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Résumé

Les superalliages a base de nickel sont utilisésr pa fabrication daubes de turbines
monocristallines, en raison de leurs propriétésamiéeies élevées a haute température. Ces dernieres
sont toutefois fortement dépendantes de la présemqeécipités de phastdans la matricey. Les
inhomogénéités de répartition des précipités ciesti un des défauts pouvant apparaitre dans les
aubes de turbines. Pour anticiper ces défauts tanhiepr les conditions de mise en ceuvre, il est
possible de faire appel a des outils de simulgtermettant de prédire la formation et I'évoluticesd
précipités en fonction de la composition de I'géiaet du traitement thermique appliqué. Des modeles
numeérigues peuvent également étre employés polysandinfluence de la microségrégation, qui
provient de la solidification et ne disparait pasmplétement lors du traitement thermique de mise en
solution.

Une approche regroupant deux modeles, de micragigyé et de précipitation, a été utilisée pour la
simulation de la formation de la microstructure sites superalliages a base de nickel de type AM1
durant les principales étapes du procédé de migewme. Un modéle de microségrégation existant
[1] a été modifié pour prendre en compte certaspificités des superalliages a base de nickel,
notamment des matrices de coefficients de diffugsion-diagonales. Le modéle a été appliqué a
plusieurs alliages afin de prédire I'évolution dgsofils de concentration ainsi que la
formation/dissolution des phases interdendritiqaes cours des étapes de solidification et de
traitement thermique de mise en solution.

Un nouveau modéle numérique de précipitation adéseloppé en se basant sur des approches
existantes [2], dans le but de simuler la formata&nl’évolution des précipités dans la matrice
sursaturée au cours des traitements thermiqueswmu. Ce modéle est basé sur un suivi de la
distribution de tailles des précipités, qui estcolle a partir de lois de germination et croissance
tenant compte également des phénoménes de matuvaid'effet Gibbs-Thomson. L’évolution de
quantités globales telles que le rayon moyen, tesitke et la fraction de précipités est déduiteade |
distribution.

En raison de I'application de ces modéles a désgak multiconstitués, un couplage avec le logiciel
Thermo-Calc a été utilisé, permettant d’accéderaumpositions d’équilibre et a la force motrice de
germination lors des calculs. Ce couplage permateéwent de recalculer d’'une maniere dynamique
les coefficients de diffusion au cours des simatetj que ce soit pour la microségrégation ou la
précipitation.

Les deux modeéles ont été utilisés individuellemsmt des alliages ternaires Ni-Al-Cr et sur les
superalliages industriels CMSX-4 et AM1 afin de g&rder a des étapes de validation basées sur la
comparaison des résultats de simulations avecale¥ds expérimentales issues de la littérature et d
mesures par sonde atomique obtenues au cours det. pBans I'ensemble, les modeles de
microségréeégation et de précipitation permettentrefgroduire les principales tendances observées
expérimentalement. Il a par ailleurs été possiblenéttre en évidence I'importance de la précisies d
bases de données thermodynamiques, plus partemkdrt dans le cas du modéle de précipitation.

Un chainage des deux modéles a été réalisé suliageanodele Ni-Al-Cr et sur le superalliage AM1
afin d’évaluer la sensibilité des phénoménes deigitétion vis-a-vis de la microségrégation. Les
résultats ont montré une grande sensibilité deille tmoyenne, de la densité volumique et de la
fraction volumique des précipités vis-a-vis de égreégation résiduelle d’éléments de solutés durant
les traitements thermiques industriels. Dans ledeagemps de maintiens plus élevés, cette semsibili
est moindre lorsque le régime de maturation desptés est atteint.

L'approche utilisée a permis de simuler la formatites précipités dans des alliages a base de hickel
et, plus particulierement dans le cas de 'AM1]ideles phénomeénes de précipitation avec I'étape d
solidification et de traitement de dissolution/h@@oéisation.



Mots-clés : Précipitation, solidification, microségation, superalliage a base de nickel, diffusion,
modélisation, simulation, approche CALPHAD.



Abstract

Nickel base superalloys are used for the manufiacfwf monocrystalline turbine blades, due to their
outstanding mechanical properties at high tempegafthe mechanical properties strongly depend on
the presence of precipitates in the matrix. Improper size or spatial distribution bétprecipitates is
one of the possible defects that can appear duhiegprocessing of turbine blades. In order to
anticipate such defects and optimize the procesaeserical simulation can be used to predict the
formation and evolution of precipitates as a fumetiof the alloy chemistry and heat treatment
conditions. Numerical models can also be used &dyae the influence of microsegregation, which
develops during solidification and does not enfidisappear during the solution heat treatment.

A modeling approach has been developed to simtietdormation of microstructure in AM1-type
nickel based superalloys during the main processtegs. Two distinct numerical models were
developed for the simulation of microsegregatiam,one hand, and precipitation on the other hand.
An existing microsegregation model [1] was modiftedtake into account important specificities of
Ni-base superalloys, such as non-diagonal matatdgfusion coefficients. The model was applied to
several alloys to predict the evolution of the cosipon profiles, and the formation/dissolution of
interdendritic phases during solidification and sleéution heat treatment.

A new precipitation model was developed in orderptedict the formation and evolution gf
precipitates during heat treatment [2]. The moddbased on the description of the precipitate size
distribution, which is tracked based on nucleatma growth laws, taking into account coarsening
through the Gibbs-Thomson effect. The time evolutad average quantities, such as the average
radius, the number density of precipitates and meluraction is deduced from the particle size
distribution.

The model is coupled to the phase diagram softWdrermo-Calc, which makes it possible to
calculate equilibrium concentrations and nucleatidning force in multicomponent industrial alloys.
The coupling to Thermo-Calc is also exploited tonpate the effective diffusion coefficients from a
mobility database.

The microsegregation and precipitation models vagglied to ternary Ni-Al-Cr alloys and to the
industrial CMSX-4 and AM1 superalloys. The resuits the simulations were compared with
experimental data collected from the literature atuin probe tomography measurements carried out
during the project. The simulation results showedbt globally in good agreement with the
experiments. The accuracy of the thermodynamichdaeturned out to be one of the most important
factors for quantitative prediction, in particufar precipitation.

Chained simulations were performed on Ni-Al-Cr &id1 alloys in order to assess the sensitivity of
precipitation kinetics with respect to microsegtéga The calculations showed that the radius,
volume fraction and number density of precipitatge substantially influenced by the residual
segregation in industrial heat treatments. Theceté residual segregation on precipitation kirgtic
decreases however during coarsening at long agjeieg.

In summary, the simulation approach developed iis tbroject allows for the formation of
microstructures in industrial Ni-based superallay®e analyzed in detail. The application of chdine
microsegregation and precipitation calculationaldl superalloys permitted to analyze the influence
of the solidification conditions on the microstruiet after heat treatment.

Keywords: Precipitation, solidification, microsegation, nickel based superalloy, diffusion,
modelling, simulation, CALPHAD approach.
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Table des symboles

Symboles romains :

Symbole Signification Unités
a Parametre de maille [m]
' Pente du solvus par rapport a la composition atoendg K]
Ak I'élément i, pour la classe k
Coefficient de sensibilité de la température dwisopar 1.3
by R [K.J".m7]
rapport a la courbure pour la classe k
C Concentration de I'élément i fomol]
g Concentration de I'élément i dans la phase [m*.mol]
q"* Concentration de I'élément i dans la phasé I'interface [M.mol]
Co Capacité calorifique par unité de volume [3.167]
D Coefficient de diffusion de I'élément i fns™]
DY Coefficient de diffusion de I'élément i dans la péa [m?.s"]
DY Coefficient de diffusion de I'élément i par rappatt gradient 2 .1
: on de Telement | [m*.s]
| de concentration de I'élément j dans la phase
pnorm Distribution normalisée par rapport au rayon mogen []
N.k nombre
norm Distribution normalisée par rapport au rayon mogen []
-k volume
pnorm Distribution normalisée par rapport au rayon mogaiculé [
F.k d’apres la fraction et la densité totales de pitsp
N Fréguence cumulée en nombre [
i Fréguence cumulée en fraction volumique []
E Vecteur des résidus [-]
Fo Nombre de Fourier [-]
Ointer Fraction représentée par la zone interdendritique 1
g’ Fraction de phase [-]
gi'gter Fraction de phasedans la zone interdendritique []
gl'z Fraction de phasedans la cellule ou classe k []
gl'z Fraction normalisée de phasdans la classe k [-]
Gn Energie libre molaire [J.m0Q)
G{ﬁf Enthalpie molaire de référence [J.Mol
qg Entropie molaire de mélange [J.mpl
& Enthalpie molaire d'excés [J.r1
h Espacement entre les cellules de calcul [m]
hf Epaisseur de phasencorporée dans la cellule de la classe [m]
hy Largeur de lintervalle entre les classes k et k+1 [m]
H Taux de variation de la chaleur [Fr]
[ Taux de germination [fhs7]
|5 Taux de germination stationnaire el
. Flux de soluté de I'élément i calculé par rappast a 1
Ji compositi ' [m.s7]
positionsX
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3 Flux de soluté de I’élément_ i calculé par rappant a [mol.m2.s7]

concentrations;

k Coefficient de partage [-]

ke Constante de Boltzmann [J.MdK ]

Kix Coefficient de partage de I'élément i pour la aelss []

ref Valeur de référence du coefficient de partage@eérent i

ik pour la classe k ]
VLAB Parametre d'interaction d'ordrentre les atomes A et B [J.rtpl

L¢ Chaleur latente de fusion par unité de volume ).m

-1 -

M Matrice diagonale des mobilités [J 1.m%I.s

m- Pente du liquidus K]

Ng Densité de sites atomiques )

N Densité de sites disponibles

n Densité de précipités [

N Densité de précipités pour la classe k *Im
n°" Densité cumulée de précipités I
e Densité cumulée de précipités pour la classe k 3 [m
Niot Densité totale de précipités ﬁ]n
Ngern Densité effective pour la création d’'une classe “[m
Nma Seuil maximal de densité pour la création d’'unesga [n7]
Nrin Seuil minimal de densité pour la création d’'unessta [rf?]

Densité de précipités actuellement accumulés,tentatde 3
Mstock création d’une classe [m~]

N Nombre de cellules PFT [-]
Ncl Nombre de classes effectives []
Ncl Nombre minimale de classes effectives [-]
Nsol Nombre d’éléments de solutés [-]

Q Terme de source de la concentration [-]

r Position radiale [m]

R Rayon [m]

R Rayon critique [m]
Ryern Rayon effectif de germination [m]

R« Rayon des précipités de la classe k [m]
Ry Rayon moyen en nombre [m]
R, Rayon moyen en volume [m]
R: Rayon moyen calculé d’aprés la fraction totaleetdnsité (i

totale de précipités

Ry Constante des gaz parfaits [JIK

S Surface d’échange entre la cellule k et sa voighie), [m?]

surface des précipités de la classe k (PSD)

t Temps [s]

th Durée de solidification [s]

T Température K]
T Température du liquidus K]
T Valeur de référence de la température K]
Ts Température du solidus [K]

Tsolvus Température du solvus ge [K]
Tsolvus, Température du solvus gealculée pour la classe k K]
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Tref Valeur de référence de la température du sohpsur la K]
sohvus k classe k
Vinter Volume de la zone interdendritique 3|]m
Vi Volume de la cellule k [
Vi Volume de la cellule mixte ['h
Vi Volume molaire de la phage [m*.mol]
Vinixte Volume du domaine mixte [?}1
Viot Volume total du domaine de simulation PFT 3][m
Vvétend Volume du domaine de mélange étendu 3] [m
X Position [m]
X Vecteur des inconnues []
X Composition (fraction atomique) [-]
Xo Composition nominale [-]
Xo, Composition nominale en élément i []
el Composition moyenne de la cellule PSD d’indice k en [
1k élément i
K ref Valeur de référence de la composition moyenne dellale []
ik PSD d’indice k en élément i, utilisée lors de i@hrisation
XV Composition de la phasea une distance infinie de [
® I'interface précipité/matrice
XiV Composition atomique de I'élément i dans la phase [-]
XV Composition atomique moyenne de I'élément i danhkse []
I \
XV Composition atomique de I'élément i dans la phase [
I l'interface
X v ref Valeur de référence de la composition atomiquééienhent [
ik i dans la phase pour la classe k, prise a l'interface
XV pert Valeur perturbée de la composition atomique dérént i [
1k dans la phasepour la classe k, prise a l'interface
XV R Composition atomique de I'élément i dans la phase []
| l'interface, en prenant en compte un rayon de amerR fini
XV € Composition atomique de I'élément i dans la phase [
| I'interface, a | ‘équilibre
v Vitesse de croissance/dissolution [M.s
Vi Vitesse de croissance/dissolution de la classe k .s‘llm
Z Facteur de Zeldovich []
Symboles grecs :

Symbole Signification Unités
u Paramétre de transition entre les deux bornesreagé&le [s]
seuils de germination
Pente du coefficient de partage de I'élément irppport a la

Qi k composition de la matrice en élément j, a I'inteef@t pour [-]
la classe k
OLsw Constante de la loi de maturation LSW [m]
Pente du coefficient de partage de I'élément irppport a 3 11
P I'énergie de courbure des précipités de la classe k [m”.J7]
0 Longueur de la couche diffusion [m]
S Longueur de la couche diffuksion de I'élément i, plaLclasse [
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A Différence de composition [-]
Ao Différence de composition initiale [-]
AG‘fJ Force motrice de germination de la phpg®r unité de 3.7
volume '
Ae‘f?’ref Valeur de référence de la for_cc? motrice de gernunate la [3.m9
phase3 par unité de volume
AGf Force motrice de germination de la phpse [J.mol"]
AGéT Surplus d’énergie libre di a la courbure dans ksph [3.m7]
AGY Surplus d’énergie Iibrg dO (::1 la courbure dans ksphpour .Y
~ les précipités de la classe k '
AGY.ref Valeur de référence du surplus d’énergie libre ¢ a 3.7
GT .k courbure dans la phaseour la classe k '
AP Différence de pression [Jh
AR Variation du rayon critique [m]
At Pas de temps global [s]
Aty Sous pas de temps de la classe k [s]
AR Sous pas de temps de la classe k calculé suivaritdes de [s]
k variation de rayon
Atlt(ronc Sous pas de temps restant pour atteindre le pasmbes [s]
global
X Sous pas de temps de la classe k calculé suivaritdes de
Ay variation des compositions moyennes de la cellule [5]
&y Seuil de fraction relative de précipités en dissoturapide [
Eyr Seuil de variations de la fraction de précipités 1 [
Ex Seuil de variations du rayon critique [-]
£, Seuil maximal de variations de la composition mayede la []
X matrice
gcrit,nud Seuil de reIir_léarisation d_e _Ia force motri(;e dergeation []
T suivant les variations de température
_ Seuil de relinéarisation de la force motrice dergeation
ok nuel 1 suivant les variations relatives de composition emme de 13 [-]
matrice
_ Amplitude relative de la perturbation appliquéaa |
g#” nuel température lors de la linéarisation de la forcérice de [-]
germination
— Amp_li_tude relative de la pertu_rbation appliqyéaa I
Exi composition moyenne d’élément i dans la matrice ttar la [-]
linéarisation de la force motrice de germination
Ecrit’diag Seuil de reIinéarisa_ltio_n du diagramme de phaseasiies K]
T variations de température
o Seuil de relinéarisation du diagramme de phaseasties
g5y e variations de composition de la matrice en élémant [
l'interface
Seuil de variations relatives du rayon des préespitar
gétk rapport a I'épaisseur de matrice dans la cellusmav [
réduction du sous pas de temps
glin diag Amplitude relative _de Ia_per_turbation_appliquéaa | [
T température lors de la linéarisation des diagrandegqshases
i diag Amp_litude relative de ,Ia,pertur'bation appli'qué.a.a I
Ex.i composition moyenne en élément i lors de la lirsgdion deg [-]

diagrammes de phases




it diag Seuil de relinéarisation du diagramme de phasesisilies
AGe variations relatives de I'énergie libre de courbure
At, Seuil de variations relatives des compositionsadeellule
Ex tolérées avant réduction du sous pas de temps
Coefficient de linéarisation de la force motrice de
1 germination vis-a-vis de la température
Coefficient de linéarisation de la force motrice de
6 germination vis-a-vis de la composition moyennéede
matrice en élément i
K Courbure des précipités de la classe k
1 Rayon adimensionnalisé par la longueur caractgustde
diffusion
1 Espacement interdendritique primaire
A2 Espacement entre les bras secondaires de dendrites
Jac Espacement initial entre les bras secondaires migrities
Ad Taille du domaine de simulation
1 Parametre de répartition de volume durant le tragte des
eut phases secondaires par le modele PFT
DNk Rayon normalisé par le rayon moyen en nombre
DVk Rayon normalisé par le rayon moyen en volume
Rayon normalisé par le rayon moyen calculé d'apres
PFK fraction et la densité totales de précipités
o7 Energie d'interface entre les phasest
7 Temps d’incubation
Fraction relative de précipités en dissolutiondagpar
¢ rapport a la fraction totale de précipités
Valeur limite de la fraction relative de précipits
Porit dissolution rapide par rapport a la fraction totddeprécipités
) Facteur de réduction du pas de temps global
Q Sursaturation
Qi Sursaturation de I'élément i pour la classe k
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1. Introduction

1.1. Applications des superalliages

Les superalliages & base de nickel sont couramearaptoyés dans l'industrie aéronautique, et plus
spécifiguement dans la fabrication des aubes dénts pour les réacteurs d’avions. Pour ce type de
moteurs, les exigences sont trés sévéres, notanandatmes de propriétés mécaniques, de tenue a la
température et de résistance a I'oxydation etcieosion. Le fonctionnement d’un turboréacteur est
schématisé sur la Figure 1 [3], et est basé spolasée produite par la différence de vitesse des g
entre 'admission et I'échappement. Dans un pretei@ps, I'air entre dans la zone d’admission (1). |
est ensuite acheminé vers le compresseur (2), dans la chambre de combustion (3) ou il sera
mélangé avec le kérosene. Le mélange est enstideneme, ce qui entraine une dilatation des gaz, ces
derniers sortant & haute vitesse (4). Avant dépuilsés par I'échappement (5), les gaz passelta par
turbine, permettant ainsi de continuer & aspir@r pour permettre le fonctionnement du réacteur.
Certains réacteurs offrent la possibilité d’effectune post-combustion (6), consistant en I'ingecti

de carburant dans les gaz de sortie, entrainaatamissement significatif de la poussée du réacteu
au prix d'une consommation accrue de carburant.

2. Compression

. 4. Expansion
Y 4
p Compression " Délente 6. Afterburner

Post Combustion

* 5. Ejection
fection

" 3. Combustion
1. Intake Combustion
Admission

Figure 1 : Schéma illustrant le principe de fonati@ment d’un réacteur d’'avion.

Avant l'introduction des alliages a base de niclesd,aciers étaient souvent utilisés pour les egast
d’avion. Néanmoains, les propriétés mécaniques dedeeniers chutent rapidement au-dela de 600°C.
Il a donc été envisagé d’employer des alliages Hélément principal serait le nickel. Les raisates

ce choix sont basées sur I'estimation de la résistau fluage d’apres les cinétiques de diffusion,
ainsi que les propriétés mécaniques telles qumiteld’élasticité et la ténacité. De plus, en oaisles
hautes températures atteintes et du carburargéytiliest nécessaire de tenir compte de la résista
I'oxydation et & la corrosion. Le nickel, bien curésentant une densité élevée (voisine de 8900%g.m
a température ambiante), présente un bon comprentie toutes ces propriétés. Au sein de ces
réacteurs, les superalliages sont employés dangdefes exposées a de hautes températures,
typiquement supérieures a 800°C. L'introductiorllidiges a base de nickel dans les moteurs d’avions
a débuté durant les années 1940 [4]. Par la diéit®lution de ces alliages a permis d’'atteindre de
plus hautes températures de fonctionnement, néasad'amélioration du rendement du moteur.

1.2. Développement des superalliages a base de nickel

Le développement des superalliages a base de rédal effectué a partir des années 1940, en
plusieurs générations. Une caractéristique comniuteutes ces générations est la présence de la
phase durcissant¢’. La résistance mécanique des superalliages a Hasaickel est liee au

mouvement des dislocations et repose donc en ggzartie sur la présence des précipités de la phase
Y. La précipitation contrdlée de cette phase estlue possible en ajoutant des éléments tels que
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I'aluminium, et se traduit notamment par un ac@®isent de la résistance au fluage, comme illustré
par la Figure 2 [5]. La dimension des précipitasgejégalement un réle important et doit étre coé&ol
pour optimiser les propriétés mécaniques [4]. Darsas des superalliages a base de nickel, la taill
optimale des précipités est de I'ordre de plusieargaines de nm [6].

| TMS-75 single crystal
900'C,392MPa =@
| 1100C137MPa ===

1000 [ /

100 B J

Rupture life (hour)

Inconel 713C polycrystal (ref. 1) [m]
800°C,345MPa —-—--
1000'C,98MPa ————
1000°C,117MPa —--mm--

¢ ey
0 20 40 60 80 100

Designed volume fraction of 7' (%)

Figure 2 : Temps de rupture en fluage en fonctieradfraction volumique dg, sous différentes conditions de
température et de contrainte pour les superallia@®tS-75 et Inconel 713C [5].

Les structures cristallines des phagesy’ sont CFC et L1, respectivement, et sont schématisées sur
la Figure 3. La phase est désordonnée, tandis que la phgsest ordonnée et basée sur la
steechiométrie NAl. Dans le cas d'un alliage binaire Ni-Al, cecigsifie que les atomes d'Al
occupent des sites déterminés.

v, CFC v, L1,

Figure 3 : Structures cristallines des phasexy’.

Les phases ety’ ont des paramétres de mailles similaires, elded donc cohérentes. En raison de la
structure ordonnée de¢’, le franchissement des précipités par les disiona implique des
mécanismes complexes et énergétiquement colteux cBtte raison, le déplacement des dislocations
s'effectue en grande partie dans la matyiddalgré le durcissement apporté par les précipitébest
donc intéressant de durcir la phasesn elle-méme, ce qui peut étre effectué avec diadjon
d’éléments supplémentaires [7, 8]. Ces éléments sotamment le molybdene et le tungsténe.
D’autres éléments sont également ajoutés afin idhiger différentes propriétés, telles que la
résistance a I'oxydation ou a la corrosion, darsakedu chrome, 'augmentation de la température du
solidus, pour le cobalt, ou pour contrebalancereftets indésirables apportés par d’autres éléments
de soluté. Enfin, la formation dé est principalement favorisée par I'ajout d’aluiim, de titane, et,
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dans une moindre mesure, de tantale. Le Tablea@sdime les principaux effets des différents
éléments de soluté le plus fréqguemment utilisés pélaboration de superalliages a base de nickel
monocristallins.

Tableau 1 : Effets des éléments d’alliage courantremployés dans les superalliages a base de Hick8].

Répartition

Elément préférentielle {/y")

Principaux réles Effets indésirables

Formation de/,
accroissement de la| Abaissement du point
résistance a I'oxydation, de fusion
durcissement de
Accroissement du
solidus, modification de
Co Y la solubilité des autres
éléments, durcissement
dey
Durcissement de,
Cr Y accroissement de la
résistance a I'oxydation

Al Y

Formation de phases
fragiles

Formation de phases

Mo Y Durcissement de fragiles

Durcissement de,
Re Y retarde la maturation
des précipités
Diminution de la
sensibilité a la
Ru Y formation de phases
fragiles dans les alliages
contenant du Re
Formation et

Formation de phases
fragiles

Ta i durcissement d¢
Ti ¥ Formation de/’,
durcissement de
W i Durcissement deet de| Formation de phases
Y fragiles
7 Hf Durcissemenj[ des joints
' de grains

Les alliages de premiere génération présententrgléngent des quantités importantes d’'éléments
favorisant la formation d¢, notamment I'aluminium, le titane et le tantales éléments intervenant
dans la composition globale de ces alliages sahirtiinium, le cobalt, le chrome, le molybdéne, le
tantale, le titane et le tungsténe. Les alliagesette génération sont, entre autres, le CMSX-2, le
CMSX-6, le PWA-1480 et 'AM1. Les compositions pidlgls de ces alliages sont résumées dans le
Tableau 2 [9].

Tableau 2 : Compositions [%pds] de superalliagepdEmiere génération.

Eléments d'alliage
Nom Al Co Cr Hf Mo Ta Ti W
CMSX-2 5.6 4.6 8.0 - 0.6 6.0 1.0 8.0
CMSX-6 4.8 5.0 9.8 0.1 3.0 2.0 4.7 -
PWA-1480 5.0 5.0 10.0 - - 12.0 1.5 4.0
AM1 5.2 6.5 7.8 - 2.0 7.9 1.1 5.7
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La composition de I'alliage faisant I'objet de eethése, 'AM1 élaboré par SAFRAN-Snecma, a pu
étre obtenue plus précisément aupres de Snecraairésamée dans le Tableau 3:

Tableau 3 : Composition de 'AML1 utilisé par Snecma

Elément Al Co Cr W
%pds 5.240.1 6.6+0.2 7.5+0.2 5.5+0.2
%at 11.61+0.22| 6.75+0.2 8.69+0.23 1.8+0.07
Elément Mo Ta Ti
%pds 2.00+0.2 | 7.95+0.15 1.2+0.1
%at 1.26+0.13| 2.65+0.05 1.51+0.13

La Figure 4 montre un exemple de microstructyhg d'un superalliage AM1 utilisé pour la
fabrication d’aubes de turbines [6]. La phageest présente en grande quantité sous forme de
précipités de morphologie cuboidale, contribuamicéroitre les propriétés mécaniques de l'alliage,
notamment a haute température. Pour cet alliagajlla optimale des précipités est voisine ded.4
0.5um.

Figure 4 : Microstructure/y’ dans I’AM1 apres I'ensemble des traitement thepunais [6].

Les alliages de deuxiéme génération sont génératensractérisés par la présence de rhénium,
permettant d’accroitre la résistance au fluageutgdrsant donc a travailler a plus haute tempéeatur
Parmi les alliages de deuxieme génération, il essiple de citer le CMSX-4, le PWA 1484 et le René
N5, dont les compositions sont indiquées dans tdetal 4 [9].

Tableau 4 : Compositions [%pds] de superalliagesidexieme génération.

Eléments d’alliage
Nom Al Co Cr Hf Mo Re Ta Ti W
CMSX-4 5.6 9.0 6.5 0.1 0.6 3.0 6.5 1.4 6.0
PWA 1484 5.6 10.0 5.0 0.1 2.0 3.0 8.7 - 6.0
René N5 6.2 8.0 7.0 0.2 2.0 3.0 7.0 - 5.0

Les alliages de troisieme génération comportentquamtité de rhénium plus élevée dans le cas des
alliages de deuxieme génération. Les alliages tle génération sont, par exemple, le CMSX-10 et le
TMS-75. Leurs compositions sont résumeées dansheda 5 [9].

Tableau 5 : Compositions [%pds] de superalliagedrdesiéme génération.

Eléments d’alliage
Nom Al Co Cr Hf Mo| Nb| Re Ta Ti W
CMSX-10 5.7 3.0 2.0 0.03 04 01 60 80 0.2 5.0
TMS-75 6.0 12.0| 3.0 0.1 2.0 - 50 6|0 3 6.0
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Enfin, les alliages plus récents, de quatrieme mdiod et ultérieurs [10, 11], incorporent du
ruthénium afin de diminuer le risque de formatiam phases fragiles, accru par le rhénium. lIs
présentent de meilleures propriétés mécaniques ude h@mpérature, notamment en termes de
résistance au fluage et a la fatigue. Des exeng@axs alliages sont le MC-NG et le TMS-196, dont
les compositions sont indiquées dans le Tableau 6.

Tableau 6 : Compositions [%pds] de superalliagesidejuatrieme et cinquiéme générations.

Eléments d'alliage
Nom | Génératior Al Co Cr Hf Mo Re Ru Ta Ti W
MC- 4o 6.0 <0.2| 4.0 0.1 1.0 4.0 4.( 50 05 50
NG
TMS- 5ome 5.6 5.6 4.6 0.1 2.4 6.4 5.¢ 5.6 - 50
196

La Figure 5 montre la température critique pouwsiatire une durée de vie de 1000h en appliqguant une
contrainte de 137 MPa. Comme cela peut étre cdnstatolution des superalliages a permis
d'atteindre des limites de températures de plygienélevées au fur et a mesure des développements.

1100 1 O
mMeNG O O TMs.162
TMS-26 OTMS-82  EPM-102
ReneNs__ w,c,.,..——.v..—_,,.
pgmdéeneNﬁo T™S.75
CTISX AP PWAT484 O cmsx-10
NASAIR1 RR39
ON &

; \TMD-5 1
1000 F PWA1480 - CM186LC

MarM200H!
Ly MMarizar L TM-321
Mar200 - - MarM246 -~ MarM247 evepomee
M0 | artaaio s o
=T "Rone 80 |_lin792

— 1
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A (eoiteg
900 UL?‘C" P
,rO O On10s
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Figure 5: Représentation de la température maxinaalmissible en fluage a 137 MPa pour une duréeQ®® h
pour différents superalliages a base de nickel [4].

1.3.Elaboration des aubes de turbines en superalliageagse de nickel

1.3.1. Solidification

Les aubes de turbines sont réalisées en utilisaptdcédé de solidification & la cire perdue. Cette
méthode consiste a produire une réplique de leepdkccire, puis a recouvrir cette derniére d'une
couche de céramique, nommeée carapace. La carapasttwe le moule destiné a recevoir I'alliage

liquide lors de I'étape de solidification. Lorsqyrusieurs pieces sont solidifiées en une seule
opération, les moules sont regroupés sur une grappe

La solidification est effectuée en utilisant le ggdé Bridgman, permettant d’appliquer un gradient
thermique durant la solidification, ce qui rend gibke la solidification dirigée et la sélection
d’orientations cristallographiques jusqu’a I'obientde pieces monocristallines. La partie froide du
four consiste en une plague mobile, refroidie, danitesse de déplacement est controlée, cf. Ei§ur
[12, 13].
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Figure 6 : Principe de fonctionnement de la soidifion dirigée [12, 13].

Le métal liquide peut étre mis en contact avec olids qui sert alors de germe monocristallin,
permettant d'initier une piéce monocristalline. fiémtation du grain peut aussi étre sélectionnée a
I'aide d'un sélecteur de grain. Ce dernier est lsasda croissance compétitive de différents graens
dans l'idéal, ne laisse qu’un seul grain débousheta grappe.

La microstructure a I'état brut de coulée consiste des dendrites de phageincorporant des
précipitésy’ formés au cours du refroidissement, et sont ggsapar des zones interdendritiques
constituées essentiellement d’eutectiglye Ce dernier, présentant une morphologie irrégelét une
taille mal définie, ne permet pas d’atteindre lesppétés mécaniques attendues. Par conséquent, un
traitement thermique est requis.

