 0.4 1.39 4.20 7.410°

Correction de la nature

-6
de la.couche d’ oxyde 0.71 1.30 0.94 111 2.22 231 8.710

Correction de 6
I" oxydation hors palier 0.88 1.60 1.02 1.52 3.05 1.91 10.2 10

2Valeurs calculées sur le dernier cycle (mg.cm™)
®\/aleurs moyennées sur I’ensemble de I

Tableau I11-8. : Influence de |’ oxydation anisother me et de la nature de la couche d’ oxyde sur

I’ évaluation des données d’ oxydation cyclique[94]
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La valeur de la densité de la couche d’oxyde, utilisée pour calculer I'épaisseur de la couche
d’ oxyde adhérente, dépend directement de la nature de la couche. Elle est estimée & 5.0 g.cm™
dans le cas d'une couche mixte Al,Os, Cr,Os et NiCr,O, (contre 4.0g.cm™ pour une couche
d’alumine pure). Apreés correction de I’ oxydation hors palier et prise en compte de la mixité de la
couche d’oxyde, I’ éoaisseur de la couche formeée atteint une valeur théorique moyenne de 3.1
pum, ce qui peut étre directement comparé avec les observations microstructurales. L’ épaisseur
observée (moyenne sur 10 mesures) est |égerement supérieure (4.0um, Figure [11-29).

[11.3.2.e Oxydation cycligue des systemes
Les courbes obtenues lors de I’ oxydation cyclique a 1150°C des systemes nus et revétus sont
données Figure 111-32. Le traitement des résultats pour les systémes NiCoCrAlY TalMC2 s est
fait conformément ala procédure détaillée précédemment.

0,5
04 NiCoCrAlYTa30 um
= ’ NiCoCrAlYTa70 um
(&)
> 03-
E
% 0,2
e 01
S
0
5 ,’,”’f
§ _011 il ”’
@ o
> -0,2 - - 3 Nu
-0,3
0 2 4 6 8 10 12 14

Temps (h)
Figurelll-32.: Oxydation cycliqgue du M C2 nu et revétu NiCoCralYTa 30 et 70um a 1150°C

Les principaux résultats que I’ on peut tirer de ces essais d’ oxydation cycligue sont les suivants :

- L’oxydation cycliqgue du MC2 nu se caracté&rise par un écaillage important des couches
d’ oxydes lors des cycles thermiques. Cet écaillage a lieu préférentiellement pendant le
refroidissement et se traduit sur la courbe par une perte de masse entre deux cycles
consecutifs (Figure 111-32).

- Les échantillons revétus ne s écaillent pas, au moins pendant le temps de I’essai (64h et
165h), contrairement a I’ échantillon de MC2 nu ou les couches d’ oxydes s écaillent dés les
premiers cycles.
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- Le revétement NiCoCrAlYTa 30um présente un comportement identique a |'essai
d’ oxydation isotherme avec une cinétique d’ oxydation plus rapide que le NiCoCrAlY Ta
70um, notamment au niveau de la période transitoire. La comparaison des résultats obtenus
en oxydation isotherme et en oxydation cyclique est traitée avec plus de détails dans le
chapitre V.

- Lerevétement NiCoCrAlY Ta 70pm confirme sa meilleure résistance a I’ oxydation (k,=2.46
10° mg?.cm™.s* calculé sur 12h) en comparaison avec le MC2 nu (k,=10.2 10°mg?.cm™.s?,
12h) et revétu NiCoCrAlY Ta 30um (k,=6.78 10°mg.cm®.s™, 8h). Il montre également la
nécessité de protéger le substrat dans des conditions d oxydation cyclique (écaillage
beaucoup plus faible) (Figure 111-33).
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1,E-06 0,0
0 10 20 30 40 50 0 2 4 6 8 10 12
Numéro de cycles Temps (h)
(a) Constante parabolique d’ oxydation par cycle (b) Epaisseur de la couche d’ oxyde formée

Figurelll-33.: Calcul des parametresd’ oxydation cyclique a 1150°C

111.3.2.f Nature des couches d’ oxydes formeées
Une analyse au microscope éectronique a balayage couplée a une analyse EDX a été réalisée sur
I’échantillon superalliage MC2 nu, oxydé pendant 12h a 1150°C. On peut observer que
I écaillage n’a pas toujours lieu a I’interface métal/oxyde, mais qu’il peut avoir lieu entre deux
sous couches (Figure 111-34).

MC2

_ Al O3
Ni(Cr,Al),04

Figurelll-34.: Visualisation des couches d’ oxydes for mées apr és oxydation cyclique du MC2 nu
(MEB-BSE)
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Sur la Figure 111-29, on voit bien sur la coupe transverse que la couche d’'oxyde est la

superposition de trois couches différentes qui ont été identifiées comme éant:

- une couche d’ aumine proche de I’ interface métallique

- une couche d' oxyde de chrome intermédiaire

- une couche d’ oxyde riche en Ni, Cr et Al avec des grains d’ oxyde de nickel NiO al’interface
oxyde/environnement.

Une analyse DRX de I'échantillon en incidence rasante a confirme la présence de a-Al,Os ,

Cr,03, TiO0u TiTaOy, rutile, une phase spinelle dont les parametres sont identiques a NiAl,O,.

1.4 EssAISD’OXYDATION/CORROSION SUR BANCSBRULEURS

Le MC2 revétu NiCoCrAlY Ta et le MC2 revétu NiCoCrAlY Ta modifié au platine sont soumis a
deux types d’ ssur les bancs brileurs de TURBOMECA :
- Essaiscycles standard isothermes a 900°C, 1000°C et 1100°C sur le banc 3 zones.

- Essais cycle complexe combinant la corrosion a 900°C et I’ oxydation pour des températures
supérieures a 950°C. Ces cycles complexes sont effectués sur le banc 1 zone et sont
représentatifs des conditions environnementales en service.

L’ aspect cyclique de I associe a chacun des paliers haute température decrit ci-dessus un

refroidissement et un palier a basse température qui favorise I’ écaillage des couches d’ oxydes ou

des dépbts corrodants.

Les trois épaisseurs du revétement (30, 70, 110 um) sont testées afin d' évaluer le degré de
protection du revétement et |’influence de son épaisseur sur la durée de vie du matériau (notion
de réservoir et zone d'interdiffusion). Deux éprouvettes identiques (échantillon et contre-
échantillon) sont utilisées pour chacune des conditions afin de s assurer de la reproductibilité des
résultats.

[11.4.1 Essais banc trois zones

[11.4.1.aMatrice d’ essais

36 échantillons sont testés simultanément dans le banc, soit 12 échantillons par zone. Les
températures pour chacune des zones ont éé définies a 900°C, 1000°C et 1100°C, favorisant
ainsi une dégradation par corrosion (900°C) ou par oxydation (1000°C, 1100°C) en atmosphére
de gaz de combustion (mélange kérosene/air et brouillard salin, voir Chapitre I1).

Les cycles thermiques sont définis par un maintien de 1h en température, suivi de 15 min de
refroidissement (Figure 111-35). La température minimale atteinte indiquée par le thermocouple
disposé sur le mandrin porte-échantillons est de 250°C, mais la température réellement atteinte
par les éprouvettes de Imm d’ épaisseur se situe en dessous de 100°C (vérification faite a I'aide
d’ un thermocouple mobile porté sur les éprouvettes).
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Figurelll-35.: Températures mesuréessur le banc 3 zoneslorsd’un cycle

Les éprouvettes sont retirées apres 954 cycles afin de réaliser une éude comparative de la
dégradation. A 900°C, les contre-échantillons ont éé amenés jusqu’ a une dégradation excessive
qui a permis de donner une durée de vie maximale du systeme. A 1000°C et 1100°C, un
prélévement intermédiaire a été effectué a 573 cycles.

111.4.1.b Résultats
[11.4.1.b.i Résultats obtenus a 900°C
Les éprouvettes traitées a 900°C au banc brlleur présentent des gains de masse qui indiquent une
dégradation suivant un processus de corrosion. Le suivi de la prise de masse sur I’ essai pour une
éprouvette se décompose en effet en deux éapes (Figure 111-36). La premiere étape est
caractérisée par une prise de masse faible correspondant a I’ oxydation du systeme. La deuxieme
étape se caractérise par une prise de masse soudaine et brutale indiquant la dégradation rapide et
prononcée de |’ éprouvette (Figure 111-37). Ces deux étapes sont les périodes d’incubation et de

propagation, caractéristiques de la corrosion a chaud [65].
60

MC2 +
NiCoCrAlYTa30 um MC2 +
‘\E S0H +Pt NiCoCrAlY Ta 30 pm
)
4
g MC2 +
NiCoCrAlY Ta 110 um
% 30 - Z
e 1
)
T 20 ! MC2 +
c MC2 + ! NiCoCrAlYTa
@ NiCoCrAlY Ta 70pm* @ 70" et 110" um+ Pt
o 10 4 . ! \‘L
g Fin
I kil = Ti*'*mﬂ B gessai
0 T T r
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* Eprouvette prélevée sans dégradation majeure

Figurelll-36.: Prise de masse des différents systémesrevétuslors dela corrosion a 900°C en banc

brlleur

98



Chapitre |1l : Comportement des systemes en Oxydation/Corrosion

L’initiation de la dégradation des éprouvettes se fait majoritairement au niveau des coins, en
sommet d’ éprouvettes. Plusieurs raisons peuvent expliquer la dégradation accélérée de ces zones.
Elles présentent des rapports surface/volume importants, ce qui se traduit par une consommation
plus rapide des éléments protecteurs dans le revétement. Les couches d oxydes qui se forment
sont soumises a d’ importantes contraintes de croissance et a des contraintes d origine thermique
lors du cyclage des échantillons. Enfin, les revétements subissent des contraintes d’origine
thermique lors du refroidissement puisque ces zones présentent un refroidissement plus rapide.
La dégradation est initiée dans ces zones par la diffusion d’ ééments corrosifs vers I intérieur du
systéme. La propagation est ensuite rapide en comparaison avec la durée de la période
d’incubation, et la dégradation est caractérisée par la formation d’'épais oxydes non protecteurs
en surface. L’ analyse des facies de corrosion est étudiée dans le paragraphe suivant.

NiCoCrAlYTa30 pm NiCoCrAlYTa110 um NiCoCrAlYTa70 pm +Pt
1311 cycles 1938 cycles 2227 cycles

Figurelll-37.: Dégradation des éprouvettes corrodées a 900°C en banc br{leur

La durée de vie maximale obtenue pour chacun des systémes est reportée dans le Tableau 111-9.
Deux grandes tendances peuvent étre tirées de ces essais. Malgré la contre-performance de
I’ échantillon revétu de NiCoCrAlY Ta 30um modifié au platine, il semble que I’ épaisseur du
revétement et |e platine apportent une amélioration de la résistance aux phénomeénes de corrosion
a 900°C, ce qui confirme les résultats obtenus par d autres auteurs pour des revétements
MCrAlYPt [40,54,55]. La faible durée de vie de I’ échantillon revétu de NiCoCrAlY Ta 30pum
modifié au platine montre bien la difficulté de modéliser la phase d’incubation et les effets
aléatoires de sa durée.

NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa

Systeme 30um 70um 110um 30um + Pt 70um + Pt 110um + Pt
D([g;’CTS 1311 >954** 1938 573 SP007kE  >000TH*

*Durée De Vie maximale **Eprouvette prélevée sans dégradation majeure

Tableau I11-9. : Nombre de cycles maximal a 900°C pour chacun des systémes revétus (substrat
MC2)
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[11.4.1.b.ii Résultats obtenus a 1000°C et 1100°C
Les résultats des essais apres 954 cycles a 1000°C ne permettent pas d’ établir une véritable
hiérarchie dans la protection des systemes. Les revétements NiCoCrAlYTa et NiCoCrAlYTa
modifié au Pt présentent en effet de bons comportements et une bonne résistance a I’ oxydation,
avec une diminution de la teneur en aluminium limitée pour les revétements d’ épaisseur 70um
(33%) et 110um (26%) (Figure 111-38). Nous analyserons donc uniquement les résultats obtenus
apreés 954 cycles a 1100°C, dans des conditions oxydantes plus sévéres.

50 pm 50um

(&) NiCoCrAlYTa 70 um (b) NiCoCrAlYTa 110 um
Figurelll-38.: Dégradation des éprouvettes aprés 954 cycles a 1000°C (M EB-BSE)

La prise de masse a 1100°C des éprouvettes confirme le bon comportement des revétements
NiCoCrAlYTa modifié au Pt qui assurent une bonne protection contre I’oxydation cyclique

(Figure 111-39).
2
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Nombredecycles
Figurelll-39.: Cinéique d’ oxydation cyclique a 1100°C du M C2 revétu
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Le revétement NiCoCrAlY Ta 30um est rapidement dégradé apres 600 cycles, ce qui montre bien
gue la faible épaisseur du revétement est pré§udiciable pour une bonne résistance a I’ oxydation,
pour des durées d’essais supérieures a 500 cycles a 1100°C. Les revétements NiCoCrAlY Ta 70
et 110um présentent une dégradation moins prononcée mais supérieure a celle observée pour les
trois revétements NiCoCrAlYTa modifiés au Pt. Le platine apporte une améioration
considérable dans des conditions d’ oxydation cyclique. Les éprouvettes revétues NiCoCrAlY Ta
modifié au Pt ne présentent pas de dégradation notable apres 954 cycles. L’influence du platine
sur le comportement des revétements NiCoCrAlY Ta en oxydation et en corrosion est étudiée
dans un paragraphe spécifique (111.4.3.)

[11.4.2 Essais banc 1 zone

I11.4.2.a Cycles thermiques complexes
Le cycle global utilisé pour ce moyen d’'essai associe aux températures de régime croisiere
(900°C) des passages a 1000°C (début de cycle) et 950°C. L’objectif de cet est de
soumettre les éprouvettes a un régime de corrosion sévere accéléré par les montées en
température et les passages dans des régimes oxydants (1000°C, 5min). Ce cycle simule au
mieux les conditions rencontrées lors de I’ utilisation en service des turbines a gaz [92].

100 Palier HT = 60 min . Palier BT

950 - i =15min
O 850 - Pdlier .
o Palier
=~ 1000°C R
S 7504] Montée 5min PU°C
= : 0 25 min
o] 900°C
g %07 15 min
o
% 550
= 450 |

350

Température minimale atteinte = 250°C
250
0 10 20 30 40 50 60 70 80

Temps (min)

Figurelll-40. : Cyclether mique complexe —banc brleur 1 zone
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111.4.2.b Résultats

6 éprouvettes (1 éprouvette par systéme) ont été retirées du banc 1 zone apres 945 cycles pour
permettre une comparaison des éats de dégradation entre les différents systémes. Les
éprouvettes ne présentent pas de dégradations superficielles et étendues de corrosion. On
remarque cependant I'initiation de piqlres sur le sommet d’ éprouvettes ou sur les cotés. Les 6
contre-échantillons ont été retirés au fur et a mesure de leur dégradation, ce qui a permis de
donner une durée de vie maximale a chacun des systemes (Figure 1ll-41). Le systéme
NiCoCrAlY Ta (70um)+Pt sur MC2 présentait une dégradation limitée apres 2044 cycles (fin de
I’essai). Les éprouvettes sont dégradées par des phénomenes de corrosion initiés en sommet
d’ éprouvette, dans les coins ou les arétes des échantillons. Le critére de fin de vie correspondant
a la durée de vie maximale est un critére visuel basé sur la dégradation des éprouvettes. La
période de propagation est en effet tres rapide en comparaison avec la période d'initiation, qui
constitue 95% de la vie de |’ éprouvette.

NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa NiCoCralyTa NCOCrAIYTa NiCoCrAlYTa NiCoCrAlYTa

Pt Pt Pt
30um 70um 110um 30um 70um 110um
1230* 1440 1573 1306 2044 1630

* Nombre de cycles de I’ éprouvette

Figurelll-41. : Dégradation et nombr e de cycles des éprouvettes aprés essai au banc 1 zone

La faible épaisseur du revétement semble étre favorable a une initiation précoce de piglres de
corrosion puisque les éprouvettes revétues NiCoCrAlYTa 30um (avec ou sans platine)
présentent les durée de vie les plus faibles. Comme dans le cas précédent, le platine apporte une
amélioration de la résistance a la dégradation par les mécanismes de corrosion, a isoépaisseur de
revétement. On peut également noter que le revétement NiCoCrAlY Ta 110um+Pt présente une
durée de vie plus faible que |e revétement de 70um modifié au Pt.

111.4.2.c Mécanismes de dégradation par corrosion detype |
I11.4.2.c.i Dégradation du revétement NiCoCrAlY Ta
L’analyse des échantillons apres essai au banc brlleur révéle que la microstructure du
revétement a subi d’importantes modifications (Figure 111-42).
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Epaisse couche d’ oxyde

Zone d’ oxydation interne

Zone de sulfuration interne

y +y

MC2
100 pm

Figurelll-42.: Microstructured’'un revétement NiCoCrAlY Ta (110um) aprés 945 cycles au banc 1
zone (MEB-BSE)

Une zone dégradée du revétement révele trois parties distinctes :

- Une couche d’ oxyde épaisse et non protectrice, constituée d’une couche d alumine (Al,Os)
discontinue dans la partie inférieure, et d’ une couche d’ oxyde mixte contenant du Ni, du Cr,
et de!l’ Al dansla zone supérieure,

- Une zone d’ oxydation interne dans la partie supérieure du revétement avec un front de
corrosion interne (Figure [11-43). Ce front de corrosion est constitué d’ une nitruration interne
(AIN) au-dessus de sulfures riches en yttrium, analysés par EDS,

- Une zone peu dégradée biphasée y/y , identique a celle que I’ on peut observer lors d’ un
d’ oxydation.

AlO; Oxydation
interne
AIN
Y Nitruration
S interne
Sulfures

15um

Figurelll-43.: Microstructuredu front de corrosion interne (revétement NiCoCrAlYTa) apres 945

cyclesdansle banc 1 zone (M EB-BSE)

103



Chapitre |1l : Comportement des systemes en Oxydation/Corrosion

Cette microstructure est typiquement celle observée lors de la dégradation des échantillons par
des phénomeénes de corrosion de type | [60,66], ou la couche d’ oxyde protectrice est dissoute par
les sels fondus de type NaSO,. Ces sulfates proviennent d'une réaction entre le sodium du sel
NaCl (injecté par I’intermédiaire du brouillard salin) et le soufre S provenant du fuel [168] :

2 NaCl + SOz + H,O - NaSO,+ 2 HCI
La corrosion par les sulfates a lieu dans un domaine de température ou NaxSO, est liquide. Le
point de fuson de NaSO, est 884°C a pression ambiante, mais I’ eutectique Na,SO,—NaCl est
liquide a630°C.
La croissance des couches d' oxydes pendant la période d’incubation entraine une diminution de
la pression partielle d’ oxygene a I’ interface oxyde/sel. Les ions sulfates sont alors partiellement
dissociés suivant laréaction :

SO,” =S0, +%O2 +0”

Le fluxage basique des oxydes normalement protecteurs (Al,Os, Cr,Os) se traduit par la
formation d’ anions solubles dans le sl fondu par réaction avec les anions O* formés::

Al,O, +O* =2Al0, ou Cr,0, +20% +goz =2Cr0,”

Cette réaction est entretenue par la reprécipitation d’alumine ou d' oxyde de chrome poreux prés
delasurface du sdl ou I’ activité desions est plusfaible.

La diffusion dans ces produits mixtes (oxydes poreux, sels fondus) étant rapide, leur effet
protecteur est trés limité et la vitesse de corrosion devient tres élevée avec la pénétration des
déments S, O, et N vers l'intérieur du systéme (étape de propagation). L’oxydation, la
nitruration et la sulfuration interne résultent donc de la présence d'une couche d’ oxyde non
adhérente et peu protectrice. L’ augmentation de la teneur en chrome (au minimum 15 a 20%mas.
pour la résistance contre la corrosion de type | [52]) peut améliorer la capacité des matériaux a
reformer des couches rapidement et donc limiter la pénétration des espéces corrosives. L’ oxyde
de chrome Cr,03 agit comme un « tampon » sur les mécanismes de flux basique, bien que Cr,0Os
soit soluble dans Na;SO4 liquide, en diminuant la solubilité de Al,Os; dans N&SO;, et en offrant
une meilleure résistance a la dissolution basique que Al,O3 [169]. La présence d’'une teneur
suffisante en chrome retarde donc I’ éape de propagation du fluxage basique.
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[11.4.2.c.ii Dégradation du superalliage monocristallin MC2 revétu NiCoCrAlY Ta

MO
MS
M
M=Métal
MC2
500 um 100 um

20 um

Figurelll-44.: Front decorrosion interne danslesubstrat M C2

Lorsgue la corrosion a dégradé le revétement, la propagation se fait rapidement dans le substrat.
Le soufre diffuse dans la matrice métallique et forme des sulfures avec les éléments les plus
réactifs. L’ éude de la stabilité thermodynamique des espéces soufrées montre que I’ aluminium
et le chrome sont les éléments chimiques du superalliage les plus réactifs avec le soufre. Les
diagrammes de stabilité des phases a 900°C des systémes Al-O-S et Cr-O-S sont donnés dans la
Figure 111-45. Cependant, le front de corrosion (interface MC2/MS) est caractérise par la
présence de sulfures de chrome (CrS) et de nickel (NisS;), mais par I'absence de sulfures
d’auminium (Al,S;) et d oxydation interne (Figure 111-44). L’analyse de la composition
chimique de la matrice métallique dans la zone soufrée (MS) révele que la teneur en chrome est
fortement diminuée, voire nulle, alors que la teneur en aluminium est inchangée.
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(a) Systeme Al-O-S (b) Systéme Cr-O-S
Figurell1-45. : Diagramme de stabilité des phases des systemes Al-O-S et Cr-O-S a 900°C [170]

Bien que Al,S; soit plus stable thermodynamiquement que CrS, I’ existence de I’ espéece dépend
auss de I’ activité des léments et des produits de solubilité des réactions. Han et Young [171]
ont éudié I’oxydation et la nitruration smultanées d'un alliage Ni-Cr-Al. La distribution des
précipités formés en interne est complexe, avec plusieurs especes présentes (Al,Os, Cr.0s, AIN,
Cr,N). Les auteurs arrivent a remonter au profil de précipitation interne en tenant compte du
produit de solubilité des réactions. Les réactions rentrant en jeu dans notre cas sont les
suivantes :

2A1 +3S=Al,S; Cr+S=0Crs
Ki=an’xas’; Qaizss=1 Ko=agxas;aas=1;
K, @
Al;S; + 3Cr = 3CrS+ 2Al K="t="n
K2 ac

A T=900°C, le calcul du produit de solubilité donne K go-c) =1.41 107 [170]. Avec les données
dont nous disposons, nous pouvons montrer que Al,S; est instable par rapport a CrS s | activité

del’aluminium a,, < 3.75x10‘3a(3:r2

La formation de ces sulfures entraine un appauvrissement de la teneur en chrome en solution
dans I’ aliage, qui devient de plus en plus sensible a la corrosion a chaud. L’ avancée du front de
corrosion se produit ensuite par la transformation des especes métalliques soufrées en especes
oxydées plus stables thermodynamiquement (lorsgue la pression partielle d’ oxygene augmente)
suivant laréaction :

2CrS+30=Cr,0, +2S

Le soufre est reléché et pénétre plus profondément dans le substrat, formant a nouveau des
sulfures de chrome. La cinétique d’ oxydation interne avec deux oxydants a été quantifiée par
Meijering [172]. Elle se traduit par une cinétique de propagation toujours parabolique, mais plus
rapide qu’ avec un seul oxydant. La vitesse de propagation est telle que le substrat reste en partie
non dégradée, mais avec de tres faibles teneurs en aluminium et en chrome. Les analyses EDS
révelent que la teneur en aluminium dans la partie oxydée du superaliage est inférieure a
1%massique.
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111.4.31nfluence du platine

Nous allons étudier dans cette partie I’influence du platine sur I'amélioration de la résistance du
systéme aux phénomenes d’ oxydation et de corrosion de typel.