1.3.2. Traitements thermiques a I'état solide

A I'état brut de coulée, I'alliage obtenu compautee fraction importante dé (63% dans le CMSX-6,
selon Szczotok et al. [14]), et la ségrégation i entraine une forte dispersion de tailles et de
morphologies des précipités, suivant que ceux-Gitsent au coeur des dendrites ou dans les espaces
interdendritiques. Ceci est observé sur plusielliegas, et n'est donc pas spécifique a 'AM1 [10].
Les propriétés des alliages bruts de coulée nefaatipas les exigences requises en termes de
résistance au fluage, et il est donc nécessairprdeéder a des traitements thermiques afin de
contrbler la précipitation [15]. Le premier traitent thermique consiste en une dissolution de
I'eutectique et en une homogénéisation des gralmtconcentrations. Ce traitement, nommeé "mise
en solution" ou "homogénéisation”, est noté H.tap& suivante consiste en un revenu, noté R1,
permettant d’atteindre la taille dé souhaitée. Ce traitement est complété par unidme revenu
effectué a plus basse température, noté R2, ayamthut d’augmenter la fraction de précipités et de
stabiliser les microstructures obtenues. Ce tratgnpermet également de dissoudre les plus petits
précipités, formés durant les refroidissementsgaténts. Entre chacun de ces traitements, I'aliésge
refroidi jusqu’'a la température ambiante, au mogleme trempe a I'air, a un taux d’environ -5°C/s.
Les températures et durées de ces traitementsésamhées dans le Tableau 7.

Tableau 7 : Tableau récapitulatif des traitemefsriniques standards effectués pour le superallisgéd par

Snecma [15].
Désignation du traitement  Température de traitemeiitemps de maintier
H 1300°C 3h
R1 1100°C 5h
R2 870°C 16h
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1.4. Contexte industriel et objectifs du projet

Malgré les progres effectués dans le domaine &blécation d’aubes de turbines monocristallines en
superalliages a base de nickel, des défauts llassalidification peuvent subsister apres traiteimen
thermique et entrainer un rejet des pieces praluitette thése est effectuée dans le cadre dedéacti
de recherche liées a la production par Snecma é&uimnocristallines en superalliage AM1. Parmi
les défauts pouvant étre rencontrés, il est notarthpessible de mentionner des problémes liés a la
microségrégation, menant a des fractions ydeinterdendritique résiduel élevées et a des
inhomogénéités dans la répartition des précipitéls’objectif principal de ce projet est de metea
place un outil de simulation permettant de prédirformation de la phasg¢ en fonction des
conditions de mise en ceuvre, et de la répartifp@tiale des éléments de soluté. L’avantage prihcipa
de la simulation est de permettre de réduire lepsenmequis pour tester I'effet de changements au
niveau des conditions de mise en ceuvre et de lgpasiton de l'alliage sur I'évolution des
microstructures durant les étapes du procédé aesibn.

Etant donné que les étapes de solidification, digdnéisation et de précipitation sont impliquées et
sont caractérisées par des échelles de taillesreliffes, deux modéles numériques ont été exploités
un modeéle de simulation de la microségrégation rdula solidification et 'homogénéisation a
I'échelle des bras de dendrites (I'ordre de gramdiela dimension caractéristique est de 10 aub@)0)
permettant également de calculer I'évolution dérdation des phases interdendritiques, ainsi qu’un
modéle de précipitation décrivant la formation gescipités, la taille de ces derniers s'étendant de
1 nm a lum, pour un alliage ou une région de compositiomésn

Cet outil de simulation permettra d’optimiser lesnditions de mise en ceuvre, notamment pour
réduire la fréquence d'apparition et I'amplitudesd@éfauts mentionnés précédemment. Il peut
également étre envisageé de les employer dans ebrdgncevoir de nouveaux traitements thermiques.

Dans le cadre de cette these, les modéles serqhbyera, séparément ou successivement, dans le but
d’améliorer la compréhension des mécanismes rdgidsaformation de la microstructure dans
différents alliages a base de nickel. Par la sigtemodeles seront appliqués au superalliage AM1,
afin de tester I'impact des conditions de mise emressur la formation dg.
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2. Bibliographie et théorie
2.1. Thermodynamique et diffusion
2.1.1. Thermodynamique

2.1.1.1. Energie libre

Afin de prédire les compositions et les fractioréxdilibre des différentes phases d’'un systéemestil
nécessaire de disposer du diagramme de phasedldgéd considéré. Ce dernier peut étre calculé en
utilisant I'approche CALPHAD [16], reposant surdascription thermodynamique du systéme. Un des
points principaux de cette approche est la desmniphathématique de I'énergie libre des phases
individuelles. Les principaux modéles de descriptibermodynamique sont les modeéles de solution
idéale diluée, de solution idéale et de solutiayuliére. Dans le cas d'une solution idéale diluae,
phasefs est supposée étre constituée a 100% d’élément IBs éctivités sont supposées égales aux
concentrations. Pour I'hypothése de solution iddake compositions de soluté dahsont prises en
compte. Enfin, le modele de solution réguliere ttieompte des interactions entre atomes. La
formulation générale de I'énergie libre molaig est la suivante :

G, =GrE" + G + G Eqg. 1

ou G, GI¢ et G sont les contributions de I'enthalpie molaire d&rence, de I'entropie molaire

de mélange, pour une solution idéale, et de I'dpihanolaire d’excés, respectivement. L’enthalpie
molaire de référence est donnée par [17, 18]:

Grrr?f :zxiG!O Eq. 2
i

ol G? est I'énergie libre de référence de I'élément i, pour la phase actuellement considérée.

L’entropie molaire de mélange correspond a la daution du mélange des atomes a I'énergie totale
du systéme, en partant du principe que ces deragemiélangent aléatoirement comme dans une
solution idéale. Elle est donnée par I'expressignasite :

Gh =RyTY. X In( X) Eq. 3

Enfin, I'enthalpie molaire d’excés correspond amteiactions entre les atomes. Cette contribution a
notamment été exprimeée sous forme de polynémelipart [19]. Dans le cas d'un alliage binaire A-
B, cette contribution s’exprime sous la forme sotea

Go'=XaXpY. “Lag( Xa= Xg)’ Eq. 4
1%

ou “L,g est un parametre d’interaction d’ordrentre les atomes. Dans le cas d’alliages comptenan

trois éléments de soluté ou plus, il est possibléodmuler I'enthalpie molaire d’exces d’'une maaier
similaire, avec des paramétres représentant leatttons entre trois éléments [17].

Dans le cadre des transformations de phases, et patticulierement de la précipitation, cette
approche peut étre utilisée pour déterminer laeformtrice de germination et la contribution de la
courbure sur I'équilibrex-S. Pour la suite de cette description théoriquestl supposé que I'alliage
considéré est binaire, et que la composition detéast plus élevée dans la phaspie dans la phase
a.
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2.1.1.2. Effet Gibbs-Thomson

La phasep formée dans la phasese présente généralement sous forme de particeléslie finie.
D'un point de vue thermodynamique, la taille destipales de phasg, et, plus précisément, la
courbure de linterface influence I'équilibre aviec phaseo. Ceci est di a l'effet de I'énergie
d’interfaces””. En présence de particules d’un rayon fila courbure entraine la présence d’une
surpressionfP a l'intérieur des particules, pouvant étre calewd’'aide d’un bilan de forces et donnée
par:

207'F
T R

AP

Eq. 5

Cette surpression entraine un surplus d’énergie Ble répercutant sur I'énergie libre molaire de la
phases, donné panrGE; :

AGE, =APVE =

1By B

ou V2 est le volume molaire g

Comme montré par la Figure 7 et la Figure 8, cplsamodifie les compositions d’équilibre dans les

phases: etf, et la courbure des précipités influencera domesémble du processus de précipitation,

notamment par le biais des compositions a l'interfalComme mentionné précédemment, I'énergie
libre peut étre décrite avec différents modelesydels il est possible de déduire les variations des
compositions d’interface liées a la courbure. Diansas d’'une solution idéale diluée, le changement
d’énergie libre d¢ en raison de la courbure est donné par:

20 f X TR
B — -
AGgr —Tm - RgTI X a*ed Eq. 7

ol X 9"®9 est la composition damsa I'interface dans le cas d’un rayon infini (cgie 7).

Il est donc possible, pour un alliage binaire etf@igait I'hypothése d'une solution idéale diluée,
d’exprimer directement la composition d’interfa@nda en fonction du rayon du précipité [20]:

B
X TR = xa*eq GX{AGGTJ Eq. 8

Ry T

Pour des cas d’'une complexité supérieure, impligpars d’'un élément de soluté ou une description
thermodynamique moins simplifiée, 'emploi de métbs numériques [16] est nécessaire pour obtenir
la composition d’interface aprés application dffétede courbure. D’autre part, lorsque la courlige
l'interface est faible, 'équation 8 peut étre erp¥e sous une forme dite linéarisée, toujours dans
cadre de I'approximation thermodynamique de safuitdigéale diluée pour un alliage binaire:

B
X @R _ yatea| 1 BG6T Eq. 9
R,T

L'effet Gibbs-Thomson décrit ici joue un réle prédérant dans les transformations de phases, et plus
particuliérement la précipitation en raison debl&s tailles des précipités. Il est aussi respdasids
phénomenes de maturation, qui se traduisent paccmoissement de la taille moyenne des précipités
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par un processus de dissolution des individus debcoe plus élevée. Ces phénoménes seront abordés
plus en détail dans les sections qui suivent.

G

A Xa*',eq X %R XB*,éq IxB*,R B

Figure 7 : Représentation schématique de I'effeladeurbure sur I'énergie libre la phageet sur les
compositions a l'interface.

A X o*.eq ) ¢ Y a*,R X B*.eqa XpB*R B

Figure 8 : Représentation schématique de I'effdadsurbure sur le diagramme de phases..

2.1.2. Diffusion

Pour un alliage binaire, le flux de soluté peué &alculé directement avec la premiére loi de Fiok
fait intervenir le gradient de concentration etoefficient de diffusion :

J? =-p0¢ Eq. 10

Cette loi provient d’une approche simplifi€e quupgavérer inadéquate notamment dans les systemes
tendant a former des lacunes de miscibilité. Powr approche plus compléte, le flux de soluté est
exprimé en fonction du potentiel chimique:
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JT =-M2Ou” Eq. 11
ou M est la mobilité.

Pour les alliages multiconstitués, et plus parigcament les superalliages a base de nickel, ladgra
quantité d’éléments de soluté fait apparaitre wpleame entre le flux d’'une espéce chimique et les
gradients de concentrations des autres élémenis,cpuramment appelé diffusion croisée. Afin de
calculer les coefficients de diffusion, il est nesaire d’exprimer les flux de soluté en fonctios de
potentiels chimiques et de disposer des foncti@asivhnt les potentiels chimiques et les mobildas
fonction de la température et de la compositioialéage. Dans le cas ou les calculs sont effestué
dans un référentiel lié aux atomes [21] le fluxsdiité est donné par:

Nsol

ZC M O Eq. 12

ou Mif’ est la matrice de mobilité éﬁ,uj est le gradient de potentiel chimiqueNsiol est le nombre
d’éléments de soluté.

Si I'on néglige le flux de lacunes et I'effet Kitkéall qui y est associé, la matrice de mobilité est
diagonale. Le flux de soluté peut donc égalemestedprimé sous la forme d’une loi de Fick :

Nsol

_Z Duaﬁqﬂ Eqg. 13

=1
ou D,f’ est le coefficient de diffusion effectif dgpar rapport au gradient de concentration dans la

phasea, pris par rapport a I'élément de base. Ces caaftie sont obtenus en développant I'équation
12 [22].

Nsol . NSO'O,UJ Nsi Nsol a a
= Z‘I ¢ My’ Zl ¢ M Eq. 14
J= J

k=

Cette loi peut également étre exprimée en fonal&s compositions atomiques, en supposant que les
volumes molaires des éléments sont égaux:

Nsol a/J

XM, Eq. 15
,Z-; 3%, q

Le flux est alors exprimé comme suit :

Nsol

Z Dy’ OX{" Eq. 16

L'avantage de cette loi est de ne pas impliquercaaversions entre concentrations et potentiels
chimiques. Des bases de données thermodynamiquegttjues spécifiques aux superalliages a base
de nickel ont été élaborées, dans le but de powcattuler les équilibres thermodynamiques ainsi que
les coefficients de diffusion. Campbell et al. [2B} développé une base de donnée cinétique psur le
superalliages a base de nickel. Le regroupememtfodinations avec une base de données
thermodynamiques permet d’évaluer les matricesogéficients de diffusion effectifs pour différents
systémes basés sur du nickel, dont le superall@g&X-4. Les matrices de diffusion calculées
montrent que la diffusion croisée intervient d’'umaniere tres importante dans les superalliages& ba
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de Ni, les coefficients hors-diagonale étant nogligéables par rapport aux coefficients situéslaur
diagonale. Dans I'optique de l'implémentation nuicpée du calcul des coefficients des matrices de
diffusion, il est possible d'utiliser des fonctiogénéralement incorporées dans le logiciel de talcu
d'équilibre thermodynamique Thermo-Calc permetenotlcul des coefficients de diffusion effectifs.

2.1.3. Bilans aux interfaces

Au cours de transformations de phases impliquantramsfert de soluté par diffusion, les variations
locales de concentrations dans le volume des pltagesivent étre calculées par un bilan de soluté.
Les bilans global et & l'interface seront d’aboxgrénés pour un alliage binaire, puis I'extensiax a
alliages multiconstitués sera discutée pour lededs détermination de la vitesse de l'interface.

Le bilan global dans un alliage binaire s’exprinecla maniere suivante :

\")

oc’ (= RIS
E+d|v(JV)+ div(cy) = C Eq. 17

o1 JV est le flux de soluté donné par I'équation 10 (équation 11),div(cv) exprime la variation

due au transporlj est la vitesse de la matiére@test un terme de source. En intégrant I'équation 17
sur un volumetV et en appliquant le théoréme de la divergencagiilt :

oc - - .
j—dv+jcvmhds+j Hndsj Qd Eq. 18
AV at v A AV
ou oV est le contour du volume @t est le vecteur normal sortant au domaine d'intégraetdS et
dV sont respectivement I'élément de volume et I'élénake surface.
Pour effectuer le bilan a l'interface, I'on consieleun élément de volume entourant l'interface de

surface unitaire et d’'épaisseuaitendant vers zéro, comme montré a la Figure 9l'dbsence d'un
terme de source, il vient:

[cvmnds=~[ Jnd Eq. 19
oV Vv

soit:

cﬁkvﬁEﬁ”+d’“\/’Dﬁ’=—(7 Of + F D”ﬁ) Eq. 20

ol V¥ et v” sont respectivement les vitesses relatives de c&plent dex et dans le référentiel de
I'interface, etii? et i? sont, respectivement, les vecteurs normaux serthntdlomaine d’intégration
pris dans les domainesetf. En se plagant dans le référentiel de l'interfa’ez v/ = -V, ouV est
la vitesse de l'interface. De plus, en posmntﬁﬁ =-n7, il vient :

R JPm- 37
Vim="t—_- — Eq. 21
cF - .

Cette équation permet, pour un alliage binairedéduire directement la vitesse de solidification a
partir des flux et des compositions a I'équilibsd, I'interface est supposée étre a I'équilibre
thermodynamique.

29



Dans le cas ou au moins deux éléments de soluté éaents dans le systeme, la vitesse de
l'interface ne peut plus étre directement détermiaépartir de I'équation 21 seule, mais un systeme
d’équations impliquant les compositions a l'intedaet les flux de solutés doit étre résolu. Posir le
systémes multiconstitués, le coefficient de pariagarie en fonction de la composition de I'alliage,
une température donnée. Il est donc nécessairecdeniner la connode définissant le point de
fonctionnement. Ceci peut étre réalisé analytiquegnpeur des diagrammes de phases modéles ou
numériquement, a l'aide d’'un logiciel de calculrthedynamique comme Thermo-Calc. Le bilan de
soluté a l'interface formulé pour les alliages lies (équation 21) s'applique a chaque élément de
soluté :

, . JFm-3"m

v [0 Eqg. 22
o -

ou, en supposant les volumes atomiques égauxedeatrs:

i o S Ll Eq. 23

XF - X7

Il est possible de constater que cette équatiqrenmet pas une détermination directe de la vitdese
solidification, étant donné que la valeur uniquevddoit satisfaire ledNsol bilans a l'interface. Il est
nécessaire d'y adjoindre les équations décrivariti$el coefficients de partage et I'équation de solvus
(ou solidus). Les coefficients de partage sontnifar :

k==l Eq. 24

Etant donné que l'interface est supposée a I'dareilthermodynamique, la température courante doit
localement étre égale a celle décrite par le diagra de phases :

T= Tsolidus/solvus( X:I[.] (AR X]Nso) Eq- 25

Les équations 23 a 25 forment un systemeNsol+1 équations définissant le chemin suivi sur le
diagramme de phases lors de la transformatiornyairdas compositions de chaque phase ainsi que la
fraction de phase qui peut étre déduite de lasates
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Figure 9 : Représentation schématique du domaimeédjration a proximité de l'interface entoeetp.

2.2.Solidification

2.2.1. Solidification dans les superalliages

Lors de la solidification d’un alliage métallique,solide croit au détriment du liquide, les debages
étant caractérisées par des compositions diffése@es difféerences de compositions varient avec la
température durant le procédé de solidificatiomoet donc avoir pour conséquence de faire apparaitr
des gradients de concentrations en éléments déés@e phénoméne est connu sous le nom de
microségrégation, dans le cas d’'une ségrégatigmoskiisant a I'échelle interdendritique. De plus, e
raison du refroidissement combiné avec le rejesaeté dans le liquide, la formation de phases
secondaires, principalemeyitdans le cas des superalliages a base de niakell gpoir lieu a la fin de

la solidification. Un traitement thermique de mise solution est effectué aprés la solidification de
maniére a faire disparaitre la phasdormée durant la solidification. Le traitementetmique est
ensuite poursuivi avec un revenu, durant lequelpdésipitésy’ sont formés dans la phase primajre
de maniéere a obtenir une taille moyenne, une bigidn de tailles et une morphologie contrblées, ce
qui n'est pas le cas de la phasénterdendritique formée en fin de solidificatioi le traitement de
mise en solution/hnomogénéisation n'est pas comiglehicroségrégation peut encore influencer d’'une
maniere non négligeable le déroulement de la ptétign, notamment au niveau de la taille et de la
fraction volumique des précipitgs[24].

2.2.1.1. Généralités sur la formation de la microstructure dirant la
solidification

Lors de la solidification des superalliages a lesaickel, la premiére phase formée est générakemen
v, qui possede la structure cfc du nickel [7]. Cegttse est généralement présente sous forme de
dendrites, dont I'espacement entre troncs prima&sésypiqguement de plusieurs centainegrdepour

les conditions de mise en ceuvre industrielles A&1 [12]. Dans ce superalliage, les éléments
présents en plus grandes quantités dans le ligoidateAl, Cr, Mo, Ta et Ti.

Au cours du refroidissement, la phaseapparait d'abord sous forme d’eutectique, dasszienes
interdendritiques, en raison de la sursaturatios plevée en éléments stabilisgntels que Al, Ta et
Ti. Les précipitég’ apparaissent ensuite dans les dendriteg, trs du refroidissement a plus basse
température.
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Les précipités formés durant le refroidissement ge soit les particules interdendritiques ou les
précipités formés dans les dendrites, sont carségrpar des distributions de tailles et des
morphologies irréguliéres [24], ne permettant pabtdnir les propriétés mécaniques désirées. Par
conséquent, deux types de traitements thermiquasréalisés apres la solidification : le traitement
thermique de dissolution/homogénéisation, ayant poti de dissoudre la phageformée durant la
solidification, y compris sous forme d’eutectiquesles traitements thermiques de revenu, perntettan
de former les précipitég possédant des tailles permettant d'atteindreplespriétés mécaniques
désirées. Il est a noter que le traitement de Wisso/homogénéisation permet de régulariser la
distribution du soluté dans les dendrifepermettant ainsi de réduire les inhomogénéitéadps de
fraction dey’ formés plus tard lors du traitement de préciptat

Le mécanisme de formation dé en fin de solidification n’est pas connu avectitede [7]. Il
semblerait que cette phase se forme soit par @otiod eutectique, soit par une réaction périteetiq
Le mécanisme de formation ge pour un méme alliage, peut évoluer entre eudeetiet péritectique
en raison des variations de température et de ntaten locale [7]. Une illustration schématiqut e
donnée par la Figure 10, ou la solidification dallihge ternaire de composition M implique la
formation de la phagg en suivant des réactions de type péritectiquet Butectique, E.

Ti

Figure 10 : Représentation schématique de la datation d’un alliage ternaire Ni-Al-Ti de compasih
nominale M. Le chemin de solidification impliguesessivement le péritectique P et I'eutectique]E [7

Des études ont été effectuées par Pang et als{23¢ superalliage CMSX-10K, afin de déterminer la
séquence de formation geet son impact sur les microstructures obtenukstat brut de coulée. La
Figure 11 montre la microstructure constituée desspsy et y' de différentes morphologies, au
voisinage d’'une dendrite. A partir des observatieffectuées en microscopie électronique, et des
reconstructions en 3D obtenues grace a la techmiguaicroscopie ionique (FIB), les auteurs ont pu
proposer une séquence d'apparitionydavec différentes morphologies. Dans un premiemp® la
phasey’ apparait a la périphérie de la dendrite, sousrdme d’'un réseay/y’. Lors de I'avancement
de la solidification, la phase présente une morphologie de plus en plus grassérse présente sous
forme de cellules. La croissance de ces derniégeposirsuit jusqu’'a ce qu’elles rencontrent des
dendrites adjacentes, ou d’autres cellules. Uneothgse de mécanisme de formation ydea
également pu étre formulée, sur la base des rés@kpérimentaux et de calculs effectués avec le
modéle de Scheil du programme JmatPyoapparaitrait selon une réaction eutectique, meada
transformation du liquide em+y’, avec des espacements tres variés, expliquanti@tion des
morphologies observées. Il a également été formuléne réaction péritectique puisse se produire
d’'une maniére transitoire, menant a la formatiorréieau finy/y’, avant de terminer la solidification
par une réaction eutectique aboutissant a des stiaobures plus grossieres impliquardty’. Il est a
noter que ces conclusions different en partie sdtbemulées dans un article précédent [26]. Etant
donné que la réaction finale est de type eutectitpigerme "eutectique" sera utilisé pour faire
référence a la structupéy’ formée en fin de solidification dans la suiteaddte étude.
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Figure 11 : Microstructure du superalliage CMSX-1G@Kl'état brut de coulée, observée en microscopie
électronique a balayage avec (a) : région interdéiglie entourée par la phasedans laquelle de nombreux
précipitésy’ se sont formés, (b) et (c) : microstructure atiéey/y’ fine dans la région interdendritique, (d) :

cellules grossieres dé dans la région interdendritique. (a-c) : moderdagerie : électrons rétrodiffusés, (d) :
électrons secondaires, aprés attaque chimique [25].

Aprés la solidificationy’ est également formée dans la phase primaire, oo®e de précipités. La
forme et la distribution de taille de ces derniasent en fonction de la localisation, en raisenla
ségrégation des éléments de soluté [24].

2.2.1.2. Formation de la structure dendritique de la phase pmaire

Afin d’obtenir des propriétés mécaniques optimadesfluage, les aubes de turbines destinées a
travailler a haute température sont monocristallii¥e plus, I'orientation cristallographique dustai

doit étre contrdlée, afin que la contrainte apm@esoit dirigée selon la direction permettant de
minimiser le taux de déformation en fluage. Afimlofenir une structure monocristalline, le gradient
thermique et la vitesse de solidification sont stwide maniére a former un front de dendrites
colonnaires issues d’'un méme grain a la sortieétkcteur. D’'une maniére générale, il est nécessaire
d’éviter des régimes de gradient thermique et tesse de solidification aboutissant a la formatien
grains équiaxes, ce qui conduirait a I'obtentiomndmatériau polycristallin.

L’impact des régimes de solidification a été étudidtre autres, par Hunt [27] qui a proposé ugeit

de transition en fonction du gradient thermiqueletla vitesse de solidification. En supposant une
cinétique de pointe de dendrite donnéevysaAT" (ouv, A, AT etn sont respectivement la vitesse de
solidification, une constante, la surfusion et wpasant), il a été montré que la transition
colonnaire/équiaxe se produit lorsque le rafi@” dépasse une valeur critique. Ceci a également été
montré par Gaumann et al. [28], dans le cas du CM$Kigure 12). Schématiquement, la transition
se produit lorsque la surfusion dans le liquideseffisante pour provoquer la germination de grains
solides, ces derniers pouvant alors bloquer I'agardes dendrites colonnaires s'ils sont suffisamimen
grands et nombreux. Cette évolution de la microtire avec les parameétres de mise en ceuvre est
également montrée a la Figure 13, dans le casfliagde CMSX-6 [29].

33



Equiaxed

g - Dendritic
£ 107¢
> E y 34
F 16 _
3 \%4
E Columnar
Sl Dendritic
10‘ 1 Lol 1 ol L1111 T
10° 10* 10° 10° 10’

G [K/m]

Figure 12 : Carte de microstructure en fonction gesametres de solidification de 'alliage CMSX28]. A, B
et C indiquent trois conditions de solidificatioifférentes en termes de vitesse de déplacemensdu (A:
v=1lmm/s, B: v=10mm/s) et de température de précageaf(20°C pour A et B, et 1000°C pour C).

Temperature gradient G [K/mm)

0..1 ; 1'0 1!”
Solidification velocity v [mm/min]

Figure 13 : Microstructures de solidification emftiion des parameétres de mise en ceuvre de I'allGig&X-6
[29].

Etant donné que l'eutectiquéy’ se forme dans les espaces interdendritiquesinethef solidification,

les propriétés de la microstructure dendritiqueaént les étapes suivant le procédé de solidiicat

en augmentant I'espacement interdendritique, Ig$eng@cessaire a la dissolution de I'eutectique lors
du traitement thermique de dissolution/homogéni@isapeut s’accroitre. De plus, les temps
nécessaires a I'hnomogénéisation se trouveront mgale augmentés, en raison de la dépendance
quadratique du temps de diffusion en fonction dpdisseur du bras de dendrite.

L’espacement interdendritique primaire dépend foelt des conditions de solidification et des
propriétés de l'alliage, notamment au niveau desfficients de diffusion dans le liquide et des
coefficients de partage des différents élémentsotigé. Dans le cas d'un alliage binaire solidifa
le procédé Bridgman, la dépendance de I'espacerpentaire vis-a-vis des paramétres de
solidification et de I'alliage a été formulée paur et Fisher [30] et s’exprime sous la forme suoiga

s/LL 174
[ DAk DATOJ (V)Y4(c)"? Eq. 26

A =43
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ou I'*" est le coefficient de Gibbs-Thomsd; est le coefficient de diffusion dans le liquidesst la
vitesse de solidification, imposég, est le gradient thermique, letest le coefficient de partage. Des
études effectuées par Wilson et al. ont montréfzeddance de I'espacement interdendritique vis-a-
vis de la vitesse de solidification et du gradigmrmique, pour I'alliage monocristallin CMSX-10
[31]. La gamme d’espacements interdendritiquesroBsedans cette étude s’'étend de 188 31890

Dans le cas de 'AM1, des mesures effectuées pHinger ont permis de déterminer des valeurs
d’espacement interdendritique variant de 150 a 4%B0pour des gradients de température compris
entre 2600 et 5800 K/m et des vitesses de sokiiifin s’étendant de 8.33:4@ 10* m/s [12].

L’espacement entre bras secondaires de dendritggriesipalement contrélé par un processus de
maturation, et varie donc en fonction de la duréesdlidificationt, selon la relation suivante,
formulée par Mortensen pour un alliage binaire [32]

27 s'tpt

am- XY (1- K) g*(l—\/E)

Ag_/‘g,o:_

t, Eqg. 27

ou 4, est I'espacement initial entre bras secondainegloils se forment immédiatement derriere la
pointe etm" est la pente du liquidus.

D'autres modeles ont été formulés, notamment pan @b Kattamis [33], menant également a une
dépendance dg ent'”. Dans le cas de I'AM1, des mesures effectuéeZqilinger et rapportées par
Ben Hamouda aboutissent a des valeurs comprisee @3 et 158um suivant le taux de
refroidissement [12].

Au sein des dendrites, 'amplitude de la ségrégatles éléments de soluté dépend de plusieurs
facteurs. Les plus importants sont les coefficiel@spartage et les coefficients de diffusion dans |
solide. Des mesures effectuées par microsondeessugeralliage CMSX-2 [34] solidifié selon le
procédé Bridgman sont montrées sur la Figure 1ésEkprésentent les compositions massiques en
fonction de la fraction de solide primaire, ceterrdére pouvant étre déterminée en fonction de
I'éloignement vis-a-vis du cceur de la dendrite, . guE coupe transversale. Il est possible de canstat
gue I'amplitude de la ségrégation varie tres fodsthd’'un élément a I'autre : le tungsténe et |¢alan
dont les coefficients de diffusion sont trés basdlait les coefficients de partage sont éloignég,de
sont les éléments présentant la ségrégation laimplusrtante. A l'inverse, le coefficient de diffosi

plus élevé de I'aluminium se traduit par une réiduncplus rapide des différences de composition.
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Figure 14 : Profils de composition massique repréés en fonction de la fraction de solide, dans le
superalliage CMSX-2 [34].

La Figure 15 montre un profil du méme type mesundr fpe tantale dans l'alliage AM1, avec un taux
de refroidissement de -0.13 K/s. Ce profil est ides campagnes d’essais menées par Zollinger et
repris par Ben Hamouda [12].
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Figure 15 : Profil de composition massique du téa@ans 'AM1, représenté en fonction de la fractie
solide [12].

2.2.2. Modéles de solidification et microségrégation

2.2.2.1. Modeles des leviers et de Scheil

Des modéles analytiques simplifiés peuvent étrel@yép afin d’obtenir une premiere estimation de
I'évolution de la fraction de solide en fonctionlddempérature et des profils de compositions.

Le modele le plus simple est la regle des leviees. phases solide et liquide sont supposées étre a
I'équilibre thermodynamique, et la diffusion estarpconséquent, infiniment rapide. Les profils
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correspondent donc aux compositions d’équilibrdadtaction de solide est obtenue par un bilan de
soluté:

a _ XI_*_XO

=T %@ Eq. 28

g

ol X, est la composition nominale, ¥t etX" sont respectivement les compositions a l'interizees
le solide et le liquide. Elles sont supposées égale valeurs d’équilibre.