111.4.3.a Formation des couches d’ oxydes

Aprés 954 cycles & 1100°C (banc braleur 3 zones), I’ échantillon revétu NiCoCrAlY Ta modifié
au platine présente une couche daumine fine et dense (2.9+0.4um). Le revétement
NiCoCrAlY Ta présente lui une couche d’' oxyde plus épaisse et mixte {aumine-spinelle}. On
notera I’ interface revétement/couche d’ oxyde plus lisse sur le systéme NiCoCrAlY Ta+Pt/MC2
(Figure I11-46b). Le platine favorise la formation d’'une couche fine, dense, adhérente et donc
protectrice d’ alumine, conformément a ce qui est observe par certains auteurs sur les revétements
aluminures de platine [57,173] ou sur un NiCoCrAlY+Pt par Quadakkers et al. [174] en
oxydation cyclique a 1000°C. La consommation en aluminium par écaillage et réoxydation est
alors plus lente et la formation d’ oxydes de type spinelle retardée. Aprés 954 cycles a 1100°C
(Figure 111-46c¢,d), les résultats sont identiques. L’ échantillon revétu NiCoCrAlY Ta modifié au
platine présente une couche d’ alumine plus fine (3.8£0.4um) et adhérente contre une couche plus
épaisse (4.7+1um) et mixte { alumine-spinelle} pour le revétement NiCoCrAlY Ta

20 pum 20 pm
(&) NiCoCrAlYTa 70 um, 954 cycles 21000°C (b) NiCoCrAlYTa70 um + Pt, 954 cycles a 1000°C

20 pm 20 pum
(c) NiCoCrAlYTa 70 um, 954 cyclesa1100°C (d) NiCoCrAlYTa 70 pm + Pt, 954 cycles 21100°C
Figurelll-46. : Influence du platine sur I’épaisseur et la mor phologie de la couche d’ oxyde (M EB-
BSE)
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111.4.3.b Réservoir en aluminium

L’ enrichissement en aluminium de la zone externe du revétement NiCoCrAlY Ta modifié au
platine est bien visible sur la Figure 111-47. Le profil de concentration obtenu sur un revétement
NiCoCrAlY Ta (sans platine) donne une déplétion en aluminium vers les parties externes du
revétement. Le profil de concentration obtenu pour le revétement NiCoCrAlY Ta+Pt est différent,
avec une diminution de la teneur en aluminium au centre du revétement. Le platine favorise donc
la formation d'un réservoir en aluminium dans la partie supérieure du revétement en
comparaison avec le NiCoCrAlY Ta sans platine.

Selon I" étude de Gleeson et al. [59,175] sur des revétements de microstructures y +y, la présence
de platine diminue I’ activité chimique de I’aluminium dans les phases y et ¥ et favorise la
diffuson de I’'aluminium depuis le centre du revétement vers la partie externe plus riche en
platine.

50 pum 50 um

NiCoCrAlYTa70um NiCoCrAlYTa70um + Pt

7 NiCoCrAlY Ta 70um

7,0
NiCoCrAlY Ta 70pm+Pt
6,5
6,0
5,5
5,0

4,5

Teneur en aluminium (% mas.)

4,0

35
0 10 20 30 40 50 60 70
Distance surface (um)

Figurelll-47.: Influence du platine sur le profil de diffusion del’aluminium aprés 954 cyclesa
1000°C
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[11.4.3.c Epaisseur de zones d’interdiffusion
Apres 954 cycles a 1100°C, une couche monophasée y sépare le revétement NiCoCrAlY Ta du
superalliage MC2. Son épaisseur est de I’ ordre de 37+1um. La frontiére entre le superalliage et
la couche monophasée est tres nette et les particules de phase y ont coalescé de maniéere
significative dans le superalliage aux abords de la zone monophasée. Au contraire, la zone
monophasée y sur I’ échantillon modifié au platine présente une épaisseur de 11+1um, beaucoup
plus faible. Le platine limite donc la consommation en aluminium du systéme et maintient une
teneur éevée en déments protecteurs, conformément aux éudes de Gleeson et al. [176]. Il évite

également laformation d’ une zone monophasée y a faible tenue mécanique.
NiCoCrAlYTa

MC2

yly
50 pm 50 pm
(8) NiCoCrAlYTa70um, ep = 37+1um (b) NiCoCrAlYTa70um + Pt, ep = 11+1um
Figurelll-48.: Influence du platine sur I’ épaisseur de la zone de déplétion aprés 954 cyclesa
1100°C (M EB-BSE)

111.4.3.d Dégradation par oxydation et corrosion
Apres 954 cycles a 1100°C, le revétement NiCoCrAlY Ta présente une dégradation importante
dans les zones a faible rayon de courbure, fortement sollicitées lors des cyclages thermiques
(Figure 111-49). L’amédlioration de |’adhérence des couches d'oxydes par le platine lors de

I"utilisation en cyclage thermique favorise la résistance a I’oxydation interne du revétement
NiCoCrAlY Ta +Pt.

200 pm 200 pum
(& NiCoCrAlYTa 70 um (b) NiCoCrAlYTa70 pm + Pt

Figurelll-49. : Influence du platine sur la dégradation du revétement apreés 954 cyclesa 1100°C
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Aprés 945 cycles au banc 1 zone, le revétement sans platine présente de nombreuses pigQres de
corrosion a l'intérieur du revétement (Figure 111-42). L’ éprouvette revétue NiCoCrAlYTa
modifié au platine est mgjoritairement non dégradée avec quelques rares zones ou on note la
présence de sulfures de chrome et d’ yttrium dans le revétement. En favorisant la formation d’ une
couche fine et adhérente, le platine améiore la résistance aux pigdres, phénomene déa observé
par Tatlock et Hurd [177] sur des superalliages modifiés au platine. Apres 945 cycles, lafin dela
période d'incubation n’est pas atteinte pour le revétement modifié au platine, contrairement a
I’ échantillon revétu NiCoCrAlYTa ou de larges piglres de corrosion sont visibles, certaines
ayant d§ja atteint le substrat. Le platine semble donc améiorer la résistance de I’aumine a la
dissolution basique et/ou a I’ écaillage lors du cyclage thermique, limitant ainsi |a pénétration du
soufre dans le revétement.

111.4.3.e Influence sur la propagation du front de corrosion

L’analyse de deux éprouvettes en MC2 en fin de durée de vie (NiCoCrAlYTa 30um/MC2,
1230cycles; NiCoCrAlY Ta 30um+Pt/MC2, 1306 cycles) (Figure 111-41) aprés au banc 1
zone permet de comparer la propagation du front de corrosion a I'intérieur du substrat. La
présence de platine dans la partie supérieure du revétement va modifier la morphologie des
faciés de corrosion al’intérieur du substrat (Figure 111-50). La propagation du front de corrosion
dans le MC2 revétu NiCoCrAlY Ta a été expliquée précédemment. On y retrouve les trois zones :
oxydation interne, sulfuration interne et substrat (Figure I11-44 et Figure 111-50c).

500 pm

(@) NiCoCrAl'YTa 30um ; 1230 cycles (b) NiCoCrAlY Ta30um + Pt ; 1306 cycles

MC2 20 pm 20 pm MC2
(c) Front de propagation, NiCoCrAlY Ta 30um (d) Front de propagation, NiCoCrAlY Ta 30um + Pt
Figurelll-50. : Influence du platine sur la mor phologie de la corrosion interne du revétement
NiCoCrAlYTaet NiCoCrAlYTat+Pt (MEB-BSE)
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Les faciés de dégradation d’ un systeme NiCoCrAlY Ta 30um+Pt/MC2 (Figure I11-50d) montrent
I” absence compl éte d’ oxygene dans la zone corrodée proche du front de propagation, et la seule
présence de trés nombreux sulfures de chrome et de nicke (Figure I11-51). On retrouve des zones
d’ oxydation interne dans les zones tres fortement dégradées, loin de la zone de propagation,
contrairement a ce qui est observé pour le NiCoCrAlY Ta/MC2 ou la pénétration d’ oxygene est
concomitante a celle de soufre. La pénétration d’ oxygene semble effective uniquement lorsque la
totalité du revétement s est écaillée suite au cyclage thermique et ala dégradation interne.

1*

50 um
*Correspond aux zones analysées Tableau I11-11
Figurelll-51.: Morphologie de la dégradation du revétement NiCoCrAlY Ta+Pt (30um) apreés 1306
cyclesen banc brdleur (banc 1 zone) (M EB-BSE)

Selon Gleeson [59], le platine diminue la solubilité de I’ oxygene dans la phase y, favorisant ains
I’ oxydation séective de I’aluminium. Il apparait clair dans les analyses effectuées (Tableau I11-
10) que la formation des couches d’ oxyde est limitée a la surface de I’ échantillon. Le Pt favorise
le maintien d'un réservoir en aluminium en surface ce qui permet la formation séective de
A|203.

Analyse* @) Al S Cr Co Ni Ta Pt Phase
1 0.8 25 0.5 0.8 6.7 74.2 31 114 %
2 0.6 21 0.7 11 6.3 75.2 4.0 10.1 %
3 0.2 21 10 13 7.3 73.4 3.7 10.9 Y
4 0.0 2.6 0.9 0.8 6.7 76.4 2.6 10.3 y
5 05 54 0.5 0.3 16 54.5 14.3 22.9 Y

* L es zones analysées sont indiquées sur laFigure [11-50

Tableau 111-10. : Analyses EDS des zones proches de la surface apr és 1306 cycles au banc 1 zone

(Compositions massiques)
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Le platine empéche donc la pénétration d’ oxygene dans le revétement et dans le substrat, évitant
ains |’ oxydation des sulfures. En comparant avec les mécanismes détaillés dans le paragraphe
[11.4.2.c.ii, I"avancée du front de corrosion se fait dans ce cas la par la seule pénétration du soufre
dans le substrat et non par la transformation des especes soufrées (CrS) en especes oxydées
(Cr,03). La comparaison des deux vues d’ ensemble de dégradation (Figure I11-50a,b) permet de
bien se rendre compte de la pénétration limitée dans le substrat.

Synthese
L’ étude des systemes en oxydation isotherme sous air laboratoire a permis de cartographier la
dégradation des systémes en fonction du couple {temps,température} et d’évaluer le pouvoir
protecteur des revétements en fonction de leur épaisseur. Le revétement NiCoCrAlYTa de 110pum
d’ épaisseur présente une résistance importante a I’ oxydation isotherme dans les domaines de
températures étudiés (900°C a 1100°C) grace a son important réservoir en aluminium.
Les essais d’ oxydation cycliques a 1150°C ont permis de mettre en évidence les effets du cyclage
thermique sur |’ écaillage des couches d’ oxydes et |a nécessité d’ une protection du superalliage.
Les cinétiques d’ oxydation, calculées a partir des essais d’ATG, ont montré que le revétement
NiCoCrAlYTa d épaisseur 30um s oxydait plus vite que le revétement d’épaisseur 70um, en
oxydation isotherme et cyclique.
L’ étude des systemes pour des conditions d’atmosphére proches de celles rencontrées en service
a montré I’importance de |’ épaisseur et de la composition du revétement. La platine apporte une
amélioration de la résstance a I’oxydation en améiorant la tenue de la couche d’ oxyde
protectrice. Le platine améliore également la résistance a la corrosion de type | en limitant la
propagation du front de corrosion interne.
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CHAPITRE IV : ESSAISDE FLUAGE ANISOTHERME

Si le comportement en fluage/traction des principaux superalliages monocristallins a base de
nickel est assez bien connu jusgu’a 1050°C, peu d’ essais sont effectués a des températures plus
élevées. De plus les résultats disponibles sont généralement obtenus dans le cas d'essais de
fluage isotherme avec mise en température lente, ce qui ne refléete pas véritablement I’ histoire
thermique réelle du matériau. L’ endommagement en fluage des pales HP lors des essais de
certification se calcule suivant I hypothése d’un cumul linéaire de I’endommagement. |l existe
trés peu de résultats d'essais sur éprouvettes susceptibles de vérifier cette hypothese, et
notamment que les passages de courte durée a des températures élevées pendant les essais de
certification ne modifie pas la microstructure du matériau au point de s écarter de la régle de
cumul linéaire dans le sens d'une diminution des durées de vie. A trés haute température
(T>1100°C), une évolution microstructurale rapide (dissolution des précipités y') saoute a
I”’endommagement progressif sous charge (coal escence orientée) et la précipitation induite par le
refroidissement peut modifier la microstructure mise en place. Il est donc possible que le
comportement mécanique du matériau dépende de la succession de cycles a haute température.
La réalisation d'essais de fluage anisotherme, c’est a dire en condition de cyclage thermique,
permet d évaluer |’ effet du cyclage sur le comportement et la durée de vie en fluage du MC2 a
1150°C. De plus, I' utilisation pour certains essais de vitesses de montée en température et de
refroidissement élevées permet de Sapprocher au maximum des conditions réeles de
sollicitation de ces matériaux.

La caractérisation du comportement du matériau s est faite macroscopiquement (courbes de
fluage, temps et allongement a rupture) et microscopiquement (observations au microscope
optique et électronique a balayage). L’ objectif est de mettre en évidence des relations entre le
comportement macroscopique observé pendant le fluage (en condition isotherme et de cyclage
thermique) et les déformations microstructurales.

V.1 MATRICE D'ESSAIS

Tous les essais de fluage ont été réalisés a 1150°C/80M Pa sur éprouvettes parois minces. Pour
les essais de fluage anisotherme, certains paramétres des cycles ont éé modifiés afin d’ évaluer
leur influence sur la durée de vie en fluage. Ainsi les effets d’ atmosphére (air synthétique, argon
hydrogéné), de la durée du palier en température, des vitesses de chauffage et refroidissement
ont été évalués au cours des différentes campagnes d’ de fluage sur du MC2 non revétu. Ces
essais ont été effectués sur I’ équipement MTS.

Enfin, pour une condition d’ déterminée (durée de palier, vitesses de chauffage et de
refroidissement), I"'influence du revétement NiCoCrAlY Ta et NiCoCrAlY Ta modifié au platine
sur la durée de vie en fluage anisotherme a été expérimentée et comparée avec des essais de
fluage isotherme. Plusieurs éprouvettes ont été testées afin de tenir compte de la dispersion et de
pallier aux difficultés opératoires. Cette campagne a été effectuée sur le banc de fluage.
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Le Tableau V-1 regroupe |’ ensemble des essais effectués a 1150°C/80 MPa sur éprouvettes
parois minces MC2 en fonction des caractéristiques de I’ essai, pour I’ équipement MTS et le banc
de fluage (BF). Les moyens d’'essais et la géométrie de I’ éorouvette sont détaillés dans le

chapitre II. Les résultats sont analysés en détails dans les paragraphes suivants.

R Durée| . . Vitesse de .
dosas| Fuge AT NGocavTa P | afi | e plicy | 4G
MTS | Cyclique Air - 15 L 72.7 1.1 9.8
MTS | Cyclique Air - 15 L 34.8 55 9.6
MTS | Cyclique ArH; - 15 L 78.0 - -
MTS | Cyclique | ArH, - 15 L 120.1 2.3 11.9
MTS | Cyclique ArH; - 15 L 31.6 - -
MTS | Cyclique ArH; - 15 L 47.3 - -
MTS | Cyclique Air - 30 R 51 14.6 -
MTS | Cyclique Air - 60 R 54 24.9 8.1
MTS | Cyclique Air - 30 L 28.1 10.3 11.2
MTS | Cyclique Air - 60 L 20.6 16.1 16.1
BF | Isotherme Air - - R 20 28.7 6.3
BF | Isotherme Air 70um + Pt - R - 32.6 8.6
BF | Isotherme Air 70um - R 1.2 316 >8.8
BF | Isotherme Air - - R 1.0 49.4 59
BF | Isotherme Air 70pum + P - R 1.7 24.3 8.3
BF | Cyclique Air 70um 30 R - 12.1 -
BF | Cyclique Air 7O0um+Pt | 30 R 23.1 7.0 >8.8
BF | Cyclique Air 70um 30 R 23.0 11.6 9.5
BF Cyclique Air Oum+Pt | 30 R 13.1 16.0 111
BF | Cyclique Air - 30 R 9.8 14.4 >90.8
BF | Cyclique Air 7O0um+Pt | 30 R 18.3 22.9 15.3
BF | Cyclique Air - 30 R 7.6 - -

*_=lente, R=rapide ; * Allongement & rupture
Tableau I V-1. : Essais defluage a 1150°C/80M Pa sur le MC2
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V.2 PRESENTATION DES ESSAIS DE FLUAGE ANISOTHERME

Un de fluage anisotherme se distingue d’un de fluage classique par I’application
successive de cycles thermiques jusgu’ a rupture de I’ éprouvette.

1V.2.1 Définition des cyclesthermiques

IV.2.1.aVitesses de chauffage et refroidissement

Deux types de cycles thermiques ont é&é expérimentés lors des essais de fluage anisotherme. Un
cycle a vitesse dite « lente » avec des vitesses de montée et de refroidissement de I’ ordre de
50°C/min. Ces vitesses ont été choisies comme référence par rapport aux essais d' ATG cyclique
qui ont été effectués a 1150°C sur la thermobalance SETARAM TAG24 (chapitre I11). Les
vitesses de chauffage et de refroidissement sont en effet limitées sur ce moyen d'essai par le
systeme de chauffage résistif. Dans un second temps, des essais de fluage anisotherme avec des
vitesses de chauffage et de refroidissement notablement plus éevées (> 200°C/min) ont é&é mis
en place afin de se rapprocher au mieux des conditions réelles de sollicitation. Les deux types de
cyclage thermique sont présentés dans la Figure IV-1 et les vitesses de chauffage et de
refroi dissement sont détaillées dans le Tableau 1V-2.

1200

1000 (b) (@

g

Température (°C)
B D
S8 3

3

o

0 0,25 0,5 0,75 1
Temps (h)

FigurelV-1.: Typede cyclage thermique: (a) vitesses lentes et (b) vitesses rapides

Typede Vitesse maximale Vitesse moyenne Durée du cycle

cyclage Rampe (°C/min) (°Clmin) (min)
Chauffage 50 - 22
Vitesses lentes 60
Refroidissement 30 - 38
Vitesses Chauffage 380 220 5 30
rapides Refroidissement 220 - 25

Tableau 1V-2. : Vitesses de chauffage et de refroidissement en fonction du type de cyclage
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Dans le cas du cyclage thermique a vitesses rapides, la vitesse de chauffage n’est pas linéaire
entre 50°C et 1150°C mais a d0 étre adaptée pour permettre une régulation correcte en tenant
compte des limites du four en terme de chauffage, et pour éviter le dépassement de la
température de palier. La vitesse maximale de chauffage imposée entre 50°C et 1000°C est de
380°C/min (6°Cls), puis cette vitesse de chauffage est réduite (2°C/s puis 0.5°C/s) jusqu’a
I’arrivée a la température de palier. La vitesse moyenne de chauffage entre 50°C et 1150°C
calculée est alors de 220°C/min (Figure 1V-2).

1200

1000

%) .
< o 5 1o 1000°C 1100°C Palier
T ®0  50°Cal000°C N N il
> o o Taﬂpératul’e
& 600 1100°C 1150°C )
g 6°C/S 2°C/S 0,5°C/S 1150°C
S 400
|_

200

0
0 50 100 150 200 250 300 350
Temps(9)

FigurelV-2.: Vitesse de chauffage — Montée rapide

La vitesse de refroidissement imposée (Vitesse lente : 30°C/min et vitesse rapide : 220°C/min)
est effective jusqu’a ce que I’inertie thermique du four et des lignes d’ amarrages prenne le pas
sur le refroidissement imposé par les lampes, a une température d’environ 150°C pour une
vitesse imposée de 30°C/min et 600°C pour la vitesse de 220°C/min (Figure 1V-1). On observe
alors un lent refroidissement du systéme gréce au systéme de refroidissement par circulation
interne d’ eau dans les parois du four.