La diffusion est, en général, plus rapide dansgieide que dans le solide, d’environ 3 a 4 ordres d
grandeur. Le modele de Scheil suppose une diffugifiniment rapide dans le liquide, ce qui
impligue une composition uniforme, et un coeffitciele diffusion nul dans le solide. Un bilan de
soluté est effectué dans un domaine de tailleetdiA:

x+(t) 1
[ X (x dx+(72- ( 9} X = xl2 Eq. 29

0

ou X“(x,t) est la composition du solide. Aprés différentiatiwar rapport au temps et intégration par
rapport & la fraction de solide, il est possiblétablir une relation entre la fraction de soliddaet
composition du liquide (et donc de la température):

1

* \k-1
g° :1_[X_J Eq. 30
XO

Il est & noter que la fraction de solide calculéecace modeéle n’est jamais égale a 1 et ne dépehd p
de 1,. Par conséquent, un seuil de composition est gkmdent introduit: la solidification est

considérée comme étant terminée lorsque la conosdu liquide atteint la composition de

I'eutectique.

Le modéle de Scheil a été appliqué au cas deildifsrtion d'un superalliage CMSX-4 par Walter et
al. [35]. Les résultats ont été comparés avec leBlp mesurés effectuées par analyse dispersive en
énergie (EDX) et ceux provenant d’'un modéle numrigle microségrégation, DICTRA [35].
L'accord est globalement bon. Néanmoins, I'évolutite la fraction de solide en fin de solidification
donnée par le modéle de Scheil differe signifieatient des calculs DICTRA, en raison de
I'hypothese de diffusion négligeable dans le sqlicke qui constitue la principale limitation de ce
modéle.

2.2.2.2. Modele de Brody-Flemings

Le but de ce modele est également de prédire tddspde compositions dans le solide. Toutefois, a
l'inverse du modéle de Scheil, la diffusion estsprien compte dans le solide a I'échelle de
'espacement dendritique, tandis que le coeffic@mdiffusion est supposé infini dans le liquida. L
position de l'interface est supposée suivre laimlasuivante :

X =1, /% Eq. 31
f

out; et, sont respectivement le temps de solidificatiohespacement entre les bras secondaires des
dendrites, supposés connus et constants. L'expredsila vitesse de solidification est la suivante
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X _ A
dt ~ aftt,

Eq. 32

A partir d’'un bilan de soluté et en reprenant lgsdthéses faites précédemment, la fraction deesolid
est exprimée sous la forme suivante :

_1-2kFo

L 1-k
Fo X0

Eq. 34

Il est & noter que ce modele ne conserve par lgésobn raison de I'approximation du profil de
composition, a l'interface solide/liquide. Une g exacte a été formulée par Kobayashi [36].

2.2.2.3. Modeles d'enveloppes de grains dendritiques et appation
aux alliages multiconstitués

Un modele de solidification a été élaboré par WanBeckermann [37] repris ensuite par Tourret et
Gandin [38] et étendu par Zhang et al. [39] au dadiages multiconstitués. Il a également été
appliqué au cas de la solidification de l'alliag®lA par Ben Hamouda dans le cadre de sa these sur la
simulation de la microségrégation dans cet alli§tg]. Le modele est basé sur le calcul de
compositions moyennes dans le solide et le liquigs. cinétiques de croissance sont obtenues en
calculant les gradients de compositions d’apréslaegueurs de diffusion approximées. L'une des
particularités de ce modéle est la définition dexdéjuides, intra et extra-dendritique, reprenant
concept formulé par Rappaz et Thévoz [40]. Le dquinterdendritique est caractérisé par une
composition uniforme et égale a la composition dilfore du liquide, pour une température donnée,
tandis qu'un profil de composition est pris en ctengians le liquide interdendritique, par le biss d
longueurs de diffusion. Dans le cadre de la simadatd’alliages multiconstitués, et plus
particulierement de 'AM1, des appels a Thermo-Galat effectués afin de connaitre les pentes de
liquidus, les coefficients de partage ainsi queclampositions d’équilibre. La diffusion croisée ste
pas prise en compte. Ce modele a été comparé aéxiexces de solidification dirigée suivie d’'une
trempe, effectuées par Julien Zollinger sur I'giiaAM1, avec différentes vitesses de tirage et
différents gradients thermiques. La Figure 16 memdér superposition des résultats expérimentaux
avec les calculs effectués avec ce modele. L'acestdjlobalement bon, et le modele est plus précis
gue les modéles des leviers et de Scheil.
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Figure 16 : Chemin de solidification mesuré (syrelpket simulé (lignes) dans le cas de 'AM1, aveis taux
de refroidissement différents CR1 (-0.087 K/s), GR54 K/s) et CR3 (-1.01 K/s) [12].

2.2.2.4. Suivi de front

La méthode de suivi de front (FT) est courammeilisé¢ dans le domaine de la solidification
d’alliages métalliques, notamment pour simuler laicraségrégation dans un domaine
monodimensionnel de taillg, comme montré sur la Figure Z{.est une dimension caractéristique de
la microstructure simulée, pouvant étre égale/ A,/2 ou une valeur intermédiaire. La vitesse de
I'interface solide/liquide est calculée en formulam bilan a l'interface. Les équations de diffursio
sont résolues numériguement dans les deux phasemmoyant la méthode des différences finies ou
des volumes finis. Le domaine de calcul est subdien deux blocs correspondant aux zones solide et
liquide. La discrétisation spatiale est basée sumaillage mobile suivant l'interface solide/ligeidet
permet ainsi de décrire directement I'évolutiorialeitesse de l'interface durant la solidificatidGtour
chacun de deux secteurs, solide et liquide, lesdoomées sont normalisées par rapport a la position
de l'interface, en utilisant une transformationl@mdau. Dans le cadre d’'un modele 1D, la position
relative est notée :

n== (solide®
X Eq. 35
n= ;’ (liquide)

Dans le solidex etx* sont la position absolue et la position de l'ifdee, respectivement. Dans le
liquide,y ety* sont la position absolue et la position de l'ifaee, respectivement, dans le référentiel
défini a partir du bord droit du domaine. Le majdautilisé peut faire intervenir une progression
géomeétrique, permettant de raffiner 'espacemeftredrs noeuds a proximité de l'interface tout en
gardant un nombre total de nceuds relativementerisstr
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Figure 17 : Représentation schématique des prdélsoncentration lors de la simulation de la sdtidtion
avec un modéle de suivi de front.

L’équation de diffusion est exprimée de la mangrgante [41]:

o ¢ _o¢ [pw, (01 [og _

(xFor | X <) |on Eq. 36

ou la matrice de diffusion a été supposée diagpralmiv représente la vitesse de solidificatibnest
un nombre entier déterminé en fonction du systéeneodrdonnées choisi, et vaut 0, 1 ou 2 pour des
coordonnées cartésiennes, cylindriques ou sphé&iigeepectivement.

Il est possible de remarquer I'apparition d’un terde transport di au maillage mobile. Le suivi de
front peut étre formulé selon la méthode des difiées finies ou des volumes finis. Dans le cas des
volumes finis, les flux de soluté correspondentea dléments de volume, pour chacun des nceuds
(cellules) considérés. Cette méthode présenteritage de simplifier I'expression des bilans de ,flux
plus particulierement pour I'introduction des cdratis aux limites.

Le suivi de front a été utilisé par Doré et al.][¢bur simuler la solidification d’alliages ternaé a
base d’aluminium en utilisant la méthode des diff€es finies. L'étude porte également sur la
réduction du temps de calcul rendue possible psatalation du diagramme de phases, permettant
ainsi de réduire le nombre d'appels au logiciel rivieeCalc. Les auteurs ont également décrit la
méthode utilisée pour déterminer la vitesse d’agarde l'interface dans le cas d'un alliage ternaire
Enfin, ce modéle prend également en compte la fitoma’eutectiques, ces derniers étant supposés a
I'équilibre thermodynamique, et présentent doncpefils de compositions uniformes.

Combeau et Lacaze [42] ont appliqué ce modéle &vecéthode des volumes finis sur un alliage
ternaire modele, ainsi que pour simuler la sokidifion de I'alliage AM1. L’étude de sensibilité néen
également par ces auteurs indique une sensiliitée vis-a-vis du pas de temps, et une convergence
rapide vis-a-vis du nombre de nceuds, dans le aas sthéma implicite [42]. Dans les simulations
effectuées pour le superalliage AM1, la diffusiooigée n'a pas été prise en compte et les coeffiie

de diffusion ont été calculés sur la base de l#isrdénius pour les différents éléments de sollé.
méme, les coefficients de partage et les pentesolidus/liquidus ont été supposés constants. Les
résultats des simulations ont été comparés a desiresede compositions, comme indiqué sur la
Figure 18. Le modele de microségrégation fourndg désultats en bon accord qualitatif avec les
résultats expérimentaux, et sa précision est symérax celle du modele de Scheil.
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Figure 18 : Profils de compositions massiques ssfiraits continus) et mesurés (pointillés) ponraliiage
AML1. Dans le cas du tungstene (graphique de drdes)mesures et le modele de microségrégation sont
comparés au modele de Scheil (traitillés) [42].

2.2.2.5. Pseudo-suivi de front

Le modele de pseudo-suivi de front, aussi conng Bonom de PFT (Pseudo-Front Tracking), permet
de calculer I'évolution des profils de concentmasicet des fractions de phases durant la solidificat
ou les transformations de phases a I'état solidgedpasant sur la résolution numérique de I'éguatio
de diffusion. Etant donné que ce modéle a étésétilans le cadre de cette étude, la description
détaillée sera faite ultérieurement. Il a initialarhété élaboré par Jacot et Rappaz [43, 44] diapp

au cas des transformations ferrite-austénite daessatiers. Pour cette application, les problemes
résolus étaient bidimensionnels, et un maillageaberal était employé. L'avantage de ce type de
maillage est de réduire les effets d’anisotropierddlage par rapport & un maillage orthogonal plus
communément employé. Contrairement au suivi de flermaillage est fixe, ce qui permet de ne pas
faire intervenir de terme de transport lors deitzrétisation de I'équation de diffusion. Ce type d
discrétisation spatiale permet également d’éviesr difficultés pouvant étre rencontrées avec lei suli
de front en 2D, notamment au niveau du remaill@geplus, la formulation en volumes finis permet
de faire intervenir directement les flux de solatérants et sortants, pour chaque cellule. Enfn, ¢
modéle peut étre appliqué a des probléemes monodiorerels, avec différents systéemes de
coordonnées : cartésien, cylindrigue ou sphérigQe. modele a été comparé aux mesures
expérimentales de fractions d’'austénite, pour uifiees vitesses de chauffage. L'accord est
globalement bon, en ce qui concerne la prédicties ftactions de phases en fonction de la
température et du taux de variation de tempérailiéanmoins, les auteurs ont mis en évidence la
nécessité d'une réévaluation des coefficients flasitin en fonction de la température et du taux de
carbone local, ainsi que d’'une mesure précise desostructures initiales afin d’améliorer la
prédiction de la température d’homogénéisatioroastfon du taux de chauffage.

Ce modéle a également été appliqué a la solidificat’alliages d’aluminium, en 2D et en 1D avec
différents systémes de coordonnées [45]. Le PFTitd&galement la formation de phases secondaires
en fin de solidification. Les résultats de fractaieutectiques calculées ont été comparés a celles
provenant d’analyses de microstructures expérines)tgour différents taux de refroidissement.
L’'accord entre les observations expérimentaleg®trésultats des simulations est globalement bon,
notamment pour les simulations en deux dimensioésart entre les simulations et les expériences
vient principalement de la simplification introdeipar I'hypothése d’'un probleme en 2D.

Les résultats du modeéle PFT, utilisé en 2D, ontedgant été comparés a des mesures de fraction
d’eutectique en fonction de la vitesse de refrgiglisent pour un alliage Al-4%pdsCu par Kasperovich
et al., qui ont aussi analysé la transition de molggie de globulaire & dendritique [46]. L'accord
entre expériences et simulations est tres bon, emermontre la Figure 19, ce qui confirme la
capacité du modele PFT a simuler la formation des@s secondaires liée a la microségrégation. Le
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modele capture également la transition de morplwldg globulaire a dendritique qui est a l'origine
du maximum de fraction d'eutectique a des tawefteidissement intermédiaires (cf. Figure 19).
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Figure 19: Evolution de la fraction d’eutectique femction de la vitesse de refroidissement, meseiréalculée
avec le modele PFT pour un alliage Al-4%pdsCu [46].

La simulation de la solidification d’alliages d’ahinium multiconstitués a également été effectuée a
'aide du modéle PFT [47]. Le modele utilisé perrégalement de prendre en compte la formation
d’eutectiques couplés ou divorcés. Afin de pouddterminer I'évolution des fractions de phases et
des concentrations aux interfaces, le modele egilé@vec Thermo-Calc. La possibilité de pouvoir

simuler des alliages multiconstitués constitue étage importante pour la gamme d’applications du
modele.

Le comportement du modéle PFT a également été génapax modeles de suivi de front et de champ
de phase (PF). En ce qui concerne I'évolution deBlp de concentration, le PFT se comporte d’'une
maniére similaire aux modeéles FT et PF. La comparades modéles PFT et PF a été faite pour un
probléme de solidification dendritique en deux digiens [1], ce qui montre que le modéle permet de
prédire la croissance dendritique de maniére giadint Les deux modeles fournissent des résultats
similaires. Cependant, le modele PFT requiert uillage tres fin pour reproduire fidelement la
courbure de l'interface et les effets liés a l'atrigpie de la tension de surface. Le modele PFT
s'applique donc en premier lieu a des problemesadiomensionnels ou en deux dimensions a des
morphologies globulaires.

Un modeéle de microségrégation basé sur la méthesl@ifférences finies, proche du PFT [48], a été
utilisé par Yamada et al. [34] et comparé a desumessportant sur les profils de concentrationset |
fraction d’eutectique, pour l'aliage CMSX-2. Dates cas du modele, le coefficient de partage de
'aluminium peut étre modifié, et son effet sur keactions calculées d’eutectique est montré a la
Figure 20. Dans tous les cas testés, la fractientdttique augmente avec le taux de refroidissement
ce qui peut étre expliqué par une diminution du lm@rde Fourier entrainant un accroissement de la
ségrégation. Ce constat peut toutefois étre plasmaeaien cas de transition de morphologie, comme
montré a la Figure 19. De plus, il est possiblebd&ver une sensibilité tres élevée de la fraction
d’eutectique vis-a-vis de la valeur du coefficidetpartage de I'aluminium. Ceci montre I'importance
de la qualité des données thermodynamiques intexidans le modéle de microségrégation.
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Figure 20 : Influence de la vitesse de refroidissatrsur la fraction d’eutectique dans l'alliage CM [34].

2.2.2.6. Champ de phase

Le modéle de champ de phases est basé sur I'expreds I'énergie libre d'un systéme pouvant
contenir plusieurs phases et éléments de solu@garitage de ce modéle est de permettre de résoudre
de maniére unifiée et thermodynamiquement cohérentgrobleme de transformations de phases
incorporant les effets de diffusion de plusieugsr@nts de soluté, la thermique du probleme, I'éaerg
d’interface et son anisotropie, ainsi que I'’énedgedéformation qui peut jouer un réle importamsia

les transformations de phases a I'état solide. bdete sera ici décrit pour le cas de la solidifarat
d'un alliage binaire, sans formation de phasesrgices, afin de montrer les principes généraux.
D’une maniere générale, I'énergie totale du systéstexprimée sous la forme suivante [49]:

F=| f+£—C2|DX|2+£—£|D¢|Z dv Eq. 37
o2 2

ou V est le volume du domaine considétéet ¢, sont des coefficients de proportionnalité entre la
densité d'énergie et les gradients de composittodeefractions de phases, respectivemeest la
densité d’énergie libre et est la variable de champ de phase qui représarftadtion de phases a
I'échelle locale.

La variableyp varie d’'une maniére continue a travers le domaimecyp=0 dans le liquide ep=1 dans

le solide, la transition s’effectuant rapidement soe distance, qui est un parametre du modéle.
Dans le cas off etf", correspondant respectivement & la densité d’é&bloge du solide et du liquide,
peuvent étre obtenues a partir d'un modele thermaajque (e.g. solution régulierd)est exprimée
de la maniére suivante:

f(#T.9=[(1- X)W+ Xw] §9)+[1- 0#)] F( X J+ @) K xyT Eq. 38

ou X est la composition en élémaBitW, et W sont des différences d’énergie libre définies dear
éléments A et B purs, respectivemenig@) etp(p) sont respectivement la fonction "double puits" et
la fonction d’interpolation.
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La fonctiong(p) sert & décrire la contribution de I'énergie d'ifidee etp(p) est une fonction utilisée
pour linterpolation de I'énergie libre entre lebgses S et L pures, ave(0)=0 et p(1)=1. Ces
fonctions sont données par:

9(9)=#(1-9)° Eq. 39
p(¢) = (647 150+ 10 Eq. 40
Ce choix de fonctions permet d’assurer gg) est minimale erX=0 et X=1, avecg(0)=g(1)=0.

L'évolution du systéme est décrite par une équal®melaxation de la fonctionnelle d’énergie tatale
Aprés dérivation par rapport au temps (cf. [49]muolus de détails), la relation suivante est obéenu

1 6(0 oF of 22
—— == ——&U
(640 ’ ¢j

M, ot op Eq. 41
= £20%p-2[ (1- X)W, + XW ](1-¢)( 2-¢) - 367 ( x9)°( 1 - F°)

et:

%—Tz EEMCX(l—X)D(Z—;ﬂzDEEMCX(l— x)m(%—agmzxﬂ Eq. 42

ou M, etMc sont respectivement des mobilités liees au déplanede l'interface et a la diffusion de
soluté [49].

Les deux équations précédentes peuvent étre disaetet résolues numeériguement. Dans le cas des
superalliages a base de nickel, des formulations gbmplexes ont été utilisées par Warnken et al.,
[50] dans le cadre du développement du logiciel REESS, permettant de tenir compte de la
formation dey’ dans des systémes incorporant quatre élémerdsldee. Le modele utilisé permet de
simuler des problemes bidimensionnels ou tridinemsls. Dans le cas des simulations effectuées en
2D, il a été possible de comparer les résultaterlst avec des mesures effectuées par analyse
dispersive en longueur d'onde (WDX) sur une alliatge composition atomique Ni-13.06%atAl-
10.49%atCr-2.67%atTa-2.92%atW, équivalent a une position massique de Ni-5.8%pdsAl-
8.98%pdsCr-7.94%pdsTa-8.84%pdsW. Comme le montreglae 21, I'accord entre le modéle et les
mesures est globalement bon, en termes de congussiiu cceur des dendrites et dans les secteurs
interdendritiques. Les simulations et les mesunégjuent toutes les deux que la ph@see forme
dans les zones interdendritiques, ces régions étaithies en €lémentsgénes, tels que I'aluminium

et le tantale, et appauvries en élémergenes, comme le chrome et le tungsténe.
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Figure 21 : Cartes de compositions en Al, Cr, T&esimulées et mesurées dans un alliage Ni-13.08%%6at
10.49%atCr-2.67%atTa-2.92%atW, correspondant reffpement aux images du haut et du bas [50].

Les comparaisons entre résultats de simulationsnetures expérimentales ont également été
effectuées pour I'évolution de la fraction de seljgtimaire en fonction de la température, pour deux
vitesses de solidification avec un gradient impdsg#s résultats ont également été comparés aux
modeles analytiques (regle des leviers et modelgotieil), comme montré par la Figure 22. Comme
attendu, le modele de Scheil et la régle des Ievi@arnissent des bornes inférieure et supérieure,
respectivement. Le modele fournissant les résukatplus proches des résultats expérimentauxest |
modéle de champ de phase. Néanmoins, une lége&simation de la fraction de solide est observée,
avec ce dernier. D’autre part, il est égalemensiptes de constater qu'a une température donnée, la
fraction de solide formée est généralement plugélavec une vitesse de refroidissement plus basse,
étant donné que le temps disponible pour la diffugist plus élevé.
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Figure 22 : Evolution de la fraction de solide emétion de la température, pour les modéles desreet de
Scheil (pointillés), ainsi que pour le modele darop de phase (traitillés et traits pleins, respestient pour
des vitesses de solidification de 0.5 et 2 mm/etippur les observations expérimentales (symbalegs et
triangulaires, correspondant respectivement a desses de solidification de 0.5 et 2 mm/min) dati|age
Ni-13.06%atAl-10.49%atCr-2.67%atTa-2.92%atW [50].

Ce modéle a également été appliqué par Lopez € 13l. pour la simulation de la solidification du
superalliage expérimental LEK 94, de compositiorssigue Ni-6.5%pdsAl-7.5%pdsCo-6.0%pdsCr-
0.06%pdsHf-2.1%pdsMo-2.5%pdsRe-2.3%pdsTa-1.0%palSPepdsW. Cette  étude  porte
notamment sur la simulation de la fractionylen fonction deFo®, le nombre de Fourier défini pour

I'élément de soluté diffusant le plus lentementsdin solide, comme montré par la Figure 23. Ce
dernier est défini de la maniére suivante :
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DS 1
s _
Fo® =g’ Eq. 43

ou D, est le coefficient de diffusion minimal, & la teéngture du solidus de l'alliage, ce dernier

étant supposeé contréler la diffusion a I'échelldadmicrostructure dendritique.etA sont un temps et
une dimension caractéristiques, respectivement.
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21 0.4K/s A A
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15 0.8 K/s g o
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o O
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Figure 23 : Fraction d’eutectique (en %) en fonatidu nombre de Fourier [51].

2.3. Précipitation

2.3.1. Théorie

La précipitation consiste en l'apparition d’'une ghaau sein d'une matrice solide initialement
sursaturée. Ce phénomene se rencontre typiquementdl refroidissement d’'un alliage dont la
composition nominale est supérieure a la limitesdkubilité de la matrice, comme illustré par la
Figure 24 La températurd@ ., Xo) correspond a la température a laquelle la sotaldi I'élément B
dans la phase, la matrice, est égale a composition nominale 'ddiage. En dessous de cette
température, la phagecommence a précipiter, jusqu’a atteindre la foactl’équilibreg’®® donnée
par la régle des leviers :

Xo = X7

gﬂ,eq —
X Fed _ xareq

Eq. 44

ou X** et X4 sont les compositions d’équilibre des phasesp, respectivement. Il est & noter que
ce rapport de différences de compositions est ggale utilisé pour définir la sursaturatiéhd’une

matrice de composition moyenk¢ :

)za _ Xa'*,eq

= P xae Eq. 45

D’un point de vue physiqueR représente I'éloignement normalisé vis-a-vis dempmositions
d’équilibre.
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Figure 24 : Représentation schématique d’'un diagrente phases binaire A-B, avec indication de la
température du solvus de la phaseorrespondant a la composition nominalg Xes compositions d’équilibre
des phases etf a la température T sont indiquées p&r3X(T) et X *Y(T), respectivement.

La précipitation est initiée par des évenementgetenination. Lorsque les précipités ont germé, leur

taille augmente (croissance), en consommant leéésekcédentaire présent dans la matrice. L'étape de
croissance entraine une augmentation de la frastiduimique de précipités. Enfin, au cours des

derniéres étapes de la précipitation, la fractienpcecipités est proche de sa valeur d’équilibre et
I'évolution des précipités au cours de ce réginaematuration, est principalement contrélée par

I'évolution vers un minimum d’énergie d'interfacatee les précipités et la matrice, ce qui conduit a

une dissolution des plus petits précipités au pdefs plus gros.

2.3.1.1. Germination

Lorsque la limite de solubilité de la matrice edérieure a la composition de I'alliage, I'équikbr
thermodynamique prévoit la formation de la phésdin de réduire I'énergie libre du systeme. Il est
possible de représenter schématiquement cettdisitua partir des courbes d’énergies libre des
phasesu et f, comme illustré sur la Figure 25. Sans contributite courbure, I'équilibre entre les
phases: et est donné par la tangente commune aux courbesrdiénlibre, respectiveme@” et
G'™ (droite (1)). A partir de la composition moyenne th phases, initialement égale a la
composition nominale de [lalliage en élément B, et supposant localement [I'équilibre

thermodynamique, la tangente & la cou@een X donne les potentiels chimiques dans la phase
(droite (2)). Cette droite permet également d'obtlss compositions des précipités lorsque le rayon
de ces derniers est égal au rayon critiRugdroite (2)). Comme cela sera décrit ultérieureimBn
correspond a une limite de dissolution des pré&dpiLa tangente est ensuite reportée sur la courbe
d’énergie libre des précipités sans contributiomadeourbureG**% afin d’obtenir la force motrice de
germinationAGf [18] (cf. droite (3) sur la Figure 25). Le raisemment est décrit ici pour des alliages
binaires, mais peut étre étendu a des alliagesicondtitués en introduisant les hypersurfaces
décrivant I'énergie libre des différentes phasesiajue les hyperplans tangents décrivant I'éqilib
thermodynamique entre les deux phases. Commerdigshématiquement sur la Figure 25, la force
motrice de germination peut étre exprimée en fonctles potentiels chimiques des éléments A et B
purs pour les équilibres des phasaest 5, prises individuellement et sans tenir compte @on de
courbure (droites (1) et (2), respectivement). Diensas d’'une solution idéale, la force motrice de
germination est donnée par [20, 52-54]:

AGE = XDty +(1- XP) b, Eq. 46

avec:
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v a
A,uA:'uA'rw—yZ:,ug\(X”eq)—y (X” ——R Tlr{l X ] Eq. 47

1- x4
et:
_ X7
Dty = " = i = (X 7°) = g (X7) = -RyT l'{x"qu Eq. 48
d'ou :

AGr/fz—RgT{ P |r{ Xiaa J (1- ») |{ll_—)§;qﬂ Eq. 49

Connaissant le volume molaire des préciph€S, il est possible de calculer la force motrice de
germination, par unité de volume :

Eqg. 50

Apia I N

e (x9) @ e (x0)=pbR (xPe)

B

S

Xoeq Xo Xﬁeql)(ﬁ

Figure 25 : Représentation schématique des coutllgeeergies libre des phaseqmatrice) el (précipité) dans
le systéme binaire A-B, avec indication des podééshthimiqueg.

Durant la germination, les précipités formés spatables et se dissolvent si leur rayon est iniéae
rayon critiqueR*, qui correspond au rayon minimal d'un précigiteour que la composition dea

linterface soit incluse dans lintervalle{?*®%; X?] correspondant aux droites (1) et (2). Pour des
rayons inférieurs &*, I'effet Gibbs-Thomson est tel que la composititay: en équilibre aveg est

supérieure 37, ce qui implique la dissolution du précipité.
Une autre maniére d’obtenir le rayon critigue estamuler un bilan d’énergie permettant d’exprimer

I'énergie de formation d'un précipit¢JG’, prenant en compte les contributions volumique et
surfacique, en fonction du rayét:

AGP =P (aGl +0 )+ Fo!7 Eq. 51

ou g etV sont respectivement la surface externe et le veldmprécipité, enG? et AG#? sont la
force motrice de germination et [|'énergie élastigassociée aux distorsions des phases,
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respectivement, avetG” <0 et 0 >0. La courbeAG#(R), montrée & la Figure 26, est obtenue en

posanty # :%TR3 et S =4nR.

Le rayon critique correspond au maximum4®’, notéAG. R est donc déterminé en annulant la
dérivée dAG/(R) par rapport & :

AGE(R):%T R(ad +ad)+amRo?"”

B 12
daG =47(R ) (aGf +acf)+87Ra"/ =0 Eq. 52
dR
R=R
, 205
AGE +AGF
L’énergie critique de formation d’'un germe est déapar :
3
. 1671(0“"8)
AG = 5 Eg. 53
3(aG7 +aGf)
AG*
SPo?'h
AG [ e
--------------- R \\\R\* R
VA (acf +ack)

Figure 26 : Evolution de I'énergie critique de faation d’'un germedG’, de I'énergie de surfacé&” et de la
force motrice volumique de précipitatian’® (AG\f + AGf) avec le rayon R.

Le rayon critique correspond a la limite de stébild’'un germe. Pour que celui-ci puisse étre
effectivement stable en tenant compte de variatin$énergie critique de I'ordre dgT, le rayon
doit étre lIégérement plus élevé. En considérantfloetuations d’énergie, le rayon de germination
effectif est donné par [55]:

R = R "'E -y

Eq. 54

A partir de la force motrice de germination, il @stssible de calculer le taux de germination, en
suivant la démarche proposée par Russel [56]. €eltorrespond a la théorie classique de la
germination homogéne et est basée sur I'expressidaux de germination stationnaire en fonction de
I'énergie & fournir pour la formation d’'un germédtigue 4G’, du nombre de sites de germination
disponiblesNs, d'un facteur exprimant le taux de condensation des atomesld&sur le germe en
cours de formation et d'un facteur de Zeldovigice dernier étant lié aux fluctuations de taiflend
précipité pour des variations d’énergie de I'ordedT :
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AG
[S® =7 BN exgd ——— Eg. 55
BNg F{ kBTJ q

avecAG >0. Le termep est la fréquence d’attachement des atomes deésalugerme en cours de
formation. Son expression est basée sur la thémrmailée par Russel [56]:

«\2
,lem(a—lj)mir\(‘qﬂ XU’) Eq. 56

ou il est ici supposé que I'élément diffusant lasplentement (en valeur absolue) limite la cinéiqu
d’ancrage. Le facteur de Zeldovich est donné par :

_ vh(aef)
_Sn(a”’ﬁ)B’ZNA T

Eq. 57

Etant donné que la germination est supposée horapdénnombre de sites disponibles pour la
germinationNs, est égal au nombre de sites atomiques non ocpapéss précipités :

Ng = No(1- ¢”) Eq. 58

ou Ny = NA/Vn’i est la densité volumique d’atomes danglonnée par le rapport entre le nombre

d’Avogadro,N,, et le volume molaire de, Vi, , etg’ est la fraction de précipités. Lors des premiéres

étapes de germination, le taux de germination mdiféks taux de germination stationnaire, en raiaon d
temps requis pour établir un flux d’atomes de larive vers le germe. Par conséquent, un temps
d’incubation est introduit :

= 2 5 Eq. 59
ez
Avec la prise en compte de la période d’incubatietaux de germination est alors donné par [56]:
s L6 g
| = St ¢ =NO(1— gV')Zﬂe kT gt Eq. 60

Une autre formulation de cette loi permet d’obtamir meilleur accord avec les expériences et les
simulations effectuées avec la méthode de Montee (&5, 57]:

_t 4o t
|=|Stat[1—e TJ=N0(1— g")zpe T [1— eTJ Eq. 61

2.3.1.2. Croissance et modeles analytiques

Apres la germination, les précipités croissentagson de la sursaturation de la matrice. La croissa
est essentiellement contrlée par le flux de sotlstés la matrice, ce dernier étant induit par les
gradients de concentrations.
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Afin d'étre en mesure de calculer la vitesse déssemce des précipités dans la matrice, le champ de
composition autour des précipités doit pouvoir édécrit. Pour cela, il est possible d'utiliser
différentes solution analytiques, détaillées daefecpartie. Le modele de croissance utilisé doit
permettre de traiter la croissance et la dissaluties précipités, en prenant en compte les vammtio
des compositions d’interface et des compositiongemoes. Plusieurs approximations peuvent étre
utilisées [58], suivant le cas de figure consid®@ur ce type de probleme, les deux modeles les plu
couramment utilisés sont le modéle de Zener epi@admation de profils stationnaires. D’autres
solutions analytiques ont également été comparées nodéles par Aaron et al. [58]. Pour simplifier
les notations, les compositions effectivesudet  a l'interface, i. e. en prenant en compte la coteb

seront respectivement noté¥<” et X7 .

Le modele de Zener [59] consiste a approximer tHilpde composition dans la matrice par une
fonction linéaire, pour une géométrie monodimensidie cartésienne et en supposant que les
précipités sont des plaques d’épaisddindans un domaine de longueur totajecomme montré a la
Figure 27. L’approche originale peut étre étenduleax régimes, suivant la taille de la couche de
diffusion, ¢, par rapport a I'épaisseur de la couche de matesentel -W-. Les régimes 1 et 2
correspondent a une longueur de diffusion infédeaw supérieure a I'épaisseur de matrice restante,
respectivement, comme illustré par la Figure 27 tempositions nominale et a l'interface étant
connues, l'interface étant supposée a I'équiliberrmodynamique, la taille de la couche de diffusion
est déduite par un bilan de soluté.

Ce dernier s’exprime de la maniéere suivante, emed. :

a*
+
XoL= xPw+ 2o X 5, %( L= W-9) Eq. 62
X, = X&
(X7 = %) w="0—=— > 9 Eq. 63
soit :
go_
5= X2 =% q. 64

Avec un bilan a I'interface, il est possible d’exper la vitesse de croissance:

e Xy = X"

=20 -2 Eq. 65
J XB —x=* a

En régime 2, la longueur de diffusion est fixée lpagimension du domaine et la taille du précipate,
la compositionX, atteinte erx=L est libre. Un bilan de soluté permet de la déteemi

X, =220 2 X« Eq. 66

Comme précédemment, la vitesse de croissancelestéenavec en effectuant un bilan a l'interface et
vaut:

v X, - X"

A A Eq. 67
J XB —x=* a
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La vitesse de croissance peut également étre ed@ridirectement en fonction de la taille des
précipités, ce qui correspond a la combinaisoné&ipmtions 64 et 65 ainsi que 66 et 67, pour les
régimes 1 et 2, respectivemelif(t) peut alors étre déterminé par intégration. Ce megd®en que
simple a implémenter en coordonnées 1D cartésieahesndant compte du chevauchement des
champs de compositions, devient rapidement plusptexa a formuler dans le cas de précipités
sphérigues. De plus, il ne permet pas de se réiénae résolution de la loi de Fick.

i 3 : : = X
0 W W+ L 0 W W+o=L
(@) (b)

Figure 27 : Représentation schématique des prdélsompositions déterminés avec le modéle de Zemer,
régime (a) 1 et (b) 2.

Une autre approximation couramment utilisée coesit supposer un champ de composition
stationnaire dans la matrice, autour du précigi€édernier étant supposé sphérique. Les variations
temporelles de compositions sont supposées ndbes, d'apres la loi de Fick :

0°X =0 Eq. 68

Ceci correspond a l'approximation de Laplace. Lieggion du champ de composition en
coordonnées sphériques, en fonction de la pogitardu rayorR, est alors la suivante :

X(r):TR(X”*—X”)+>_<” Eq. 69

Une solution analytique exacte a été formulée dmaras de précipités sphériques croissant dans une
matrice supposée infinie [58], pour un alliage bigra

[na o
Dt Japw _%ﬁerf{ r _j] Eq. 70

r 24/ D

2/1(x”* - >‘<“)
e - AJmerfol

X (r)= X°

ou/ est le rayon réduit, donné par :

A= Eq. 71

A l'aide d’un bilan a l'interfaceu/p, il est possible de formuler la dépendance e@fda sursaturation,
eti:

2% [e‘”z —/lx/z_TerfdJ =% Eq. 72
ou 2 est donné par :
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X7 - X

TXF X m-

Les cinétiques de croissance données par lesivasalel en fonction de? sont représentées a la
Figure 28 pour différentes approximations du praddéilcomposition.

o~
Ot A il ur.{ 4 nxui P xx(nt Adod x'li $

000i .00 o A ot o
~2(c-¢y) K] ax

(Cg“cx)

Figure 28 : Comparaison des cinétiques de croiseantk = -2 |Q| . 41, 42, 43 €4 correspondent

respectivement & la solution analytique exactég@proximations d'invariance en fonction de la taitles
précipités, au profil stationnaire et au profil 8arisé suivant le modele de Zener [58].

Un modele analytique de croissance a été formutéObeen et al. [22], permettant de prendre en
compte l'effet de la diffusion croisée. Les profite compositions sont calculés a l'aide de
I'approximation de Laplace et la correction proposgar Aaron et al. [58] vue précédemment
(équations 70 a 73), en supposant qu’'elle s’apeligux alliages multiconstitués. Les longueurs de
diffusion sont donc données par :

5= Eq. 74

Dans la méme étude, un modele basé sur une foionukah potentiels chimiques et une résolution
numérique du profil de diffusion (DICTRA) sont coamgs. Dans le cas du modele analytique basé sur
la loi de Fick, deux traitements sont effectués trditement direct de la matrice de diffusion pren
compte la variation des coefficients de diffusiofiedifs avec les compositions des phases,
contrairement au traitement indirect de la diffusicroisée. Enfin, des calculs ont également été
effectués sans prendre en compte les termes ngordiax de la matrice de diffusion. L’effet Gibbs-
Thomson est pris en compte, par addition d’unerimriton de courbure a I'énergie libre du précipité
comme vu a la section 2.1.1.2. Les résultats diéérelnts traitements de la diffusion croisée sont
comparés a la Figure 29, ou sont montrées lestiargade la vitesse de croissance en fonction du
rayon du précipité. Le traitement direct de lawdifbn croisée fournit un excellent accord avec les
résultats issus de DICTRA, ce qui n'est pas ledemssautres traitements. Ceci montre I'importance de
la prise en compte des matrices de diffusion etede mise a jour en fonction de I'évolution des
compositions.
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Figure 29 : Evolution de la vitesse de croissanes précipités pour les alliages A (Fe-2%pdsCr-0.2%€}) et
B (Fe-2%pdsCr-0.05%pdsC). Les symboles indiquentéleultats provenant des simulations effectuées av
DICTRA. Les lignes pleines, traitillées et poiéds correspondent respectivement aux résultatmobt@vec le
traitement direct, avec le traitement indirect ahs la prise en compte de la diffusion croisée.
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2.3.1.3. Maturation

La maturation est un phénoméne typiquement reneahtrant les derniers stades de la précipitation,
lorsque les fractions de phases sont proches desrsad’équilibre et que la sursaturation est faibl
L'évolution des précipités est alors principalemeontrélée par la réduction de I'énergie d’integfac
ce qui aboutit a un flux de soluté des précipitégeitite taille vers les plus gros en raison diéefe
Gibbs-Thomson. L’'une des conséquences de la maturast la réduction du nombre de particules
présentes dans le systeme, en raison de la dissotlgs plus petits précipités.

Cette étape de précipitation influence donc lesiligions de tailles des précipités, comme cedtéa
décrit par Lifshitz & Slyozov [60] et Wagner [61Tes publications constituent une des bases de la
description de la maturation, et il y sera faiéréfice sous le terme de "théorie LSW".

Cette théorie a été formulée pour le cas d'alliagesaires proches de I'état d’équilibre
thermodynamique et comprenant une fraction de pitési proche de zéro. Les précipités sont
supposés sphériques, et le profil de compositionsdi matrice est supposé stationnaire.
L’approximation de solution idéale diluée est gék. L'effet Gibbs-Thomson y est pris en compte
sous une forme simplifiée, correspondant a uneatisation de la composition dans la matrice a
I'interface en fonction de la courbure des préémpit

X = X9 +% Eq. 75

ou X2 estla composition de la matrice atteinte a ustadte infinie de l'interface, supposée égale a
la composition moyenne de la matricé? , R est le rayon des précipitéseeést donnée par :

/
L2 AvB xa

Eq. 76
ke T d

Comme mentionné précédemment, la dépendanké dés-a-vis deR a pour effet d’établir un flux de
soluté des plus petits précipités vers les plusdgale flux dans la matrice a l'interface avec les

précipités, j", est exprimé de la maniére suivante :
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i =—D"‘;—>r(r=R =—%a(xg—x”*)=—D—;(>‘<”— X ) Eq. 77

A partir du flux de soluté, la vitesse est donnge:p
v=d—R=i(A—gj Eq. 78

ou A est la différence entre la composition en un eihdlfonné et la composition moyenne de la
matrice. A est égal a la sursaturation s'il est supposé ¥e =1 et X* « X7 . A partir de la
conservation de la fraction de précipités et dquaion de continuité, les auteurs ont formulé une
distribution analytique permettant de satisfaire dlans de masse. Cette distribution est formulée
pour des rayons normalisés par le rayon moyenspaté

, 7( 3 )3
__ Ao 3 3| _2 P
f(p)= til Y §_p ex 3_p Eq. 79
)
T
ou A et r sont des constantes. Les principaux résultats ette ¢héorie sont linvariance de la

distribution normalisée ainsi que les dépendaneeporelles du rayon moyen des précipités et de la
densité totale de précipités :

2

R® Dg Dt Eq. 80
Mot = Lo gt Eq. 81
A3
3

oU A est la sursaturation initiale.

La théorie LSW a été adaptée aux alliages ternamemmment par Kuehmann et Voorhees [62].
L’approche repose sur le calcul des compositiolimi@rface a I'aide de la description des énergies
libres des phases, en prenant en compte le rayoauttbure. L’hypothése de solution idéale est levée
L'approche permet de formuler simultanément la eoretion de la masse et I'égalité des flux de
soluté a linterface, ce qui entraine une déperelates compositions vis-a-vis des coefficients de
diffusion des deux éléments de soluté. Les prinoipgésultats sont la correspondance de la
distribution de tailles avec celle formulée patHéaorie LSW. Les variations du rayon moyen et de la
densité de précipités impliquent également deselots® ett™, respectivement, mais avec des facteurs
multiplicateurs différents de ceux formulés danstHéorie LSW. Enfin, cette théorie permet de
retracer le chemin de précipitation de la matricges précipités. A I'état d’équilibre, les comiiusis

des deux phases se situent sur la connode d’'égudssant par la composition nominale de I'alliage
Selon cette théorie, les trajectoires des compositide la matrice se situent sur la connode
d’équilibre, mais cela n’est pas le cas des pré&€ple modele formulé permet également de calculer
I'effet des coefficients de diffusion et des cogffnts de partage des éléments sur les constamtes d
croissance/maturation.

La théorie LSW a également été étendue au cas sténsys comprenant de hautes fractions de
précipités [63, 64]. En effet, la formulation iaie¢ ne prend pas en compte I'effet des interactions
entre les particules qui peuvent modifier les camists cinétiques. Dans ce contexte, un modéle de
maturation a été formulé par Voorhees et Glicksn{@&an 66], dans le cas de précipités sphériques.
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L’approche repose sur la définition d’éléments dBumes représentatifs au sein desquels sont
localisés les précipités. L'interaction des patésuest décrite via la superposition des flux datéo

Afin de vérifier le comportement du modele, desaes®nt été effectués avec une fraction de
précipités proche de 0. Les distributions et legaéigns cinétiques obtenues correspondent, dans ce
cas, a la théorie LSW. Pour des fractions de secphdse non nulles, 'approche présentée permet de
déterminer la dépendance des valeurs moyenness tple le rayon moyen et la densité de précipités
vis-a-vis de la fraction de précipités. Un des gipaux résultats est I'accélération des cinéticles
maturation avec l'augmentation de la fraction detipales, ce qui se traduit également par un
élargissement de la distribution de tailles (FigB@®. Ce modele est également applicable a d’autres
problemes de diffusion, tels que la thermique.

Un autre modéle permettant de prendre en comgdfetl’de la fraction de précipités sur I'évolution
des valeurs moyennes et des distributions a étéuférpar Margsee et Ross [67]. L'interaction entre
précipités est également prise en compte par largagition des flux de soluté entre une partictile e
'ensemble des autres particules, en considérasttelenes de sources ponctuels. Cette approche
permet de formuler, pour chaque particule, le fiiexsoluté aprés la correction due a la fraction de
seconde phase.

Une autre approche a été formulée par Ardell [@8irpa résolution de ce type de probléme, basée sur
la superposition des flux de soluté autour de chgauticule, en attribuant un domaine de tailleefan
chaque précipité considéré. Bien que permettarmésieudre le probleme des interactions dues aux
fractions de phases élevées, cette approche egédimu cas d'alliages binaires, et pour une

sursaturation de la matrice proche de zéro, cdimite leur potentiel d'utilisation dans le cadre d
cette étude sur 'AML1.
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Figure 30 : Comparaison des distributions de tailt®rrigées avec le modele de Voorhees et Glicksijéh
66], pour différentes fractions de précipités aleedistribution issue de la théorie LSW, correspamica une
fraction de précipités nulle.

56



2.3.2. Précipitation dans les superalliages

La formation de précipitég dans les superalliages dépend de plusieurs ¢ongjtparmi lesquelles la
composition des éléments de soluté et I'histoigrttique. Kirkwood [69] a étudié par microscopie
électronique a transmission, en 1970, les premiéagses de précipitation dans un alliage binaire Ni
13.23%atAl & 750 et 800°C. Il a été montré quedanination se produit rapidement, la densité de
précipités commencant a décroitre en moins d'umeit@ide maintien, a 800°C. Les précipités germés
sont de petite taille, typiguement de I'ordre d& 50 nm durant les premiéres étapes de croissance,
sont initialement de morphologie sphérique. Lorsrdéntiens plus longs, les précipités prennent une
forme cubique, en raison de I'anisotropie des pévgs élastiques et des contraintes de cohéremse. D
observations effectuées par Ardell et Nicholson cirsysteme [70] ont permis de comparer les
distributions de tailles obtenues expérimentaleragat la théorie LSW, la fraction geétant voisine

de 20%. Un accord qualitatif a été observé, lesribigions obtenues a partir des observations
expérimentales étant dispersées sur une gammgalesrplus importante que dans le cas de la théorie
LSW.

Booth-Morrison et al. ont effectué des observatipas sonde atomique de la précipitation dans des
alliages ternaires Ni-Al-Cr a 600°C, pour des tempamaintien allant jusqu’a 1024h [71]. La sonde
atomique permet d’obtenir, a différents temps, temonstruction en trois dimensions des atomes
constituant I'échantillon. Le rayon moyen, la déhgiinsi que la fraction de précipités peuventiains
étre déduits des analyses effectuées, comme muaatri@ Figure 31. En I'occurrence, I'étude menée
par Booth-Morrison et al. a permis d’obtenir defimations relatives a I'ensemble des stades de la
précipitation, y compris en ce qui concerne legettaires des compositions et les profils de
compositions dans chacune des phases. Les obsesvaffectuées ont notamment permis d’observer
la coagulation de précipités durant I'étape de nasitn, pendant laquelle le rayon des précipités
évolue suivant une loi eff®. Néanmoins, la fraction d¢ continue & évoluer significativement et la
densité de précipités ne décroit pas selon urenidi, comme proposé par les théories classiques de la
maturation. Selon les auteurs, cette différencevittsse de décroissance serait due a un état de
transition prolongée entre croissance et matura@etite hypothése est notamment appuyée par le fait
que la fraction dg’ continue d’évoluer aprés les plus longs traiteteegffectués. Ces mesures ont
ensuite été exploitées par Mao et al. [72] dartsuted’élaborer un modéle de Monte-Carlo décrivant
I'évolution des précipités, a partir duquel il grissible de déduire les matrices de diffusion. La
principale conclusion de cette étude concerne birtgnce de la diffusion croisée, qui explique Itéca
par rapport au modéle de maturation pour alliagesatres élaboré par Kuehmann et Voorhees [62].
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Figure 31 : Evolution de la fractiog, de la densité \Net du rayon moyen <R> des précipités en fonction d

temps de maintien a 600°C [71].
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Les superalliages industriels sont plus délicatétudier que les systemes cités précédemment,
notamment en raison de leur haut degré de surfiatuf@roche de 70% a température ambiante, et
voisine de 50% a 1100°C dans le cas de 'AM1). N&zins, des études relatives a la précipitation ont
été effectuées par microscopie électronique armesson et a balayage [73], ou par sonde atomique
[74-76].

L'étude menée par Grosdidier et al. [73, 77] a e caractériser les mécanismes de précipitation
et de dissolution des précipit¢'sdans les superalliages CMSX-2 et AM1. Entre autybservations
effectuées, des échantillons ont été refroidis @éreintes vitesses a partir de 1300°C (cette
température est au-dessus du solyysour les deux alliages, et a été maintenue 1@0h gassurer

de 'homogénéité des compositions) avant d'étrdyada par microscopie électronique a balayage. Il
a d'abord été observé que l'accroissement du tauxefroidissement retarde la germination et la
croissance, en raison du ralentissement des diredtide diffusion, par rapport a la vitesse d’évotut

de la sursaturation. D'autre part, la morphologés grécipités est également sensible au taux de
refroidissement. Pour des refroidissements rapitkes, précipités sont plus nombreux, et leur
morphologie est globalement sphérique, comme mop#aé la Figure 32. En ralentissant le
refroidissement, des morphologies différentes thbéservées. En augmentant le temps a disposition
pour la croissance, une transition vers des pitésiubiques est reportée, en raison de I'anisetrop
des propriétés mécaniques de la matrice. Pouradesde refroidissement plus bas ou des temps de
maintien isothermes plus élevé, les auteurs corgsiti@eux types d'évolution des précipités, pour
expliquer le développement des différentes forni&yolution libre et I'évolution avec interactions
Dans le cas de I'évolution libre, les morphologiescontrées sont des octocubes et des octodendrites
pour des taux de refroidissement décroissants. plieation proposée pour la morphologie
octocubique est la scission des précipités au-dlalze taille critique, afin de minimiser I'énergile
déformation excédentaire. Pour des temps de crmissplus élevés, les précipités coalescent pour
finalement former des dendrites. En ce qui conckévelution avec interactions entre précipités le
morphologies sont principalement contrdlées paeféets élastiques entre précipités. Pour des temps
de maintien élevés, les morphologies rencontréelsiént vers des plaques.

D’une maniére générale, un faible écart de parandrréseau entreety’ stabilise la morphologie
sphérique. D’autre part, des trempes ont été effest apres des maintiens a différentes températures
ce qui a abouti a la formation de structures birfegjacomme montré sur la Figure 33. La dissolution
des précipités a été étudiée dans le cas d’édoastifrempés aprés un maintien a 1240°C ou apres
une rampe de chauffage, interrompue a différemtimpératures. Il a été observé que les précipités se
dissolvent par groupes, et que les précipités andlirections normales aux interfaces présengnt |
désorientations les plus importantes par rappde direction <100> sont les plus instables. Plus
précisément, il a été observé que des précipiiéalément cubiques présentaient une morphologie
arrondie a lissue d’'un maintien de 80 min a 12407d. Il en a été conclu que la dissolution des
précipités fait en grande partie intervenir lestrintes de cohérence. Les auteurs mentionnent une
dissolution plus progressive observée en I'absderaeontraintes de cohérence. Ce type de dissolution
est notamment observé pour des morphologies casiaé par une haute perte de cohérence. Dans ce
cas, la dissolution est contrélée par un mécanaardiffusion de soluté [78].
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Figure 32 : Microstructures obtenues en refroidissat a partir de 1300°C, avec différents taux de
refroidissement. La ligne en pointillés indiquelibut de la précipitation [73].

Figure 33 : Observation en microscopie électroniqueansmission de précipitésaprés une trempe effectuée
a 1240°C [73].

Des observations ont également été effectuées kveméthode de sonde atomique sur des
superalliages industriels. La méthode a pu étréodgp afin de représenter les profils de compas#i

et de délimiter les deux différentes phaseset y', pour le superalliage PWA 1480 [79]. Les
traitements thermiques ont été effectués a 1079°€7£°C, apreés une mise en solution a 1288°C.
Dans le cas de traitements dits standards (4h @ @Q7uis 32h a 871°C), des précipités de phasd

été observés dans d’'une taille de I'ordre de 5 a 10 nm (Figure (39). La stabilité de ces précipités
a été testée en étendant la durée du plateau & &71000h (Figure 34 (b)). Les précipitésydgont

pas été observés apres ce traitement thermiqudiéaai qui permet de conclure que les précipigés d
y ne sont pas stables dansAfin de mieux comprendre I'origine de la prédgiion dey dansy’, des
simulations de croissance gledansy ont été effectuées avec le logiciel DICTRA. Cexil® obtenus
présentent des fluctuations importantes, qui gnaétibuées au changement de connodes, au cours de
la précipitation. Il en a été déduit que des flatibns de compositions et le changement de
sursaturation dang lié a la thermique peuvent temporairement menarg@écipitation dg dansy’.
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Figure 34 : Répartition des éléments obtenue padsatomique sur I'alliage PWA 1480 pour le traiterh
thermique standard (a) et avec viellissement ét€hji{ir9].

Le taux de refroidissement affecte les cinétiquegermination et de croissance des précipités.sRadi
et al. [80] ont étudié la formation de distributsode tailles comprenant plusieurs populations, en
utilisant la microscopie électronique a balayaga &ansmission, sur le superalliage Udimet 720 LI
(Ni-15.92%pdsCr-14.43%pdsCo-2.96%pdsMo-4.96%pdsT3%pdsAl-1.26%pdsW-0.09%pdsFe-
0.014%pdsC-0.02%pdsMn-0.014%pdsB ). L'influencetalux de refroidissement a pu étre mise en
évidence : il a été observé que le nombre de pbtpota constituant la distribution de tailles
augmentait en ralentissant le refroidissement, cernmontré a la Figure 35. Ceci a été expliqué
gualitativement par les auteurs, en termes de ctitiopéentre la désaturation de la matrice due a la
croissance des précipités existants, et la gerromake nouveaux précipités, les deux phénoméenes
étant contr6lés par les cinétiques de diffusion.
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Figure 35 : Distributions de tailles mesurées etgiées pour le superalliage Udimet 720 LI [80].
Des observations effectuées par Mao et al. [81Fstalliage ont permis de confirmer le réle dutau
de germination, notamment en prenant en compteerigps a disposition pour la formation de

nouveaux précipités. Lors d'un refroidissement physide, la croissance des précipités existants est
plus lente, mais également la germination. L'agpion de taux de refroidissements plus élevés a
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donc pour effet principal d’inhiber la germinatiogt, de ralentir la croissance. Cette évolution du
nombre de populations avec le taux de refroidiss¢megalement été observée par Singh et al. [82]
avec des mesures effectuées par sonde atomiqude superalliage René 88 ( Ni—18.02%atCr—
13.00%atCo—4.74Ti—-4.45%atAl-2.48%atMo—-1.21%atW-%db ). Leur étude mentionne
également que I'écart entre les compositions mesudans les précipités et leurs compositions a
I'équilibre augmente avec le taux de refroidissetnea qui est expliqué par le temps requis pour
atteindre I'’équilibre dang.

2.3.3. Modeles numériques

Langer et Schwartz ont formulé une méthode premamompte la germination et la croissance, d’'une
maniere simultanée. Le calcul de la vitesse dessanice prend en compte I'effet de la courbure des
précipités, ce qui permet d’introduire la matunatib’effet Gibbs-Thomson est pris en compte sous sa
forme linéarisée. La distribution de tailles eskcakte a partir de I'évolution du rayon moyen des
précipités, en ne tenant pas compte des précigitdsle rayon est inférieur au rayon critique. Bien
gu'étant basé sur un certain nombre d'approximatia® modele permet de rendre compte des
variations temporelles des cinétiques de précipitan fonction du mécanisme dominant.

Kampmann et Wagner [83] ont formulé un modele niooér permettant également de traiter
simultanément les étapes de germination et desemoi®, prenant en compte I'effet de la courbure des
précipités afin de pouvoir simuler la maturatioriagproche repose sur la discrétisation de la
distribution en classes de tailles. Le modéle esntilé dans un référentiel lagrangien, consistant a
suivre I'évolution des classes, ou chaque claggégente un groupe de précipités ayant germé dans |
méme intervalle de temps. Pour chacune des classta)x de croissance/dissolution est calculé a
I'aide des flux de soluté et des compositionsradiiface. Les rayons des classes sont donc vasiable
les densités fixes. La fraction de précipités asuie mise a jour, permettant de calculer la nibeive
composition dans la matrice et de démarrer le @iocpas de temps, au cours duquel seront calculés
le rayon critique et la force motrice de germinatiCette approche fournit des résultats en accord
gualitatif avec les mesures expérimentales powlliage Cu-19%atTi.

Le modele de Kampmann et Wagner a été repris par gtyGrong [84], qui I'ont adapté au cas d’'un
référentiel eulérien, pour lequel les classes spordent a des rayons fixes. Les densitdans les
classes sont variables et calculées a partir desséis de croissance/dissolution insérées dans une
équation de continuité :

Eq. 82

Cette équation est discrétisée en utilisant lesselde la distribution qui jouent le r6le d’un llage
dans l'espace des rayons. La formulation propostmgt de traiter le probléme en utilisant une
matrice liant I'évolution des densités avec lessses de croissance/dissolution. Ce probleme preut é
résolu en utilisant un schéma temporel implicitesnpettant ainsi d’accroitre I'efficacité du modele.
Le modele a été testé dans le cas d'alliages Al{dgr des traitements thermiques non isothermes.
Du point de vue thermodynamique, I'approximatioiliaste est celle d’une solution idéale diluée,
permettant de calculer directement la compositidimgerface sans devoir incorporer une procédure
itérative. L'effet de la distribution initiale eed’énergie d’interface a également été testé, ptemt
ainsi de caractériser le comportement du modehoéta

Un modéle similaire, le PSD (Particle Size Disttibn), a été utilisé par Serriere et Gandin dans le
cadre de la simulation de la précipitation dans altiage Al-Cu [2]. Différents modéles
thermodynamiques sont utilisés pour la descriptieta force motrice de germination et de I'effet de
la courbure sur la composition a l'interface. Lésultats sont obtenus avec les approximations de
solution idéale diluée, de solution idéale et aveccouplage complet avec le logiciel Thermo-Calc.
Les cinétiques de précipitation different fortement fonction de la description thermodynamique
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retenue. Par la suite, ce modele a été appliqguéaawd’alliages multiconstitués [53]. Le modele a

ensuite été couplé avec le modele PFT par Gandlaget afin de tenir compte des interactions entre
la diffusion de soluté a I'échelle de plusieursadies de microns et la formation de précipitésypou

des traitements thermiques complexes [85]. Il a ®@i@ntré que l'accord avec les résultats

expérimentaux est meilleur avec le couplage diestdeux modéles. D’autre part, le couplage entre
les modéles PFT et PSD permet également de priédfermation de zones sans précipités (PFZ),

ainsi que leur évolution au cours des différerag@ments thermiques.

Un modele basé sur un suivi lagrangien a été &apar Maugis et Gouné [57], dans le cadre de la
précipitation dans un acier comprenant les élémeat€, V et N. L'approximation thermodynamique
est celle d'une solution idéale, et la diffusiotenstitielle est prise en compte. Les classes itlesta
sont insérées successivement au cours de la gdioniret détruites lors des dernieres étapes de la
dissolution, durant la maturation. Pour chaquesela& composition chimique des précipités ese libr
de varier, en fonction de I'équilibre local.

Les deux approches, eulérienne et lagrangienneéténtomparées avec des modeles basés sur les
valeurs moyennes par Perez [86]. L'approche lageang a été implémentée de maniere a assurer un
nombre minimal de classes dans la distributiom d#viter des perturbations trop importantes dues
une discrétisation grossiere de la distribution,qcé peut étre le cas durant la maturation. Il a
notamment été conclu qu’il est nécessaire de tgpel a des modéles multiclasses pour décrire les
cinétiques de précipitation dans le cas de theresignon constantes ou lorsqu’une distribution
différente de la distribution LSW est utilisée emtrée. L'autre conclusion est I'équivalence des
résultats obtenus avec les approches eulérierlagrahgienne, la différence se situant principatgme
au niveau de la commodité d'implémentation et @égdloitation des résultats issus du modéle. Plus
précisément, I'utilisation de I'approche eulériemeemet d’éviter une procédure de raffinement de la
distribution, mais fournit des informations moin&alllées au niveau de I'évolution de la compoaitio
chimique des précipités. Ces modéles multiclassesésemment été employés avec une méthode de
couplage optimisé avec des bases de données thgramidues, afin de simuler les cinétiques de
précipitation dans des alliages d’aluminium multistitués [87, 88]. Cependant, ces modéles ne
prennent pas en compte la diffusion croisée.

Ce type de modéles a été utilisé pour décrire ligian des distributions de tailles de précipités
dans les superalliages a base de nickel, notamdoeant des refroidissements continus [80, 89, 90]
ou durant de longues durées a hautes tempérafiirpd [accord avec les mesures est généralement
gualitatif, et la précision des bases de donnéesmibdynamiques et/ou cinétiques est I'une des
principales limitations, avec les approximationgefpour calculer les longueurs de diffusion.

La précipitation a également été simulée en utitisies modéles se basant sur une discrétisation du
champ de compositions autour de chaque précipgde [&s auteurs ont employé le logiciel DICTRA
pour simuler les profils de compositions dans ibgié PWA1480, ce qui a permis d'expliquer la
présence de fluctuations dans les profils de coitipas observés expérimentalement par sonde
atomique. En l'occurrence, il est mentionné queclengements de connodes survenant en raison des
flux de soluté a linterface peuvent étre impliqudans l'apparition de fluctuations locales de
compositions.

Simmons et al. [92] ont également formulé un mod&lehamp de phase appliqué a la croissance de
précipités dans un alliage binaire Ni-Al, pour dgmulations effectuées en deux dimensions.
L’avantage de ce modéle est de pouvoir prendreoepte I'énergie élastique, ainsi que I'anisotropie
des propriétés élastiques. Les simulations onefieetuées pour différents taux de refroidissement.
L’apparition de plusieurs populations de précip@epu étre simulée, de méme que la formation de
zones de déplétion de soluté, ces derniéres nereoaqt pas de précipités. Ce modele permet
également de connaitre I'évolution de la morphaatgs précipités. Le modéle de champ de phases a
également été implémenté en 1D par Kitashima E3l94], pour simuler I'évolution des profils de
compositions pour un superalliage comprenant si&phents de soluté. La formulation du modéle
permet de décrire I'occupation des sites atomiguaedes différents éléments, et les précipjtésont
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initialisés aléatoirement. Le champ de phases deigat été appliqué en trois dimensions a
I'évolution de précipités’ dans un alliage Ni-Al [95], avec des domainessiBulation comprenant
un nombre €élevé de précipités, typiquement plusieulliers. Les simulations permettent de mettre en
évidence la transition vers des formes cuboidaesi que des distributions de tailles relativement
éloignées de la distribution prévue par la thédieW, notamment en raison de l'effet du
chevauchement des champs de compositions dangriaena

La simulation de I'évolution des précipités au moylu champ de phases, formulé en 2D ou 3D,
permet donc de décrire précisément I'évolutionadmbrphologie des précipités ainsi que des profils
de compositions. Néanmoins, cette approche resigéé au cas d’'alliages simplifiés, en raison du
temps de calcul requis. De plus, le traitementlidgés multiconstitués nécessite de faire appeaiea u
méthode thermodynamique de type CALPHAD pour chamgid, ce qui limite a I'heure actuelle les
possibilités d’utilisation de ce type de modélemaes alliages industriels.