1V.2.1.b Présentation des cycles thermiques
Un cycle est composé d’une rampe de chauffage, d’un palier a la température d’ (1150°C)
dont la durée est fixe, et d'une rampe de refroidissement. Deux enregistrements de cycles
thermiques appliqués lors des essais de fluage anisotherme sont présentés dans la Figure 1V-3.
Latempérature minimale atteinte lors des refroidissements est de I’ ordre de 85°C pour les cycles
avitesses lentes et 50°C pour les cycles a vitesses rapides.
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FigurelV-3.: Enregistrement des cycles ther miques

IV.2.1.c Refroidissement de fin d

(b) vitesses rapides (2 cycles, palier 30 min)

La fin de I'essai est marquée par la rupture de I'éprouvette et I'arrét des lampes. S'il est
suffisamment rapide, le refroidissement final peut figer la microstructure associée aux conditions
de fluage haute température. La trempe microstructurale sera d'autant meilleure que la
température chutera trés rapidement jusqu’a une température de I’ordre de 900°C, a partir de
laquelle la fraction volumique de précipités y n'évolue quasment plus. La vitesse de
refroidissement finale sur le banc de fluage est d’environ 15°C/s (900°C/min) jusgu’a 900°C

(FigureIV-4).
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FigurelV-4. : Refroidissement defin d’essai sur le banc de fluage
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IV.2.2 Résultats des essais

IV.2.2.a Déformation obtenue sur un cycle
La charge appliquée est congtante tout au long de I'essai de fluage. La déformation de
I’ éprouvette et les variations de température sont enregistrées tout au long de I’ . Les courbes

obtenues pour un cycle lors d' un de fluage anisotherme sont données en exemple dans la
Figure IV-5.
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FigurelV-5.: Variation dela déformation et de la température del’éprouvette lorsd’un
cyclethermique

La variation de la déformée au cours d’'un cycle comprend les déformations liées au fluage a
haute température (composante fluage) pendant le palier et les déformations liées a la dilatation
et alacontraction de I’ éprouvette lors du chauffage et du refroidissement.

IV.2.2.b Courbe globale

La courbe brute de la déformée de I’ éprouvette obtenue apres un de fluage anisotherme par
répétition des cycles thermiques jusqu’ a rupture est présentée Figure 1V -6.
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10 4 Rupture de I'éprouvette /

21 cycles
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FigurelV-6. : Courbe de déformation brute obtenuelorsd’ un defluage anisother me
a 1150°C/80M Pa

118



Chapitre IV : Essais de fluage anisotherme

1V.2.3 Traitement desrésultats

L’évauation de la déformation viscoplastique accumulée durant les éapes de chauffage et
refroidissement montre que cette contribution est négligeable, du moins dans le cas de cycles
« rapides ». L"hypothése principale est donc que les déformations liées a la dilatation et a la
contraction de I’ éprouvette sont purement éastiques et vérifient leslois de dilatation linéique. En
utilisant les données de dilatométrie fournies par I'ONERA (voir 8ll.1.1.c.iv), la variation
théorique de longueur d'une éprouvette en MC2 est calculée par laformule: L = Lg*[1+a*( T-
To)], oll Lo est ladéformation & To =1150°C.

16,25
e
E 1615- Dilatation théorique
% L=L*(1+a*(T-Ty)
|

16,05 -

15,95

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Temps (h)

FigurelV-7.: Comparaison deladilatation due au cyclage thermique et de la dilatation
théorique

La Figure IV-7 montre bien que les déformations de |’ éprouvette mesurées lors du cyclage
thermique sont liées ala dilatation et ala compression de |’ éprouvette. La contribution du fluage
est donc considérée comme négligeable pour des températures inférieures a celle du palier haute
température (1150°C). Cette hypothese est renforcée par le fait que la durée de vie d'une
éprouvette de fluage pour un essai a 1100°C/80 MPa est plus de 10 fois plus importante que pour
un mené a 1150°C/80 M Pa suivant les courbes de Larson-Miller du MC2.

Le principe est donc de supprimer I’ ensemble des déformations hors palier haute température et
de cumuler les déformations en température. La courbe obtenue (Figure IV-8) est une courbe de
fluage classique, composée d’ un stade de fluage primaire, d'un stade secondaire et d'un tertiaire.
L’ hypothése émise précédemment est vérifiée pour I’ puisqu’il y a continuité de la courbe
entre deux cycles thermiques.

L’ exploitation des courbes de fluage, outre le temps a rupture (i.e., durée a 1150°C), permet de
déterminer la vitesse de fluage secondaire qui caractérise la vitesse de déformation de
I éprouvette.
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FigurelV-8. : Déformation cumulée en température (1150°C) lorsd’un defluage
anisotherme

V.3 EFFET DU CYCLAGE THERMIQUE SUR LE COMPORTEMENT DU
M C2 EN FLUAGE A 1150°C/80M PA

IV.3.1 Résultats des essais de fluage

IV.3.1.aEssais de fluage isotherme
Quelques essais de fluage isotherme a 1150°C/80M Pa ont été réalisés sur le banc de fluage afin
de valider les modifications qui ont été apportées au niveau du four. Ces essais ont été
expérimentés sur des éprouvettes en MC2 nues et revétues et les résultats comparés avec des
essai's antérieurs réalisés dans le cadre de la these de Dryepondt [8] sur le méme moyen d’ essal.
Les résultats obtenus lors de cette campagne sont résumés dans le Tableau 1V -3.

N?C% gmin.f_a Vitesse de fluage (10* h™") | Temps arupture (h) ::L%QSS?(EQ);
- 2.0 28.7 6.3
70um + Pt - 32.6 8.6
70um 1.2 31.6 >8.8
- 1.0 494 59
70um + Pt 1.7 24.3 8.3

Tableau IV-3. : Résultats des essais de fluage isother me du M C2 sous air a 1150°C/80M Pa

La durée de vie des éprouvettes est d’une trentaine d’ heures a 1150°C/80MPa, que I’ éprouvette
soit revétue ou non. Une éprouvette en MC2 non revétue a rompu apres 49h a 1150°C. Ces
temps a rupture concordent tout a fait avec les résultats précédemment obtenus comme le montre
la Figure IV-9, et confirment que le revétement n’a pas d’ effet du premier ordre sur la durée de
vie en fluage du MC2 a 1150°C/80MPa. Les essais de fluage anisotherme qui vont étre réalises
sur le banc de fluage modifié seront donc directement comparables avec tous les résultats
précédemment obtenus dans le cas d’ sde fluage isotherme.
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FigurelV-9. : Résultats des essais de fluage isotherme sur MC2 a 1150°C/80M Pa

IV.3.1.b Essais de fluage anisotherme
La campagne d’ essais de fluage anisotherme menée sur le banc de fluage a été menée sous air,
avec des vitesses de chauffage et de refroidissement rapides (8 IV.2.1) et un palier d une durée
de 30 min (Figure 1V-3b). Sept essais ont été réalisés et les résultats en terme de vitesse de fluage
(stade secondaire), temps a rupture (en température) et allongement a rupture sont indiqués dans
le Tableau IV-4.

Nli:\)g:/) gmin.}.a Vitesse de fluage (10*h™) Temps arupture (h) g‘lllg,:gfg}?z;
70um - 12.1 -
70um + Pt 23.1 7.0 >8.8
70um 23.0 116 9.5
70um + Pt 13.1 16.0 111
- 9.8 14,4 >0.8
70um + Pt 183 229 153

- 76 - -

Tableau I V-4. : Résultats des essais de fluage anisotherme sur MC2 sous air a
1150°C/80M Pa (palier 30min)

Le temps a rupture correspond a la durée cumulée a haute température (1150°C), et différe donc
de la durée totale de I’ qui prend en compte les phases de chauffage et de refroidissement.
Les courbes de déformation en température obtenues pour chacun des S sont présentées dans
la Figure IV-10. Quelques problemes d’ extensométrie et de rupture de lampes ont été rencontrés
lors de la mise en place des essais (voir § 11.2.6.c), ce qui n’a pas permis dans ce cas de calculer
lavitesse de fluage ou d’ amener I’ éprouvette jusqu’ a rupture.
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FigurelV-10. : Courbesde fluage anisother me sur éprouvettesen MC2 nus et revétusa
1150°C/80M Pa

L’analyse de I’ensemble des résultats obtenus dans le cadre d’essais de fluage anisotherme a
1150°C/80M Pa montre que les durées de vie d éprouvettes (en température) varient entre 7h et
23h, avec une moyenne a 14h (moyenne sur 6 essais). Les deux résultats les plus éloignés par
rapport a la valeur moyenne sont obtenus pour des éprouvettes en MC2 revétues de
NiCoCrAlY Ta modifié au platine (Figure 1V-11). Dans le cas des essais de fluage anisotherme,
le faible nombre d’ essais réalisés ne permet pas de mettre en évidence une influence néfaste ou
bénéfique de I'application d'un revé&tement NiCoCrAlY Ta sur le MC2 sur la durée de vie en
fluage a 1150°C/80M Pa. Ces résultats confirment les conclusions des s de fluage isotherme.
La dispersion observée en terme de durée de vie en température est également similaire a ce qui
est congtaté pour les essais de fluage isotherme a la méme température [8]. Trois essais réalisés
dans les mémes conditions de chargement et de température sur des éprouvettes similaires (MC2
revétu NiCoCrAlY Ta modifié au Platine) ont donné trois durées de vie d' essais a 7.0h, 16.0h et

22.9h.
25

MC2 Nu
MC2 + NiCoCrAlYTa 70um
20 MC2 + NiCoCrAlYTa 70um + Pt

=
4]

Duréedevie (h)
S

0

FigurelV-11. : Influence du revétement sur la durée de vie en fluage anisotherme a
1150°C/80M Pa
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1VV.3.2 Influence du cyclage ther mique sur la durée de vie en température

Les résultats obtenus dans le cadre des essais de fluage anisotherme ont éé comparés avec les
essais de fluage isotherme obtenus a 1150°C/80MPa. La Figure 1V-12 présente les deux courbes
de déformation associées. Les durées de vie respectives sont de 31.6h et de 14.4h, soit une
diminution de la durée de vie en température de 54% induite par le cyclage thermique.

10

Fluage anisotherme Fluage isotherme

Déformée (%)

0 5 10 15 20 25 30 35
Temps (h)

FigurelV-12.: Courbesde déformation obtenues dansle cadre d’ essai de fluage isotherme
et anisotherme & 1150°C/80M Pa

Cette diminution significative de la durée de vie lors d'essais de fluage anisotherme est
confirmée pour I’ ensemble des essais réalises a 1150°C/80M Pa (Figure 1V-13).

10 * Thése Dryepondt INPT 2004
8 _ Fluage anisotherme Fluage isotherme

—~ *

S 6-

8

E

<]

©

a

20 30 40 50
Temps (h)

FigurelV-13. : Comparaison des cour bes de fluage isother me et anisotherme a
1150°C/80M Pa
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En tenant compte de la dispersion des résultats inhérente a chacun des s (Figure 1V-14), les
deux types d’ essais présentent bien deux domaines de résultats digoints en terme de durée de vie
en température. La diminution de la durée de vie est effective quel que soit |e type de revétement
appliqué, avec au minimum 46% d’ abattement.

60 * Nombre d'essais
| sotherme

50 4 Cycligue
~— 7*
< 40
2 2
>
2 30
8
>
a2 . 3

2
10
0 Nu NiCoCrAlYTa70um  NiCoCrAlY Ta70um+Pt

Figure1V-14. : Comparaison des dur ées de vie en fluage a 1150°C/80M Pa obtenues sur
éprouvettesen M C2 nues et revétues pour des essais de fluage isother me et cyclique

Si I'on tient compte de I'ensemble des essais effectués sur le MC2 nu et revétu en fluage
isotherme (Figure 1V-9) et anisotherme (Figure IV-11), I abattement en durée de vie atteint 64%.

IV.3.3 Influence du cyclage thermique sur la vitesse de fluage secondaire

IV.3.3.aVitesse de fluage apparente
30
Fluage anisotherme
25

n
o

Déformée (%)
H
(6)]

10
05 Fluage isotherme
0,0

0 5 10 15 20 25 30 35

Temps (h)

FigurelV-15. : Vitesses de fluage secondair e lor s d’ essais de fluage isother me et
anisotherme
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Le calcul de la vitesse de fluage pour les essais de fluage anisotherme se fait de la méme fagon
gue pour les essais de fluage isotherme : la vitesse de fluage calculée correspond a la vitesse de
déformation lors du palier de fluage secondaire. Dans le cas des essais de fluage anisotherme,
cette vitesse est calculée sur I’ ensemble des cycles correspondant au secondaire de la courbe de
déformée (Figure 1V-15).

Les résultats des essais menés sur le banc de fluage mettent en évidence une augmentation
significative de la vitesse de fluage lors des essais de fluage anisotherme (Figure 1V-16). La
vitesse moyenne calculée pour I’ensemble des essais passe ainsi de 1.5 10* h™ en isotherme &
15.8 10 h'* (x10) en conditions de cyclage thermique. || apparait également que les vitesses de
fluage sont plus dispersées dans le cas du cyclage thermique.

25
1 These Dryepondt INPT 2004
— 20
=
o
Z
g 15 MC2 Nu
g MC2 + NiCoCrAlY Ta 70um
= MC2 + NiCoCrAlYTa70um + Pt
Q
- 10
> 5
0 4
i Isotherme Anisotherme
FigurelV-16. : Vitesses de fluage compar ées pour le fluage isother me et anisotherme a
1150°C/80M Pa

IV.3.3.b Vitesse de déformation lorsd’un cy cle
La vitesse de fluage calculée dans le cas des s de fluage anisotherme est |a vitesse apparente
de déformation moyennée sur plusieurs cycles. On peut affiner I’analyse de la courbe de fluage
en étudiant la déformation sur un cycle. On observe alors gque la vitesse de déformation n’ est pas
constante mais qu’ elle diminue au cours du palier en température (durée : 30 min), reproduisant

a cette échelle la succession d’'un stade « primaire » puis d’ un stade « secondaire » (Figure V-
17b).

12 0,95
0,95 e
AT
_ 10 o Pl = 69 F&Iﬁf L%“]-.
e\i 8 08 "Secondaire” 9\-/ P ,F y =0,1153x + 0,3563
s 5 _r"-"1 s
% 6 08  "Primaire’ % 0,85 o E =115 10%n?
£ £ _ Vitesso" .
= 075 5 y = 0,1965x - 0,0383 itesse "secondaire
:‘8 4 45 46 47 48 29 5 ]
o o 08 S
2 =19,710*h? Vitesse apparente
€ -18310%H! €)] 075 (b)
0 ,
0 5 10 15 20 45 4,6 47 48 49 5
Temps (h) Temps (h)
(a) Déformation globale (b) Déformation cycle n°10
FigurelV-17.: Courbesde déformation d’une éprouvette lorsd’un essai defluage
anisother me

125



Chapitre IV : Essais de fluage anisotherme

En calculant la vitesse de déformation moyenne sur |’ ensemble du palier en température pour le
cycle n°10 (Figure IV-17b), le résultat donne une vitesse de 19.7 10 h™*, & comparer avec les
18.3 10 h™* correspondant & la vitesse apparente calculée sur I’ensemble des cycles n°5 & 28
pour cet essai. En ne considérant que la partie « secondaire» du palier haute température
(déterminée de fagcon empirique), la vitesse de déformation devient 11.5 10 h, soit une
diminution de 40% par rapport a la vitesse apparente. On peut raisonnablement penser qu’un
palier d’une durée supérieure a 30 min conduirait & une diminution de la vitesse de déformation
apparente d’autant plus importante que le palier est long, et inversement un palier trés court
donnera une vitesse de déformation apparente trés élevée. La durée du palier pourrait donc avoir
une influence sur la vitesse de fluage, ¢’ est ce que nous vérifierons au paragraphe IV .4.1.

La délimitation des stades de fluage secondaire et tertiaire lors d’un essai de fluage anisotherme
peut se faire de fagon smple en calculant la vitesse de fluage apparente et la vitesse de fluage
« secondaire » pour chacun des cycles de I’ essai. Les résultats, détaillées dans la Figure 1V-18,
montrent aind que les vitesses calculées sont stables sur un certain nombre de cycles
correspondant au stade secondaire de la courbe de déformation en température (Figure 1V-17a).
Les vitesses moyennes calculées sur ces 24 cycles sont 20.1 10 h™ pour la vitesse apparente et
11.6 10 h'* pour la vitesse « secondaire ».

40
—~35 Vapparente V"secondaire"
N
<
9 30
~ o5 Stade secondaire
Q
(o))
S 2
=
L 15

Stade

% 10 tertiaire
S 5

0

0 5 10 15 20 25 30 35
N° cycle

FigurelV-18. : Calcul des vitesses de défor mation sur chacun descycleslorsd’un essai de
fluage anisother me

IV.3.4 Synthése des effets du cyclage thermique

Les résultats mis en évidence lors des deux précédents paragraphes montrent que le cyclage

thermique conduit a (Figure 1V-19a):

- Une diminution significative (par un facteur 3 a 4) de la durée de vie en température des
éprouvettes en MC2, nues ou revétues, a 1150°C/80M Pa

- Une augmentation significative (facteur 10) de la vitesse de déformation des éprouvettes en
température.
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FigurelV-19. : Influence du cyclage thermique a 1150°C/80M Pa

Le temps a rupture et la vitesse de déformation sont généralement couplés par une loi empirique
qui s écrit souslaforme: £€".t =K (Loi de Monkman-Grant)

Lestermes m et K sont des constantes du matériau (aiso mode d’ endommagement). L’ exposant
m prend en compte le fait que le temps a rupture dépend également des stades primaires et
secondaires. Nous avons cherché a véifier laloi de Monkman-Grant pour les essais de fluage
isotherme et anisotherme & 1150°C de fagon empirique (Figure 1V-19b). Dans le cas ou le fluage
secondaire congtitue la majeure partie de la courbe de fluage, cela revient a considérer que la

rupture a lieu pour une déformation critique €., avec la formule simplifiée &€t, =&rup. On

remarque que la déformation a rupture obtenue dans le cas des essais de fluage anisotherme
(Erup>2%) est supérieure a celle obtenue dans le cas des essais de fluage (€,,=1%). Le cyclage
thermique améliore la ductilité de I’ éprouvette et conduit également a un allongement a rupture
plus important (Tableau IV-1).

V.4 | NFLUENCE DES PARAMETRES DU CYCLAGE THERMIQUE SUR
LA DUREE DE VIE EN FLUAGE

Nous avons cherché a déterminer |’influence de la durée de palier en température et des vitesses
de chauffage et refroidissement sur la durée de vie de I’ érouvette a 1150°C. Pour cela, nous
avons fait varier ces parametres lors d' essais de fluage anisotherme sous air sur des éprouvettes
en MC2 nues.

IV.4.1 Influence dela duréedu palier a 1150°C

Les courbes de déformation obtenues pour des paliers d’une durée de 15, 30 et 60min sont
représentées Figure 1V-20. Les essais ont été effectués pour des vitesses de chauffage et de
refroidissement lentes et rapides (8 1V.2.1). Dans les deux cas (i.e, en se fixant la vitesse),
I’ augmentation de la durée du palier & 1150°C améliore considérablement la durée de vie de
I’ éprouvette en température. La durée de vie en température est ains doublée lorsqu’ on passe
d'un paier de 15min a 30min. Au contraire, I’augmentation de la fréquence des cycles
(diminution de la durée du palier en température) accélére I’ endommagement de |’ éprouvette et
diminue ladurée de vie de I’ éprouvette a 1150°C.
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FigurelV-20. : Influence dela durée du palier sur la durée devie en fluage anisotherme a
1150°C/80M Pa

Les résultats en durée et vitesse de fluage sont détaillés dans le Tableau IV-5.

Duréepalier | Vitessede Duréed’ essais | Nombre de Duréeen Vitesse de
(min) chauffage (h) cycles | température (h) | fluage (10 h%)
15 Lente 30.7 25 55 34.8
30 Lente 30.3 21 10.3 28.1
60 Lente 321 17 16.1 20.6
30 Rapide 284 29 14.4 9.8
60 Rapide 36.4 25 24.9 54
- Rapide 36.8 1 36.8 14

Tableau IV-5. : Influencede la duréedu palier et des vitesses de chauffage et de
r efr oidissement

Les déformations observées lors d’un cycle pour les trois durées de palier (15, 30, 60min) sont
données Figure 1V-21. On retrouve bien la succession d’ un « primaire » et d'un « secondaire »
pour chacune des déformations (cf 8lV.3.3.b). La vitesse de déformation apparente, calculée sur
I’ensemble d'un cycle, est d’ autant plus élevée que la durée du palier est courte. La valeur de la
vitesse obtenue est ains fortement dépendante de la durée du stade « secondaire ». Plus la durée
du palier est longue, plus la vitesse apparente diminue (Figure 1V-21). Les valeurs des vitesses
de déformation apparentes calculées sur un cycle (14 10*h™; 21 10*h*; 48 10*h™) sont
directement comparables avec les vitesses de déformation calculées sur I’ensemble du stade
secondaire pour ces trois essais (21 10°*h™ ; 28 10*h™ ; 35 10*h™* ; Tableau IV-5).

L’ augmentation de la fréquence des cycles (diminution de la durée du palier) revient a cumuler
des déformations importantes sans période de déformation stationnaire. La vitesse de
déformation obtenue est alors d’ autant plus élevée que la durée du palier se rapproche de celle du
stade primaire d'un cycle (estimée a 6min par observation des différentes courbes). Parmi les
durées de palier expérimentées, I’ essai de fluage anisotherme avec un palier de 15min se traduit
donc par la vitesse de déformation sur le stade secondaire la plus élevée. Dans ce cas |a, la
courbe de déformation en température est la succession des déformations des stades
«primaires ».
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FigurelV-21. : Déformation enregistréelorsd’un cycle pour des essais de fluage
anisotherme a durées de palier différentes

On peut également remarquer que la vitesse de déformation calculée sur le « secondaire » du
palier le plus long (durée 60min, vitesse estimée & 8 10 h™) se rapproche d' autant plus de la
vitesse de fluage stationnaire d’ un essai de fluage isotherme (environ 1.5 10 h'*, Tableau IV-3).