La simulation des cinétiques de précipitation pagdlement étre effectuée a une échelle atomique,
avec notamment les modéles de Monte-Carlo (LKMGittite Kinetics Monte-Carlo") et de cluster
dynamics. Le modéle LKMC consiste a calculer degssd’'atomes sur la base de la probabilité de
réalisation de cet évenement, elle-méme calculéerartion de I'énergie associée aux déplacements
des atomes. Ce modeéle ne fait pas directementvamierle temps, I'évolution du systeme étant
calculée uniguement en fonction du nombre de pasitel. Par conséquent, ce modeéle nécessite une
étape de calibration donnant la durée réelle depeét calculées. De plus, les lacunes étant
généralement impliquées dans les mécanismes desidifif simulés, il est nécessaire de connaitre la
concentration de lacunes du systéme a simuleryicpegit ajouter une source potentielle d’erreur. Ce
modéle a été utilisé dans le cas d’alliages a daseickel et comparé aux mesures expérimentales
réalisées a I'aide d’une sonde atomique tomograghi@r Pareige et al. [96] ainsi que Mao et al}.[72
Les résultats sont en bon accord avec les obsengagixpérimentales. L'intérét de ce type d’approche
est de permettre une description trés détailléesydtieme, pouvant significativement améliorer la
compréhension des mécanismes contrélant les cireétige précipitation. Les échelles de temps et
d’'espace pouvant étre abordées avec cette appsactietoutefois limitées en raison du temps de
calcul.

Comme pour le modéle LKMC, les simulations effeetu@vec le modele de cluster dynamics ne font
pas appel a des équations d’évolution moyennéds,suat basées sur la description individuelle des
précipités, traités comme des agglomérats [97Ftrbessance et la dissolution de ces agglomérats son
décrites a l'aide de flux d’atomes de soluté vemajaindre ou quitter le précipité considéré. Leser

en compte simultanée de plusieurs tailles de ptésipend possible la construction de la distrifouti

de tailles de précipités, ainsi que son évolutiancaurs du temps. La comparaison effectuée par
Clouet et al. [97] montre un bon accord entre lesikations et les observations expérimentales, pour
des alliages Al-Zr et Al-Sc. Comparativement au aled.KMC, le modéle de Cluster Dynamics
permet de simuler des temps plus longs. Néanmdess limites ont été observées au niveau de la
germination : étant donné que des précipités dtaifie trés faible sont considérés comme stables pa
le modele, la densité simulée est tres nettemepérmure a celle observée par microscopie
électronique a transmission, ce qui pose la guest® l'utilisation d'un seuil de rayon en-dessous
duquel les précipités seraient supprimés. Les iloigions de tailles ont été comparées aux
distributions LSW et expérimentales. L'accord quadili entre les trois distributions est bon, et le
modéele de Cluster Dynamics fournit une distributitmbalement similaire a la distribution LSW.
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3. Description des modéles
3.1. Modele de microségrégation

3.1.1. Description globale

Etant donné l'importance que peut avoir la microéggtion sur les étapes de précipitation, la
simulation de la formation de la microstructure lioppe nécessairement de pouvoir simuler la
microségreégation et son évolution durant les tnedtets thermiques de mise en solution et
homogénéisation.

Ceci est effectué en résolvant numeériquement Idblgnee de la diffusion avec le modéle PFT,
permettant d’obtenir I'évolution des profils de qmusitions et des fractions de phases. En supposant
les volumes molaires des éléments de soluté éganx tdutes les phases, il est possible de formuler
directement les équations de bilans en fonctiorfradesions atomiques.

La premiere étape consiste en la discrétisation domaine monodimensionnel de longugyxcf
Figure 36), en utilisant un maillage fixe compreandrcellules.Ay est une longueur caractéristique de
la microstructure, prise comme un intermédiaireeckes demi-espacements interdendritiques primaire
et secondaire.

En raison de [l'utilisation d’'un maillage fixe, li@rface entre le solide primaipeet les autres phases
(liquide, puis eutectique en fin de solidificatiagt incorporée dans une cellule comprenant plissieu
phases, nommée cellule mixte, comme montré suiglaré 36. Afin d’étre en mesure de traiter la
présence de plusieurs phases dans une cellulelaé et pour pouvoir calculer le déplacement de
l'interface a partir des fractions de phases Iaca&ea chaque pas de temps, il est supposé que ces
cellules multiphasées sont a I'équilibre thermoayitaue.

Le modele peut étre utilisé pour un systeme dedmrorées monodimensionnel, selon des géomeétries
cartésienne, cylindrique ou sphérique. Les étacdbules, a savoir solide, mixte ou liquide/mélan
interne (en cas de présence de phases secondargeht a déterminer les regles a appliquer au
niveau des calculs des flux de soluté. Ces dera@mrscalculés a partir de la loi de Fick formuypéar

les alliages multiconstitués (cf. eq. 16). L’éqaatde diffusion est formulée suivant la méthode des
volumes finis, garantissant ainsi la conservatiosaluté.

Le modéle PFT formulé par Du et Jacot [47] a étdifitoafin de pouvoir traiter la diffusion croisée.
Elle peut étre prise en compte en entrant une 'Wirldénius pour chacun des coefficients de la
matrice de diffusion. Néanmoins, cette méthode aleut présente deux inconvénients: I'effet de la
variation de la composition moyenne du solide piiena’est pas pris en compte, et il n'est pas
possible de prendre en compte des changementgrue diés coefficients de diffusion. Pour pallier a
ces problemes, un couplage avec le logiciel Thebalo- est effectué, en employant les bases de
données thermodynamiques et cinétiques approprasss,dernieres fournissant les mobilités en
fonction de la température. Une fonction permetsala partir de la température et des compositions
moyennes de la phagede calculer les coefficients de la matrice déudibn.

Lors de la formation de phases secondaigesggion interdendritique incorporant le liquideles
autres phases, est traitte comme un mélange suppesé I'équilibre thermodynamique, nommé
mélange interne, comme représenté sur la FigureL87mélange étendu correspond au volume
incorporant le mélange interne et le volume de @hasmaire présent dans la cellule mixte, et est
également supposé étre a I'équilibre thermodynaeniqu
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3.1.2. Solidification de la phase primaine

Durant cette partie du calcul, les deux phaseseptés sonty et le liquide. L'initialisation est
effectuée aprés lecture de la taille initiale dange solide, fournissant ainsi la fraction initiale vy,

g”°. Un appel a Thermo-Calc, effectué avec pour dadéntréeg’ et les compositions nominales
de l'alliage Xo,; permet de connaitre les compositions d’équilibeey et du liquide, ainsi que la
température initiald®, correspondant aux fractions d’équilibre. Les cosilions sont initialisées aux
valeurs d’équilibre.

Pour chacune des deux phases, les flux de solutt cgdculés afin de déduire les variations
temporelles des compositions, pour chacune daede®ltle calcul. Le calcul des flux et des variaion

de compositions est effectué d’apres la méthodevadlesnes finis et en utilisant un schéma temporel
explicite, d’ou :

Axl _ S< .+’t . _’t
A W(Ji,k Ji,k) Eq. 83

ou4t est le pas de tempaX; , est la variation de composition de I'élémedans la cellulé, jiflf et
ji"l'(t sont respectivement les flux de soluté a droita gauche de la cellule considérégy, est le

rapport entre la surface d’échange avec les celidésines et le volume de la cellule considérée, g
varie suivant le systéeme de coordonnées. Apresétiisation, les flux sont donnés par :

. Nsol Xt.k - Xt ke

Ji,kt:'zDilj/—J' L Eq. 84
= h

" Nsol ) x},k+1_ X},k

Jik :_Z Dj B Eq. 85

ou Nsol est le nombre d’éléments de solutéeﬁ,’k est la composition moyenne de la cellklen

élémentj au tempg, v indique la phase, dont le repérage est assurériquaiment par I'état de la
cellule considérée, étest I'espacement entre deux cellules voisines.r@@montré sur la Figure 36,

+.t

les conditions aux limites sont de type Neumanndgene, aveg; y = ji_’it =0.

La cellule mixte, d’indicek*, constitue un cas particulier. En effet, les fllex soluté sont calculés
d’apres la distance entre linterface et le ced@da cellule voisine, et le flux de soluté impkgles

compositions & linterface deet du liquide, respectivemeit!™" et X" :

N Nsol X Vit - xt —
== Dy 4—=— - : Eq. 86
i=1 S

Nsol Xt o, - xLt
N e Eq. 87
= h,

avechg = h[%+ g{tj eth = h(g— g{tj

Dans la cellule mixte, la position de l'interfacgt eonnue a partir de la fraction locale de sofidea
vitesse de l'interface est calculée a partir derédment de la fraction locale de solide. Afin dééen
mesure de calculer la fraction locale de solidegeltule est supposée a I'équilibre thermodynamique
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Le calcul de la fraction locale est effectué ertinat les compositions moyennes de cette celluke et
température dans une fonction dédiée aux calcélgudlibre. Cette derniére retourne les fractions de
phases et les compositions d’équilibreydd du liquide, pour une composition moyenne donnée

)zlt;f]t - g{;nm Xiy*,t+At + (1_ g?ﬁz]t) XL*'HA[ Eq 88

ou les compositions des deux phases sont suppégéles a celles de l'interface a cette échelle.
Ce calcul peut étre effectué au moyen d’un appetta Thermo-Calc ou en utilisant une linéarigatio
locale des surfaces décrivant les liquidus et gsl[d].

Le modéle permet également, dans le but de rédiitemps de calcul, de prendre en compte la
diffusion dans le solide uniquement, en faisanypthése d'un liquide de composition uniforme,
correspondant a un mélange complet. Un domaine iorapt la cellule mixte et le liquide est défini,

il s’agit du domaine mixte. Le flux de soluté ekira appliqué a I'ensemble de ce domaine, dont la

composition moyenne au tempsAt est notée)?fﬁixw Ce domaine est suppose a l'equilibre

thermodynamique. La variation de composition mogewin domaine mixteAf(Wmixte, est alors

donnée par :
A>zi Vmixte — ti,*\-/Antﬁixte_ th Vmixte:: SK* J_ltk E q 89
At At VA '

N
OU Vpixie = z V, est le volume du domaine mixte.
k=k*

Les compositions du domaine mixte sont reliées@mpositions a l'interfacex/”*4 et x;--t*4
ainsi qu'aux fractions de phases locales par :

VAR SN A R SSVLR S ERATY. ; L* t+A4t
Xi,Vmixte - mixte Xi + (l Vmixte) Xi Eq' 90
ot g/ est la fraction de dans le domaine mixte. Comme pour le cas d’urfesién finie dans le

liquide, les compositions a l'interface et les fiaes de phases locales sont déduites depuis oul cal
d’équilibre effectué avec la température et lespmsitions moyennes actuelles du domaine mixte. La
fraction de solide dans le domaine mixte est cdievem fraction locale a I'échelle de la cellule
mixte :

V..
gli/* = g\}//mixte \r}nxte Eq. 91
k*

ol Vi« est le volume de la cellule mixte. A partir Ugie Vi etg,‘(’*, il est possible de calculer le
volume de la zone interdendritig\g,

Vinter = Vinixte = Vi Q(V Eqg. 92

Lorsque la fraction de solide dans la cellule mixg., est supérieure & 1 ou inférieure & 0, une

transition d’état des cellules voisines est efféetafin de pouvoir continuer le calcul. Deux cas de
figure sont envisagés :
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1. g¥ >1, ce qui entraine une avancée du solide. Danss;desaétats des cellules k* et k*+1 sont

commutés sur solide et mixte, respectivement. laposition de la cellule anciennement mixte
n’est pas changée.

2. g/ <0, correspondant & un recul du solide. Les étateelades k*-1 et k* sont alors commutés
sur mixte et liquide, respectivement. Si I'hypothée mélange complet dans le liquide est faite, la

composition moyenne du domaine mixte prend en ceroptle de la cellule dont I'état a été
commuté de solide a mixte.

Cellules Cellule Cellules
solides mixte liguides
r A V—)%/ A \
X=X* X g
: : o 1 i 3
| | | | | | b 1 |
=0 k=1l kL ok ke fe kN _ii =0
NE | | | 'h | fg X0 1
3 § ; e i k:k"‘I
i N g i l
i Xika Xik P kel hs| h !
3 ; ; 3 o :
\ J
M a
Zone interdendritique (@)
A
X—(X* xl/d
il RSN R A
X" ;
. : : i i i <l : : .
i2=0 k=1 | Lkl k| kel | % ympd 3 | k=N |jiy =0
T : | | h fet X0 1 LT
1 S i Jk=ke !
‘ : e ‘—X""ﬁ i !
sl Kiga | Kk | ket s M | ‘ ‘
: R : : [ : :
L Y N JC v J (b)
Cellules Cellule Cellules
solides mixte liquides
U J
Y
Domaine
mixte

Figure 36: Schématisation du modéle PFT dans leecdtln calcul impliquant uniquement la solidifiaat
primaire, (a) avec calcul de la diffusion dansitpuide et (b) en supposant un mélange complet kaliguide.

Lorsque la thermique est contrdlée par le taux tcéexion de chaleur, la nouvelle température est
calculée au moyen d’un bilan thermique [1]:

HAt=c, AT+ LiAg- Eq. 93

ol H est le taux de variation d’enthalpie volumiqag, est la capacité calorifique par unité de
volume, supposée constantg,est la chaleur latente de fusiofg- et AT sont respectivement la
variation globale de fraction de liquide dans lendie de calcul et la variation de températureeentr
deux pas de temps consécultifs.

La nouvelle température est alors incrémentée :

THA =T +AT Eq. 94
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3.1.3. Formation/dissolution de la phase secondairet homogénéisation

Lorsque la température actuelle est inférieure gale2 au liquidus de la phase secondaire, en
I'occurencey’ [85], le modéele de phases secondaires est ddweafin de calculer I'évolution des
fractions de phases ainsi que leurs compositionsar@e pour le modéle de solidification primaire
avec I'hypothese de mélange complet dans le liquialediffusion est calculée dans le domaine
constitué de phase primaire, et le mélange étedduyolumeVysenas €St SUpposé a I'équilibre

thermodynamique. Connaissant le flux de soluténdéelface, il est possible de calculer la nouvelle

composition du mélange étend¥;yatendu-

AXI Vetendu SK* J_|tk*

At VVétendu

Eq. 95

Comme dans le cas de la cellule mixte solide/liguids compositions moyennes du mélange étendu,

Xf(’,ﬁiendu, peuvent s’exprimer de la maniére suivante, esafdil’hypothése d’équilibre local:
t+At (VA E VA QERNVAH & VA §
Xivétendu™ Z g\/etenduxi Eq. 96

v t+A . Z z v t+ At .
OU Oyvsieng, €St la fraction de phase dans le mélange étendu, et est la composition

d’équilibre de la phase en élément au tempst+4t. Les nouvelles fractions de phases et les
compositions d’équilibre dans le mélange étendt saligulées par la fonction de calcul d’équilibre.

Au niveau de la zone interdendritique, le flux dradiffusion,j;,., entraine simultanément une
variation de la composition et un changement demelde la zonefVin :

J| k* Sk* At= therA XI inter + A\’llnter( XL inter — xy*) EQ- 97

Les compositions moyennes du mélange interne slast &ussi données par la régle des leviers, en
faisant intervenir la fraction de phasdans le mélange interng,,, :

>_(i inter = Z gl;ter Xiv* Eq. 98
v

La combinaison des équations 97 et 98 permet dieepries variations des fractions de phases dans
le domaine interdendritique en fonction des fluxéteodiffusion :

J| k* S At= ther(qu/nter ><‘i/* +z qnterA %J"'A %ter[(z éﬂer X ]_ X ] Eqg. 99

L'effet du flux de rétrodiffusion peut donc simutément se traduire sur le volume occupé par la zone
interdendritique ou sur la fraction dalans le mélange interne. Il est donc nécessdmgatiuire une
condition liant les deux contributions pour pouvd@soudre le probleme. Un parameéisg est défini

de la maniére suivante :

AV
_ primaire
Aot = 7 Eqg. 100

primaire Agintervinter
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ol AV}inaire €St le changement de volume delans le mélange étendu et a I'extérieur de la zone

interdendritique. Ce paramétre peut prendre desuxslcomprises entre 0 et 1, et permet de reker le
variations de volume de la zone interdendritiquecaes variations de fraction gedans le mélange
interne. D’un point de vue physiquk, correspond a une description de I'évolution detBetique

suivant un mode couplée(; =0) ou divorcé A, =1). Connaissanf\, /.4, & partir des fractions de

phases données par le calcul d’équilibre, 'équafi6l peut étre utilisée pour calculag/,. en
considérant également :

— 2 y
- VinterAgnter +AV, rimaire

y Eqg. 101

AV,

étendu

Zone interdendritique
(mélange interne)

X=Aq
k=1 k-l k | k+l | :Xnnter ,,,,,,,,,, i k=N
=
| | | h 1
T K | Kk | e
Cellules Cellule
solides mixte

L

v

Mélange étendu

Figure 37: Représentation schématique d’'un caldel Bmpliquant la formation d¢ au cours de la
solidification.y’ est incluse dans la zone interdendritique.

3.1.4. Calcul des valeurs moyennes

Les valeurs moyennes, telles que les fractionshdsgs et les compositions moyennes sont calculées a
partir des valeurs de ces variables dans chaqligecdles fractions moyennes de phases autresagque |

phase primaire sont données par la formule suivante

N 14
2 Ok W
9" = k:k,; = Ginter Gnter Eqg. 102
2k
k=1
avec :
g%mv=Yﬁ@L Eq. 103
Vtot
La fraction de phase primaire est donnée par:
g’=1->¢" Eqg. 104

vy
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Les compositions moyennes de la phasent données par:

k*-1 N
IR TAVE DI+ 4
X/ =Ad  keK Eq. 105
2.9V
k=1

Selon les fractions de phases locales, le changetwetellule mixte, et donc de cellules délimitkmnt
mélange étendu est effectué d’'une maniere similairee qui a été décrit pour la solidification
primaire.

3.1.5. Couplage avec Thermo-Calc

En raison du traitement d'alliages multiconstituiésest nécessaire de faire appel a une approche
CALPHAD pour la détermination des compositions et dractions de phases a I'équilibre. Afin
d’éviter d’appeler le logiciel Thermo-Calc a chaguas de temps, ce qui serait trés colteux en termes
de temps de calcul, un couplage optimisé est @tjll§. Ce dernier est basé sur la résolution d'un
systéme d’équations linéaires décrivant les contipasi moyennes et la température dans un domaine
considéré comme étant a I'équilibre. Lorsque leffétinces entre les compositions d’équilibre
actuelles et les valeurs de référence sont supési€uun seuil fixé par I'utilisateur, les coeféicis
décrivant le systéme sont actualisés en procédaetsdappels a Thermo-Calc aprés application de
perturbations numériques. Les détails de la praecdnt été décrits par Jacot et Rappaz [1].

3.1.6. Adaptation du pas de temps

En raison de [l'utilisation d’'un schéma temporel leXte, le modéle PFT est conditionnellement
stable. La condition de stabilité est reliée a wageur maximaleFo,.,x du nombre de Fourier
numerique:

o max],,( q)mt

max =
h2

Eq. 106

En théorie, cette valeur est de 0.5. Néanmoingilidateur peut choisir cette valeur critique,
permettant ainsi d’ajuster le pas de temps. Enquetles valeurs choisies 8ema.y sont inférieures a
0.1, en raison du pas d’'espace parfois proch@2ia proximité de I'interface (cf. équations 86 €}.87
Dans le cas ou un mélange complet est supposéladigsiide, seule la matrice de diffusion de la
phasey est prise en compte, permettant ainsi d’'emplogsrghs de temps beaucoup plus élevés.

3.1.7. Algorithme du modele PFT
Le modéle comprend les étapes suivantes, qui basttées par la Figure 38 :
1) Lecture des parametres.
2) Initialisation de la température et des composition
3) Calcul de la température.
T est calculé soit par lecture directe de I'évolutiot), soit depuis le taux de variation

d’enthalpie (équations 93 et 94).

4) Mise a jour des matrices de diffusion.
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Boucle sur les pas de temps

72

5)

6)

7

Les coefficients de la matrice de diffusidi){ sont mis a jour selon la nouvelle valeurTde
par calcul direct dans les lois d’Arrhénius ou #ieauant un appel a Thermo-Calc avec la
composition moyenne de la phase primaﬁé,.

Calcul des nouveaux profils de compositions.
Les increments de compositions des cellules, , , sont calculés par application de I'éq. 83

dans la phase primaire, la cellule mixte et leilgusi la composition de ce dernier n’est pas
supposée uniforme et que seuls le solide primaile lejuide sont présents. Les compositions
moyennes du volume regroupant la cellule mixtenetone interdendritique sont mises a jour
en appliquant les équations 89 ou 95, respectivesas et avec phases secondaires.

Calcul des fractions de phases.

Un appel a la fonction de calcul d’équilibre perrdetcalculer les compositions d’équilibre et
les fractions de phases dans le mélange étendians,le cas de la solidification primaire et
sans approximation de mélange complet dans lediguiirectement dans la cellule mixte.
Lors du traitement des phases secondaires, laiearide volume et les nouvelles fractions de
phases de la zone interdendritique sont calculéa&la des équations 101 et 102.

Calcul des valeurs moyennes.
Les fractions de phases et les compositions mogesmet calculées au moyen des équations
102 a 105.

8) Ecriture des fichiers de sortie, et retour au p8int
Compositions nominalex, ;
Taille du domaine
Espacement entre les cellutes
Type de systéeme de coordonnes
Lecture des . S 0
arametres Taille du germe solide initiab> calcul deg
P Données de diffusion
Type de thermique
Propriétés thermiquess,, Ly
Taux de variations de la températufe, ou deH@pieH
Initialisation des
compositions et d¢ Appel a Thermo-Calc avag®etX,; fixées
la température
—> Ca!CU| de la Application des taux de variations @i@u calcul avedd et les
température (hors s .
L propriétés thermiques
iinitialisation)

Mise a jour de la
matrice de diffusion d
solide primaire

Recalcul des coefficients de diffusgﬁ a patdis
compositions moyennes qie)?ij*’ et de la températuig+4t

Calcul des flux de soluté aux frontiéres entreckgiles ji'' , j;!
Calcul des variations de compositions a partirfles AX;
Calcul d’équilibre a I'échelle de la cellule mixde du domaine

Calcul des nouvelles

concentrations - . 3
interdendritiqgue étendu
Calcul des fractions de phases interdendritiqyjes de éurs compositions;” "
Calcul des valeurs Concentrations moyennes du solide primaiye At
moyennes Fractions de phases globat¥s

Ecriture des fichierd
v de résultats

Figure 38: Algorithme du modéle PFT.



3.2. Modéle de précipitation

3.2.1. Description globale

Dans le cadre de cette étude, un modeéle de pratoipita été élaboré pour décrire la précipitatiansd

les superalliages, et plus particulierement '’AMdapproche est similaire a celle du modéle PSD
utilisé par Gandin [85], Serriére [2, 53], ainsieqBérez [86]. Le modeéle permet donc de suivre la
distribution (PSD) pour une composition locale d&mnsupposée constante pour la durée de la
simulation. Cette composition est soit la compogsithominale Xy;, ou, pour évaluer l'effet de la
microségréeégation sur la précipitation, elle peutlé&gent correspondre a la composition déterminée
avec le modéle PFT en différents points du domd@simulation de la microségrégation.

Le modéle PSD est basé sur la discrétisation destabution en classes de tailles. Les précipsts
supposés sphériques. Chacune des classes eséiséacpar une densité volumique de précipités, un
rayon, des compositions a l'interface darety’. Le suivi de I'évolution de la distribution edffectué

en employant une approche Lagrangienne, similagella employée par Perez et al. [86] et consistant
a suivre I'évolution de chaque classe, chacuneteéagiles étant constituée d’un groupe de préapité
ayant germé durant le méme laps de temps. Lestéerd® précipités présents dans chacune des
classes sont initialisées lors de la germinatioiig @ changement de rayon des classes est céicsilé
des calculs de croissance/maturation, avec prissoepte de I'effet Gibbs-Thomson. Les variations
des valeurs moyennes, telles que la fraction’ dies compositions moyennes et la densité totale d
précipités sont déduites de I'évolution individaale chacune des classes.

3.2.2. Germination

Dans un premier temps, le taux de germination akiut® a l'aide de la théorie classique de la
germination, comme présentée a la section 2.3égliation 61). La force motrice de germination
intervenant dans I'équation 61 est calculée ampdetia température et des compositions moyennes de
la matricey, ces derniéres étant initialement égales aux ceitipas nominales dans le cas ou aucun
précipitéy’ n’est initialement présent. Ceci peut étre effiéch I'aide d’un appel direct a Thermo-Calc
ou en utilisant une fonction de linéarisation dexcds motrices, dont le fonctionnement sera décrit
dans la section 3.2.5.1.

Une nouvelle classe est créée des que la denspéédpités germés depuis la derniere création de
classesisqckatteint un seuil de germinatiogem :

t
Moo= [ 1(t)dt= Ngery Eqg. 107
t

last

oUts €St le temps auquel a eu lieu la derniere crédgoriasse.
Apres discrétisation temporelle, cette équatiort pae reformulée sous la forme suivante :

Nttt = n' ot 1'At Eq. 108

ou I' est le taux de germination calculé au temngslon I'équation 610y, est calculé d’aprés une
valeur minimalenmi,, €t un seuil maximahmax:

t : t
I'a sl Ngi, <1"a<n

— H t
Ngerm = Nmin SI L@ sng, Eq. 109

n si I'a=n

max max
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ou. a est un paramétre fixé par l'utilisateur permettdatdéfinir la vitesse de transition entrg, et

Nmax L€ réle deny, est d’éviter de créer une nouvelle classe a chpgsede temps, ce qui permet
d’accélérer les calculs. Quantng., sa fonction est d’assurer la présence d’'un nomiinémal de
classes, permettant ainsi de conserver une cegtaéeésion. Le pas de temps est adapté de maniére a
ce quengickNe dépasse pas 1.0G%m:

Nyerm ~ nstocll

A= Eq. 110

Lors de la création d’'une claskele rayon de cette derniere est initialis&gm tel que défini par
'équation 54 eng, précipités lui sont attribués. La variablg, est alors réinitialisée a une valeur
nulle. Les compositions d’interface initiales ptauclasse nouvellement formée sont calculées avec u
appel a la fonction de calcul d’équilibre. Les dées fournies en entrée sont les compositions
moyennes de la matrice, I'énergie libre de courlmareespondant au rayon des précipités de la classe
et la température.

3.2.3. Croissance/maturation

Pour chaque classe, la vitesse de croissanceldissolest calculée en fonction des compositions
d’interface et des compositions moyennes de laioeatr cette derniere étant commune a toutes les
classes en raison de I'approche de champ moyeséetilLa diffusion dang n’est pas prise en
compte, les compositions dans cette phase peutrenté@nsidérés comme uniformes et égales aux
compositions dg’ a l'interface. Alternativement, la diffusion peétre supposée nulle et le profil est
dans ce cas calculé en fonction des incrémentoapasitions a l'interface et de rayon durant la
croissance de la classe. Ces deux hypothéses mamtEnt respectivement aux approximations de
mélange complet et de Scheil. Généralement, unngélaomplet est supposé, ce qui permet de
réduire le temps de calcul et d’accroitre la si#bidu modele. Dans le cas ou le flux de solutéakt
dansy’ et en supposant les volumes molaires des éléndégaisx dang ety’, le bilan a l'interface peut
étre formulé de la maniere suivante:

W Eq. 111
k= w :
Xi},/k _Xilf(

ou ji{’lz est le flux de soluté dansa l'interfaceyly’. Par convention,ji{’l:, est défini comme négatif

lorsque le transfert de soluté s’effectueydeersy’. Il est calculé selon I'équation 16, en faisant
intervenir, pour chaque élément de soluét chaque clasde une longueur de diffusiodix calculée
d’'apres le rayon du précipité de la classe cons&&;, et un terme de correction tabulé en fonction
de la sursaturation2;y, conformément au modele analytique utilisé par rCle¢ al. [22]. La
sursaturation est calculée pour chaque élémentotigés avec les compositions a linterface
spécifiques a chaque classe :

Xiy - Xin:
= Eqg. 112
QYk Xiyk - Xiyﬂ :

L'effet Gibbs-Thomson est pris en compte en intisdot un supplément d’énergie libre dans
calculé selon I'équation 6:

_20V'"vY

NGy (= 3 Eq. 113
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En supposant I'équilibre local a linterfacgy’ la vitesse de croissance/dissolutien et les
compositions dg a l'interface, Xi{’; , doivent satisfaire les équations suivantes :

Vi ( XV - XIVI:) =- Eq. 114
Xiﬁ =k ( Xﬁ(""’ Xﬁsol,k’A G()BT, k) Xyrk Eqg. 115
T= Tsolvus( leli LR XKsol, k’A G(/ST, k) Eq. 116

ou kix est le coefficient de partage &ius €st la température du solvgscorrespondant aux
compositionsX/} et a l'énergie de courbukG{; .

Afin de résoudre ces équations, il a été choisiléfnir un volume autour de linterface, supposé a
I'équilibre local, d’'une maniére analogue a ce egtifait dans le modéle PFT pour le traitementade |
cellule mixte. Dans ce qui suit, il sera fait réféce a ce volume sous le terme de cellule.
Schématiquement, le principe repose sur le caleslwuitesses de croissance/dissolution a partir de
I'évolution des fractions de phases dans la cellliéepoint de fonctionnement est calculé a paes d
conditions locales dans la cellule (compositiony@mmes, température et énergie supplémentaire de
coubure).

Comme montré schématiquement sur la Figure 3%des phases ety’ sont incorporées dans la
cellule. L’épaisseur de incorporée dans la cellul§y’, est proportionnelle & la longueur de diffusion
minimale dang :

W =0.1min(dy ) Eq. 117

L'épaisseur dey’ présente dans la cellule dépend de I'approximmatietenue pour les profils de
compositions dans les précipités. S’il est suppp&eles profils de compositions sont uniformes dans

Y, 'ensemble du précipité est inclus dans la dellat h{ = R,. Par contre, si un profil figé est
supposé dang (ce type de profil est analogue au modele de Bclhes épaisseurs deety’ dans la
cellule sont égales ¢ =H/ .

Connaissant les anciennes compositions a l'interéades dimensions, il est possible de calcuker le
anciennes compositions moyennes de la celluleta darla régle des leviers :

)zicfn,t - g{',t lekt + gt X},/m:'t Eqg. 118

Les flux de solutés sont alors appliqués dansllaleafin de pouvoir mettre a jour les composition
moyennes dans la cellule :

Xoehtrat = Kot ji{’,:AtVi Eq. 119
k

Ces compositions, ainsi que la température etrj@dusid’énergie libre de la phaged( a la courbure,
calculé selon I'équation 113, sont alors introdeitsentrée de la fonction de calcul d’équilibre. Le
calcul est alors effectué soit par appel directrgermo-Calc, soit en utilisant une procédure de
linéarisation des diagrammes de phases décrite a la section 3.2.5.2. Cette derniéreuste, les
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compositions d’'équilibre et les fractions de phasmsespondant a ces conditions. La fractiory'de
peut étre convertie en un nouveau rayon :

R =g (R ) (2 6) o & ) =, 120

La vitesse de croissance/dissolution est obtenajgréls I'incrément de rayon et le sous pas de temps
utilisé pour les calculs effectués sur la classe :

t+AL,
Vi =u Eq. 121

At,

Dans le but d’améliorer la précision du calcul degesses de croissance/dissolution et des
compositions a l'interface, des sous pas de teropsdgfinis et utilisés pour les calculs relatiftaa
cellule. Ces sous-pas de temps sont spécifiquésm@ue classe, permettant ainsi d’éviter de devoir
raffiner le pas de temps global en raison d'un |éibombre de classes nécessitant une forte
diminution du pas de temps. La description compdétealcul des sous-pas de tempssera détaillée
dans la section 3.2.5.3.

Xi '
Xi,k

W

v cell
Xi,k

Lxr
Wil
R + 1 '

Re
R -

Figure 39: Représentation schématique de la celitilesée pour les calculs de croissance/dissohutio

3.2.4. Calcul des distributions et des valeurs moyennes

3.2.4.1. Calcul des distributions

La répartition de la population de précipités péuie représentée au moyen de la distribution de
densité D(R) ou de la densité cumul@&™(R). Ces grandeurs peuvent étre reliées mathématiqueme

dnCUm( R)
p(r)="_\H Eq. 122
(R)=—4r .

ou n""{R) représente la densité volumique de particules onayon est inférieur R. Lorsque la

distribution est discrétisée, des intervalles dietasont définis et correspondent aux classes. La
distribution de densité est alors la suivante :
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cum
_ An,

AR,

) Eq. 123

oU AR, est 'espacement entre deux classes.

Afin d'alléger la notationD(R,) est notéeDy, et n“"(R,) sera notéen,"™. Apres discrétisation, la
densité cumulée jusqu’a la classe d'indiaest obtenue de la maniére suivante :

k-1
cum _ R( - R(—
N =) n+n—m Eqg. 124
“ Zl R~ Re

ou R est le rayon a mi-chemin entRy; etR,, etR. est a mi-distance enti& et R..,, dans le cas
d’une distribution centrée.

Pour simplifier la formulation, il est possible geocéder & un décentrement vers I'avant. On a alors
R«=Ry et Ri.=Ry.1 et, comme montré sur la Figure 40, I'intégralieéld classe k est prise en compte

pour le calcul den"™ [86]:

Kk
nm=>"n Eq. 125
i=1
et
AR =R~ R Eq. 126
dou:
D, =— 'k Eq. 127
R~ R
D
K E peum
/E\ 1 k+1
Dy
AR
D, % | P N
PNy M1

Rl Rk—l Rk Rk+1
Figure 40 : Représentation schématique de la disation des densités et des densités cumulées.

L'avantage de représenter les populations awg€" ou Dy est de fournir une information

indépendante de la taille de l'intervalle entrexdelasses consécutives, ce qui n'est pas le cag. de
Ceci est illustré sur la Figure 41, ou une distitude type LSW a été calculée et discrétisé86wet
100 intervalles, en se basant sur un rayon moyencembre de 6-1%n et une densité totale de
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précipités de m®. Les courbesw(RJ) différent, tandis que les courb&(RJ) et n*"(R,) se
superposent.

.8E+23 - . -
1.8E+23 --nk, 20 classes 4.0E+32 Dk, 20 classes 12E+24
1.6E+23+  .cnk, 100 classes 3.5E+32 {-<DK, 100 classes | 1.0E+24
1.4E+231 3.0E+32-*nl;cum| igocle}sses \f——— |
1.2E+23 ——nkcum, classes L

& —2.5E+32 8.0E+2%-
£ 1.0E+23 : S
= E20E+32{ < - 6.0E+23
¢ 8.0E+22 ~ €
0O 1.5E+32- e
6.0E+22 4 ’ r 4.0E+23<
4.0E+22 | 1.0E+324
2.0E+22 5.0E+31- - 2.0E+23
0.0E+00 # S | e | 0.0E+00 somemlis- T ; e 0.0E+00
0.00E+00 2.00E-09 4.00E-09 6.00E-09 8.00E-09 1.00E-O: 0.0E+00 2.0E-09 4.0E-09 6.0E-09 8.0E-09 1.0E-08
R [m] Ry [m]
(a) (b)

Figure 41: Représentation (a) de la densité voluraide précipités,net (b) de la distribution de densitég &
de la densité cumulégti™ avec 20 et 100 intervalles.

La densité totale de précipitésy, est calculée en sommant les densités individueldechacune des
classes:

Ncl

Mot = ) My Eq. 128
k=1

ou Ny est le nombre de classes effectives, c’est-aeticepées par des précipités.
La fraction normalisée peut étre calculée a palirla fraction de/’ représentée par chacune des
classes et de la fraction totale:

e gl{

g
ou g{ est la fraction de précipités représentée pdakse k, et est donnée par:

-4
ok =5 RN Eq. 130

A partir de g,{ , il est possible de calculer la fréquence cumaléé&action vqumique,\f,”km:

k
vk =200 Eq. 131
i=1

La fraction volumique est obtenue a partir destioas individuelles dg’, pour chacune des classes:

Ncl

gy' - Z gll(/' Eq. 132
k=1

La fréquence cumulée en densité volumiqéig", est déterminée & partir de la distribution cumulé
et de la densité totale de précipités:
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cum
fcum - nk
Nk —

Eq. 133

ot

Trois rayons moyens peuvent étre calculés: le rayogen en nombreRy, le rayon moyen en
volume, R, ,et le rayon moyen basé sur la fraction et la dénsitale de précipitésR:,
respectivement donnés par:

Ncl

2R
Ry =— Eq. 134

2N
k=1
Ncl

2R
R/ - kT\]l.CI Eq 135

o
k=1

1
Re =( j Eq. 136
Armyg;

A partir de ces rayons moyens, il est possible éfinid les rayons normalisés a partir des rayons
moyens, soit pour chaque classe:

PNk =% Eq. 137
Ak =% Eq. 138
Pr k =% Eqg. 139

Connaissant les rayons normalisés, on calcule ksmistributions normaliséeBQorm(p) suivant les

différents rayons moyens pris en compte. L'airaleosous la courb®{°™(p) devant étre unitaire, il

est possible d’écrire:

DR (Pr i) = Dy Eq. 140
Mot

n?izm(pVYk) — Dk% Eqg. 141

DE%m(pF*)=[Dka— Eq. 142

ot
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3.2.4.2. Calcul des compositions moyennes
Les compositions moyennes de X/, sont calculées a partir des valeurs du voluméa densité et

des compositions des précipités de chaque cIa\%ﬁée,
Ncl

oy 4

Z Xt

_ & 3
XV =kt Eq. 143

9"

ou )?iyk' = Xiyk* dans le cas ou il est supposé que les profilsodgositions sont uniformes dans les

précipités. Lorsque le profil est considéré comigé fangy’, la composition moyenne des précipités
calculée durant la croissance est obtenue d'afiresément de rayon et de composition gea

l'interface entre deux pas de temps globaux, etugposant qué(i‘f varie linéairement en fonction
de R, entre deux pas de temps consécutifs :

t+AL

‘Lﬂ( Rt )3 X\t + 4 I r? X (r)dr

K Yat - 3 R Eq. 144
Ik ﬂT( R )3
3
soit ;

)N S7A\ SRV N |
Xi k Xi K

Syt 3 R}:At - F{( t+At 3 s
Xi,k’ (R&) + (R‘t(+At)4 _( F‘{<)4 xi{/k'*’HAt _ Xi{/l‘:’t |:(Rk ) _( Ii) }
(R=)'-(R)” R™-R

v VAt L _
Xk = = (R&w )3 Eq. 145

Durant la dissolution, la composition moyenne dexipités de la classe est gardée constante dans le
cas d'un profil figé.

+

Yyt _
Xi,k

Nlw

En effectuant un bilan global de soluté, il estgilue de déterminer les compositions moyennes de la
matrice:

X.. - XV
Zu=X G Eq. 146

Xy =20
1-g
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3.2.5. Optimisations numériques

3.2.5.1. Linéarisation de la force motrice de germination

Afin d'éviter d’'appeler Thermo-Calc a chaque pas tdmps pour obtenir la force motrice de
germinationAG/, cette derniére est linéarisée en fonction despesitions moyennes de la matrice

en élément de solutéet de la températurdG! est alors approximée par la fonction suivante :

Nsol

AG{'Z Zgi()—(iy_ Xy,ref)_'_,](-l—_ -I—ref)+A Q/',ref Eq. 147

i=1
avec

y

8 aAE;V Eq. 148
axiy
NG,

_ Eqg. 149

=57 !

)?iy*mf et T sont respectivement les conditions de référenderemes de composition moyenne de la
matrice et de température autour desquelles larisgtion est établiedG) "™ est la force motrice de
germination correspondant a ces conditions deegéér.§ et /7 sont les coefficients de sensibilité de
AG! par rapport aux compositions de la matrice ettartgpérature, respectivement.

Ces coefficients sont calculés avec Thermo-Calatdisant les conditions de référence et des valeur
perturbées. Ces derniéres sont calculées de l&mauivante:

)ziy, pert _ (l+ g)l<ir‘1i,nucl) )_(iy,ref Eq. 150

T pert — (l+ g_ll_in,nucl)-l- ref Eq. 151

ol gfn el est fixé & 1%.£%™ vaut 1% si I'élément est présent en plus grande quantité dans

que dang, et -1% dans le cas contraii@.et /7 sont donc donnés par :

_AGY (RP LXK 1) (TR K )

ol

6 X y.pert _ )—<iy,ref Eq. 152
[
AGVV ()_(ly,ref ,_“,X;\‘/érgll‘ ’-I-pert) -A (3 ( —){,ref ,T ,Srglf ,fFf)
n= Eg. 153
T pert _Tref

La méme linéarisation est utilisée tant que lestégear rapport aux compositions et températures de
T4 . yan b 4 7 y O
référence sont inférieurs a des seuﬁg’v et & entrés par I'utilisateur :

YV _ g Vref
‘Xi xi
v V.ref
Xi

max < ggitnud Eq. 154

et
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‘T —Tref| < E_Igrlt nucl Eg. 155

Lorsque I'un de ces critéres n'est plus satisflais, coefficients de sensibilité sont mis a jour en
redémarrant la procédure de linéarisation.

3.2.5.2. Linéarisation des diagrammes de phases

En raison du temps requis pour effectuer les caldidquilibre par appel direct & Thermo-Calc, une
procédure de linéarisation des diagrammes de plestadgtilisée. La démarche est similaire a celle
utilisée dans le modele PFT (cf [1]), mais perreatsupplément, de prendre en compte de I'effeade |
courbure. Le principe est d’approximer avec deshylans I'évolution des températures de solvus de
v en fonction des compositions a l'interface et’dedrgie de courbure, comme illustré par la Figure
42. De méme, les valeurs des coefficients de parsagsi que leurs dépendances en fonction des
compositions d'interface et de I'énergie de couetaont approximées linéairement. Le calcul du point
de fonctionnement, a température et compositionsnéles, est basé sur la description de la
température actuelle en fonction des compositidtistarface:

T= Tsolvus k( X{; yren XKsol,k 'A G}/GT, k) Eq- 156

ou Tsonus€St la température du solvus correspondant auypaesitions d'interface actuelles, en prenant
en compte le rayon des précipités de la classe

En linéarisant localement le solvus, il est possibécrire:

Nsol

Tsolvus( Xjero X i AGhr, k) Toohus K- Z @k( X X/:kmf)*' p( ot 04 & FEfD Eq. 157

avec

a, = aTsoIvus k( Xﬁ: e XNSO' k’A%ref ) Eqg. 158
k X/ |

,ref , ref '
_ a-I-SO|VLIS k( X]{/; * LI XKS(I;(EI( ’A G(/BT, k)
Y

Eq. 159

ou g est la pente du solvus de la phasen fonction de la composition a l'interface eé@néénti, et
b, indique la dépendance de la température du soleda phase vis-a-vis de I'énergie de courbure,

Y ref T Y .
AGSr ., pour la classé&. Tgy, i indique la valeurs de reférence de la températursolvus de la

ref y'ref

phasey, correspondant aux compaositions d’interfa)éﬁi’ et a I'energie de courbudGSy ), . Les

valeurs de référence sont obtenues a partir deditams appliquées dans la cellule au moment ou la
linéarisation est établie.

Les compositions des phase®t y’ a l'interface sont liées par les coefficients plartagek;,, ces
derniers étant supposés dépendre linéairementalears des compositions gea l'interface et de
I'énergie de courbure:

Nsol

klk(xlk’ XNk’AGéTk) I{Ef+z ( - X/kmf)ﬂgk(ﬁ G i A%ref) Eq. 160
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ou kfef est la valeur de référence du coefficient de gastaorrespondant aux valeurs de référence

des compositions a I’interfaclﬁi{’l:' " dans la phasget de I'énergie de courbure:

X-Vk’ ref

kirif -
, f f , ref
XU (X5 Xt A G )

Eqg. 161

aijx et fix sont les coefficients de variations kg avec les compositions dea linterface et avec
I'énergie de courbure des précipitésrespectivement, et sont donnés par :

ref
0K (leii Xﬁsouk'AGéTr,ek)

Qi = Eq. 162
Ik X",

5 ak1k( 2 e XhsorkoD Gt k) Eq. 163
L, '

Les valeurs de référence et perturbées sont cak@g effectuant un appel a Thermo-Calc pour les
conditions de température, compositions et courbataelles, lorsqu’il est nécessaire d'initialieer

de mettre a jour les linearisations. Il en est den@ pour les coefficients de sensibibitg by, i« et

Bix qui sont calculés en imposant des perturbatiensodhpositions et d’énergie de courbure.

X pkert (l+ £|In dlag) Xy* ref Eq. 164

, .
AGES, = (1+ &M 929) AGLy Eq. 165
ol £'>'<”|d'a9 vaut 2% si la composition d’élémeingst plus importante dagpsque dans, et -2% dans

le cas contrairesi" 429 est fixé & 1% .

Des appels a Thermo-Calc sont & nouveau effeciu€s application de ces perturbations afin de
connaitre les compositions d’équilibre dans diffées conditions et d’étre en mesure de calculer les
dérivées partielles des températures de solvussetakfficients de partage par rapport aux variatio
de compositions et d’énergie de courbure :

— ', ref
X P = X (X, X A ) Eq. 166
) , Jref f ref ref
_Tsolvus,k( Xﬁre ""1)¢,,Ik<lm::rt ""’msrglkA (;ére ) ;Elvus,k( ,Ir<e ""’X\Jrseol, T,)
B = X_Vl*(,pert _ X_yl*(,ref Eq. 167
) i,
f ref ref f
_ Tsolvus,k( ka e src?I K A %pert) Iolvus,k( ,ﬁe 1 j<\|rs’3ol, re'll' )
b = et o~y el Eg. 168
AGGT K AG'GT K
f f f f
XX &) s X KEme )
aij k= X_y*,pert _ Xy*k,ref 9.
N
f f Jref ref f
[ R ) (KA ) .
1k .

,pert ' ref
AGgTFtk _AGéT,k
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Lorsque ces coefficients sont connus, les calcats ghs de temps suivants sont effectués avec les
mémes valeurs des coefficients de sensibilité, tamt les variations de compositions d'interface,
d’énergie de courbure et de température ne dépgsaetes seuils fixés par l'utilisateur :

| X = X! | < g0 Eq. 171
[T = Taohus < 7700 Eq. 172
v _ y'ref
‘AGGTrk AGGT* k crit diag
AGLe < EAGé} Eqg. 173
GT,k

A partir des coefficients utilisés pour la linéatisn du solvus, le calcul des compositions d’iistes

et des fractions locales de phases est effectuénmuement avec les conditions dans la cellule au
tempst+ 4ty (cf. section 3.2.3). Les équations utilisées mtdterminer le point de fonctionnement sont
I'équation du solvus, et la formulation de la rédés leviers, pour chacun des éléments de solans, d
la cellule:

Xi(f”’HAtk — Xi},/leAtk (1_ g{"ﬁmk)"' X},/E'Hmk q(/,tmtk Eq. 174
En multipliant pak;y, il vient:
ki,k D—(flc(ell,HAtk — K,k X’,ﬁ’mk (1_ d</‘,t+Atk)+ X;’/lz,tmtk d,tmtk Eq. 175

En insérant la définition des coefficients de pianti, 'équation précédente peut s'écrire soutang
suivante (les exposants indiquant le pas de te#yts ont été omis pour simplifier I'écriture):

Nsol _
WD (Xi},/; - Xiﬁ'ref)"'ﬁm (AGgT,k ‘AGéTrekf)][ K - X{k(l‘ Qiﬂ

=1 Eq. 176
-Xh o =0
L’éguation du solvus est réarrangée sous la foumnaste:

¢ Nsol ¢ ' ref
T = Toowus k™ Z 3k ( XY= X[ )_ Q(A &r 4 G(érTek) =0 Eq. 177

|

ou la température courant&, correspond a la température du solvus pour lespositions et la
courbure actuelles, ce qui est équivalent a I'higpse d’équilibre local. Le systéme a résoudre est
alors le suivant:

R (%) =0 Eq. 178

ou Ifk(Xk) est le résidu correspondant au vecteur des in@sXu comprenanNsoh1 lignes:
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Nsol _
[ WA (X{; - xﬁref)*'ﬁl,k (AQ;T,k_A re{k)}[ Xk - ka(l_ i)}_ X 4
=1
If v )= kref "o ) y* _ NV ref G _ Gref ~eel A/
« (%) Nsol,k ZaNJ,k(XNsol k™ X'Nsal l)+:3NsoI,k(A et k=4 GT) [ Nsal K stoI,k(l gk):|
=1
_Xr;\rsol,kg}lf
ref oy ref ', ref
T _Tsolvus k™ Z ax ( X}i/kk_ Xlllkk )_ Q(A G/G‘IZ k_A G/G‘l' k)
|
Eqg. 179
et
X
X = : Eqg. 180
Xlj\jksol,k
ot

La résolution de ce systeme est effectuée en artlita méthode de Newton, pour laquelle il est
nécessaire d’estimer les incréments des compogaditegecteur inconnu correspondant a la cl&sse

OX, , a partir de la matrice jacobienne, donnée par:

_0F

ik =30

0X; x

[J] est une matrice de dimensiomsOh1)x(Nsok1). Afin de simplifier I'écritureNsok1 est notén.
Dans le cas présent, les éléments de la matricaleanés par:

Eqg. 181

3k (Qk {k’ +N_zjauk(x€ - X )+ B (DG - %’#?J)}(l- d)j

H(Xe - x5 (1- @) 1<i<n
=0
3 = (X5 - X5 (1- o))y i#j,1<i<n,l<j <n Eq.182
ik ==X
+[ ol Nfauvk (x{; - Xk 'ef)+/;;k (AG{W —AG@T’ﬁI)} X/, 1<i<n
Jnik = "8k : 1<i<n

La nouvelle valeur du vecteur inconnu est calc@ge=ffectuant plusieurs itérations. Pour chacune
d’entre elles, la valeur aprés itératiogf"**, est donnée par:

)a(ii(ter+1 - y(kiter - 0% Eqg. 183
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ou iter indique le numéro de litérationg® est la valeur a litération précédente €K, est
'incrément du vecteur inconnu. Le processus agt@atorsque le résidg /X« est inférieur a 1%,

y'ref
AGGT, k

4Gk

Figure 42: lllustration de la linéarisation des @jeammes de phases. La température du solvus ésirfégment
interpolée en fonction des compositionsg del’interface et de I'énergie de courbure.

3.2.5.3. Calcul des sous pas de temps

Pour chaque classe de tailles, un sous pas de wpépHique est utilisé, afin de calculer précisgéme
la croissance/dissolution des précipités dans llaleetout en évitant une réduction du pas de &mp
global basée sur I'évolution rapide d'un faible fwende classes. Au cours d’un sous pas de temps,

les compositions moyennes de la matrie€;, sont gardées constantes, mais les flux de saluté

linterface sont recalculés en fonction des nowselvaleurs des compositions d'interface. Les
équations permettant de déterminer le point detifmmeement (équations 118, 119) et I'incrément de
rayon (équations 120 et 121) sont résolues a chemusgpas de temps. Lors de I'entrée dans la boucle
sur les sous pas de temps, il est nécessaireiaigdr ce sous pas de temps. Cette premiére d&tima
est basée sur une condition similaire & une cam@FL (Courant, Friedrich et Levy). Cette derniére
impose que le déplacement de l'interfaég ne dépasse pas la moitié de la dimension utilpae
discrétiser le probléme [98]. Dans le cadre du xlthi sous pas de temps, la vitesse maximale de
croissance/dissolution,.xest d’abord estimée a partir de 'approximatioivaute :

Ji{/|:

Tk Eq. 184
Xi},/k - Xi},)l:

Vimaxkx = Max

Connaissant I'épaisseur gelans la cellulely’, il est possible d’estimer la valeur du premiausspas

de temps. Néanmoins, étant donné que les vitessesraissance/dissolution peuvent varier trés
rapidement et que cette estimation ne concernelggeemier sous pas de temps, un critere plus
sévere que la condition CFL est appliqué, le dépremt relatif étant limité a 1%. Selon cette
limitation, le premier sous pas de temps est dgané

0,01k

ik

4y =

Xi;ﬁ( - Xi},’k
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Au cours de chaque calcul de croissance/dissolugoprochain sous pas de temps est calculé & parti
de plusieurs criteres, portant notamment sur kessi d’évolution des rayons et des compositions de
chaque classe de taille. De plus, le dernier saasdp temps est calculé de maniére & ce que lel cumu
des sous pas de temps soit égal au pas de tentyad glo

2t =min( 4§ A8 A1) Eq. 186

ou A%, 4t et A" correspondent respectivement aux sous pas de teadpslés suivant les

critéres d'évolution du rayon des précipités papmt a la taille de la cellule, de vitesse maxardd
variation des compositions moyennes de la celluldeetroncature pour atteindre la valeur du pas de

temps global. Comme dans le cas du critére empéogéde l'initialisation du sous pas de tempis?
est estimé suivant la vitesse de croissance/dtizolobtenue obtenue lors du sous pas de temps

précédentlt, , et une fraction de la dimension de la cellxaﬁik fixée par I'utilisateur :

M, 1y
&

a7 ="R h 4, Eq. 187
AR

Le critére portant sur la vitesse de variationtretades compositions moyennes de la cellule permet
de s’assurer que ces derniéres restent voisinesliés calculées au sous pas de temps précédeit. Ce
permet notamment d’améliorer la stabilité des dalde croissance/dissolution lorsque des appels a

Thermo-Calc sont effectués. Le calcul dt implique le seuil de variations relatives de

compositions défini par I’utilisatewa)‘(1tk , les variations relatives calculées apres appiicates flux

de soluté (cf équation 119% , et le sous pas de temps précédipt:
i

X 5"
Aty = X Eqg. 188
k (AXIJ k q
max| —=-
i

Enfin, 4t{°" est calculé d’'aprés le pas de temps gloBal,et la somme des sous pas de temps déja
effectués :

=4 - e Eq. 189
S

ou s est un indice sur les sous pas de temps compléésvaleurs typiques deétk et Ef(]tk sont
respectivement 10et 10°.

3.2.5.4. Calcul du pas de temps global

Afin de réduire les perturbations, le pas de tegipbal est adapté en utilisant différents critédtes
variations des quantités globales. Contrairemebadaptation du pas de temps effectuée durant la
germination, ces adaptations ne modifient pas $edgatemps actuel et sont appliquée au prochain pas
de temps. Les critéres d’adaptation sont basé&sutution des variables suivantes :

-la fraction totale de précipitésg” :
AgY' =|gria - gt Eqg. 190

-les compositions moyennes dans la matrice, :
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‘ Xiy,t+At _ >—<i yi ‘

—y
AX) = T Eq. 191
-I'évolution du rayon critiqueAR™ :

RO _ it
AR* =T Eq. 192

Ces variations sont calculées sur la base desrgaeupas de temps précédengt au pas de temps
actuel t+4t.

Un critére supplémentaire est basé sur la fraaierprécipités en situation de dissolution rapide,
g”"4s | définie comme la fraction de précipités dont issdlution totale est prévue au cours des dix
prochains pas de temps, et est donnée par :

Ncl

gy"diS:Z%T(R()gr’k si R-10yA & M° Eq. 193
k=1

ou R®™ est un seuil de rayon en dessous duquel la ckstssupprimée, et est calculé de la maniére
suivante :

RAis — ma>< a,0.0lmi(] ﬁi‘ ,‘Fﬁ) Si Bm >
R% =0.99R* si R,n< a

ou a est le paramétre de maille.

La variable prise en compte pour le calcul des gmsemps n’est pas la fraction de précipités en
dissolution rapide, mais le rappastentre g% et g”' , ce qui permet de ne pas dissoudre plus
gu’une petite proportion de précipités au courang@as de temps global:

Eq. 194

y'dis
g

g”

é= Eqg. 195

Pour chacun de ces critéres, basés4sir AXY et AR, la procédure de calcul du prochain pas de

temps est identique: les variations de la varidbsont calculées et comparées au critgrentré par
l'utilisateur. Un facteur de réductiany, est alors calculé:

&y
=V Eqg. 196
ay N q

Lorsque les variations d¢ entre deux pas de temps consécutifs sont toutéseimres aux critéres

fixés et quep est inférieure a un seujl.; entré par l'utilisateur (typiquement 1%), le fastele
réduction est fixé a 1. Dans le cas contraireadéefur de réduction minimal est sélectionné:

A4 = Attmin[ miry, (a&,)%} Eq. 197

Si aucun de ces criteres ne méne a une réductigmsdde temps, le prochain pas de temps est
progressivement augmenté:

A4 =1.0541 Eq. 198
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3.2.5.5. Redistributions

Au cours de la maturation, les précipités de petiddles se dissolvent, au profit des plus grasciC
entraine une destruction des classes corresporndamntlus petits rayons. Les évolutions des valeurs
moyennes pouvant étre affectées par une forte tiédudu nombre de classes, une procédure
d’insertion de classes est employée afin de coesem nombre minimal de classes suffisant pour
éviter I'apparition d’oscillations importantes dealeurs moyennes. Cette procédure est similaire a
celle formulée par Perez et al. [86], et est détién lorsque I'écart entre deux classes consésutive
AR, remplit les deux conditions suivantes:

AR, = hy, €tAR = h Eq. 199

ou h;m est un critére défini par I'utilisateur (les valswépendent du cas de précipitation considéré, et

s'étendent de 2.0 & 5.16° m), eth correspond & un espacement moyen des classesusetmmbre
minimal de classeslicl défini par I'utilisateur:

ﬁ:max((FﬁN)— mip( R)
Ncl -1

Eqg. 200

L'insertion n’est pas effectuée si le rapport eméelargeurs de deux intervalles de tailles suifses
calculé avant la procédure d'insertion, est supére5, afin de réduire les risques de propagation
d’oscillations de la distribution.

Dy [m]

k-1 kinser k k4-1 R, [m]

Figure 43: lllustration de I'insertion d'une classgel'indice kinser entre les classes d'indice ktk éorsque la
différence de rayon entre ces dernieres deviergrsegre au seuil de redistribution,h

La classe insérée se situe a mi-distance entrddes classes dont I'écartement remplit les critéres
formulés ci-dessus:

Fﬁm%r=fgjéﬁtl Eq. 201

Comme dans le cas de la procédure formulée parz Rdral. [86], la pente de la distribution de
densités calculées entkel et kinser sont identiques a celles enkimser et k. Par conséquent, la
distribution de densité correspondant a la clagsérée est calculée a partir d’'une interpolation
linéaire deD(R):

Dyinser = D s — Dy=Dyq
Rinser = Rict R~ R

Eqg. 202
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De plus, les distributions doivent étre inchangagdS$ssue de la premiére étape de réévaluation des
densités, indiquée par I'exposant "(1)", donc:

DY =Dy, Eq. 203
et
DY =D, Eq. 204

Connaissant les distributions de densidgs et Dy, ainsi que les rayor& i, Runser €t Ry, il €St possible
d’en déduire, localement, la densité de précips la classe d'indickinseret les classes voisines,
en combinant la condition d’égalité des pentesaddidtribution formulée par I'équation 202 avec la
définition des distributions de densité (équati@i)l

nl(jr)]ser = rll; ::kk_l - 2 + 021 Eq. 205
1

La taille de l'intervalle entre les clasded etkinserest la moitié de celle entre les intervakes etk,
donc:

) =—n"2'1 Eq. 206

En revanche, la taille de l'intervalle entre leasslek etk+1 est inchangée, donc la densité n’est pas
modifiée par I'insertion:

i =n Eq. 207

A l'issue de l'insertion d’une classe, la fractide précipités a été légérement modifiée, suitajaut
de la classe:

Ncl

W=y 4?” ( R )3 4 Eq. 208
k=1

Afin de compenser cette variation, les densitéspdecipités de I'ensemble des classes de la
distribution sont réadaptées (I'exposant "(2)" iqndi les valeurs calculées a I'issue de cette étape)

(2)

(2., 09

e’ =Ny gy'(l) Eg. 209
avec

9@ =g Eq. 210

Les compositions d’interface des classes inséréas isterpolées sur la base des compositions
d’interfaces des classes voisines:

)(I/’c _ xV*
V¥ — vV ik ik-1
>(i,kinser = Xi, k-1t (Kkinser_K kl) Eq. 211
Kk =Ky
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ouv est la phase, ouy’, etk est la courbure, donnée par l'inverse du rayon :

Ky :Rki Eq. 212
-1
_ 1
Kiinser _Rk‘— EQ- 213
inser
1
K =— Eq. 214
R

3.2.6. Algorithme du modéle PSD

Le fonctionnement du modéle PSD est principaleneonistitué des étapes suivantes, qui sont
schématisées sur la Figure 44.

1)

2)

3)

Lecture des fichiers d’entrée.
La lecture des parametres physiques, numériquesretodynamiques est effectuée.