1V.4.2 Influence de la vitesse de chauffage et r efr oidissement

L’influence de la vitesse de chauffage et de refroidissement lors des cycles thermiques a été
testée sur deux durées de palier en température (30min et 60min). Les résultats sont indiqués
dansle Tableau V-5 et les courbes de déformation sont données Figure IV-22.

Les résultats montrent (a durée de palier fixée) que plus la vitesse de chauffage/refroidissement
au coursd'un cycle est élevée:

- plusladurée devie del’ éprouvette en température est élevée ;

- pluslavitesse de fluage est faible.

La trempe de I’ éorouvette par un refroidissement rapide permet de conserver la microstructure
qui a éé mise en place pour s opposer a la déformation de I’ éprouvette. Le chauffage rapide
permet de se retrouver dans les mémes dispositions que celles qui avaient été laissées lors de la
fin du cycle précédent. La vitesse de déformation sur le secondaire est donc proche de celle
rencontrée pour des essais de fluage isotherme. Au contraire, un refroidissement lent va
permettre la précipitation de phase y entre les radeaux et apporter des modifications a la
microstructure. Nous étudierons dans le paragraphe 1V .6 les différentes microstructures obtenues
lors des essais.
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FigurelV-22. : Influence dela vitesse de cyclage thermique sur la dur ée de vie en fluage a
1150°C/80M Pa

IV.4.3 Synthése

Les deux principaux paramétrages du cyclage thermique (durée du palier, vitesses de chauffage
et de refroidissement) ont une influence du premier ordre sur la durée de vie de I’ éprouvette en
température et sur la vitesse de déformation lors d’essais de fluage anisotherme. Les résultats
obtenus sont synthétisés dans la Figure IV-23 et rappelés ci-aprés: I'augmentation de la
fréquence des cycles (diminution de la durée du palier a 1150°C) et/ou la diminution de la
vitesse de chauffage et de refroidissement provoguent une diminution de la durée de vie en
température et une augmentation significative de la vitesse de fluage secondaire. Un de
fluage isotherme (palier a durée infinie ou vitesses de chauffage et refroidissement infinies)
présente donc les meilleurs résultats en terme de durée de vie (maximum) et de vitesse de fluage
secondaire (minimum).
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FigurelV-23. : Influence dela durée de palier a 1150°C et dela vitesse de
chauffage/r efr oidissement sur le comportement du MC2 en essai de fluage anisother me a
1150°C/80M Pa
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V.5 ESSAIS SOUSATMOSPHERE CONTROLEE

Des essais de fluage isotherme sous atmosphere contrélée réalisés dans le cadre de la thése de
Dryepondt [8] sur I'équipement MTS ont clarement mis en évidence les effets de
I’environnement sur les propriétés en fluage du MC2, et I'influence du couplage
mécani que/oxydation sur la durée de vie en fluage isotherme. Des essais de fluage en conditions
de cyclage thermique (durée de palier de 15 min, vitesses de chauffage et refroidissement lentes
(8 1V.2.1)) ont donc été menés sous deux atmosphéres distinctes (air et argon hydrogéné) afin de
vé&rifier les effets de I’ environnement sur les propriétés en fluage du MC2 nu lors d'essais de
fluage anisotherme (Tableau 1V-6).

Atmospheére Viteﬁggiﬂ)u e Temps arupture (h) QLL%TS?S‘&;
Air 72,7 11 9,8
Air 34,8 55 9,6
ArH» 78,0 - -
ArH, 120,1 23 119
ArH 31,6 - -
ArH; 47,3 - }

Tableau I V-6. : Résultats des essais de fluage anisother me sous atmosphér e contr élée

V.5.1 Essai defluage anisother me sous ArgonHydrogéné

Trois essais de fluage anisotherme sous argon hydrogéné sur les quatre réalisés ont éé
interrompus suite a des probléme technique sur I'équipement MTS (rupture des lampes). La
comparaison avec les essais de fluage menés sous air et les essais de fluage isotherme est quand
méme possible pour les vitesses de fluage secondaire. L’ essai de fluage anisotherme sous ArH;
présenté Figure IV-24 a éé stoppé au milieu du fluage tertiaire. L’ éorouvette est restée 5.75 h a
1150°C, ce qui correspond a 22 cycles.

Les essais de fluage cyclique ont éé comparés avec les essais réalisés par Dryepondt [8] dans
des conditions isothermes a 1150°C sous la méme charge (80 MPa). Le cyclage thermique sous
argon hydrogéné fait apparaitre une diminution significative de la durée de vie et une
augmentation de la vitesse de fluage secondaire, conformément aux résultats mis en évidence
sous air (8 1V.3). La déformation sur chacun des cycles peut étre segmentée en un « primaire » et
un « secondaire » (Figure 1V-254). La répétition des cycles accélére donc I’ endommagement par
rapport aun de fluage isotherme.
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Fluage isotherme *
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FigurelV-24.: Comparaison des durées de vie pour desessais de fluage isother me et
anisother me sous argon hydrogéné a 1150°C/80M Pa

La vitesse de fluage apparente calculée sur 12 cycles du secondaire lors de I’essai de fluage
anisotherme est 47 10* h* (Figure 1V-25a), & comparer avec 1.4 10 h™* de I’essai de fluage
isotherme, soit un facteur 30. De fagon analogue a la procédure appliquée pour |’ essai de fluage
anisotherme sous air (détaillée paragraphe 1V.3.3), nous avons calculé les vitesses globales et
« secondaires » pour chacun des cycles de I’essai (Figure I1V-25b). Pour le cycle n°9, la vitesse
de fluage globale est 43.4 10” h™ (proche des 47 10* h* de I'essai) et |a vitesse de fluage
correspondant au « secondaire » du cycle est 15.7 10* h™. En sintéressant & la valeur de cette
vitesse « secondaire » pour I’ensemble des cycles, on s apercoit que les valeurs calculées sont
extrémement faibles pour un certain nombre de cycles correspondant au stade secondaire de la
courbe de déformation globale. La moyenne des valeurs entre les cycles n°2 a 13 est ains de 4.0
10 h, ce qui est comparable & la vitesse de fluage calculée dans le cadre des essais de fluage
isotherme sous ArH, (1.4 10* h). Des essais avec une durée de palier plus importante
permettraient d’ affiner la comparaison et montrer que la vitesse de déformation sur chacun des
secondaires lors d'un cycle se rapproche de celle déterminée dans le cas d'essais de fluage
isotherme.
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< 12 " Secondaire’ = 40 1
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5 11 é) ;
Z‘a 19 2,04 2,09 214 219 224 [} L
(= 2 S 70 = 1
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! & =47,010* h* £ P& W
> . e ;
i 0 1 2 3 4 5 6 0 M Ok Liad
0 5 10 15 20
Temps (h) N° cycle

(b) vitesses de fluage apparente et

(a) Déformation globale de |’ éprouvette vit « secondaire » par cycle

FigurelV-25. : Essai defluage anisother me sous ArH»
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IV.5.2 Comparaison desessaissousair et sous ArH,

IV.5.2.a Courbes de fluage

Les essais de fluage isotherme (Figure 1V-26a) avaient montré une influence de I’ environnement
sur la vitesse de fluage et la durée de vie de I’ éprouvette [178-179]. La comparaison d’essais
meneés sous air et sous argon hydrogéné dans le cas d’ essais de fluage en conditions de cyclage
thermique (Figure IV-26b) montre des résultats identiques en terme de vitesse de fluage et de
durées de vie (méme s I’essai sous ArH; a été interrompu pendant le stade tertiaire) pour les
deux atmospheres. L’essai réalisé sous air est mené jusqu’a rupture de I’ éprouvette. L’essal a
duré 30.7h au total, dont 5.5h passé en température (1150°C), ce qui correspond a 22 cycles.

6 6
@ (b)
Air Argon .
;\; 4 synthétique * Hydrogéné * 9\1 4 Argon
:3-'3/ 8 Hydrogéné
£ £
= (=}
B T 2 Air
(@] -
synthétique
0 * Thése Dryepondt INPT 2004 0
0 5 10 15 20 0 1 2 3 4 5 6
Temps (h) Temps (h)
(a) fluage isotherme (b) fluage anisotherme

FigurelV-26. : Influence del’atmospheére sur la durée de vie en fluage

IV.5.2.b Vitesses de fluage

La comparaison des essais de fluage cyclique sous air et sous argon hydrogéné donne des
vitesses de fluage secondaire apparente (calculée sur 11 cycles) du méme ordre de grandeur (35
10 h* Air ; 47 10" h* ArH,). Par contre, le calcul des vitesses « secondaires » sur chacun des
cycles (Figure IV-27) met en évidence une différence nette de comportement entre les deux
types essais (air et ArH,). La vitesse « secondaire » moyennée sur 11 cycles sous air (15.8 10 h
1) est ainsi largement supérieure & celle calculée sous ArH; (4.0 10* hY), ce qui se rapproche des
résultats obtenus en fluage isotherme avec le passage de 1.1 10 h™* sous ArH, 46.6 10* h™ sous
air [8]. On verrait probablement dans le cas d essais de fluage anisotherme a durée de palier
élevée (>60min) I’influence de I’ atmosphere sur la vitesse de déformation stationnaire.
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FigurelV-27.: Comparaison des vitesses de fluage pseudo-secondairelors d’ essais de
fluage anisotherme sous air et sous ArH

IV.5.2.c Synthese
L’ effet d’atmosphére n’est plus le seul parametre déterminant la vitesse de fluage et la cinétique
de déformation dans le cas d'essai de fluage cyclé en température. Le calcul des vitesses
apparentes de déformation donne des résultats identiques, et les différents stades de déformation
(stades primaire, secondaire et tertiaire) ont tous la méme durée (Figure 1V-27) pour les deux

V.6 ETUDE DESMICROSTRUCTURES

La microstructure apres de fluage a été éudiée au microscope éectronique a balayage en
mode électrons secondaires. La vitesse de refroidissement des éprouvettes apres rupture (Figure
IV-4) est suffisasmment éevée pour pouvoir différencier les précipités présents a la température
de maintien de ceux formés lors du refroidissement.

IV.6.1 Faciesderupture

Lors des essais de fluage isotherme a haute température et sous faible charge, les éprouvettes
rompues présentent une zone de striction qui caractérise la localisation de la déformation avant
rupture (Figure 1V-28a).
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(a) Essal defluage isotherme
superalliage MC2

(b) Essai de fluage anisotherme
superalliage MC2

FigurelV-28. : Eprouvettes rompues apreés essai de fluage a 1150°C/80M Pa

Les éprouvettes apres essais de fluage en cyclage thermique présentent un endommagement
typique dun de fluage isotherme. La morphologie des éprouvettes apres rupture est
identique pour tous les essais, que I’essai de fluage ait éé réalise en condition isotherme ou en
cyclage thermique (Figure 1V-28). La mesure de la longueur des éprouvettes apres rupture a
confirmé que I’ allongement a rupture est 1égerement supérieur dans le cas des essais de fluage
anisotherme (Tableau 1V-1). Dans tous les cas, |'observation des éprouvettes rompues n’'a pas
révélé une morphologie caractéristique d’'une rupture en fatigue. La rupture intervient aprés
I” apparition d’une zone de striction et non par la propagation de fissures dans le substrat ou le
revétement.

500 pm
(a) Fluage isotherme, MC2 (b) Fluage anisotherme, MC2
500 pm 500 um

(c) Fluage isotherme, MC2 revétu NiCoCrAlYTa  (d) Fluage anisotherme, MC2 revétu NiCoCrAlY Ta
FigurelV-29. : Faciesde rupture des éprouvettes apres fluage a 1150°C/80M Pa (M EB-SE)
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Les micrographies de la Figure IV-29 montrent les faciés de rupture des éprouvettes apres
de fluage a 1150°C/80MPa. On peut observer que les faciés de rupture des éprouvettes revétues
sont identiques aprés de fluage isotherme et anisotherme (Figure 1V-29c et d). On observe
de nombreuses cupules initiées sur des pores et la striction est importante pour toutes les
éprouvettes. Le cyclage thermique a donc peu d’ effet sur les facies de rupture des éprouvettes.

IV.6.2 Microstructure obtenue dansle casd’un essai de fluage anisother me

10
Microstructure Rupture
fluage secondaire
8
e?;, 6
\g Microstructure brute Microstructure
S , fluage tertiaire
G
()]
2
0

Temps (h)

FigurelV-30. : Etude microstructuralelors des différents stadesd’un essai de fluage
anisotherme a 1150°C/80M Pa (palier s 15min)

L’analyse de la microstructure des éprouvettes a permis de dresser une carte de I’ évolution
microstructurale en fonction du niveau de déformation de I’ éprouvette. Deux essais de fluage ont
été interrompus a deux périodes caractéristiques d’un de fluage. Le premier essai a été
interrompu pendant le stade secondaire, aprés 1,2% de déformation. Le deuxiéme essai a éé
interrompu en milieu de déformation tertiaire apreés I’ apparition d’une striction sur |’ éprouvette
(5.8% de déformation). Enfin, les autres sont été menés jusqu’ a rupture.

Les microstructures observées (Figure 1V-30) sont caractéristiques des différents stades d’'un

de fluage isotherme :

- Avant essal, la microstructure brute est constituée de précipités y cuboidaux parfaitement
alignés et d’'unetaille |égérement inférieure & 0.5um.

- La microstructure secondaire est caractérisée par la mise en radeaux des précipités suivant
une direction perpendiculaire a |’ axe de contrainte. Les radeaux sont fins et la distance inter-
radeaux est faible. Cette structure est identique a celle que I’ on peut observer lors d’un
de fluage isotherme pendant e méme stade [108].
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- Lamicrostructure tertiaire est caractérisée par la déstabilisation de la structure en radeaux et
I épai ssissement des radeaux et des couloirs de matrice, notamment dans la zone de striction
[180].

- La microstructure dans la zone de rupture correspond a une structure plus isotrope.
Les microstructures observées tout au long d’un essai de fluage anisotherme sont en tout point
comparables a celles que I’ on retrouve dans les superalliages monocristallins a base de nickel
apres un de fluage isotherme [108]. Cependant, |’ observation a plus fort grossissement des
microstructures fait apparaitre des précipités y' fins entre les radeaux plus épais. Cette
observation semble étre une caractéristique des essais de fluage anisotherme. Cette précipitation
inter-radeaux, qui découle des phénomeénes de dissolution-précipitation lors du cyclage
thermique, pourrait perturber les mécanismes de déformation (interaction précipitation - réseaux
de dislocations). C’ est ce que nous essayerons de voir dans le dernier chapitre.

1VV.6.3 Comparaison de la microstructur e de deux éprouvettesrompues

Notre objectif est maintenant de comparer la microstructure obtenue en fin d’ essai dans le cas
d’ un de fluage isotherme et d'un de fluage anisotherme, sans nous restreindre a la
zone de rupture. Deux éprouvettes ont été analysees de fagon comparative sur toute la longueur
depuis la zone de rupture vers des zones plus éoignées (Figure IV-31 et Figure IV-32). La
premiere analyse correspond a une éprouvette qui a été testée en fluage isotherme. Les
différentes structures éudiées sont données de part et d' autres de I’ éprouvette.

Apres un essai de fluage isotherme (Figure 1V-31), la zone proche de la rupture est caractérisée
par un épaississement des radeaux et par une perte de I’ anisotropie de la structure. Lorsgu’ on
s éoigne de la zone de rupture, on retrouve une structure en radeaux. Cette structure est d’ abord
constituée de radeaux espacés, puis elle s affine (radeaux plus fins et resserrés) au fur et a
mesure que |’ on s’ écarte de la zone de striction.
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FigurelV-31.: Microstructureyly' obtenueal’issue d’un essai de fluage isotherme sur du
MC2 a 1150°C/80M Pa (M EB-SE) (28.7h)

FigurelV-32.: Microstructureyly’ obtenueal’issue d’un essai de fluage anisother me sur
du MC2 a 1150°C/80M Pa (MEB-SE) (14.4h)
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Apres un de fluage anisotherme (Figure 1V-32), la microstructure dans la zone de rupture
est proche de celle obtenue dans le cas d’un de fluage isotherme. On notera cependant dans
la premiere micrographie de la Figure 1V-32 (en haut a droite), la structure tres grossiere et la
présence de précipités de plusieurs formes différentes. Les autres microstructures observées
different de celles observées dans le cas d’un de fluage isotherme, a distance égale de la
zone de rupture. Les microstructures observées apres un essai de fluage anisotherme sont bien
constituées de radeaux Yy, mais ceux-ci sont plus épais et certains précipités ont perdu leur
anisotropie. La microstructure est ainsi constituée tout le long de I’ éprouvette d’ une structure qui
semble moins résistante a la montée des dislocations, mécanisme de déformation prépondérant a
haute température.

Cette microstructure permet d’ expliquer la déformation a rupture observée dans le cas des essais
de fluage anisotherme. Cette déformation a rupture, supérieure a 2% de déformation, est
légérement supérieure a la déformation a rupture observée dans le cas d'essais de fluage
isotherme (81V.3.4). Elle s explique par un endommagement plus important de la microstructure
en radeaux tout le long de I’ éprouvette. Cet endommagement n’est plus uniquement concentré
dans la zone de striction. Nous essayerons de comprendre dans le dernier chapitre les
mécanismes qui peuvent engendrer la déstabilisation de la structure en radeaux.

ynthese

Nous avons montré dans ce chapitre I'influence du cyclage thermique sur le comportement en
fluage a 1150°C/80MPa du superalliage monocristallin MC2. Dans ces conditions de
sollicitations, on constate une diminution de la durée de vie en température et une accé ération
de la vitesse de déformation de I’ éprouvette lors du stade secondaire. On note également que la
déformation a rupture et I’ allongement a rupture sont plus importants dans le cas d’un essai de
fluage anisotherme. L’augmentation de la fréguence des cycles est fortement endommageante
pour |’ échantillon (diminution de la durée de vie et augmentation de la vitesse de fluage) et la
déformation observée dans le cas d’un essai de fluage anisotherme a durée de palier de 15min
résulte de I’ accumulation de déformations pseudo « primaires ».

L’ étude microstructurale des éprouvettes a montré que la déstabilisation de la structure en
radeaux était effective sur I’ensemble de I’éprouvette aprés rupture. Le cyclage thermique
semble donc modifier les structures mises en place pour résister a la déformation en fluage.
L’ étude des différents mécanismes qui régissent la déformation a haute température (désaccord
paramétrique, réseaux de didocations, structure en radeaux) devrait apporter des ééments de
compréhension afin de mieux expliquer I'accéération de I’endommagement en comparaison
avec les essais de fluage isotherme. C'est ce que nous vous proposons d aborder dans la
deuxiéme partie du chapitre suivant.
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CHAPITRE YV : INFLUENCE DU CYCLAGE THERMIQUE

Ce chapitre fait la synthése des essais réalises en oxydation, en corrosion et en fluage, en mettant
en exergue I’ influence du cyclage thermique sur les cinétiques d’ oxydation et d’ endommagement
en fluage.

V.1 MODELISATION PHYSICO-CHIMIQUE DE LA DEGRADATION DES
SYSTEMESEN OXYDATION/CORROSION

Le chapitre IV a présenté I'ensemble des résultats obtenus lors des essais d'oxydation et
corrosion. Nous allons dans ce paragraphe analyser |’influence du cyclage thermique et de ses
parametres sur les cinétiques d oxydation. Nous étudierons également la représentativité des
essais mis en cauvre et de la géométrie des échantillons en comparant avec des pales de turbine
en retour d expérience. Nous nous attacherons enfin a donner une estimation des durées de vie
en prenant en compte le cyclage thermique et les phénoménes complexes de corrosion.