Germination.
La force motrice de germinatioAG! est calculée en partant de la valeur actuelle des

compositions moyennes ge X/, et de la températur&, par appel direct & Thermo-Calc ou

avec la fonction de linéarisation. Le rayon crigqde dissolutiorR* et le rayon effectif de
germinationRyem €n sont déduits. Le seuil de densité pour la icnéatune classengem est
calculé, et la classe est insérée suivant les rabhu taux de germination et de la densité de
précipités en attente. Lors de la création dedasd, le pas de temps global est ré-évalué afin
d’insérer une densité de précipités prochexdg. Les compositions a l'interface des classes

s 7 " ey - s
creees,Xiyﬁ et X/, sontinitialisées.

Calcul des vitesses de croissance/dissolution.
Pour chaque classe :
-les sursaturations local&}, sont calculées, ce qui permet d’en déduire les diel soluté a

linterface, j/} ;

-la taille de la cellule, définie par les épaisself ainsi queh! et I'approximation utilisée

pour les profils dang, est calculée;
-la premiére estimation du sous pas de temps festefe en employant I'équation 185
-la boucle sur les sous pas de temps est dématréentinuée jusqu’'a ce que la somme des
sous pas de temps effectués soit égale au pamgs tgobal ;
-pour chaque sous pas de temps :
-les sursaturations locales et flux de soluté saeta jour avec les valeurs actualisées
des compositions a l'interface ;
-les variations des compositions moyennes dansllide sont calculées ;
-les valeurs actuelles de la température, de coitigpos moyennes dans la cellule et
de I'énergie libre due a la courbure sont introgklidans la fonction de calcul
d’équilibre ;
-I'équilibre local correspondant aux conditionsldeellule est calculé, par résolution
de I'équation 179 ou par appel direct & Thermo-Calc

-a partir des valeurs actualisées de la fractiop dans la cellule,g/ , la vitesse de

croissance/dissolution est calculée et les compositions d’interface stees a jour ;
-les critéres permettant le calcul des sous pasrdps sont actualisés, et le prochain
sous pas de temps est calculé avec les équatiéres 189.

91



92

4)

5)

6)

7

Insertion de nouvelles classes.
Si cette possibilité est activée par I'utilisater’espacement entre deux classes de tailles
consécutives satisfait les deux conditions d’insartléfinies par les équations 199 et 200, une
nouvelle classe est insérée:
-les densités de précipités des classes d'indire®r et k sont recalculées selon les
équations 205 a 209, en se basant sur la contideit distribution de densités;
-'ensemble des densités est rééquilibré, pour emsgr les variations de fraction
volumique dues a I'insertion d’une nouvelle classe;
-les compositions d’interface de classe insérée suarpolées linéairement sur la
base des variations des compositions d’interfacioection de la courbure des deux
classes adjacentes a la classe insérée seloni@glal.

Calcul des valeurs moyennes.
Les valeurs moyennes calculées dans cette fonstiohla densité totala,,, la fraction dey’,
les rayons moyens, la distribution de densidgset les compositions moyennes dahst

dansy, respectivementX!" et X’ a partir d'un bilan global de soluté impliquans le
compositions nominalex;.

Calcul du prochain pas de temps global.
Suivant les variations dgf, )_(iV, R*, gy"d's, At est réduit selon les équations 190 & 197, ou
augmenté progressivement selon une suite géometiguaison 1.05.

Ecriture des fichiers de sortie.

| Lecture des fichiers de paramétre{ge

Calcul de la force motrice de germinatitG,,”

—> (ré-évaluation d@,, n et AGY"™ si nécessaire)
Création des classes
Calcul du pas de tempts
Initialisation des connodes des classes créées pour
obtention des compositions a linterfaxg , X/
Calcul de latempérature 4 g\ cle sur
partir des données entréep |oq classes Bouc I
ar l'utilisateur —> oucle sur les
é P Estimation des gradients de concentrationsous pas de temps
9] Calcul des sous pas de temfts €—————————
e Calcul des vitesses dd ’,Ca_lc_ul des flux de soluté a I'interfaﬁj;é
@ croissance/dissolution ) Qalcul d équilibre dans la cellrléfle autourydifl |ntgrf§b/é _
% (ré-évaluation dey, by, . fix Tsolvus k ef\Ggr S nécessaire)
> Calcul de la fraction locale d& g/
g Incrémentation du rayoR,
g Estimation de la fraction de précipités en dissolution ragidé
§ Raffinement de la di;tribution si 'espacement entre deassels
o0 consécutives dépasse une valeur critique
Densité totale de précipités,,
Calcul des valeurs Fraction de/’, g”
moyennes Rayons moyen&,,R,, R
Compositions moyennes de la matiice
Critéres pris en compte:
Choix du prochain pak Variati_ons abso!ugs_ Qe la frgction yolumiqﬂgﬂ
de tempsft, o Fractlo_n de précipités en d_|sso|ut|0n rapighé, o
Variations relatives des concentrations moyennas amatriceAXy
Variations relatives du rayon critiqueR*

Figure 44 : Schéma de fonctionnement du modeledgpitation PSD.



4. Résultats et discussion

Les modéles de microségrégation et de précipitatidmprincipalement été testés sur deux catégories
d’alliages. Dans un premier temps, des alliagemtas du systeme Ni-Al-Cr ont utilisés pour olateni
des premiers résultats relatifs a l'influence denlaroségrégation sur la précipitation ainsi querpo
comparer les valeurs obtenues avec le modéele P8D des valeurs expérimentales publiées par
Booth-Morrison et al. [71] ainsi que Sudbrack e{29]. La deuxiéme étape a consister a effectasr d
simulations PFT et/ou PSD sur des superalliagexyall industriels, dont 'AM1. Les simulations sont
également comparées a des mesures de sonde atoeffgoriées a Marseille, par Xipeng Tan,
Carrine Perrin et Dominique Mangelinck.

4.1. Alliages modéles

Différents alliages ternaires basés sur le systBim&l-Cr ont été utilisés. Il s’agit notamment de
l'alliage Ni-17%atAl-2%atCr, ainsi que des alliagbh-7.56%atAl-8.56%atCr et Ni-5.24%atAl-
14.24%atCr. Ces deux derniers alliages ont étéésakpérimentalement par Sudbrack et al. [99] et
Booth-Morrison et al. [71], respectivement.

4.1.1. Ni-17%atAl-2%atCr

Des simulations PFT et PSD ont été effectuéesrsatliage ternaire Ni-17%atAl-2%atCr, notamment
afin d’évaluer l'influence de la microségrégatiam s cinétiques de précipitation. Ce cas corestitu
un premier chainage des deux modeéles, c'est-aisd@esuccession des simulations PFT et PSD, en
introduisant en entrée du modéle PSD des conditderompositions locales calculées avec le modéle
PFT.

4.1.1.1. Microségrégation

Dans le cas de la simulation PFT, la thermiqueésemipose principalement en deux étapes, résumées
dans le Tableau 8. Durant la solidification, leroafissement est effectué a un taux suffisamment
élevé pour pouvoir observer la formationydelans la zone interdendritique. Il est suivi diaaintien
isotherme a une température suffisamment élevé89(QA2C) pour pouvoir dissoudre la phase
formée durant la solidification et homogénéiserpesfils de compositions. Le solvus glepour la
composition nominale de I'alliage se situant a £052a dissolution totale dg est attendue. Le taux

de variation de température n’est pas directermepb$é, mais le taux d’extraction de chaleur eg, fix
permettant ainsi de prendre en compte l'effet decHaleur latente de fusion sur la vitesse de
refroidissement réelle de I'alliage (cf. équati®3set 94).

La version du code utilisée pour ce cas ne prgmasmten charge le recalcul dynamique des matrices de
diffusion en fonction de la température et desatemis des compositions moyennesydeles lois
d’Arrhénius sont introduites pour chacun des cogffits de diffusion. Les coefficients intervenant
dans ces lois ont été calculés a partir des valdesscoefficients de diffusion calculés a difféesnt
températures, de 1390°C a 800°C, avec les basdsrdetes Ni20 [100] et MobNi2 [101], pour la
composition nominale de l'alliage. lls sont résurdéss le Tableau 9.

Les calculs du modéle PFT sont effectués dans umathe de 10@um de longueur totale, avec un
systéme de coordonnées 1D cartésiennes. Le paeaiggta été fixé & 1, ce qui correspond a un
eutectique divorcé. Afin de réduire le temps decualles profils de compositions sont supposés
uniformes dans le liquide, ce qui correspond a pfagimation de mélange complet. Des
comparaisons ont été effectuées, et il a été canstules différences entre les calculs avec ou sans
prise en compte de la diffusion dans le liquidet s@gligeables, avec un coefficient de diffusion de
3.0x10° n*-s pour I'aluminium et le chrome. En revanche, lesfe de calculs sont respectivement
de 4h30min et 3min30s, avec et sans prise en catedeediffusion dans le liquide.
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Tableau 8 : Taux d’extraction de chaleur imposesse de refroidissement déduite et histoire trogreitilisés
pour la simulation de la solidification/dissolutittomogénéisation de I'alliage Ni-17%atAl-2%atCr ale

modele PFT.
Etape t [s] dH/dt [W-ri] | dT/dt équivalent [°C-§
Solidification 0-300 -10 2.2
Dissolution/homogénéisation ~ 300-840 0 0

Tableau 9 : Coefficients de diffusion utilisés ptaucalcul PFT sur l'alliage Ni-17%atAl-2%atCr.

DX =5.82x 10 exp(~ 265263( R T)) | D, =2.22x 107 exp(- 262402/( R 7))

D, =3.03x 107 exp(~ 296255/ R T)) | D¢, =1.83x 107 exp(- 298694/( R 7))

L'évolution de la température et des fractions dases sont montrées a la Figure 45. Dans un premier
temps, la vitesse de diminution de la températstdagble en raison de la chaleur latente libéoée |

de la solidification. La courbe de températureegstuite linéaire lorsque le systeme ne comporte plu
de liquide. La formation de' est observée en fin de solidification, & une témafure inférieure a
Tsoiqus L@ fraction dey’ est globalement croissante jusqu’a environ 3gnssaison du refroidissement

a I'état solide et du gradient de composition dansse dissout ensuite progressivement, en raison de
la température de 1289.9°C imposée, supérieuraednpérature correspondant au solvug geur la
composition nominale de l'alliage. A 488s, la fiaotdey' est nulle et le systéme est uniquement
constitué de la phase

T =1413.9°C

liquidus

140
1 ! TSolchus:ngS'ZOC
13504 !
] ]
'06'130(} !
[— ]
— 125Q !
1200 |
1 ]
1150 | T, =1162.3°C
10;““:\““\‘ L L
1 : — Liquid
0.8+ 1/ 0.035, ——vy
06 0.02 Interdendriticy
'5' 0.4. 0.01
0.00-
0.2 300, 400 500
0.0F——— —_—
0 200 400 600 800
t[s]

Figure 45 : Evolution de la température et de laction de phases en fonction du temps. L’encarttrade
détail des variations de la fraction ¢ie entre la fin de la solidification et la mise snlution compléte. fjiqus €t
Tiiquidus COrespondent respectivement aux températuresithis du solidus et du liquidus en supposant un
systeme a I'équilibre thermodynamique complet.

La Figure 46 (a) et (b) montre I'évolution des feofle composition d’aluminium et de chrome,
durant la solidification. Les profils de compositiaurant I’'hnomogénéisation sont montrés sur la

94



Figure 46 (c) et (d). Peu avant la fin de la sfiidtion, & 265.09s (1357.73°C), I'enrichissememnt d
secteur interdendritique en aluminium entrain@fanfition dey’.

La Figure 47 montre I'évolution des compositionirierface durant la solidification, la dissolutio
dey’ et 'homogénéisation de. Au cours du refroidissement, le liquide est tougoplus riche en
aluminium et en chrome que les phagety’. Pour cet alliagey’ est caractérisée par une teneur en
aluminium plus élevée que et plus basse que la phase liquide, ainsi quelgsamplus faibles
compositions d’équilibre en chrome. L'apparitionydechange significativement les trajectoires des
compositions d’équilibre dang et dans le liquide. Ceci peut étre relié au passagin équilibre
monovariant. La disparition du liquide, intervenant270.38s (1355.10°C), change également les
trajectoires des compositions d’équilibre. A padi cet instanty ety sont les seules phases
présentes. La solubilité de I'aluminium diminue tonellement en abaissant la température, le choix
de la connode est dicté par le couplage des flugotigé avec tous les profils de compositions, qui
explique I'évolution complexe des compositions diéire durant le refroidissement en présence des
phasesy ety'. La croissance deg, correspondant aux profils pris a 300s, entraine déplétion
d’aluminium dansy, & proximité de I'interface/y’. Dans cette zone, la composition a l'interface du
chrome diminue en raison des flux de soluté adiiiaice, comme montré sur la Figure 47. Lors de la
dissolution isotherme d¢', a 488s, la composition d’aluminium a linterfasarie peu, et reste
supérieure aux autres compositions darisn revanche, les flux a l'interface entrainerg déplétion
rapide de chrome, aboutissant a la formation d'waximum local de composition en chrome (cf
Figure 46 (d) a 400s). A proximité de l'interfade,gradient de composition en chrome correspond
donc a une dissolution dé, avec un rejet de chrome dans le secteur interiteque. Lorsque la
dissolution dey’ est achevée (488s), le maintien a 1289.9°C a pftfat de réduire les hétérogénéités
de composition, pour les deux éléments de solwé&dmposition nominale de l'alliage, indiquée par
(B) sur les chemins d’évolution des compositioitnéerface, est incluse dans le domaine monophasé
v, pour la gamme de températures rencontrées iest Ipossible d’en conclure que la formatiory'de
dans cette gamme de températures ne corresponduquenrichissement temporaire du secteur
interdendritique en aluminium, généré durant l&dgatation.

C_
0.2¢ | 0Os 0'2?— 270.38s (dernier liquide)
0.23{—201s 0.23.——300s
|——265.09s (apparition dg T |——1400s
— 0.214 - 0.21/—¢—488s
? 1 ‘—é |=—5—600s
> 0.191 < 0.19{—e—840s
017, 017 L
1 — S @ :
0.029
—0.026
: ]
% 0.023]
0.020/
o7 — O o7
0.0 4.0x10° 8.0x10° 0.0 4.0x10° 8.0x10°
x [m] x [m]

Figure 46 : Profils de composition ((a) et (c)) tlaninium et ((b) et (d)) de chrome durant la ((&)t®)
solidification et ((a) et (b)) la dissolution gleet 'homogénéisation dg
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Figure 47 : Trajectoires d'évolution des composisa’équilibre dans les phasgs’ et liquide durant la
solidification et la dissolution dg. Les points (A) et (C) correspondent respectivenagix compaositions au
terme de 'homogénéisation, a xatn et x=10Qum. Le point (B) correspond a la composition nonendé

l'alliage.

4.1.1.2. Précipitation

Afin d’évaluer l'effet de la microségrégation sua précipitation, des simulations PSD ont été
effectuées en utilisant en entrée les compositibnd et C, données dans le Tableau 10. Ces
compositions correspondent respectivement a laipesi=Oum, a la composition nominale et a la
composition ax=10Qum, a l'issue du traitement de dissolution/homogeatén. La température est
fixée a 800°C. Les paramétres physiques sont résdangs le Tableau 11.Le Tableau 12 récapitule la
matrice de diffusion employée pour les calculst€déerniére est identique pour les trois compasitio
considérées, et a été calculée a 800°C avec les dasdonnées Ni20 et MobNi2 pour un alliage Ni-

17%atAl-2%atCr.

Tableau 10 : Récapitulatif des compositions coroesfant aux calculs PSD A, B et C.

A B C
Xa[] | 01601 | 0.17] 0.1821
Xo [] | 0.01832] 0.02] 0.02247

Tableau 11: Parameétres physiques employés powalesils PSD sur les alliages Ni-Al-Cr de compositio
nominales A, B et C.

No [m™] 8.9-1¢°
" [Im?] 0.021
VY [m*>mol'] | 6.8-1C°

Tableau 12 : Matrice de diffusion dans la phasamployée pour les calculs PSD A, B et € §ij.

DX, =6.55x 1077

DX, =3.42x 10"

Df,p =9.47x 107

Df,c, =5.20x 1078
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La Figure 48 montre I'évolution du rayon moyen embre, Ry, de la densité totale de précipités,

Mo, €t de la fraction volumique d& ¢, en fonction du temps, pour les trois compositignsB et C.
Les résultats correspondant a la composition Bnsefabord commentés puis les différences dues aux
variations de compositions seront étudiées.

La premiére étape de la précipitatiar<(3-10°s) est principalement contrdlée par la germinatiem.
raison de la faible taille des précipités germgpiguement inférieure a 0.6 nm), la fractionyde
n'évolue pas significativement. Durant I'étape smite (3-18s <t < 2-10's), la germination et la
croissance se déroulent simultanémegt.continue d’augmenter rapidement, avec, en pagalléh
accroissement significatif du rayon moyen des pit&s. g’ augmente rapidement, ayant pour
conséquence de diminuer la force motrice de getinimgar appauvrissement de la phasen
éléments d’alliages. La fin de ce régime=<2-10's) est marquée par une valeurgeconstante. La
précipitation est alors exclusivement contrélée lpasroissance d¢ par diffusion de soluté dans la
matrice. Pour des maintiens prolongés a 800°C (2-30t < 10’s), g’ est proche de la valeur
d’équilibre etny, décroit, ce qui indique que I'effet de courburgrga en importance et conduit a
I'élimination des plus petits précipités au prafés plus grands. Ces phénomenes sont typiqguement
rencontrés au cours de la maturation. Néanmoiéeoliition différe de la loi en® attendue [60, 61],
pour des temps de maintien intermédiaires. Poutataps de maintien de I'ordre de 1000 a 10000s,
g est proche de la valeur d’équilibre, I'évolutioasdprécipités est principalement contrdlée par
I'effet Gibbs-Thomsonny, continue alors & décroitre, en raison de la dissol des plus petites
classes de tailles. Les variations E@(t) et n(t) se rapprochent progressivement des lois"&et

t, respectivement.

La Figure 49 montre les trajectoires des compastinoyennes dgety’ (a) et I'évolution temporelle

de la sursaturation d’aluminium et de chrome (lurPcette gamme de compositions et a cette
température, I'aluminium et le chrome sont préféeflement répartis dang’, a I'équilibre. La
premiére partie de la trajectoire des compositinogennes deg est caractérisée par une inclinaison
moins marquée que celle de la connode, traduisenti@saturation d’aluminium plus rapide que pour
le chrome. Les fortes différences de cinétiquesdifiesion de ces deux éléments expliquent le
décalage temporel de I'évolution des sursaturatitescroissance étant d’abord controlée par la
désaturation de I'aluminium, puis par celle du cheo

La fin du régime de croissance correspond a umefaursaturation d’aluminium. Au cours du régime
de ftransition entre croissance et maturation, t@&naé par une décroissance dg; sans
correspondance immédiate avec latthiseule la sursaturation du chrome diminue notaétenies
compositions moyennes damsse rapprochent donc progressivement des compusititéquilibre
indiquées par la connode.

L’évolution globale de ces grandeurs suit des teces similaires pour les trois cas testés ici.
Néanmoins, I'accroissement de la sursaturation émng a la microségrégation résiduelle entraine
une accélération des cinétiques de germinatioe etaissance. Cela peut notamment étre observé sur

la Figure 48 (a), olR, évolue plus rapidement lorsque la sursaturatitiaie est plus élevée (cas C).

Il est également observé, sur la Figure 48 (b),lale de décroissance dg; ent™ est approchée plus
lentement lorsque la sursaturation initiale augme@itte augmentation du temps de transition peut
étre causée par l'augmentation du rayon moyen daesursaturation initiale, ainsi que par
'augmentation de la sursaturation de chrome. Esonades différences de compositions nominales,
les connodes sont différentes pour chacun des cd &t C (Figure 49 (a)). Les trajectoires des
compositions moyennes geprésentent une allure similaire, pour les troisigositions A, B et C. I

est également possible de remarquer que I'amplilededéplacements des compositions moyennes de
vy dépend de la composition de l'alliage : une surséibn plus importante est corrélée a une plus
grande amplitude de déplacement des compositiongermes dang, depuis les compositions
nominales jusqu’aux compositions d'équilibre.
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Figure 48 :

Variations (a) du rayon moyen en nomirg, (b) de la densité totale de précipitég,, @t (c) de la
fraction de précipités,’g en fonction du temps de maintien & 800°C.
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Figure 49: Trajectoires (a) des compositions mogsndans ety’, avec (lignes traitillées) les solvii et (lignes

pointillées) et (b) exprimées en sursaturationglid@es pleines) I'aluminium et (lignes pointillg¢eki chrome.

En conclusion, il a été possible d'appliquer leslgles PFT et PSD au cas d’'un alliage ternaire @ bas

de nickel, en utilisant un chainage des deux medékes simulations effectuées montrent un effet non
négligeable de la ségrégation résiduelle sur lartiéipn des fractions et des densités volumiques d
précipités.
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4.1.2. Ni-7.56%atAl-8.56%atCr

Afin de valider le modéle, les résultats de siniafet ont été comparés a des données expérimentales
de précipitation sur un alliage ternaire Ni-7.568¢#.56%atCr. Ces données proviennent d’'une étude
effectuée par Booth-Morrison et al. [71] en utiisda méthode de la sonde atomique. Les
observations ont été effectuées sur des échastilgant subi des maintiens a 600°C, de différentes
durées. Les temps de maintien varient entre unt qiiagure et 1024h. Les résultats des mesures de
sonde atomique ont permis de reconstituer I'évofutdu rayon des précipités, de leur densité
volumique et de leur fraction en fonction du teng®s maintien. Ces grandeurs étant également
accessibles avec les sorties du modele PSD, la araispn peut étre effectuée. Néanmoins, les
données de diffusion fournies par Booth-Morrison akt ne donnent que des estimations des
coefficients de diffusion diagonaux. Une étude @ebar Mao et al. [72] a permis de calculer les
matrices de diffusion compléetes sur la base de eoaons entre simulations effectuées par le
modéle de Monte-Carlo et observations expérimesitadar ce méme alliage. Dans le cadre des
simulations PSD, la matrice de diffusion est unérice2x2, ne prenant pas en compte I'effet du flux
de lacunes, contrairement aux matrices publiéesMaar et al. Néanmoins, une méthode permet de
convertir la matrice compléte (3x3) en matrice @atrtuniquement sur les éléments de soluté. Cette
méthode a été mentionnée par Mao et al. et eselzagd'expression des flux des deux éléments de
soluté en supposant que la concentration de la@stexlle atteinte a I'équilibre, permettant aitesn
déduire une matrice de diffusion effective poutubia@inium et le chrome. Pour les simulations
présentées ici, la matrice compléte, corresponaartas ‘Dcross’, est prise comme référence pour la
comparaison avec les résultats expérimentaux. &fvaluer I'effet de la prise en compte de la
diffusion croisée sur l'accord avec les résultatpéeimentaux, trois autres matrices de diffusion
basées sur la matrice compléte ont été utiliséesrmparametre d’entrée pour le modele PSD. Ces
cas de simulations, notés ‘Trinf', ‘Trsup’ et ‘Ddia correspondent respectivement a la prise en
compte de la partie triangulaire inférieure, trialagre supérieure et diagonale de la matrice de
diffusion compléte. Les correspondances entre sices de diffusion et les cas de simulations sont
réesumées dans le Tableau 14. Les autres parampéysisjues du modeéle PSD sont résumés dans le
Tableau 13. La germination étant supposée homodgensité de sites potentiels de germinalign

est directement calculée a partir du volume atomjicaupposé égal danset y’ [71]. L’énergie
d'interface,s”””’, mentionnée par Booth-Morrison et al. est de 2436, ce qui est une valeur proche
de celle employée pour les simulations.

Tableau 13 : Parameétres physiques utilisés pouwiraulation PSD dans l'alliage Ni-7.56%atAl-8.56%atC

Ng [m] 8.9x10°
VY [m*>mol'] | 6.8x10°
" [3-m?] 0.027

Dans un premier temps, le cas ‘Dcross’ sera comgnémat comparaison entre mesures et simulations
sera ensuite effectuée avant de procéder a I'andlyd’effet des matrices de diffusion.

4.1.2.1. Analyse du cas multiclasse avec matrice de diffugiccomplete

La Figure 50 représente I'évolution du rayon mogan de la densité volumique (b) et de la fraction
(c) de précipités en fonction du temps, pour leseolations expérimentales (symboles) et les rdsulta
de simulations (lignes continues). Jusqu’'a 20@volution du systeme est principalement contrblée
par la germination des précipitgsla densité volumique de ces derniers augmengigleaent, tandis
gue le rayon moyen est quasiment constant et vdisi®.9nm, et la fraction dé reste proche de 0.
De 200s a env. 5000s, l'accroissement de la demgitdu rayon des précipités sont observés
simultanément, traduisant une superposition ergrenigation de nouveaux précipités et croissance
des précipités existants. Au cours de ce régimiaube de germination diminue graduellement avec le
temps, en raison de l'accroissement de la fraaioyl, ayant pour effet de diminuer la sursaturation
de la matrice. De 5000s a 13000s, la densité dBpiés est globalement constante, la sursaturation
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globale devenant trop faible pour induire un tawx geérmination significatif. Par conséquent, la
croissance par diffusion est le principal mécanisipérant dans cette gamme de temps de maintien.
La Figure 51 montre I'évolution des distributionanwlées. Il est possible d'observer que les
distributions cumulées correspondant a des tempsadleien compris entre 5000 et 13000s possedent
globalement la méme valeur maximale, voisine del88n. Un flux de germination existe toujours,
comme montré par l'insertion de nouvelles classgsla distribution cumulée a 13000s, mais son
amplitude est tres faible et ne vient donc pasifsigiivement modifier la densité totale de pré@pi
Pour cette gamme de temps de maintien, la croissaacdiffusion se manifeste essentiellement par
une translation des distributions cumulées vergadieurs de rayons plus élevées, et ce pour toeses |
classes considérées. Il peut toutefois étre notée 6000 et 10000s, que le déplacement des classes
correspondant aux rayons les plus élevés est pipsrtant que pour les plus petits précipités, aur |
partie gauche de la distribution. Cet effet pewt &€, en partie, a la courbure des précipitédteCe
derniére entraine par la suite une dissolution ples petits précipités, qui se traduit par un
élargissement des distributions cumulées vers de fdibles rayons, a partir de 13000s. Ces
dissolutions entrainent une diminution de la dértsitale de précipités, comme cela peut étre ciénsta
sur la Figure 50. La sursaturation de la matricesintoutefois pas négligeable, comme le montre
I'augmentation continue de la fraction ¢le De 13000 & 1%, le systéme est donc essentiellement
contr6lé simultanément par la croissance et la rattun. L'influence de cette derniére gagne en
amplitude avec le temps. Les évolutions du rayogancet de la densité totale de précipités suivent
globalement des lois @ff® ett™, respectivement, a partir de®80La Figure 52 montre I'évolution des
distributions de tailles normalisées issues denmlgtion PSD ‘Dcross’ et de la théorie LSW. Il est
possible de constater que les distributions nos@e# sont invariantes a partir de’sl0ce qui
confirme la prédominance de la maturation. Néansaies distributions ne se superposent pas a la
distribution LSW. Ceci peut étre d0 a plusieursdacs: d'une part, la théorie LSW a été formulée
pour des solutions idéales diluées, ce qui n'est lpacas ici étant donné que les formulations
d’énergies libres prises en compte dans Thermo-Gait de type solutions réelles non diluées.
D’autre part, la théorie LSW correspond a desggigabinaires, pour lesquels la diffusion croisé&sn’
pas prise en compte.
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Figure 50: Evolution (a) du rayon moyen, (b) daltnsité totale et (c) de la fraction de précipiésfonction
du temps de maintien a 600°C. Les observationsriexpétales de Booth-Morrison et al. [71] et les slations
effectuées avec le modele PSD correspondent réspmeint aux symboles et aux lignes continues.

4.1.2.2. Comparaison avec les résultats expérimentaux

Comme montré a la Figure 50 (a) et (c), les siranatPSD reproduisent d’'une maniére satisfaisante
I'évolution du rayon moyen et de la fraction degiypéés en fonction du temps de maintien & 600°C.
Néanmoins, des désaccords significatifs appardissemiveau de la densité de précipités. Tout
d’abord, I'augmentation de la densité totale egéiément retardée dans le cas des simulations.
D’autre part, la valeur maximale de la densité mofiue est surestimée par le modéle. Enfin, les
derniéres étapes montrent un désaccord au nivelexgesant de décroissance de la densité totale, c
dernier étant de -0.42 pour les observations exgdriales avec des durées de maintien supérieures a

10°s.

La Figure 53 montre I'évolution des compositionsysrines dey ety’, pour les simulations (traits
pleins) et les mesures expérimentales (symbolesir Pes deux phases, les trajectoires des
compositions moyennes débutent au point (s) esdant au point (e). Dans la phage un
appauvrissement en Al et un enrichissement en @f cgloservés simultanément, pour les mesures
expérimentales et les simulations. Cependant,neditades different significativement. De plus, les
tendances d’évolution des compositionsyddifferent, I'appauvrissement global des précipigh Cr
n'étant pas reproduit par le modéle. Il est a nafelun écart significatif est observé entre les
compositions déterminées expérimentalement a &isdu traitement le plus long et les valeurs
d’équilibre calculées par Thermo-Calc pour la cositian nominale de I'alliage, ces derniéres étant
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données par la connode représentée en pointiliés. geut indiquer un probleme de précision au
niveau de la base de données thermodynamiquesdetfomesures. De plus, I'hypothése de mélange
complet a été faite pour les précipités. Les diffiées d’évolution des densités pourraient également
étre liées a une imprécision de la base de dorthéamodynamiques en régime de germination via la
valeur de la force motrice de germination et enimnégde maturation par l'intermédiaire de la
dépendance des flux de soluté vis-a-vis des coripasi a l'interface. Ces flux déterminent,
indirectement, les vitesses de croissance/dissoldles classes.

D’une maniere générale, I'accord avec les mesueeBabth-Morrison et al (Figure 50) est meilleur
pour le cas ‘Dcross’ que pour les autres cas. €est guére surprenant, étant donné que la matece
diffusion complete provient des données détermim@@sMao et al. sur la base des observations
expérimentales, contrairement aux autres cas, @gua été ajustée avec Dcross. De plus, il est
possible de noter que la vitesse de croissancemeipités est nettement plus basse que pour les
autres calculs. L’évolution la plus rapide est abi avec une matrice de diffusion triangulaire
inférieure. L'évolution obtenue avec la matricediféusion diagonale est plus lente qu'avec la neatri
triangulaire inférieure, mais également plus rapigeavec une matrice de diffusion triangulaire
supérieure. Les analyses effectuées sur un syste@meclasse en croissance pure montrent que cette
hiérarchisation est causée par le couplage desdiéugoluté des différentes espéces chimiques, cf.
section suivante.