V.1.1 Influence du cyclage thermique

La comparaison des résultats obtenus lors des essais d’ ATG isotherme et cyclique (Figure V-1)
permet de visualiser I'influence du cyclage thermique sur la cinétique d’ oxydation et I’ écaillage
des couches d’ oxydes.
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FigureV-1. : Comparaison des cinétiques d’ oxydation isotherme et cyclique a 1150°C

V.1.1l.alnfluence sur lacinétique d’ oxydati on

Le MC2 nu présente une augmentation de la cinétique d’ oxydation lors du cyclage thermique,
liée a un écaillage important des couches d’ oxydes qui se forment. Apres 12h d'essai & 1150°C,
la congtante de vitesse parabolique est 6 fois plus grande dans le cas d’un essai en conditions de
cyclage thermique (Tableau V-1). Cet écart est lié a la croissance rapide d oxydes transitoires
apres un écaillage important sur le matériau nu. On retiendra donc que le cyclage thermique
augmente la cinétique de consommation en aluminium pour deux raisons : |’ écaillage répété des
couches a chaque cycle et I’augmentation de la cinétique d’ oxydation.
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Le cyclage thermique a peu d'influence sur la cinétique d oxydation des revétements
NiCoCrAlYTa 30 et 70um pour les durées d’'essai concernées (moins de 30h & 1150°C en
conditions cycliques). Ces systémes présentent des cinétiques d’oxydation comparables en
oxydation isotherme et cyclique (Tableau V-1). Les constantes de vitesse paraboliques ont été
calculées sur différents intervalles de temps pour pouvoir comparer les différents essais (suivant
la méthode décrite au 1.2.1.b [70]). On note pour tous les systémes une diminution de la valeur
du Kk, lorsque I'intervalle de calcul est augmenté. Les valeurs calculées pour les premiers
intervalles (0-8h, 0-12h) sont fortement dépendantes du régime transitoire et ne sont pas
représentatives du régime stationnaire du systéme. En oxydation isotherme, le régime
stationnaire est atteint aprés 10h d'essai (111.3.1.a).

k

Echantillon (10° mgfcm_4s_1) 0-8h* 0-12h 0-30h 0-100h | Pn (%)
isotherme 2.3 1.9 12 0.8 -
MC2 :

cyclique 12** 12%* - - 191

MC2 + isotherme 4.1 35 2.2 1.2 -
NiCoCrAlY Ta 30um cyclique 41 ; } . 0.04

MC2 + isotherme 16 1.5 12 0.8 -
NiCoCrAlY Ta70um cyclique 1.9 1.84 1.77 - 0.08

* Intervalle de calcul pour lek,  **calcul par laméthode décrite dans [94]

Tableau V-1. : Comparaison des constantes par aboliques d’ oxydation

Lesvaleurs de p (fraction de la couche d’ oxyde écaillée par cycle) et k, ont été reportées dans un
diagramme de performance p-k,, suivant I'idée introduite par Poquillon et Monceau [144]
(Figure V-2, apres 8h pour le NiCoCrAlYTa(30um)y/MC2, 12h pour le MC2 et
NiCoCrAlY Ta(70um)/MC2, calcul de k,, suivant la méthode décrite dans [94]). Les valeurs des
constantes de cinétiques d’ oxydation isothermes ont également été représentées pour les trois
systémes, en placant des traits verticaux pour le (1) NiCoCrAlY Ta(70um)/MC2 aprés 12h, (2)
MC2 apres 12h, (3) NiCoCrAlY Ta(30um)/MC2 aprés 8h.
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kp (mg®.cm™.s™)

FigureV-2. : Diagramme p-k, des différents systémes a 1150°C
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L'analyse de ce diagramme confirme la meilleure performance des systémes revétus en
conditions de cyclage thermique, et la faible différence de k, qui existe entre les essais en
conditions isotherme et cyclique pour ces systémes, dans le cas d’ essais de courtes durées.

Les valeurs des k, calculées sur I'ensemble des cycles pour le MC2 nu sont beaucoup plus
dispersées que les valeurs obtenues pour les systémes revétus. Cela témoigne de I’ influence de
I’ écaillage sur les cinétiques d’ oxydation isothermes lors des paliers. Ce diagramme rend bien
compte de la nécessité de protéger les superalliages lors de I’ utilisation en conditions de cyclage
thermique.

V.1.1.b Influence de la fréguence des cycles

La durée du palier a haute température va influencer |’ épaisseur des couches d’ oxyde formées a
chague cycle et va ains modifier I'éat des contraintes internes de compression lors du
refroidissement. On peut donc s attendre a ce que le comportement du systéme soit influencé par
la fréquence des cycles. Des essais d’ ATG ont été réalisés sur du MC2 avec une durée de palier
de 40min a 1150°C sur un appareillage permettant de cycler plusieurs échantillons a la fois
[163]. Cet a été comparé avec I'essai d’'ATG cyclique précédemment étudié (palier de
15min) et I'essai d'ATG isotherme (Figure V-3, 1 point par cycle). L’essai avec le palier de
40min a été arrété apres 8h d'essai en température puis repris apres une longue période a
température ambiante. La comparaison entre les différents essais est faite sur 18h a 1150°C.

0,5
' P O e &
I-O*v:***i***i******** MC2 - isotherme
o) 5 W "‘.
NE Oe ""\
o *.e MC2 - palier 15 min
= "¢
E 051 ..
i )
£ -1 *0.
) *e : .
© ~,~.MCZ - palier 40 min
'(% -1,5 \“\
Arrét longue durée puis reprise de |'essai ’\.‘.
-2

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
Temps (h)
FigureV-3. : Influence dela fréguence des cycles sur legain de masse net du MC2 a
1150°C

La fréquence des cycles semble avoir une importance du premier ordre sur la cinéique
d écaillage du MC2, méme si les durées d’ essais considérées sont relativement courtes (<20h).
Ces durées d'essai sont cependant suffisantes pour comparer les résultats sur le MC2 non revétu
puisque I’ écaillage des couches d’ oxydes est observé dés le premier cycle a 1150°C.

143



Chapitre V : Influence du cyclage thermique

Les courbes d oxydation cyclique s éoignent de la courbe d oxydation isotherme ce qui
caractérise une perte de masse de I’ échantillon par écaillage. Pour les durées de palier testées, les
courbes s écartent d’ autant plus de la courbe d’ oxydation isotherme que la fréquence des cycles
est faible, donc que la durée de palier est élevée. La couche d oxyde formée aprés 40min a
1150°C est plus épaisse que cele formée aprés 15min. Les contraintes internes d origine
thermique seront alors plus importantes dans la couche épaisse, provoquant un écaillage
important lors du refroidissement d’ autant plus facilement que la couche est épaisse. Les couches
minces possedent en effet une plasticité qui leur permet de compenser les variations de dilatation
sansaller alarupture.

La vitesse de dégradation du MC2 a été estimée sur les courbes de prises de masse en calculant
la pente de la courbe pour les régimes considérés comme stationnaires (Figure V-4a). La vitesse
de perte de masse d’ oxyde est deux fois supérieure pour I’ afréquence decyclefaible: 15.4
102 mg.cm®.h™ (palier 40min) contre 6.3 10> mg.cm?.h™ (palier 15min). Ces pertes de masse
d’ oxyde peuvent ensuite se traduire en terme de masse de métal consommé si la nature de la
couche est connue. La comparaison directe est possible lorsqu’on fait |'hypothese que les
couches d’ oxydes formées sont identiques lors des essais. La vitesse de dégradation estimée est
valable pour une certaine durée de temps (régime stationnaire). Pour des durées d'essai plus
longues, la dégradation se traduit finalement par une perte de masse beaucoup plus importante
par cycle (phénomeéne de breakaway oxidation), observé aprés 40h a 1150°C pour des paliers de
40min sur du MC2 (Figure V-4b).
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FigureV-4. : Influence dela fréguence des cycles sur la vitesse de dégradation des systemes

Les auteurs montrent que I’ écaillage des couches d’ oxydes dépend effectivement de la fréquence
des cycles [145,181], mais que I’ effet du cyclage thermique dépend de chague systéme. L’ effet
de diminuer la fréquence des cycles peut ére positif (FeCrAlY, NiAl, FeAl) ou négatif
((Ni,Pt)Al) aprés 1000h d’ exposition a 1200°C [181]. Deux effets contradictoires sont attendus :
le nombre d’'événement d’écaillages doit augmenter avec la fréquence des cycles, mais la
guantité d' oxyde écaillé a chaque cycle doit diminuer [145]. Pint [181] propose une autre
explication au phénomene observé. La taille des défauts créés aux interfaces lors de |’ oxydation
va augmenter avec la durée du palier et pourrait changer les mécanismes d’ écaillage, passant
d’un écaillage localisé (fréquence de cycle élevée) a un écaillage affectant une grande partie de
la couche d’ oxyde (fréguence de cycle faible).
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Chapitre V : Influence du cyclage thermique

V.1.1.c Influence sur lanature et I’ écaillage des couches d’ oxydes

Nous avons vu que les revétements NiCoCrAlY 30um et 70um présentent une bonne résistance
a |’ écaillage des couches d’ oxydes en conditions de cyclage thermique, pour les durées d’ essais
étudiées (<30h a 1150°C), contrairement au superalliage MC2 qui présente un écaillage
important des les premiers cycles (Figure V-1). L'analyse par DRX des couches d’oxydes
présentes en fin d'essal sur les échantillons revétus montre qu’il n'y a pas de différence entre
I’ échantillon MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 30um oxydé en isotherme (100h) et en cyclique (8h) a
1150°C, en terme de types d’ oxydes présents. La couche d oxyde est une couche mixte
(alumine-spinelle) dans les deux cas. En comparant les deux diffractogrammes (Figure V-5),
identiques en terme de pics, I’ oxyde de type spinelle semble se former lors du stade transitoire
alors que la croissance de I’alumine contréle le régime stationnaire, beaucoup plus long lors de
I d’ oxydation isotherme (100h), ce qui se traduit par un ratio a/Splus grand apres 100h.

a+y ‘
o = alumine a
S = spinelle (Ni,C0)(Al,Cr),04
Y = YTa0,
a+y Y
a a+y
Y Y S S NiCoCrAlY Ta 30um
isotherme 100h
I )l M } NiCoCrAlY Ta 30um
d (A) 2.E=35 1.555 0.@35 cyclique 8h

Figure V-5. : Comparaison des diffractogrammes du NiCoCrAl'Y Ta 30um oxydée de facon
isotherme et cycléea 1150°C

La différence de comportement a I'écaillage entre les échantillons nus et revétus peut étre
expliquée en calculant les contraintes internes dans la couche d’ oxyde lors du refroidissement
(voir 8.1.3.1.b). Taumi et a. [27] montrent que les contraintes de compression dans I’ alumine sur
le systéme a-Al,Os/MCrAlY (ou M=Co, Ni et CoNi) sont inférieures a la limite de rupture de
I’oxyde sur tout le domaine de température de refroidissement (Figure V-6). Dans le cas des
superaliages a base de nickel, les contraintes de compression dans |’oxyde augmentent
rapidement lorsque |'amplitude thermique au refroidissement augmente, et deviennent
supérieures a la contrainte maximale de I’ oxyde massif avant rupture. Suivant ces calculs (issus
de lalittérature), les revétements MCrAlY maintiennent une bien meilleure intégrité des couches
d’alumine que les superalliages a base de nicke lors du cyclage thermique entre 1150°C et la
température ambiante.
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FigureV-6. : Evolution des contraintes de compression dans|’alumine pour différents

systémes [27]

De plus, la consommation d’aluminium pour former les couches d’ oxydes et les évolutions
microstructurales qui en résultent vont modifier les coefficients d’ expansion thermiques (CTE) a
I"intérieur du revétement. Huntz [182] a modélisé I’ évolution des CTE lors du vieillissement de
la microstructure d’un NiCoCrAlYTa e montre que la différence entre les coefficients
d expansion thermique diminue lors de la transformation de la phase 3 en y prés de la surface
(Figure V-7). De méme, les phénomenes d'interdiffusion vont atténuer la différence d’ expansion
thermique entre le revétement et le substrat (a3 et a4) et diminuer les contraintes internes au
revétement au fur et & mesure du vielllissement. Les contraintes de compression dans la couche
d’ oxyde générées pendant le refroidissement seront alors d autant plus faible que Aa est faible,
et la résistance des revétements NiCoCrAlYTa a I'écaillage des couches est finalement
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FigureV-7. : Evolution des coefficients ther miques d’expansion en fonction dela
microstructure pour un revétement NiCoCrAlY Tasur superalliage [182]
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L’ écaillage des couches d’ oxydes sur le MC2 nu se produit pendant le refroidissement pour des
températures majoritairement inférieures a 100°C. Il n’a jamais été observé d’ écaillage pendant
le maintien en température, conformément a I’ éude de Bouhanek [74] sur |’oxydation des
superalliages monocristallins a base de nickel. L’amélioration de la tenue du MC2 a I’ écaillage
des couches lors du cyclage thermique peut étre apportée par I'addition smultanée de S
(0.1%mas.) et Hf (0.1%mas.) [78]. L’ analyse des échantillons montre une trés nette amélioration
du MC2 modifié avec une trés faible oxydation méme apres 1000x1h a 1100°C, et la formation
d’une couche fine et adhérente d’ alumine. Une amélioration de la résistance a |’ écaillage pourrait
également étre obtenue en diminuant la quantité de soufre contenu dans le superalliage [183],
élément bien connu pour étre défavorable a la tenue des couches d’ oxyde [58].

V.1.1.d Influence sur la consommation d'aluminium

La perte d’aluminium dans e revétement est due a I’ oxydation pour former les couches d’ oxydes
et aladiffusion vers le substrat dans le cas d' un systeme revétu. Pour une certaine durée d’
a 1150°C, le cyclage thermique modifie la teneur résiduelle en aluminium en favorisant
I écaillage des couches et |a réoxydation lors du palier suivant.

Dans le cas du superaliage MC2 non revétu, la zone externe est appauvrie en aluminium, ce qui
se traduit par une zone monophasée y en surface du superalliage. Nous avons comparé la zone de
déplétion obtenue lors des essais d’ oxydation isotherme et cyclique sur le MC2 nu (Figure V-8).
Apres 100h d’ oxydation isotherme, la zone de déplétion mesure (14.9+3.0)um, alors qu’elle est
de (22.7+4.3)um aprés 12h d’ oxydation cyclique. Dans le cas de I'essai cyclique, la valeur de
I’épaisseur de la zone de déplétion est plus éevée et un peu plus dispersée, alors que la durée
d’ oxydation est 7 fois plus faible. L’ épaisseur de déplétion en aluminium montre clairement
I'effet du cyclage thermique sur I’augmentation de la cinétigue de consommation de
I’aluminium. On remarque également sur la Figure V-8b la formation de cavités a la limite
inférieure de la zone de déplétion.

30 um 30 pm
(@) Oxydation isotherme du MC2, 100h a 1150°C (b) Oxydation cyclique du MC2, 12h 241150°C
Epaisseur de déplétion = (14.9£3.0)um Epaisseur de déplétion = (22.7+4.3)um

FigureV-8. : Comparaison des zones de déplétion en oxydation isotherme et cyclique a
1150°C
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FigureV-9. : Profil de concentration del’aluminium

Le profil de concentration massique de I’aluminium a éé tracé pour les deux essais (Figure V-
9a). Le gradient de concentration en aluminium est plus élevé lors du cyclage thermique,ce qui
est cohérent avec une vitesse de consommation d’aluminium en surface plus grande (Figure V-
9b). Afin d'estimer la durée de vie du systéme revétement-substrat, il est intéressant de calculer
la masse de métal consommée (METN) lors de laformation des couches d’ oxydes [94].

MET, = V" « GMG:

O
ou le parametre My«/Mo est le ratio entre la masse de métal consomme et |la masse d’ oxygene
utilisées pour former la couche d’ oxyde et GMGn le « Growth Mass Gain », c'est-a-dire le gain
de masse total de I’ échantillon (écailles d’ oxyde comprises).
Dans le cas de I'’essai d'ATG isotherme, la consommation métallique pour former la couche
d oxyde est directement reliée au gain de masse relevé (NMG=Net Mass Gain) s I’on fait
I” hypothese que I’ écaillage est nul (GMGn=NMGn).
Dans le cas ou la couche doxyde formée est de I'aumine, la constante a pour valeur
Mwma/Mo=1.13. La valeur du MET obtenu est 0.81mg.cm™ aprés 100h d’essai et la cinétique de
consommation du métal est :
A =224 10" mg.cm™
B =5.92 10% mg.cm*h™*
Dans le cas de I'essai d'ATG cyclique, la consommation métallique pour former la couche
d’ oxyde inclut le chrome et le nickel en plus de I’auminium dans les proportions données par
I’analyse des couches d oxydes adhérentes (Figure 111-29) soit 35%ato. Al, 54%ato. Cr et
11%ato. Ni (ou 21%mas. Al, 64%mas. Cr et 15%mas. Ni) en supposant gque la couche est
constituée de fractions volumiques égales d’' Al,Os, Cr,05 et NiCr,04[95]. Le rapport Mye/Mo a
une valeur de 1.83 et le METn calculé dans le chapitre 111 a une valeur de 1.60mg.cm™ (Tableau
[11-8). En considérant la courbe du METn en fonction du temps (Figure V-9b), la consommation
métallique peut finalement étre modélisée par une perte de 1.60mg.cm pour les 48 premiers
cycles de 15min a1150°C, suivi d’'un régime stationnaire ou la consommation atteint une vitesse
de 0.091mg.cm?.h™* (a partir de 6h d’ essai, t = temps passé & 1150°C).

MET[mgcm?]=A+B t

MET [mgcm™] =A +B.t ou MET, (mg.cm™) =1.6+0.091(t —12) (t>12h)
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Il est intéressant de noter que la cinétique de déplétion est linéaire dans le cas de |’ oxydation
cyclique, tant que la croissance de la couche de déplétion est contrélée par le flux constant
externe d’ aluminium (et non par ladiffusion de I’ aluminium dans la zone) [95].

V.1.2 Repreésentativité de la géeométrie des échantillons et des essais

Le choix des essais d’ oxydation/corrosion mis en place et de la géométrie des échantillons s est
fait afin de simuler au mieux la dégradation des pales de turbine HP en service.

V.1.2.a Géométrie parallél épipédique

La géométrie de I'échantillon va influencer sa durée de vie pendant I'essai en modifiant
I écaillage des couches, souvent accentué dans les coins. Le méme test sur des échantillons de
géométrie différente (disgue, paralléépipede) mais de rapport surface/volume identique conduit
a des résultats différents, lors d’essai d’ oxydation cyclique a 1250°C (100 cycles, [184]) ou a
1100°C [185]. Il est donc important de choisir la géométrie la plus représentative du systéme a
étudier.

d épaisseur) est représentative d'une partie importante des pales HP TURBOMECA, qui
présentent une baignoire (partie centrale évidée) dont I’ épaisseur de paroi est comprise entre 0.5
et Imm. Le bord de fuite (partie arriére de la pale) est directement comparable aux échantillons
usinés dont les bords ont éé rayonnés (r=0.5mm) afin de limiter au maximum la présence
d’ arétes vives qui pourrait faciliter une localisation tres rapide de la dégradation.

Bord d' attague

Bord de fuite

(a) PAe HP (b) Coupe transversale (c) Coupe longitudinale
FigureV-10. : Visualisation dela géométrie d’une pale deturbine HP TURBOMECA

Dans le cas des essais d'oxydation, |'augmentation de la surface spécifique et du ratio
surface/volume sur les angles et les bords conduit a une déplétion plus rapide des éléments
formant la couche d’ oxyde dans |e revétement et le substrat.
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FigureV-11. : Profil de concentration del’aluminium danslerevétement aprés573 cyclesa
1100°C

Des profils de concentration en aluminium ont éé réalisés sur une zone plate et sur les bords
d éprouvettes (Figure V-11, aprés tronconnage et enrobage de I'échantillon). Ces profils
montrent bien que les coins favorisent la consommation d’auminium et que les zones les plus
soumises a la consommation d’ aluminium sont les sommets.

Dans le cas du cyclage thermique, |'écaillage des couches d'oxydes et la fissuration du
revétement sont favorisés dans ces zones par suite de I’ augmentation des contraintes [186]. La
rupture mécanique de la couche intervient surtout a cause des contraintes d’ origine thermique
(différence d’ expansion thermique ente le substrat et la couche d’ oxyde) plus que des contraintes
de croissance [185].

Dans le cas des essais de corrosion, I’ accumulation de sels sur les bords est supérieure a celle sur
les surfaces planes de I’échantillon. Par suite de la déplétion de I’aluminium et la formation
d’ oxydes moins protecteurs dans les coins et les bords, I'initiation de la corrosion est
majoritairement observé aux points triples de |’ éprouvette, et des dégradations avancées sont
visibles sur les bords de I’ échantillon (Figure V-12).

NiCoCrAlY Ta 30um

NiCoCrAlYTa30um + Pt

FigureV-12. : Dégradation des échantillons apres 945 cycles au banc brQleur 1 zone
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L’ analyse des échantillons en coupe transversale révele bien la dégradation plus rapide dans les
zones a faible rayon de courbure (Figure V-13a). La comparaison avec la dégradation d’ une pale
en bord de fuite présente de nombreuses similitudes, sachant que les rayons de courbure sont
identiques (r=0.5mm).

300 pm 300 pm

(a) Eprouvettes d’ , 945 cycles (b) Bord de fuite d' une pale, 3000h
banc brdleur 1 zone

FigureV-13.: Géométrie et dégradation des échantillons[187]

La dégradation des échantillons est donc représentative de I’ application pale de turbine avec une
dégradation privilégiée sur les bords et points triples.

V.1.2.b Sévérité des essais d’ oxydation/corr osion

La dégradation des systemes dans le cas d’'une atmosphére corrosive se fait a une vitesse
beaucoup plus éevée que dans le cas d essais en conditions oxydantes, suite a la présence d’une
couche d’ oxyde poreuse, non-protectrice, et la formation de sulfures en interne. Les faciés de
dégradation obtenus sur le banc brlleur 1 zone aprés 945 cycles ont été comparés avec le faciés
de dégradation observé sur pae aprés 3000h de service en conditions corrodantes
(NiCoCrAlYTa VPS (Vacuum Plasma Spray), Figure V-14). Les facies sont identiques et
caractéristiques d'une dégradation par corrosion de type I, avec la présence d une oxydation
interne et un front de sulfures al’ intérieur du revétement.

100 pm 100 um
(a) Essai Banc 1 zone — 945 cycles (b) Conditions corrodantes — 3000h

FigureV-14. : Comparaison desfacies de dégradation sur bancsbrdleurset en retour
d’ expérience [187]
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Le banc brlleur fonctionnant avec des cycles thermiques complexes (banc 1 zone) est donc
représentatif de la dégradation rencontrée en service dans des conditions corrodantes, mais en
créant une dégradation accélérée par suite de la présence de sels fondus réinjectés de facon
continue pendant |'essai. La dégradation est donc représentative de I’ utilisation en terme de
faciés mais pas en terme de durée de vie, qu'il est difficile de retranscrire puisgu’ elle dépend du
fonctionnement moteur. Lors d’'un essal, il est par contre possible de définir des potentiels de
durée de vie en comparant les différents systémes testés.

V.1.3 Estimation des durées de vie des systemes

V.1.3.alnfluence de |’ épaisseur du revétement

Nous avons mis en évidence dans les chapitres précédents I'importance du réservoir en
aluminium dans le revétement permettant d assurer le plus longtemps possible la formation
d’ une couche d alumine protectrice sur le systeme. L’ensemble des essais d’ oxydation et de
corrosion réalisés en conditions isotherme et de cyclage thermique a révélé qu’ une épaisseur de
revétement NiCoCrAlY Ta de 30um éait insuffisante pour la protection du MC2, que ce soit
dans des conditions oxydantes ou corrodantes. La durée de vie des éprouvettes MC2 revétu
NiCoCrAlY Ta 30um est inférieure a celle des éprouvettes en MC2 revétu NiCoCrAlY Ta 70um
ou 110um d’environ 20% pour les essais en conditions corrodantes.

La durée de vie d’'une éprouvette revétue NiCoCrAlY Ta 110um est généralement aussi bonne
voire meilleure que le systeme M C2/NiCoCrAlY Ta 70um. Cependant, nous avons noté quelques
cas ou la dégradation était plus avancée sur les points triples des éprouvettes revétues du
NiCoCrAlY Tade 110um d’ épaisseur (Figure V-15).

70pm 110pum 70pm 110pum 70pm 110pum
R 5 2044 cycles 1630 cycles
573 cyclesa 1100°C 945 cycles— Banc 1 zone Banc 1 zone

FigureV-15. : Influence del’ épaisseur du revétement sur I’initiation de la dégradation des
échantillons
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Dans lestrois cas présentés ci-dessus, pour une méme durée d’ exposition les échantillons revétus
du NiCoCrAlYTa le plus épais présentent une dégradation plus prononcée dans les zones les
plus sollicitées lors du cyclage thermique. Nous avons vu dans I’introduction bibliographique
gu’une des plus importantes propriétés mécaniques des revétements pour leur résistance a la
fatigue thermique était leur ductilité et leur température de transition ductile-fragile (DBTT,
Figure1-21).

Lors du refroidissement de I’ échantillon parallélépipédique, I’ évacuation de la chaleur se fait
plus rapidement dans les coins. Il se crée donc un gradient de température entre ces zones et le
reste de I’ éorouvette, et le revétement et sa couche d’ oxyde se retrouvent en tension dans les
zones les plus froides. Ces contraintes de tension vont S gjouter a celles créées par la différence
de coefficient d’ expansion thermique entre le revétement et le substrat métallique (Figure 1-19).
Les trois revétements présentent la méme température de transition, mais a une température
donnée, la ductilité du revétement dépend également de son épaisseur (Figure V-16).

FigureV-16. : Influence del’ épaisseur d’ un revétement NiAl sur sa ductilité[140]

Plus le revétement est mince, et plusil est « ductile ». En effet, plus |’ épaisseur de revétement est
faible, plus lataille des défauts créés aux interfaces est faible, ce qui augmente la résistance du
systeme a la rupture et donc la ductilité.

Lorsque latempérature franchit laDBTT lors du refroidissement, le revétement devient fragile et
les contraintes de traction internes au revétement peuvent étre supérieures a la contrainte
maximale que peut subir le revétement. Le revétement épais (110um) peut donc se fissurer
puisgue sa ductilité est plus faible, favorisant ainsi la pénétration des dépbts corrodants (Figure
V-17a) puis|’ oxydation interne du revétement (Figure V-17D).

1 mm 1 mm

(a) Revétement NiCoCrAlY Tade 70um (b) Revétement NiCoCrAlY Tade 110um
FigureV-17. : Comparaison de la dégradation sur les sommets aprés 573 cyclesa 1100°C
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Chapitre V : Influence du cyclage thermique

Dans des conditions de cyclage thermique en atmosphere de gaz de combustion, une épaisseur de
revétement importante peut se révéler néfaste pour la tenue du systéme et la résistance a
I"initiation des phénomeénes de corrosion.

V.1.3.b Diagrammes d’ occurrence de phases

Les résultats obtenus en terme d’ analyse microstructurale et de composition chimique pour les
essais sur les bancs brlleurs ont été comparés a ceux obtenus dans des conditions d’ oxydation
isotherme. Les cycles thermiques utilisés sur le banc 1 zone éant des cycles thermiques
complexes, une température équivalente a éé estimée en considérant |’ épaisseur de la zone
d'interdiffusion et en la comparant aux €paisseurs obtenues dans des conditions isothermes
(900h) et sur le banc trois zones (954 cycles de 1h). La zone d’interdiffusion mesurée est de
9.5um d’épaisseur a 900°C, 16um a 950°C et 25um a 1000°C, et la température équivalente
estimée pour I'essai sur le banc brlleur 1 zone est de I'ordre de 950°C avec une zone
d’interdiffusion de 17um.
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FigureV-18. : Estimation de la températur e équivalente correspondant a |’ essai sur le banc
braleur 1 zone[187]

Le diagramme de la Figure V-19 présente les microstructures obtenues pour les systémes apres
les essais sur banc brileurs et en conditions isothermes. Ces microstructures correspondent a des
zones saines et peu dégradées du revétement (pas de dégradation par corrosion). On constate que
les deux types d’'essais débouchent sur des résultats similaires en terme de microstructure apres
900h ou 950cycles. Les essais isothermes permettent donc de simuler correctement le
viellissement microstructural des revétements NiCoCrAlY Ta dans des zones peu dégradées par
corrosion sur les éprouvettes passées aux bancs brileurs. Ceci s explique par le fait que les
revétements NiCoCrAlY Ta sont résistants a I’ écaillage des couches d’ oxydes lors du cyclage
thermique et que les phénomenes de corrosion sont limités lors de la période d’incubation,
pendant laquelle la dégradation des systémes équivaut a la dégradation par oxydation ala méme
température.
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O Oxydation isotherme, 900h

B Microstructure triphasée
[] Microstructure biphasée

10 A Banc Brleur, 950 cycles [J Microstructure monophasée
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FigureV-19. : Cartographie de la microstructure des zones saines apr es essais

d’ oxydation/corrosion

Cependant, la mgjorité des éprouvettes présentent apres 950 cycles aux bancs brdleurs des zones
dégradées par les mécanismes de corrosion (Figure 111-42), avec la présence d’ oxydation interne
et de sulfures d'yttrium. Les microstructures résiduelles des revétements observées dans les
parties dégradées du revétement apres essais aux bancs brileurs sont indiquées Figure V-20.

O Oxydation isotherme, 900h

B Microstructure triphasée

[] Microstructure biphasée
1050 B Bral 950 cycl
anc bruleur, cycles [ Microstructure monophasée

8 1000
N
o
=
© 950
O
g |
- |

900 :

850 1 1

110 pm

70 pm

30 um

FigureV-20. : Cartographie de la microstructure des zones dégradées apr es essais aux
bancs brdleurs
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Le cycle thermique utilisé sur le banc brdleur 1 zone (Figure 111-40) a été optimisé pour favoriser
les phénomenes de corrosion haute température. Cet essai S avere étre plus sévére que |’ essai
effectué en cyclage thermique ssimple sur le banc 3 zones a 900°C (Figure V-20). Il conduit a une
dégradation plus rapide et plus prononcée des échantillons, en terme de propagation, suite au
passage a des températures de 1000°C (5min). Dans le cas des essais de corrosion, la présence
d'un front de corrosion interne au revétement accéere la consommation de I’ aluminium dans le
revétement et les transformations microstructurales qui en résultent (Phasesf3 — y - y). Magré
son réservoir en aluminium important, le revétement NiCoCrAlY Ta de 110um d’ épaisseur est
biphasé y'/y dans les zones dégradées apres 945 cycles au banc brlleur 1 zone. Le potentiel du
revétement a former ou a reformer aprés écaillage une couche daumine protectrice en
atmosphére oxydante n'est plus suffisant pour assurer la méme durée de vie en conditions
corrodantes induites par les sels fondus NaxSO,. La propagation rapide du front de corrosion a
I”intérieur du revétement peut conduire a la dégradation totale du revétement sur certaines parties
localisées alors que la majorité du revétement présente une structure biphasée y/y'. Le cyclage
thermique accentue quant a lui I'écaillage des couches de sdls fondus formées en surface et
provoque I’ initiation des procédés de corrosion.

Les diagrammes d’ occurrence de phases, congtruits a partir des banques de données issues des
essais d’oxydations isothermes, délimitent des durées de vie maximale du revétement en
conditions oxydantes. La prise en compte de la corrosion nécessite I’ utilisation d’un facteur
supplémentaire limitant la durée de vie. Cependant, la complexité des mécanismes de corrosion
et la vitesse de propagation rendent difficile I’estimation des durées de vie des systémes en
conditions corrodantes.

V.1.3.c Prise en compte de la corrosion dans |’ estimation des durées de vie des
systemes

La durée de vie du systéme en température est déterminée par le mécanisme de dégradation le
plus endommageant dans les conditions données, et par les interactions complexes entre les
différents mécanismes (oxydation, écaillage des couches d oxydes, corrosion, érosion,
interdiffusion...). Les modéles utilisés pour déterminer la durée de vie des systémes doivent
prendre en compte ces différents types de dégradation suivant les conditions opératoires.
Lorsque la sollicitation la plus endommageante des systémes est I’ oxydation, la durée de vie est
contrdlée par la consommation des ééments protecteurs pour former la couche d’ oxyde et par
I"interdiffusion avec le substrat. La protection est assurée tant que la teneur en aluminium est
suffisante pour former une couche protectrice d’ alumine. Le maintien d’un réservoir en éléments
protecteur (Al, Cr) permet donc d’améliorer la résistance a I’oxydation. La dégradation du
revétement est ensuite accélérée par la formation d’ oxydes moins protecteurs a croissance rapide,
conduisant a un stade d’ oxydation dit catastrophique. Dans ces conditions, la modélisation de la
durée de vie des systémes doit prendre en compte la consommation des déments d’ alliages
protecteurs par oxydation et I’interdiffusion des éléments vers le substrat. Le cyclage thermique
est pris en compte par I'intermédiaire de son effet sur I’ écaillage et 1a cinétique de croissance des
couches d’ oxydes.
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Des modéisations numériques ont é&é mises au point par différents auteurs en utilisant une
approche satistique (Smialek et al. [143], modéle de prévision COSP (Cycling Oxidation
Spalling Programm)), probabiliste (Poquillon et al. [144]), déterministe (Smialek [188]), ou
mécanique (Chan et al. [189,190], modée de prévision COATLIFE) de I’ écaillage. Les modéles
permettent de calculer une vitesse de consommation de métal. L’ estimation de la durée de vie du
systéme est possible a partir du moment ou on choisit un critere de fin devie. Viaas[173] afait
la liste dans sa thése des critéres les plus pertinents pour estimer la durée de vie des systémes
revétus dans des conditions oxydantes. La teneur minimum critique en aluminium semble étre le
critére le plus pertinent, mais cette teneur critique dépend en fait de chagque systéme. L’ évolution
de la teneur en aluminium dans le revétement peut dans tous les cas étre utiliste comme
indicateur de I’ état de dégradation du revétement et de prédiction de la fin de vie du revétement,
mais elle nécessite un suivi destructif des systémes. Cette approche a été utilisée dans les
diagrammes d’ occurrence de phases présentés dans le chapitre 111.

La modélisation de la durée de vie des revétements de type MCrAlY en conditions oxydantes a
été abordée par plusieurs auteurs [191-193]. Lee et a [191] ont propose la modéisation de
I’évolution microstructurale des MCrAlY (y/B) en prenant en compte |'oxydation et
I"interdiffusion et en se basant sur les profils de concentration de I’aluminium. L’ utilisation du
model e nécessite la connaissance de différents paramétres ;. composition initiale du revétement et
du substrat, épaisseur initiale du revétement, fraction volumique de la phase B dans le
revétement, constante parabolique d oxydation kp, constante d oxydation, coefficient de
diffusion de I’aluminium dans le revétement. Les auteurs montrent que le parametre qui ale plus
d’influence dans I’ estimation de la durée de vie est I' épaisseur de revétement, donc le réservoir
en Al. A 950°C, le revétement MCrAlY étudié d épaisseur 50pum a une durée de vie estimée a
1500h, contre preés de 6000h pour le revétement de 100um et 15000h pour le revétement de
150um d'épaisseur. Krukovsky et al. [194] proposent de modéliser la durée de vie des
revétements MCrAlY en utilisant des profils de concentration en aluminium. Les différents
paramétres (coefficients de diffusion de I’aluminium, cinétique d oxydation Kp) sont calculés a
posteriori a partir des profils de diffusion (application de la technique de solution inverse des
problémes). Les données sont ensuite utilisées dans des modéles mathématiques existants[191] a
méme durée et a méme température, puis une extrapolation est réalisée pour obtenir les profils de
diffusion pour des durées de vie plus longues.

La teneur critiqgue en aluminium nous semble le critere le plus pertinent de fin de vie des
revétements NiCoCrAlY Ta éudiés. Dans le cas du revétement de 30um d’ épaisseur, lateneur en
aluminium est passée sous la valeur seuil des 3%massique (Figure 111-15) pour les durées
d’essais réalisées. Les revétements plus épais ont conservé un fort pouvoir protecteur, méme
apres 3600h a 950°C (Figure I11-5 et Figure 111-16). Ces deux diagrammes d occurrence de
phases pourront étre complétés par des courbes d’iso-concentration a faible teneur en aluminium
en extrapolant a partir des données obtenues, ou en réalisant des essais a durées de vie plus
importantes. Ce dernier cas nécessiterait la mise en place d’ essais de plus de 10000h.
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La difficulté de la modélisation des phénomenes de corrosion vient du fait que la dégradation se
fait généralement en trois étapes bien distinctes [65]. La péiode d’'incubation caractérise la
période pendant laquelle la couche d’ oxyde se développe et les dépbts corrosifs se déposent, sans
présenter de dégradation majeure. La vitesse de réaction pendant cette période est trés faible et
correspond a celle qui serait observée au cours de réactions d’ oxydation se produisant a la méme
température en |’ absence de dépdts salins. L’ analyse des zones saines des éprouvettes apres
au banc brlleur est donc équivalente a la dégradation observée en conditions d oxydation
cyclique. L’initiation détermine le moment ou les premieres dégradations apparaissent par
dissolution de la couche d’ oxyde. Cette initiation se fait de fagon dispersée et ne suit pas une |oi
de distribution normale. 1l est donc nécessaire d'utiliser des modéles statistiques puisque ces
zones sont le facteur limitant de la durée de vie des systémes [195]. La propagation caractérise
ensuite |’avancée catastrophique de la dégradation par |’augmentation brutale de la vitesse de
corrosion. Cette étape de propagation est associée a de profondes modifications de la
morphol ogie des couches de corrosion.

Deux criteres de fin de vie peuvent étre définis [196] : la pénétration de la dégradation jusqu’au
substrat ou I’ acceptation d’un certain degré d’ attaque dans le substrat et |’ attente de la rupture
mécanique. Le critére de résistance a la corrosion a chaud est souvent défini par la durée de la
période d'incubation, que plusieurs paramétres détaillés par Pettit et Giggins [65] sont
susceptibles de modifier (température, composition et vitesse des gaz, composition des dépéts,
érosion...) (Figure V-21).

FigureV-21. : Paramétres déterminant I’initiation des phénomenes de corrosion [65]

La plus grande difficulté dans I'estimation du début d'initiation est qu'elle est fortement
dépendante de la nature et du taux de dépbts formés sur la pale, donc de la composition des gaz
et de la vitesse des contaminants (« contaminant flux rate», CFR). Il est donc extrémement
délicat de moddliser les processus de corrosion et d’ aboutir al’ obtention des durées de vie.
Nicholls [196] a mis au point un modéle de I’ évaluation de la vitesse de corrosion basé sur une
approche statistique, avec I’ é&ude des profondeurs de pénétration sur I’ échantillon.

X = profondeur de pénétration (pum)
=Xx°{A +B t+Ctin-Inl- o)]} o=Rispeat

X .= Flux sodium (mg.cm®.h'™)
Ou A, B, C sont des constantes qui dépendent de latempérature et de la composition du systéme.

X

e(l-a)
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Une modélisation a également éé proposée a partir de plusieurs essais menés en laboratoire ou
les dépdts et la composition des sels, la température et les flux de gaz ont été parfaitement
contrdlés [197]. Ces modédisations sont malheureusement bien applicables pour la corrosion de
type |1 mais moins adaptée pour la corrosion de typell.

Enfin, Nicholls et al. [198] proposent une autre modélisation de la corrosion, qui ajoute un
critére de dégradation a celle obtenue dans des conditions oxydantes (yo).

Flux.Na,SO )

Corrosion.damage =y, + A.In(1 +
Flux,

Ou A et Flux, dépendent de nombreux parametres expérimentaux (teneur en SOy, HCI, H,O
notamment). L’utilisation de tels modéles est lourde a mettre en place. On retiendra I'idée
d’ appliquer un facteur réducteur ala durée de vie obtenue lors d’un d’ oxydation. Les essais
aux bancs brdleurs ont conduits a des durées de vie de 1938cyles (banc 3 zones, 900°C) et
1573cycles (banc 1 zone, 950°C) pour le revétement NiCoCrAlYTA de 110um, alors que la
durée de vie est estimée a plus de 10000h dans des conditions isothermes. En conclusion, la
réalisation d'essais en conditions corrosives est nécessaire afin de prendre en compte la
dégradation par corrosion, qui contribue a la réduction de la durée de vie des systémes. La
complexité des phénomeénes et e nombre de paramétres mis en jeu ne permettent pas de donner
une estimation précise des durées de vie des systémes. La réalisation d'essais au banc brileur et
la comparaison avec le retour dexpérience permettent par contre de Sauster sur le
fonctionnement en service.

V.2 INFLUENCE DU CYCLAGE THERMIQUE SUR LA CINETIQUE
D'ENDOMMAGEMENT EN FLUAGE A 1150°C

Les essais de fluage réalisés en condition de cyclage thermique ont été conduits a
1150°C/80MPa. IIs mettent donc en jeu des mécanismes de déformation propres au fluage a
haute température sous faible contrainte. Dans ces conditions, la mise en place d’ une structure en
radeaux favorise la résistance au fluage du matériau en limitant la montée des dislocations [105].
Afin de comprendre I'effet du cyclage thermique sur la durée de vie en température et sur
I’augmentation de la vitesse de fluage stationnaire, mis en évidence dans le Chapitre 1V, il est
nécessaire de recueillir les informations les plus pertinentes concernant les effets des divers
parameétres physiques (désaccord réticulaire), chimiques (évolution de la fraction volumique) et
microstructuraux (mise en radeaux de la structure y/y') qui influent sur I'évolution
morphologique et sur les mécanismes de déformation de cette microstructure en radeaux. Nous
n’avons pas tenté d’ éablir des lois de comportement pour ces essais de fluage en conditions de
cyclage thermique mais essayé d’obtenir des informations sur les interactions complexes qui
lient microstructure, température et contrainte. Nous essayerons aing de savoir si cet effet est da
a une interaction mécanique/oxydation, avec des phénomenes surfaciques mettant en jeu
I’ écaillage des couches d'oxyde lors du refroidissement, ou a des effets volumiques mettant en
jeu les structures mises en place a coaur pour résister au fluage.
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V.2.1 Phénomeéne contrdlé par laréactivité de surface ?

Le cyclage thermique des éprouvettes lors d' un de fluage va favoriser I'écaillage des
couches d’ oxydes formées lors du palier en température. L’ écaillage répété des couches accélére
la consommation de I’ aluminium dans le MC2 et augmente I’ épai sseur de la zone de déplétion en
précipitésy', ce qui conduit ala formation d’une section a faible tenue mécanique en surface. La
protection du matériau par un revétement NiCoCrAlYTa et la mise en place d’ essais sous
atmosphere faiblement oxydante (ArH,) limite la formation d’une zone monophasée y non
porteuse en surface.

V.21laPrise en compte des sections non porteuses dans le modele
d’ endommagement
L’endommagement du matériau doit prendre en compte |’ évolution de la section avec le temps.
Pour cela, Dryepondt [8] a considéré trois types d’endommagement intervenant dans I’ effet
«paroi mince». lls sont relatifs a I'apparition des zones de déplétion et d’interdiffusion, a
I’injection de lacunes, et au dével oppement de bandes de coalescence a 45° par rapport al’ axe de
sollicitation. Le cyclage thermique influence fortement I’ évolution de |’ épai sseur des zones non
porteuses lors d’essais de fluage sur des éprouvettes nues, et nous alons prendre en compte
I’épaisseur e de cette zone dans les modeles de prédiction de durée de vie. L’intégration du
modél e de Rabotnov-Katchanov donne une durée de vie t. (en heures) [199] :
1" 0 = contrainte appliquée

L= L Pf ol

c A, 1, k = coefficients d’ endommagement
K+10OAO  Hypotheses de Katchanov k = r

En supposant e constante pour faciliter les calculs, la prise en compte de I’ épaisseur de déplétion
dansles calculsdonne (8] :

Equation V-1.

=r

) _ 1 ol R = coefficient lié au type de I’ éprouvette

EquationV-2. t_= EA E (R=2.66mm* dans le cas d’ une éprouvette
kK+1MA(Q-Re) T prismatique)

Pour des conditions de sollicitations en température identiques, et en supposant que les

coefficients d’ endommagements sont les mémes, le rapport des durées de vie entre les essais en

conditions isotherme et de cyclage thermique a pour valeur :

tior _ [[1—Re é e = épaisseur de déplétion en isotherme

Equation V-3. = o~ =en = .
toer [1—RE[] € = épaisseur de déplétion en cyclage thermique

L’ analyse des épaisseurs des zones de déplétion apres essai de fluage a été effectuée par attaque
éectrolytique et les résultats sont donnés Figure V-22.
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(a) Fluage isotherme, ZI = (13.3£1.6)um, (28.7h)  (b) Fluage anisotherme, ZI = (37.8+4.5)um, (14.6h)
FigureV-22. : Epaisseur des zones de déplétion sur M C2 aprés essai defluage

Malgré une durée en température deux fois inférieure, |'épaisseur de la zone de déplétion
obtenue apres de fluage en cyclage thermique est plus de deux fois supérieure, avec une
valeur beaucoup plus dispersée. La valeur de I’ épaisseur de la zone de déplétion en y' résulte en
effet de |’ écaillage des couches et de la réoxydation. Lorsqu’ on injecte les valeurs des épaisseurs
dans I’ équation V-3, en utilisant le coefficient d’ endommagement r identifié a 1150°C en fluage
isotherme [199], on obtient des rapports de durées de vie comparables entre le modéle et I’
(Tableau V-2).

Réduction durée devie M odéle Rabotnov Essai
te 1.6 2.0
te

Tableau V-2. : Rapport des duréesde vie entre fluage isother me et en cyclage thermique
pour leMC2 nu

Cette similitude peut paraitre fortuite, d’ autant plus que Dryepondt [8] avait bien spécifié que le
modéle perdait son sens physique a 1150°C et que le modéle résultait d’ un gjustement de courbe
par I’ utilisation d’une loi de dépendance de e en fonction du temps. Nous avons vu en effet que
I’ évolution de I’ épaisseur de la zone de déplétion était proche d’une loi en e;-+k t dans le cas
d’ un d’ oxydation isotherme, et d’'une loi en e, + k’ t dans le cas d'un essai d’ oxydation
cyclique sur matériau nu (V.1.1.d.).

Une analyse plus fine devrait prendre en compte ces évolutions de I’ éaisseur en fonction du
temps et I’ effet sur les durées de vie serait plus faible dans les deux cas (e rapport pourrait rester
le méme). L’ intégration des modéles devient cependant délicate.

. — (0) _ —r D: (0] él_D_r
P EA(l—R(eﬁk t))E(1 D) EA(l—R(eo+k’t)) ( )

Fluage isotherme Fluage anisotherme
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Le calcul de la diminution de la durée de vie en cyclage thermique par la prise en compte de
I’épaisseur de déplétion dans les modeles de prédiction de durée de vie fournit une bonne
approximation de ce qui est trouvé expérimentalement. Cependant, ce résultat est di a
I’ évolution des épaisseurs des zones de déplétion pour les matériaux nus, fortement sensibles au
cyclage thermique avec une évolution de I’ épaisseur linéaire par rapport au temps. Nous allons
voir que les résultats obtenus ne sont pas compatibles avec les données expérimentales des
matériaux revétus.

V.2.1.b Influence du revétement
Dans le cas des matériaux revétus la prise en compte de I'épaisseur €' de la zone
d'interdiffusion aboutit @ un modéle de prédiction de durée de vie du type :

Equation V-4. t. = L °
k+1-A(1-Re’)

Nous avons montré précédemment (111.2.2.c., Figure I11-6) que I’évolution de I’ épaisseur de la

zone monophasée y en oxydation isotherme se faisait suivant une loi parabolique €' =¢eo+ k\/f .
Comme I’ écaillage des couches d’ oxydes est limitée sur le revétement NiCoCrAlY en cyclage
thermique (V.1.1.), nous supposons que I’ évolution de |’ épaisseur de la zone se fait de la méme
facon. Les épaisseurs mesurées sont de (34+9)um apres 31.6h de fluage isotherme et (21+2)um
apres 12.1h de fluage en cyclage thermique. L’ estimation de la valeur de la constante k pour les
deux essais donne (en supposant e, nulle)

34 A 21 %
Kigr = — = 6.0um.s 72 Ky = —— = 6.0um.s 72
T J316 T 121 :
Fluage isotherme Fluage anisotherme

Le cyclage thermique n'a donc aucune influence sur la cinétique d’évolution de la zone
d’interdiffusion pour un revétement NiCoCrAlY Ta. Les modéles de prise en compte de la zone
porteuse ne peuvent donc pas concorder avec la diminution de la durée de vie observée en
cyclage thermique, puisque I’ épaisseur de la zone d'interdiffusion est plus importante ala fin de
I’essai de fluage isotherme. L’ gjustement des durées de vie n’est plus possible en utilisant cette
loi.

Il a été montré expéimentalement dans le Chapitre IV (IV.3.1) que le revétement n'a pas
d'influence du premier ordre sur la durée de vie en fluage du MC2 a 1150°C/80M Pa, dans des
conditions isothermes et de cyclages thermiques (Figures IV-9 et 1V-11). Il est d’ailleurs
généralement accepté que les propriétés en fluage du superalliage ne sont pas affectées par la
présence du revétement tant que I'interdiffuson n'est pas significative et que les traitements
thermiques adéquats ont éé appliqués [135,136]. Veys [136] montre aind que le revétement
protecteur NiCoCrAlY Ta n’a aucune influence néfaste sur le comportement en fluage a 850°C,
900°C, 1050°C et 1100°C du CMSX-2 (points représentatifs dans la dispersion normale d’une
courbe de fluage). Les mécanismes qui régissent le fluage du CMSX-2 (cisaillement des
précipités dey et montée des dislocations) ne sont pas affectés par la présence du revétement et
lazone d'interdiffusion n’ est pas d’ une épai sseur suffisante pour diminuer latenue en fluage.
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Boudot [30] et Dryepondt [8] ont cependant montré que I’ utilisation de la géométrie "parois
minces' pour les éprouvettes nues met en évidence un effet tres marqué de I’ environnement sur
les résultats de fluage. Pour Boudot, cet effet est atténué par I’ application d'un revétement de
protection a 1050°C, alors que Dryepondt ne montre pas d’amélioration a 1050°C/140M Pa, mais
une amélioration nette a 1150°C. Les résultats ne sont donc pas en accord, y compris avec ceux
trouvés dans ce travail (pas d’améioration de la durée de vie a 1150°C avec |’ application d’'un
revétement). Dans tous les cas, I'influence du revétement sur la durée de vie des composants est
d’autant plus importante que les durées d’ exposition en température sont longues et que les
€pai sseurs de piéces sont faibles. Ainsi, Kaufman cité par Veys [136], a montré dans une éude
sur des éprouvettes a parois minces en superalliages a base de nickel René 80 exposées 500h a
980°C en atmosphere moteur, que la présence d’'un revétement de type MCrAlY amédiore la
durée de vie en fluage d’'un facteur compris entre 2 et 6. Des résultats analogues pourraient étre
attendus pour des essais de fluage en conditions de cyclage thermique menés a 1050°C/140M Pa,
et caractérisés par des durées d essais d’ environ 500h en isotherme [8]. En effet, |a répétition des
cycles sur de longues périodes a haute température affecte le matériau nu de fagon beaucoup plus
importante que le matériau revétu de NiCoCrAlY Ta, suite a I’ écaillage des couches d’ oxydes et
a la formation d’une zone non porteuse d épaisseur importante pour le matériau nu. Une
amédlioration est donc attendue dans le cas des essais longues durées sous atmosphére oxydante
en conditions de cyclage thermique.

V.2.1.c Influence de |’ atmosphére

Le Chapitre IV (1V.5.2) a montré que la durée de vie lors des essais de cyclage thermique était
identique sous air et sous ArH, (Figure 1VV-26b), contrairement & ce qu’ avait montré Dryepondt
[8] sur des essais de fluage isotherme.

Dans le cas du cyclage thermique, |’ accélération de I'’endommagement par rapport a un essai
isotherme est liée a la présence d'un «primaire» au début de chague palier en température,
correspondant a une vitesse de déformation élevée. Dans le cas de paliers d’ une durée de 15min,
cette déformation initiale impose la vitesse de fluage globale sur le cycle et masque I'influence
de I’atmosphére sur le « secondaire » des cycles, comme il a éé montré dans le paragraphe
IV.5.2.b. Cette augmentation de la vitesse de déformation est indépendante de I’ atmosphére.
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La comparaison des vitesses de déformation lors du fluage tertiaire pour les deux essais (Figure
V-23b) montre que les vitesses de déformation sont identiques jusqu’a la rupture. I semble donc
clair que la déformation mesurée pendant le tertiaire est due une réponse en volume, et pas a une
influence de I’ oxydation sur les mécanismes d’ endommagement menant a la rupture du matériaul.

En conclusion, la prise en compte de la zone de déplétion ou d'interdiffusion observées ne
semble pas pouvoir expliquer les différences observées en terme de durées de vie entre les essais
en conditions isothermes et de cyclage thermique. Il apparait donc que la seule considération des
phénomenes liés a la réactivité de surface reste insuffisante pour expliquer les abattements de
durée de vie observés lors des essais de fluage en cyclage thermique. Ceci nous améne a
considérer I'influence possible des évolutions microstructurales a caaur.

V.2.2 Phénomeneliéal évolution microstructurale ?

Le fluage pour des températures supérieures a 1050°C entraine une modification importante de la
microstructure des alliages, incluant une mise en radeaux des précipités mais également une
remise en solution partielle de la phase y' et donc une modification de la composition chimique
des phases. Selon Pollock et al. [115], les mécanismes de durcissement des superalliages sont
dépendants de la composition des alliages par I’intermédiaire de la fraction volumique dey (qui
vamodifier lalargeur des canaux de la phase y), de I’ écart paramétrique 8, de la morphologie et
de la stabilité des précipitésy .
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FigureV-24. : Température et déformation de |’ échantillon lorsd’un defluageen
cyclage thermique a 1150°C/80M Pa

Dans le cas d'un essai de fluage en cyclage thermique, la microstructure en radeaux et les
réseaux de dislocations établis lors du palier en température (zone 1, Figure V-24) vont étre
perturbés par différents mécanismes qui opérent lors du cyclage thermique.
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- La précipitation de la phase y sous contrainte lors du refroidissement (zone 2) puis la
dissolution de ces précipités lors du chauffage (zone 3) vont modifier la microstructure mise
en place lors du fluage secondaire (palier en température, zone 1).

- Le désaccord réticulaire (écart paramétrique, o, 81.3.2.c) est soumis a la variaion des
parametres de maille et a la différence de coefficient d’ expansion thermique des phases y et
y lors du refroidissement et du chauffage. Cet écart est associé a un état d’incohérence et de
contraintes internes, qui peuvent modifier les mécanismes de fluage lors de I'arrivée en
température (zone 4).

Ces deux phénomenes peuvent-ils expliquer la déformation macroscopique observée lors du

retour en température (zone 4, Figure V-24) ?

Nous avons vu dans l'introduction bibliographique que I'évolution microstructurale sous

contrainte et les mécanismes de déformation associés sont fortement liés aux distributions de

contraintes et d efforts aux interfaces y/y et a la perte de cohérence entre la matrice et les

précipités. Les interfaces des superalliages sont cohérentes avec un faible écart paramétrique d.

Le signe du désaccord est tres important pour les propriétés en fluage, et la nature chimique des

interfaces est donc d’ un grand intérét.

V.2.2.a Transformations de phases

Lors du refroidissement de 1150°C a température ambiante, la solubilité des ééments y -genes
(Al, Ti et Ta) dans la phase y diminue avec latempérature. La sursaturation de ces élé@ments dans
la matrice provoque la précipitation de la phase y' et I’augmentation de la fraction volumique.
Lorsque la température diminue, il y a compétition entre germination et croissance des précipités
formés. La trempe (vitesse de refroidissement élevée) favorise la germination, alors qu’'une
vitesse de refroidissement faible va favoriser la croissance des précipités [102]. Les mécanismes
de précipitation ont lieu sous charge et dans un systeme qui présente une structure déformée
plastiquement. Des réseaux de dislocations interfaciales sont bien établis sur les interfaces
horizontales de la structure en radeaux (perpendiculaires a I’axe de contrainte) [200-204]. Ces
dislocations interfaciales peuvent interagir avec les phénoménes de transformations de phases.
Deschamps et a. [205] et Embury et a. [206] ont éudié I'interaction entre la déformation
plastique et les transformations de phase, notamment la précipitation. Embury montre que la
plasticité d’'un matériau a des consequences sur les caractéristiqgues de la précipitation
(morphologie des précipités, fraction volumique) et sur le comportement macroscopique (limite
élastique, durcissement) du matériau. Lors de la précipitation dans un alliage binaire Ni-Al,
Maeshwari [207] montre que les précipités germent de maniére hétérogene sur les dislocations,
laissant des régions de matrice vide dans lesquelles des précipités cohérents y' germent ensuite
(précipitation secondaire) et grossissent. La présence d’ une densité élevée de dislocations lors du
refroidissement induit donc la précipitation des y' sur les interfaces. La précipitation sur les
dislocations est immédiate, et le flux de soluté dissout les précipités a coté des dislocations pour
accélérer la croissance des précipités sur les dislocations interfaciales [205]. La précipitation
n’est pas continue sur toute I'interface y/y', elle est observée de facon hétérogene sur les lignes
de dislocations, conduisant ala formation de précipités distordus [147].
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A température ambiante, il y a donc existence de deux types de précipités: des précipités
présents sur les interfaces et des précipités présents dans la matrice. Selon Fahrmann et al. [211],
les précipités formés lors d'un refroidissement lent (température de traitement = 1120°C,
refroi dissement dans un four, vitesse non précisée) sont cubiques et cohérents avec la matrice. Ils
vont alors générer un éat de contrainte dans la matrice a température ambiante. Les auteurs
montrent que la précipitation de laphasey' affecte les profils de diffraction du matériau.

2 um

Figure V-25. : Micrographie électronique a balayage d’ une microstructure aprés essai de
fluage en cyclage ther mique (1150°C/80M Pa)

Lors du chauffage, |I’augmentation de la solubilité des éléments y -genes dans la matrice va
aboutir a la dissolution des précipités y et a la diminution de la fraction volumique de ces
précipités. La dissolution des precipités v est relativement faible jusgu’a des températures
proches de 1050°C, mais ele augmente radicalement pour des températures supérieures a
1100°C [102]. Les premiers précipités a se dissoudre sont ceux qui ont été formeés lors du
refroidissement précédent le chauffage (zone 2, Figure V-24).

Dansle casd un de fluage, la déformation plastique peut induire une dissolution accélérée
des particules. La dissolution est en effet favorisée par la présence de dislocations qui sont des
courts circuits de diffusion et qui favorisent une dissolution homogene des précipités [147].
Cormier [128] montre que la dissolution du superalliage monocristallin & base de nickel MC2 a
1200°C sous chargement mécanique (60MPa) est plus rapide et donne une valeur d’ équilibre de
la fraction volumique de précipités y' inférieure a celle que I'on obtient sans chargement
mécanique. La charge appliquée va donc influencer les transformations de phases et les fractions
volumiques obtenues. Comme I'on sait que la résistance au fluage des superalliages
monocristallins est fortement dépendante de la fraction volumique et de la morphologie des
précipités durcissants y', on peut donc s attendre a ce que le cyclage thermique sous contrainte
influence les mécanismes de déformation lors du retour en température.
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V.2.2.b Evolution du désaccord réticulaire
Le désaccord paramétrique est généralement considéré comme un facteur jouant un réle
extrémement important pour la résistance a haute température des superalliages monocristallins
[115,208]. Ce désaccord induit des contraintes internes qui ont un impact important sur le
comportement mécanique et I'évolution anisotrope de la microstructure (mise en radeaux)
pendant le fluage a haute température.
Le désaccord dépend de la température a cause d'une part, de la différence entre les coefficients
d’ expansion thermiques des deux phases y et Yy, et d'autre part de la modification de la
composition chimiques de la matrice et des précipités a haute température (T>1050°C) [209].
Sieborger [210] étudie I’ évolution des paramétres des deux phases isolées, donc des parameétres
non contraints. Il montre une grande influence de la composition des phases sur les valeurs du
désaccord paramétrique, suite a de faibles changements de composition entre les phases a coaur
et les phasesisolées. La diminution de la valeur du désaccord vers des valeurs négatives (Figure
1.25) peut étre expliquée en tenant compte :
- de la différence de comportement des coefficients d’ expansion thermique en fonction de la
température (comportement différent des parameétres réseaux)
- des variations de composition entre les phases, responsables des modifications de la valeur
du désaccord pour des températures supérieures a 800°C.
V.2.2.b.i Evolution de I'écart paramétrique d’un échantillon flué lors du cyclage
thermique

X = direction (002)
+ = direction (200)

(@) Evolution des profils de diffraction pour un (b) Evolution du désaccord paramétrique pour un
échantillon recuit (gauche) et flué a 1050°C/150MPa échantillon recuit (gauche) et flué a 1050°C/150MPa
(droite) [213] (droite) [113]

FigureV-26. :Etude du désaccord paramétrique lors d’un cyclage thermique sur un
échantillon en AM 1
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Dans le cas d'un échantillon déformé par fluage ou la structure a coalescé, la perte d’isotropie
dans les trois directions (h00) se traduit par des profils de diffraction différents suivant les axes
d orientation [113,212-214]. Pour un échantillon déformé en fluage traction a 1050°C/150M Pa,
le suivi en température des désaccords paramétriques montre une différence de comportement
entre les couloirs horizontaux et verticaux. Les écarts paramétriques dans les trois directions sont
identiques a la température de déformation, mais on observe lors du refroidissement la
modification de la valeur du désaccord parallée (o) a I'axe de contrainte [001], aors que le
désaccord perpendiculaire al’axe (&) conserve une valeur constante. La création d’un réseau de
dislocations dans les canaux horizontaux (perpendiculaires a la contrainte) atténue le désaccord
paramétrique (relaxation des contraintes de cohérence aux interfaces y/y') et limite I’ évolution
des paramétres de maille pendant le refroidissement. Le réseau stable de dislocations crée en fait
une corrélation forte entre les paramétres de maille des deux phases, ce qui bloque le désaccord
paramétrique &n. Dans les canaux verticaux, les paramétres de chacun des réseaux peuvent
évoluer plus librement et suivre la dilatation des phases lors du refroidissement. L’ écart
paramétrique &y varie ainsi entre +3.7 10 & température ambiante et —2.7 10 4 1050°C (AM1
flué a 1050°C/150MPa), ce qui traduit bien la différence entre les coefficients thermiques
d’ expansion des deux phasesy et y' [215]. Cette différence de coefficient d’ expansion thermique
goute une composante thermique a la distribution des efforts internes pour les interfaces
paralléles.

Royer et al. [113] montre que le chauffage et le refroidissement apres un de fluage ne
modifient pas les profils de diffraction. Il n'y a pas de restauration de la déformation induite par
I’essai de fluage pendant un cyclage thermique. La précipitation qui a lieu lors du
refroidissement ne modifie pas la morphologie des profils. Ces précipités sont petits, fortement
contraints dans la matrice [216]. Lors du chauffage, les incohérences réapparaissent pour les
hautes températures, ou une accommodation éastique est progressivement remplacée par une
relaxation plastique assurée par la formation de dislocations pour réduire les contraintes
d'interfaces. A haute température, la relaxation plastique des contraintes de cohérence a lieu
pendant la dissolution de laphasey [113].

Pourtant, Biermann et al. [212] constatent apres refroidissement qu’il y a un changement dans la
forme des profils observés pour les interfaces paralléles a I'axe de contrainte, alors que les
profils sont identiques pour les interfaces perpendiculaires. Dans ce cas, la mesure en
température (cyclage thermique) a modifié les profils de diffraction et e désaccord paramétrique.
L’ effet des contraintes internes d’ origine thermique sur la structure en radeaux d’un échantillon
déformé a 1050°C est mis en évidence par la différence qu’il y a sur les profils avant et apres la
mesure en température.

En conclusion, la valeur du désaccord varie non seulement avec la température mais également
avec la morphologie des précipités et la microstructure. La composition chimique apparait
également comme un parametre déterminant [217]. Un désaccord négatif dans I'éat non
contraint résulte en un désaccord encore plus négatif apres recuit ou essai, suite a la formation
des réseaux de dislocations interfaciales [101].
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V.2.2.b.ii Evolution del’ écart paramétrique lorsd’un defluage

L’analyse de deux échantillons flués dans les mémes conditions (1050°C/150MPa) mais

présentant deux déformation différentes (0.58% et 1.033%) montre que |’ évolution du désaccord

paramétrique est identique mais que I’amplitude est plus éevée lorsque la déformation est plus

importante [113].

Jacques et al. [214] et Diologent et al. [218] ont éudié |’ évolution de I’ écart paramétrique in situ

pendant un de fluage (AM 1-1080°C/150MPa ; AM1 et MCNG-1100°C/150M Pa) avec a un

spectrométre utilisant des radiations haute énergie synchrotron. L’écart paramétrique a un
comportement anisotrope pendant |’ essai et son évolution est clairement mise en relation avec les
différentes étapes d’un defluage:

- L’écart paramétrique sur les canaux horizontaux (perpendiculaire a I’ axe de contraintes, on)
varie suivant la déformation. La valeur absolue augmente lors du fluage primaire puis reste
constante pendant le fluage secondaire. La valeur obtenue lors du palier secondaire est
fortement dépendante de la température de déformation.

- Pour les canaux verticaux (&), la valeur absolue de I’ écart augmente lors du fluage primaire
qui correspond a la mise en radeaux (Figure V-27). L’augmentation est due a la différence
grandissante des « tensions plastiques » entre les deux phases dans les canaux verticaux. Un
maximum (en valeur absolue) coincide avec la trangition fluage primaire-fluage secondaire.
La valeur absolue diminue ensuite lors du secondaire. Cette diminution se poursuit jusqu’a
un seuil en terme de densité de dislocations sur les interfaces parallées (début du tertiaire).
Le stage tertiaire s accompagne d’ une augmentation rapide de la valeur de .

FigureV-27. : Evolution du désaccord paramétrique 9y, et de la déformation plastique avec
letempslorsd’un essai defluage sur I'AM1 [218]

L’ écart paramétrique évolue donc avec la microstructure de I’ alliage lors de I’ de fluage. La
valeur de |’ écart paramétrigue dépend fortement de la taille et de la forme des précipitésy . Dans
le cas des échantillons déformés, cet écart dépend de la connexité qui est directement reliée ala
densité de dislocations et a leur localisation. La valeur de I’ écart paramétrique dépend donc de
I histoire thermomécanique du matériau [113,215].
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V.2.2.c Interprétation du fluage primaire
Lorsd' un de fluage a haute température (T> 1000°C), le fluage primaire d’un superalliage
a base de nickel correspond a la mise en place d’ une microstructure en radeaux qui va S opposer
efficacement au mécanisme de déformation. Cette évolution est soumise au transport des
éléments sous |’ effet d’une contrainte externe et d’ un désaccord paramétrique entre les phases a
haute température. Il correspond également a la création d’'un réseau de dislocations sur les
interfaces perpendiculaires a I’axe de la contrainte, qui atténue |’ écart paramétrique entre les
phasesy ety et réduit I énergieinterfaciale[219].
La contrainte effective vue par les dislocations est la somme de la contrainte appliquée et de la
contrainte interne due aux réseaux de dislocations. Pendant le fluage primaire, la contrainte
appliquée est congtante mais la contrainte interne augmente lors de la mise en place de la
structure de dislocations. 1l en résulte une diminution de la contrainte effective et la transition
entre |e stade de fluage primaire et |e stade secondaire.
Oy (T)=0a—ai(T)
V.2.2.c.i Mise en place des réseaux de dislocations
Véron et al. [220] ont montré que lorsqu’ une contrainte de traction o, est appliquée suivant |’ axe
[001] d'un alliage a désaccord paramétrique négatif, la contrainte dans les canaux paralléles a
I’axe de sollicitation (canaux verticaux) est oy < 0. Le mouvement des dislocations est alors
limité par une grande résistance au glissement. Dans les canaux perpendiculaires a |’ axe (canaux
horizontaux), la contrainte associée est 0 > 05, € un réseau de dislocations se développe avant
I’évolution microstructurale des précipités. La déformation plastique a 1150°C/80MPa est
générée par des dislocations matricielles qui glissent et montent librement dans la phase de plus
grande connectivité, donc la phase y lors du fluage primaire. Les dislocations se déplacent dans
les canaux matriciels horizontaux suivant la direction <110> dans les plans {111}. Plusieurs
plans de dislocations s activent et il en résulte un réseau complexe en trois dimensions dans la
matrice [108]. Ces réseaux relaxent les contraintes de cohérence sur les interfaces paralléles et
aggravent le désaccord sur les interfaces perpendiculaires. Ces réseaux de dislocations créés sont
également des obstacles a la propagation des dislocations mobiles au travers des interfaces yly'.
IIs participent ainsi au durcissement structural. La densité de dislocations sur les interfaces est
d’ autant plus élevée que lavaleur del’ écart paramétrique est grande.
Les disocations conduisent a la coalescence des précipités en induisant des gradients de
potentiels chimiques locaux. Buffiere et al. [221] montrent qu’'il y a accumulation de Co et Cr
(provenant de la matrice) sur les dislocations interfaciales et d’Al et Ti entre les dislocations
d'interface. Ce gradient est présent uniquement sur les interfaces, pas dans la matrice. Comme il
y a ségrégation sur les interfaces oul il y a des dislocations de fluage, il y a création d’un gradient
de potentiel chimique.
V.2.2.c.ii Coalescence orientée
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La force motrice de la coalescence orientée est la combinaison des contraintes internes de
cohérence et de la contrainte appliquée. L’éude réalisee par Blavette et al. [222] sur un
échantillon flué en compression (5h a 1050°C/100MPa) a montré la présence de gradient de
concentrations pres des interfaces yly. Des déplétions locales en Al, Ta, Ni, Ti, et un
enrichissement en Cr ont é&é détectés sur les interfaces perpendiculaires a I’ axe de contrainte.
Des gradients opposés ont été détectés sur les interfaces paralléles a I axe de déformation. Les
éléments Al et Ta (phase y') diffusent depuis les canaux verticaux vers les canaux horizontaux
pour promouvoir la croissance des précipités suivant la direction perpendiculaire a I'axe des
contraintes. Dans |le méme temps, des éléments de la phase y (Cr, Mo) diffusent en contresens.
Ces gradients révélent les mécanismes de diffusion atomique qui rentrent en jeu dans les
mécanismes de coalescence orientée et de mise en radeaux. Dans le cas d'un de fluage
traction a haute température, les déments y' -genes générés par la dissolution des interfaces
perpendiculaires diffusent vers les interfaces paralléles a travers les couloirs. Le mécanisme est
donc contr6lé par la diffusion en volume dans la matrice, et non par des réactions interfaciales.
La force motrice de la migration des solutés est le gradient d’énergie dastique entre les deux
interfaces.

V.2.2.d Interprétation globale
V.2.2.d.i Influence du cyclage thermique

La résistance des superalliages aux phénomeénes de fluage est contrélée en terme de contrainte
effective par les contraintes internes que I’on ramene aux obstacles métallurgiques (précipités),
aux structures de dislocations (qui évoluent pendant la déformation) et aux effets de synergie qui
résultent d’une interaction complexe entre les deux. Nous allons essayer de comprendre d’ou
provient I’ adoucissement de la structure observe en début de palier en s'intéressant aux différents
mécani smes de durcissement des superalliages a base de nickel.

Le cyclage thermique provoque la formation de fins précipités y' dans la matrice. Lors du retour
en température, la fraction volumique de précipitésy est plusimportante que celle de I’ équilibre
thermique [102]. La nature du fluage primaire dans les superalliages a base de nickel est
fortement corrélée aux différentes morphologies de précipités y' présentes dans le matériau. La
présence de particules secondaires influence le fluage en réduisant la contrainte effective de deux
manieres : elles gjoutent une contrainte interne de franchissement des particules et augmentent la
densité de dislocations. Une fraction volumique élevée de particules limite le déplacement des
dislocations dans les couloirs étroits de matrice, ce qui devrait se traduire par une vitesse de
déformation faible lors du retour en température. A basse température et forte contrainte, laforte
amplitude du fluage primaire résulte vraisemblablement du caractére hétérogene de la
déformation résultant du cisaillement de la structure y/y', lui méme favorisé par la relative
finesse des précipités y' [223]. La faible taille de ces précipités secondaires permet dle leur
cisaillement ? La résistance des précipités au cisaillement par des dislocations est proportionnelle
a leur taille. Pour les précipités dont le rayon est inférieure a une taille critique, le cisaillement
par les dislocations est effectif. Lorsque le rayon est supérieur a cette taille critique, les précipités
sont contournés par le mécanisme d’ Orowan.
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Lors du cyclage thermique, Muller et al. [209] ont montré que le niveau de contrainte de
compression dans les canaux matriciels augmente de 120MPa & 620°C a 220MPa a 1025°C, ce
qui traduit une forte augmentation de la contrainte effective dans les couloirs. Cette
augmentation est-ell e suffisante pour cisailler les petits précipités ?
Un autre mécanisme d’ adouci ssement peut également entrer en jeu pendant le stade primaire. Le
durcissement en solution solide de la phase y s oppose au déplacement des dislocations. Ce
durcissement résulte en particulier de la présence des ééments réfractaires qui se répartissent
préférentiellement dans la matrice (Mo, W). La présence de fins précipités en sursaturation dans
la matrice lors du retour en température a-t-elle pu modifier la composition de la matrice en
diminuant la teneur en @éments durcissant, notamment le W qui se répartit dans les deux
phases ?
Le troisiéme durcissement possible est un durcissement créé par les réseaux de dislocations
interfaciales [115]. Nous avons vu que les écarts paramétriques évoluent lors du cyclage
thermique, notamment sur les interfaces paralléles a la contrainte appliquée, et de fagon plus
faible sur les interfaces paralldes. Il est communément admis qu’un échantillon refroidi sous
contrainte préserve |'arrangement des dislocations. Mais qu'en est-il lorsque la fraction
volumique des précipités augmente largement lors du refroidissement entre 1150°C et la
température ambiante ? Selon Cormier [128], la fraction volumique des précipités y du
superalliage monocristallin MC2 passe ains de 45% a 1150°C a 70% a la température ambiante
(Figure 1-25). Les réseaux de dislocations interfaciales sont-ils préservés ou au contraire
dégradés ou détruits ? Les réseaux denses de dislocations d'interface s opposent a la pénétration
de la phase y par les dislocations mobiles. Une barriere dense de dislocations retarde le
cisaillement de laphase y' et I’ épaississement des radeaux qui en résulte. La disparition de ces
réseaux d'interfaces pourrait étre responsable de la vitesse de déformation observée en
température. Mackay et Ebert [224] insistent sur le fait que la formation de radeaux bien
développés n'est pas directement associée au début du fluage secondaire superalliage
monoacristallin modéle NiAIMoTa entre 982°C (234MPa) et 1038°C (179MPa). Un durcissement
suffisant pour la transition primaire-secondaire peut ére obtenu par interaction entre les
dislocations mobiles et les dislocations de réseaux pendant la formation des radeaux.

V.2.2.d.ii Notion de transitoire
Nous essayons de comprendre les différents mécanismes qui entrent en jeu dans la déformation
macroscopique observée lors du retour a haute température (zone 4, Figure V-24). La succession
d'un «primaire» et d'un « secondaire » est observée pour chacun des cycles de I'essal, et se
caractérise par une durée inférieure a 10min a 1150°C. Cette période est donc un stade transitoire
répété apres chague cycle thermique.
Jacques et al. [225] ont éudié in situ I’ évolution du désaccord paramétrique pendant un a
1080°C en modifiant les chargements mécaniques. Ils montrent qu’une fable variation de la
charge appliquée en température se traduit par une modification de |’ écart paramétrique sur les
interfaces horizontales, mais que cette modification est effective apres une période transitoire
d’environ 1000s (17min) a 1080°C. Cette période correspond a la mise en place par le matériau
d’ une structure qui s oppose a la contrainte appliquée.
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Nir [121] avait expérimenté dés 1971 des essais de fluage anisotherme sur le IN718. Il a réalisé
des essais dans lesquels il impose un changement de température en cours de fluage (pour des
températures proches de 600°C). L’analyse des courbes obtenues montre que le brutal
changement de température se traduit par une augmentation de la vitesse de déformation avant
une péiode stationnaire. Il existe donc une période transitoire, que Nir présente comme la
période pendant laguelle les structures de dislocations s adaptent aux nouvelles conditions
d essal.
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FigureV-28. : Essai defluage sur I’ N718 avec modification de la température en cours
d’essai [121]

En plus de la mise en place des structures de dislocations pendant cette période transitoire, la
modification de la fraction volumique de y' a 1150°C vers un équilibre thermodynamique [102],
qui peut atteindre 30min a 1150°C [128], peut jouer un réle de deux maniéres. La diminution de
la fraction volumique de phase y provogue la diminution des contraintes internes du matériau et
I"augmentation de la largeur des couloirs matriciels.

Nous avons vu dans le paragraphe précédent que |’écart paramétrique (0n) dans les canaux
horizontaux va atteindre un équilibre lors du fluage secondaire. La valeur de &, est une
représentation de la densité du réseau de dislocations qui se forme sur les interfaces horizontales.
Jacques et al. [214] ont modélisé I’ évolution de la valeur d équilibre de o5 avec la longueur
d’ onde de la microstructure en radeaux (multicouches composées d’ une succession de couches y
et y'). lls démontrent qu'il existe une relation étroite entre cette valeur d’ équilibre et la longueur
d’ onde de la microstructure, ains que la fraction volumique des précipités. Ce résultat est
important lorsqu’on sait que la variation locale de la microstructure peut étre non négligeable,
notamment lors de la dissolution des précipitésy'.

En conclusion, nous n’avons pas pu associer de fagcon précise la déformation observée lors du
retour a haute température (pseudo « primaire ») aux mécanismes internes. Nous avons essayé
d’identifier les principaux acteurs du durcissement structural (précipités, réseaux de dislocation)
et de comprendre comment ils pourraient permettre d’ expliquer le régime transitoire a vitesse de
déformation élevée, obervée en début de palier a haute température.
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La stabilité microstructurale des superalliages est essentielle pour assurer de bonnes propriétés
mécaniques a haute température. 1l est important de comprendre les interactions complexes qui
existent entre la stabilité des réseaux et la diffusion des éléments lors des essais en température
en suivant la cinétique d’ évolution microstructurale et |’ évolution des désaccords paramétriques
in situ.

nthese

Le cyclage thermique diminue la durée de vie des matériaux en favorisant I’ écaillage des
couches d’ oxydes lors d’ essais d’ oxydation et en modifiant les contraintes internes lors d’ essais
de fluage. Dans le cas du fluage, la diminution de la durée de vie semble plus étre liée a une
altération du matériau en volume lors des cycles successifs gu'a une interaction entre le
matériau et |'environnement. Une éude approfondie des microstructures de déformation
permettrait de comprendre les mécanismes qui rentrent en jeu, mais on peut déja noter que les
interactions transformation de phase-plasticité semblent jouer un réle fondamentale dans la
diminution de la durée de vie du superalliage en température.
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CONCLUSION

Les pales de turbine Haute Pression (HP) sont soumises a des sollicitations cycliques, thermiques
et mécaniques complexes. L’ objectif de ce travail était donc de déterminer I'influence du cyclage
thermique sur les comportements des systémes suivant les différents mécanismes de dégradation
des pales (oxydation, corrosion, fluage). Des travaux antérieurs avaient montré I'importance de
I’ utilisation de la géométrie « paroi mince » sur les comportements et la durée de vie en fluage. 11
était important de veiller a la représentativité des essais et des échantillons utilisés (échantillons
parallélépipédiques, épaisseur de 1mm) afin de simuler au mieux |’ application pale de turbine
HP. Les essais d'oxydation, de corrosion et de fluage mis en cauvre dans des conditions de
cyclage thermique nous ont conduit a plusieurs conclusions.

Dans une premiére partie, les essais d’ analyse thermogravimétrique cycliques menés a 1150°C
ont permis de mettre en évidence et de quantifier I’ écaillage important des couches d’ oxydes sur
le MC2 lors du refroidissement, et le faible écaillage des couches sur les matériaux revétus pour
les durées considérées (30h a 1150°C). Ces essais ont souligné I’importance de la protection des
superalliages en condition de cyclage thermique, alors que les cinétiques d oxydation sont
identiques entre les matériaux nus et revétus lors d'essais isothermes, quand le régime
stationnaire est atteint.

Lamise en place d’ essais d’ oxydation isothermes avait pour but d’ établir une cartographie de la
dégradation des revétements NiCoCrAlY Ta dans les températures représentatives de I’ utilisation
en service (900°C-1100°C). Cette approche relativement simple et facile & mettre en cauvre
permet |a caractérisation d’ un nombre élevé d’ échantillons. Bien qu’isotherme, la dégradation est
cependant proche de celle d’'un revétement en conditions de cyclage thermique en atmosphére
oxydante lorsque I'interdiffusion est la cause principale de I’évolution microstructurale du
systéme. C'est-a-dire lorsque I’ écaillage des couches d’ oxydes est limité, ce qui est le cas des
revétements NiCoCrAlY Ta testés. Ces essais ont permis d’évaluer le pouvoir protecteur des
revétements en fonction de leur épaisseur. Par alleurs, ils ont mis en évidence I'importance de la
notion de réservoir en aluminium et en chrome, qui favorisent la formation de couches d’ oxydes
protectrices (Al,03, Cr203).

L’ éude des microstructures et des compositions chimiques, en fonction du temps et de la
température, pour chaque épaisseur de revétement (30-70-110um) a permis de tracer des
diagrammes d'occurrence de phases qui sont représentatifs de I'éat de dégradation de ces
revétements. Des courbes d'iso-concentration en aluminium complétent ces diagrammes et
donnent une indication du pouvoir protecteur résiduel des revétements.
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Conclusion

Des essais sur bancs brileurs en cyclage thermique, combinant les effets de I’ oxydation et de la
corrosion, ont montré que |’ épaisseur du revétement apporte une amélioration de la durée de vie
du systeme. Les revétements les plus épais retardent la période d'initiation et de propagation des
phénomenes de corrosion dans le substrat. Cependant, dans les zones a fortes contraintes et
soumises a un gradient thermique important lors du refroidissement, le cyclage thermique peut
conduire a une dégradation plus rapide du revé&tement le plus épais (110um), en comparaison
avec le revétement de 70um d’ épai sseur.

La modification de la composition du revétement NiCoCrAlYTa par un gout de platine en
surface a amélioré la résistance des revétements aux phénomeénes d’ oxydation cyclique, par la
formation d’une couche d’alumine fine et adhérente. La résistance a la corrosion de type | est
également améliorée par cet apport de platine. Le platine améiore la formation d’un réservoir en
aluminium en surface du revétement et favorise ains la formation d une couche externe
d’alumine protectrice. La pénétration d’ oxygene dans le revétement est fortement diminuée,
réduisant ains la vitesse de propagation du front de corrosion en interne. A iso-épaisseur de
revétement, le platine a systématiquement apporté une améioration de la durée de vie des
systémes en conditions corrodantes.

L’ ensemble de ces essais a permis d’ éablir une cartographie de la dégradation du NiCoCrAlY Ta
étudié et d'aboutir a une modélisation physico-chimique de la durée de vie des revétements par
I’intermédiaire des diagrammes d’ occurrence de phases. Les résultats obtenus congtituent une
bangque de données qui pourra étre utilisée pour des modéisations mathématiques plus fines
permettant d’ extrapoler le comportement des revétements pour des durées de vie plus longues.

La deuxiéme partie des travaux de thése éait consacrée al’influence du cyclage thermique sur le
comportement en fluage des systemes. La mise en place d'essais de fluage novateurs,
caractérisés par le cyclage thermique des échantillons sous chargement constant a
1150°C/80M Pa, a révelé la grande influence de ce cyclage sur la vitesse de déformation et sur la
durée de vie en température des matériaux. Les différents paramétres qui caractérisent le cycle
thermique (durée du palier en température, vitesses de chauffage et de refroidissement) ont un
effet significatif sur la durée de vie a rupture. La principale conclusion a laquelle nous sommes
arrivés est que la répétition des cycles thermiques accélere I’endommagement de la structure.
L es résultats obtenus remettent donc en cause laloi du cumul linéaire de I’endommagement lors
d’ essais de fluage en cyclage thermique a 1150°C. La mise en cauvre d'essais de fluage
isotherme a haute température semble insuffisante pour moddiser la durée de vie en service des
systémes revétement/superalliage des pales.

L’ augmentation de la vitesse de fluage stationnaire, calculée dans le cas d’un essai de cyclage
thermique, est due a la répétition systématique d'un pseudo « primaire» puis d'un pseudo
«secondaire» sur les courbes de déformation lors d'un palier en tempéature. Malgré
I’ augmentation de la ductilité de I’ échantillon, cette accumulation de déformation plastique lors
du retour en température conduit a une rupture prématurée de I’ éprouvette en comparaison avec
un essai de fluage isotherme. Des travaux antérieurs avaient mis en évidence les couplages de la
mécanique et de I’ oxydation dans la durée de vie de ce type de d’ échantillon (faible section).
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Conclusion

Nous pensions que I’ utilisation de conditions de cyclage thermique devait renforcer cet effet de

couplage avec |’ écaillage des couches d' oxydes lors du refroidissement. La réalisation d’' essais
n’a pas confirmé cette hypothése et a conduit a des durées de vie en fluage identiques sur des
matériaux nus et revétus, pour des durées de paliers de 30min a 1150°C. La protection des
matériaux contre |’ écaillage des couches d’ oxydes n’a donc pas d’influence sur les résultats en
cyclage thermique, dans les conditions testées.
De plus, la mise en place d’essais sous atmosphere contrélée (ArH,) a également montré que
I’atmosphére n'avait pas une influence significative sur la durée de vie des éprouvettes en
température, contrairement a ce qui avait pu étre mis en évidence dans le cas d’essai de fluage
isotherme. Les phénomeénes mis en jeu dans la diminution de la durée de vie ne semblent pas étre
associés a des phénomenes liés al’ environnement, mais plutét a des évolutions microstructurales
telles que la dissolution/précipitation sous contrainte, I’ évolution des désaccords paramétriques
lors du cyclage thermigue ou la mise en place de réseaux de dislocations d’ interfaces.

Les faits expérimentaux paraissent bien établis dans les conditions testées (1150°C/80M Pa) pour
le matériau MC2. Cependant, ces résultats soulévent de nombreuses questions concernant la
nature des mécanismes qui entrent en jeu. lls ne doivent pas étre extrapolés a d’ autres conditions
de température et de contrainte ou pour dautres superaliages monocristallins. La
compréhension de ces mécanismes d endommagement nécessite I'éude des structures de
déformation spécifiques a ce mode de sollicitation. Les micromécanismes semblent en effet
dépendre fortement des mécanismes de déformation mis en jeu pour des essais de fluage a haute
température et sous faible contrainte (glissement et montée des dislocations). La composition
chimique et les propriétés du matériau a haute température (1150°C) vont également jouer un
réle par I'intermédiaire de la dissolution et de la précipitation de la phase y', ainsi que de la mise
en radeaux de lamicrostructure.

Il est donc nécessaire d’ approfondir les éudes sur les microstructures, en réalisant notamment
I’étude des réseaux de dislocations d'interfaces afin de comprendre les mécanismes
microscopiques susceptibles de provoquer |'accélération de la déformation macroscopique
observée. Il est également important de continuer a caractériser I'influence du cyclage thermique
sur les durées de vie en fluage, mais pour d’ autres conditions expérimentales (température plus
faible) et d'autres aliages (AM3, MCNG). La mise en place de tels essais permettrait de
répondre a certaines questions : I’influence du cyclage thermique pour les durées de vie en fluage
est-elle liée au phénomeéne de dissolution et reprécipitation, a la composition chimique et aux
propriétés de I’ alliage (désaccord paramétrique notamment), a la montée des dislocations ? Pour
finir, il serait intéressant de poursuivre la caractérisation de I’ influence de la vitesse de chauffage
et de refroidissement sur les mécanismes d endommagement, et effectuer des essais sous
atmosphere contrdlée avec une durée de palier élevée (60 a 120min) pour se repositionner par
rapport aux résultats précédemment trouvés sur le couplage mécanique/oxydation.
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