La vitesse de germination est identique pour legtrgucas. Ceci est di au fait que le taux de
germination,dn,/dt, est calculé par rapport au coefficient diagonall'dlément diffusant le plus

lentement, en I'occurrence le chrome. Etant donreé{, -, est identique pour les quatre matrices de

diffusion testées, il est normal d’obtenir des sées d’augmentation dg, similaires. En revanche,
les composantes hors-diagonales interviennentuerta croissance joue un réle plus important dans
I'évolution de la fraction de précipités. En effiet,comparaison des Figure 50 (a) et (b) montrargs’
croissance plus rapide des précipités entrainelimiaution plus rapide du taux de germination. Ceci
est logiqguement di & une augmentation plus rap@da ffaction de’ (cf. Figure 50 (c)), se traduisant
par une diminution plus rapide de la force motdeegermination.

Les chemins d’évolution des compositions moyenmes (fFigure 53) restent relativement proches de
la connode d’équilibre, pour toutes les matricesliffeision testées ici. L'analyse détaillée effetu
sur un cas de croissance pure montrera toutefasddrences de courbure de ces trajectoires,
suivant la matrice de diffusion utilisée. En revamces trajectoires des compositions moyennes de
sont plus sensibles a la matrice de diffusion egd®p notamment en raison de la faible taille des
précipités, rendant ces derniers plus sensibleflaxidle diffusion dans.
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Figure 51 : Distributions cumulées prises a diffftieinstants. L’encart montre le détail des disitibns
cumulées pour les rayons de précipités les plussle
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Figure 52 : Distributions normaliséeB
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représentées en fonction du rayon normaligg, a différents

temps et superposées avec la distribution calcavée la théorie LSW.

Tableau 14: Matrices de diffusion employées posidiérents cas de calculs avec le modele PSD.

Cas Matrice de diffusion [frs’]

Deross D} n =2.0810° D ., =8.59010°
D o =8.1300" DY =3.82010°"

T D =2.08010% DX cr =0
D o =8.1300" DY =3.82010°"
rrsup D} 4 =2.0810°  DJ ., =8.5900°
D o =0 DY, ¢, =3.820010°

bdiag D =2.08010% DX cr =0
D o =0 DY, ¢, =3.820010°
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Figure 53 : Trajectoires des compositions moyerdessphasegety’. Les points de départ et d'arrivée sont

indiqués par (s) et (e), respectivement. Les ligimgdinues et les symboles correspondent respeaatieaux

simulations et aux observations expérimentalels, eonnode d’équilibre est indiquée par la lignergdlée.
Les encarts montrent les détails des trajectoirassg ety’.

4.1.2.3. Influence de la matrice de diffusion sur la cinétige de croissance

Afin d’améliorer la compréhension de I'effet dedidfusion croisée sur les cinétiques de précipitati

il a été décidé d’'effectuer des simulations PSé&sactivant la prise en compte de I'effet de cowbu

et la germination. Les systemes simulés comprerdmmt une seule classe de tailleytad’'un rayon

initial de 1nm, et d’une densité volumique de 2*1@° correspondant & un espacement
interprécipités d’approximativement 10.6 nm. Lestgel matrices de diffusion ont été testées. Un cas
supplémentaire a également été paramétré, corr@apba une matrice de diffusion diagonale avec
blocage des profils de compositions dahsCe cas est nommé "Ddiag, Scheil". Les variatidos
rayon de la classe sont présentées sur la FigureeS4valeurs du temps de maintien nécessaire pour
atteindre un rayon de 5nm sont résumées dans ledtah5. Le classement des vitesses de croissance
est le méme que pour le cas multiclasse (Figure I80¢roissance la plus rapide et la plus lente
correspondent respectivement & la matrice de @ffusriangulaire inférieure et a la matrice de
diffusion pleine, les temps requis pour atteindne taille de 5nm étant respectivement de 1912 s et
25232 s. Entre ces deux extrémes, la matrice dasitih diagonale fournit une vitesse de croissance
plus élevée que la matrice de diffusion triangelaupérieure, correspondant a des valeurs de temps
de maintien de 2537 s et 3702 s pour atteindretaiie de 5nm. Dans le cas d’'une matrice de
diffusion diagonale, il peut étre observé que lagpen compte d’'un profil de composition bloquésdan

v’ ne change pas significativement la cinétique gletde croissance @& la valeur dets,, étant de
2550 s.

La Figure 55 montre les trajectoires des compastimoyennes dans la matrice. D’une maniére
générale, les chemins suivis sont proches de laazten d’équilibre, conformément & ce qui a été
observé pour les simulations multiclasses sur sty (Figure 53). Il est néanmoins possible de
distinguer les différents cas testés. En particulés cas Dcross et Trinf sont ceux présentaptua
forte déviation par rapport a la connode passantapeomposition nominal¥,. Dans tous les cas, la
déviation commence par une trajectoire plus pratehkhorizontale que la connode, ce qui traduit une
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évolution plus rapide des compositions en aluminipar rapport aux compaositions en chrome. Ces
chemins seront commentés plus en détails ulténieeme avec I'analyse des flux de soluté.

Les Figure 56 et Figure 57 montrent, respectiveméétolution temporelle des compositions
d’aluminium ainsi que de chrome et les flux de gbldans la matrice a linterface. D'une maniére
générale, le choix des compositions a l'interfaté&inissant la connode du point de fonctionnement,
est fortement dépendant des flux de soluté. Cesiatervarient fortement en fonction du cas de
diffusion considéré. Les flux totaux d'aluminiumstent négatifs durant la majeure partie de la
croissance, ce qui correspond a une diffusion tgésde la matrice vers l'interface et n’est pasdge

des flux totaux de chrome. En effet, ces derniengent de signe durant les premieres étapes de la
croissance pour les cas Dcross et Trinf. De plssyaleurs initiales des flux de chrome sont néegati
pour Dcross et Trinf et positives pour Ddiag etuprsLes gradients initiaux d’aluminium étant

toujours positifs, il peut en étre déduit que leféioient DL, ,,, dont la valeur est plus grande que
D&, , introduit une composante négative sur le fluckieme, comme montré sur la Figure 57 (b) et

(d). Etant donné que(gr* < Xg , un flux négatif impliquerait une dissolution gesi le systéme était

exclusivement contrdlé par le chrome. Ceci n'estqiaservé, en raison de la croissance entrainée par
le flux d’aluminium. Par conséquent, pour les casdBs et Trinf, les variations de compositions a
l'interface sont d’'une plus grande amplitude querpes autres cas (Figure 56), ce qui permet de
mettre en évidence l'influence du flux total dewélsur le choix de la connode (Figure 57). Le flux
Jorar @ donc pour effet d'amener du chrome vers liaterf Dans le cas Trinf, I'accumulation de
chrome a l'interface entraine une accélératiom @inktique de croissance, qui n'est pas obseoudre p
Dcross. En ce qui concerne le cas Trsup, il estiplesd’expliquer le ralentissement de la cinétigee
croissance par comparaison des flux avec ceux obtéans le cas Ddiag. L'aluminium et le chrome
étant caractérisés par des profils de compositiariant d’'une maniére opposeée et les coefficieats d
la matrice de diffusion étant tous positifs, ledieat de chrome réduit le flux total d’aluminiumgys

le cas Trsup, ce qui explique le fait que la vigeds croissance soit plus basse que dans le cas d’'u
matrice de diffusion diagonale. Enfin, les cinéégule croissance particulierement lentes observées
pour Dcross peuvent en partie étre expliquéesgdinhinution rapide de la valeur absolue du flux
d’aluminium. Cette derniére est due au réle du igradde chrome sur le flux d’aluminium, le fort
gradient de chrome étant initié d’'une maniere siimgla ce qui a été décrit pour Trinf.

En conclusion, les simulations effectuées suridigé Ni-7.56%atAl-8.56%atCr ont permis de mettre
en évidence I'importance de la prise en compteaddiffusion croisée. Dans le cas d’'une simulation
compléte prenant en compte la germination et fedfe courbure, la comparaison avec les résultats
expérimentaux montre des écarts entre simulatibrexmeriences, bien que les tendances globales
puissent étre reproduites par le modeéle. Ces diffis peuvent étre dues en partie aux hypothéses du
modele PSD, telles que la germination homogenéwgtdthése de champ de composition moyen. De
méme, les bases de données peuvent avoir une noluaon négligeable sur l'accord entre
expériences et simulations. Or, il a été montré des valeurs d'équilibore déterminées
expérimentalement et celles prédites par la base ddenées thermodynamiques different
significativement.

105



r—— Dcross
6.0x10°+—— Trinf

Trsup
—— Ddiag
— 4.0x10°{ ©

X 5 ox10™

10* 10 10° 100 10 1d" 10 10 10

t[s]

Figure 54: Variations du rayon en fonction du temps

Tableau 15: Temps nécessaire pour atteindre utie & 5nm, 4, [s], pour les différents cas de simulation.

Cas bnr [S]
Dcross 25232
Trinf 1912
Trsup 3702
Ddiag 2537
Ddiag, Scheil 2550

0.088, Dcross
— Trinf
Trsup

0.08H —— Ddiag

o y
O

r>< 0.0861

0.085

0060 0065 0070 0.075
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Figure 55 : Trajectoires des compositions moyerdeeka phase depuis la composition nominale de I'alliage,
Xo, jusqu’aux compositions d’'équilibre gesituées sur la connode, représentées par la lgnpointillés.
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4.1.3. Ni-5.24%atAl-14.24%atCr

D’'une maniere similaire a ce qui a été présentégu@mment, le modéle a été appliqué a un autre
alliage ternaire Ni-5.24%atAl-14.24%atCr étudié éxmentalement par Sudbrack et al. [99] dans le
cas de différentes durées de maintien a 600°Crdtlel® résultats ont été repris par Booth-Morriebn

al. [71]. Les résultats ont également été explgigasMao et al. [72] avec la publication de la ncatr

de diffusion correspondante, réesumée dans le Taldléacomme pour le cas de l'alliage précédent.
Afin de simplifier I'exploitation des résultats,idd’accord entre les observations expérimentaldsse
résultats des simulations sera présenté ici. LeeBtitde montrer un cas d'application directe du
modéle PSD a un systeme étudié expérimentalemest.parametres physiques introduits dans le
modéle sont résumés dans le Tableau 17. Comme lpouas précédent, I'énergie d'interface
introduite dans le modéle est proche de celle pahpiar Booth-Morrison et al, dont la valeur est de
22.5 mJ-ii. Les évolutions temporelles du rayon moyen, diefssité totale par unité de volume et de
la fraction de précipités sont présentées surdarEi58 (a), (b) et (c), respectivement. Jusquiédren
150s, la densité de précipités augmente rapidesaarst évolution importante du rayon moyen, ce qui
caractérise le régime de germination. Pour desdethepmaintien plus importants, la taille moyenne
des précipités augmente, en raison de la croisspacaliffusion, tout en maintenant un flux de
germination élevé. La superposition de ces deuxghénes méne a une augmentation rapide de la
fraction dey’. La germination devient quasiment négligeableaétipde 18300 s. La croissance par
diffusion est donc le principal mécanisme actif atip de ce temps de maintien. Pour des durées
supérieures a environ 26000 s, la densité totalpréepités commence a diminuer en raison de la
dissolution des plus petites classes de tailleapi’s I'évolution de la fraction dé la sursaturation

est encore éloignée de 0 lorsque les premiéeregldliems se manifestent. Ceci peut étre di a ladai
valeur de I'énergie d’interface, rendant possibie groissance rapide des précipités immédiatement
apres leur création, ce qui entraine une consoramds soluté impliquant une dissolution des classes
dont le rayon est inférieurR¥. L'évolution de la densité en fonction du tempsntne que la loi en™
n'est pas atteinte, y compris pour des temps detiaaiau-dela de £6. Ceci est également observé
avec les mesure de Booth-Morrison et al., et ttaséiggéré que cette déviation par rapport a taithe
LSW peut étre due a un état de transition prolongiitee croissance par diffusion et maturation
contrélée par les compositions d'interface. La tfrac dey’ finale, voisine de 10.8%, est en effet
relativement éloignée de la valeur d'équilibre oBde par Thermo-Calc. Par conséquent, la
sursaturation résiduelle a pour effet de diminaevilesse de dissolution des précipités. A la érlal
simulation, le systéme se trouve encore dans undétdransition entre croissance et maturation,
principalement contrdlé par la réduction de la aswmstion résiduelle, comme le montre
l'augmentation continue dg at > 1(s.

D’'une maniere générale, les résultats des simaktsont en assez bon accord avec les observations
expérimentales. Le rayon initial prévu par le medeED, voisin de 1nm, est Iégérement plus élevé
gue dans le cas des observations expérimentalagyi geut étre expliqué par une force motrice de
germination initiale plus basse dans le cas deslations (respectivement 5.66°1€ 8.2-10 J-n¥®
pour les simulations et les valeurs calculées mattBMorrison sur la base du taux de germination
mesuré d'apres l'observation expérimentale destiars deny(t) en début de précipitation [71]).
L'évolution du rayon moyen est Iégérement plusdagiour les simulations que pour les observations
expérimentales, ce qui peut en partie étre explio@e les différences relatives au rayon initial.
L’augmentation de la densité totale de précipigidégerement plus lente durant les premiéres gtape
du régime germination/croissance, ce qui peut now@nm étre d0 a des différences entre la force
motrice calculée et celle déduite des observatpgrimentales. A lissue du régime de croissance,
la fraction de précipités est globalement inférearla fraction déduite expérimentalement, bien que
cette derniére soit entachée d’'une grande erreunadire. La fraction d’équilibre étant inférieure a
celle observée expérimentalement (respectivemeRl& 15.6+6.4%), il est logique de tendre vers
des valeurs plus basses dans le cas des simulafiomsne mentionné précédemment, la valeuy'de
est significativement inférieure a celle corresportda I'équilibre thermodynamique, ce qui a pour
effet de prolonger I'état de transition entre @aige et maturation jusqu'a la fin du calcul.
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Cette simulation a permis de confirmer I'accord ligatif entre le modéle PSD et les résultats
expérimentaux. Néanmoins, comme dans le cas diadialNi-7.56%atAl-8.56%atCr, des limitations
relatives a l'accord entre expériences et basedot@ées apparaissent, notamment au niveau des
compositions d’équilibre des phases, comme moratréeg valeurs du Tableau 18.

Tableau 16: Matrice de diffusion employée pouritawdation PSD de la précipitation dans I'alliage-Ni
5.24%atAl-14.24%atCr [fs’].

DX a =1.89010°° | D ¢, =7.90010°
Df o =7.89000% | D{ , =3.8300%

Tableau 17 : Paramétres physiques utilisés powitaulation PSD de la précipitation dans l'alliagé-N
5.24%atAl-14.24%atCr.

No [m ] 8.9x1G°
anf [m3.m0[1] 6.8x10°
o [J-ni] 0.023

Tableau 18 : Compositions d’équilibre [%at] des pbay ety’, calculées avec le modéle PSD et déduites des
observations expérimentales.

Phase Elément PSD Expériences
Al 3.93 3.13
i Cr 14.90 15.61
, Al 14.55 16.70
v Cr 9.57 6.77
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Figure 58 :Variations (a) du rayon moyer; , (b) de la densité totalgjpet (c) de la fraction ‘gde précipités

en fonction du temps de maintien a 600°C. Lesstiagins et les symboles correspondent respectiviesmos
simulations et aux observations expérimentales.

4.2. Alliages industriels

4.2.1. Simulation de la microségrégation pour le supeaglé CMSX4

Le modéle PFT a été appliqué a un superalliagesindl en effectuant une comparaison entre les
profils simulés et ceux publiés par Walter et ak][pour l'alliage CMSX-4. Les données publiées par
Walter et al. reprennent les observations expéfiahes faites par Ma et Grafe [102], correspondant a
la solidification Bridgman de l'alliage CMSX-4 avem gradient de 1.11-1®&/m et une vitesse de
tirage de 2.083-10m/s, soit une vitesse de refroidissement d’envitbf23 K/s. L’échantillon a été
trempé durant la solidification, permettant de ffiga microstructure de la zone péateuse. Par
conséquent, les simulations sont exploitées lortmpbase et le liquide sont encore présentes, avant
'apparition dey’. Walter et al. ont également effectué des sinmufat de microségrégation a I'aide de
différents modéles (DICTRA et Scheil), en utilisame composition Iégerement simplifiée, comme
indiqué au Tableau 19. Les bases de données edilizgdr les auteurs proviennent du NIST [23] et ne
correspondent pas a celles employées pour le m&#eledans le cadre de ce projet, qui sont Ni20
[100] et MobNi2 [101] pour les données thermodyrgues et cinétiques, respectivement,
développées par Thermo-Calc.

Dans le but de comparer le comportement du mod&€ &ec celui des autres modeles de

microségrégation, le modeéle a été mis en ceuvrelavammposition du CMSX-4 utilisée par Walter et
al. (Tableau 19). L’espacement interdendritiquésaeétimé a 32(m par Ma et Grafe [102]. Pour des
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raisons de symétrie, les simulations ont été effaxt dans un domaine dont la taille totale est la
moitié de cette valeur, soit 16@n, avec un systéme de coordonnées 1D cylindriduessmatrices de
diffusion sont calculées a l'aide des bases de @mii20 [100] et MobNi2 [101], et sont ré-évaluées
au cours de la simulation en fonction des variatide la température et des compositions moyennes
dans la phaseg. Enfin, le liquide est supposé suivre l'approxioratde mélange complet et le
parameétrele,; a été fixé a 1.

Tableau 19 : Composition de l'alliage CMSX-4 meswegpérimentalement par Ma et Grafe [102] et pase
compte dans les simulations effectuées avec lelexddé&cheil, DICTRA [35] et le modéle PFT.

Ni Al Co Cr Hf Mo Re Ta Ti W
Expérimentale bal. 5.0 10.02] 6.32 0.51 0.36 2.78 6.04 1.0 5/83
Simulations bal. 5.6 9.6 6.5 - - 2.9 6.5 1.0 64

La Figure 59 montre les profils de compositions unés et simulés avec le modele de Scheil et le
modeéle DICTRA, tels que reportés par Walter ef3i], ainsi que les résultats du modéle PFT. D’'une
maniére générale, il est possible de constatedeguprofils simulés avec les différents modéles son
globalement similaires, et reproduisent les prialgp tendances observées expérimentalement. Ceci
est plus particulierement vrai pour le cobalt, uagstene et le titane. Dans le cas du chrome, les
modéles prédisent un profil de composition décesiss proximité du bord entgeet le liquide figé.

La tendance opposée est observée expérimentalebemtlus, les profils simulés d’aluminium, de
rhénium et de tantale différent significativemeas anesures expérimentales.

La correspondance globalement bonne entre DICTRA etodéle de Scheil permet de supposer que
le role des bases de données cinétiques est peoafd moins important que celui des bases de
données thermodynamiques. Plus précisément, legasitions de Co, Cr, Re, Ta et Ti calculées avec
les modéles de Scheil et DICTRA=0 um sont proches, ce qui permet de déduire que lgasition

du premier solide formé, sur le bord gauche du dlomane varie quasiment pas au cours de la
solidifcation. Ceci est confirmé par le calcul &#®, dans le solide, a environ 1381°C, pour
l'aluminium, avec les bases de données Ni20 et N&ylev prenant un temps caractéristique de 3000s.
Pour de telles condition$,0=0.2, ce qui est faible étant donné que cette atitm porte sur une

longue durée, et correspond au coefficient de giiffule plus élevé.

Les différences constatées entre résultats expétame et simulation peuvent étre dues a des
imprécisions de mesures, ou, dans le cas des nsod&lene imprécision des bases de données
thermodynamiques et/ou cinétiques. De ce point de, vil semblerait que les données
thermodynamiques provenant de la base Ni20 pemtettemeilleur accord avec les mesures pour le
cobalt, le tungstene, le rhénium et le chrome, ge ept montré par un meilleur accord entre
compositions mesurées et simulées sur le bord gadahdomaine. Inversement, les données pour
l'aluminium paraissent dégrader I'accord entrenfaulation PFT et les mesures, par comparaison avec
DICTRA et le modéle de Scheil. Une autre sourcesipts de désaccord entre expériences et
simulations est I'utilisation d’une composition niiiée. Dans le cas d'alliages multiconstitués, les
coefficients de partage d’'un élément pouvant démedes compositions des autres éléments, le fait de
ne pas tenir compte du molybdéne et du hafnium genat modifier les compositions d’équilibre des
autres éléments. Enfin, les simulations ont étécaifes en utilisant une géométrie 1D cylindrique,
qui n'est pas la forme réelle des dendrites et,g@utconséquent, contribuer a la différence oléserv
Etant donné les différences observées entre modélesicroségrégation et mesures, il est néanmoins
supposé que la précision des bases de donnéesthgramiques est principalement responsable des
écarts constatés.
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Figure 59 : Profils de compositions de (a) cobalngsténe, rhénium, (b) chrome, aluminium, titan@)e
tantale, donnés en % massiques. Les symbolesawinsspondent aux mesures expérimentales [10set |
simulations effectuées avec DICTRA, le modeéle HeilS# le modéle PFT sont représentées par leesg

noires continues, les lignes noires traitilléesestlignes fines colorées, respectivement.
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4.2.2. Simulations de microségrégation pour le supera#idgvl

Dans un premier temps, le modéle PFT est empldgpédafsimuler la microségrégation au cours des
étapes de solidification, mise en solutionydet homogénéisation dans le superalliage AM1, dhass
conditions de mise en ceuvre relativement prochesetles employées industriellement. Le cycle
thermique est représenté schématiquement sur leieg=8p [103]. Le détail des étapes de cette partie
de la mise en ceuvre est le suivant :
1) Refroidissement durant la solidification. Dans dele des simulations, cette étape est simulée
a partir d’'une température proche du liquidus (damaleur calculée est d'environ 1363°C) et
a un taux de refroidissement constant -0.2 °C/s4][10Pour les simulations, les
refroidissements ne sont pas simulés jusqu’a lgpéeature ambiante, mais la température
minimale est tronquée a 600°C;
2) Rampe de chauffage, de 600,30ur une durée t
3) Maintien a T1 durant,t permettant de stabiliser la température du fdilisé pour les
traitements thermiques ;
4) Rampe de chauffage de & T, pour une duréet
5) Maintien a T, pour une durée dg t
6) Rampe de chauffage de, B 1300°C pour une durée de €Ce chauffage lent permet
d’atteindre la température de mise en solution gmtlimitant les risques de “braler* la
microstucture, c'est-a-dire de provoquer localersarrefusion.
7) Maintien & 1300°C durant 3h, permettant de dissolarphase’ présente sous forme de
précipités et d’eutectique.

600 C

Figure 60 : Représentation schématique du cyclaritpie utilisé durant la solidification et le trainent de
mise en solution/homogénéisation du superalliagd AM

La composition nominale de l'alliage entrée darssdienulations est indiquée dans le Tableau 20, et
est donnée en fractions massique et atomique.aPsuite, les résultats seront exprimés en fractions
atomiques.

Tableau 20 : Composition nominale du superalliagéllen % atomiques et massiques.

Ni Al Co Cr Mo Ta Ti W
%at Balance 11.82 6.64 8.68 1.25 2.66 1.51 1.80
%pds Balance 5.3 6.5 7.5 2.0 8.0 1.2 5.5

La solidification du superalliage AM1 a été simukfie employant le modéle PFT. La thermique est
donnée ci-dessus, et la température minimale @seompte est 600°C. Les simulations ont été
effectuées en choisissant un systéme de coordoggiedriques, en une dimension. La taille totale

du domaine/y, a été variée entre 28 250um, de maniére a tester I'impact de la finesse de la
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microstructure sur le comportement de I'alliaggermes de fraction dg formé et restant a lI'issue du
traitement de mise en solution et d'évolution de skgrégation.Ay correspond a une valeur
intermédiaire entre,/2 et1,/2. La ségrégation est caractérisée de deux marearésidiant les profils
de compositions adimensionnalisés qui représemgsnivariations des écarts de compositions par
rapport aux valeurs nominales, normalisés par eesi@tes. Le profil est également normalisé par
rapport & la longueur totale du domaine de simadatiy. A partir des profils de compositions
normalisés, et connaissant la position de la lireittre solide primaire et zone interdendritiquesil

possible de calculer le taux de ségrégation maximal

max ( %, ) - min( X,k)]

Eq. 215
xO,i

X =signe( Xy - >.<(0))[

ou k est I'indice des cellules monophaséesLe signe dey permet d’indiquer si le profil est
globalement croissant ou décroissant. Le paramég&rerépartition de la phase primaire dans
l'eutectiquedey @ été fixé & 0.8 pour toutes les simulationseiré&es ci-apres.

Les variations de la fraction geg’, dey’, g et de liquideg", en fonction du temps sont montrées par
la Figure 61(a), et (b). Les écarts de compositimosnalisés maximaux a la fin de la solidification
sont montrés par la Figure 61 (c), et la Figurepésente les profils des écarts de compositions
normalisés apres disparition du dernier liquideyrdes différentes valeurs dg prises en compte ici.
Au cours de la solidificationy” croit d’'une maniere monotone, jusqu’a la formatitenla phase’
dans la zone interdendritique. Lorsque la tailleddmaine de solidification augmente, la vitesse de
solidification dg'/dt diminue, en raison de la diminution &® dans le solide primaire (cf section
2.2.2). De méme, le flux de rétrodiffusion versstdide primaire est dispersé sur un volume plus
important. Ceci a pour effet de retarder I'appamitiey’ vers de plus basses températures. La pfiase
se forme en fin de solidification, lorsque la temgpére est inférieure au liquidus gé pour la
composition locale de la zone interdendritique t€&tmpérature varie relativement peu avec leetaill
du domaine de simulation, et est voisine de 1310°C.

A l'issue de la solidification, les taux de ségrémadansy varient fortement en fonction dg comme
montré par la Figure 61(c) et la Figure 62. L'alnimim, le cobalt, le chrome, le molybdéne et lentita
voient notamment leur taux de ségrégation augmdatement avedy. Ces tendances ne sont pas
observées pour le tantale et le tungsténe, pogudds I'augmentation déy entraine une légére
diminution de I'amplitude de la ségrégation. Un@leation possible est le décalage de la fin de la
solidification vers de plus basses températuregligurant de plus grandes variations de compositions
a I'équilibre, notamment dans la phaséDe plus, une augmentation gese traduit par I'apparition
d'une fraction plus élevée d'eutectique. Ceci egtlé&ment observé sur les profils de compositions
montrés a la Figure 62, ou la formation et la caice dg’ entrainent des variations de compositions
non monotones a proximité de la zone interdendigticf fraction de zone interdendritique donnée, la
taille du domaine/y’ augmente aveéy. Ceci implique la formation de régions interdetigues de
plus grande taille avec I'augmentation/gdenécessitant plus de temps pour se dissoudreigiuae 62
montre I'apparition de maxima de composition d'ahitnm dans la phase primaire, dus a la réduction
de la solubilité de cet élément dapsau cours du refroidissement. Ce type de gradietraime,
temporairement, la croissanceyde

Lorsquelq =250 um, la phase liquide apparait dans le secteur iabeititique & 1292.3°C, durant la

rampe de chauffage jusqu'a 1300°C (cf Figure 6) @¥ci provient d'un degré de ségrégation
extrémement éleveé, ayant pour conséquence de sab&istement le point d’apparition du liquide a
des températures proches du solvus correspondamcbénposition nominale de I'alliage. L’apparition

de liquide durant les étapes du traitement,/A3D0°C est donc la conséquence du fort retardade |
solidification.

Le solvus de l'alliage a été calculé a I'aide deerfilo-Calc. Il est théoriquement de 1288°C. Or, une
diminution de la fraction de’ se produit & des températures nettement infé@gewr 1200°C
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(respectivement 1139°C, 1158°C et 1085°C pour desathes de 20, 50 et 1@@), aprés un léger
accroissement dg’, au-dessus de 600°C, qui n’est pas observé peuvaleurs déq de 150 et 250
um. Ceci indique une inversion du flux global deus®) en raison d’'une faible sursaturation de la
phase primaire. Celle-ci est consécutive au rgetaduté dans I'espace interdendritique, duratapé

de solidification. En d'autres termes, le surplag’dormé durant la solidification tend a disparaitre
lorsque la solubilité dansaugmente, durant le chauffage.
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Figure 61: Evolution des fractions de phases (ap@e1000s et (b) pour I'ensemble de la simulat&r{c) taux
de ségrégation maximaux dana la fin de la solidification pour des tailles demaines de 20, 50, 100, 150 et
250um.
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Figure 62: Ecarts de compositions normalisés pardempositions nominales de I'alliage pour (a) dfadinium,
(b) le cobalt, (c) le chrome, (d) le molybdéne léeantale, (f) le titane et (g) le tungstene enction de la
position adimensionnelle Xy lorsque la solidification est terminée. Ces geo$iont présentés pour les cing

tailles de domaines testées: 20, 50, 100, 150 @u25
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La Figure 63 (a) a (g) montre les profils de conitpmss normalisés apres le traitement de mise en
solution et homogénéisation. Les taux de ségrégatiaximaux sont présentés a la Figure 63 (h).
D’'une maniére générale, le traitement de mise &rtign/homogénéisation atténue I'amplitude de la
ségrégation, sauf pour le tungsténe lorsggd50 et 250um, et le tantale avez=250 um, comme
cela est montré par la comparaison de la Figur@)pavec la Figure 63 (h). Pour le tungsténe et ave
2¢=150pum, I'écart normalisé de composition a proximitdaleone interdendritique est de -0.0918 en
fin de solidification et -0.2562 aprés le traitemele dissolution/homogénéisation. Pour ce méme
élément et aved=250 um, ces valeurs sont respectivement de -0.0361.2260. Enfin, pour le
tantale et aveds=250 um, les valeurs respectives sont de 0.0725 et 0.C888 augmentation de
lamplitude de la ségrégation peut étre expliquée lps variations des compositions dansau
voisinage de l'eutectique: au cours du mainties eletrema locaux disparaissent en raison des #ux d
soluté, et les compositions d’équilibre darséloignent des compositions nominales. Par caresg

les gradients de composition de ces éléments siagaet, menant & une augmentation de la différence
maximale de composition dapsll est important de noter que les écarts de caitipas représentés
sur la Figure 63 (h) dépendent des compositiong @el'interfacey/y’, et peuvent donc rapidement
varier avec la température. Dans des cas anisotisesirec présence gety’, comme c’est ici le cas,

la comparaison des taux de ségrégation est domgsouiable de l'influence de la thermique sur les
compositions a I'équilibre, et les informations ffioies sont donc essentiellement qualitatives. En
revanche, en cas de dissolution compléte de I'dgtex; le taux de ségrégation ne comporte plus
d’information sur les compositions d'interface eupdonc étre utilisé d’'une maniere plus directerpo
comparer l'effet du traitement d’homogénéisation lsuségrégation résiduelle, comme c’est le cas
pour des tailles caractéristiques de 20 etuB0 Avec une taille de 2(m, les profils sont quasiment
homogeénes, le plus important taux de ségrégatiam éférieur & 0.004, en valeur absolue, pour le
tungsténe. Lorsquie=50 um, le tungsténe présente la ségrégation résidaegfieis importante, valant
environ -0.227 (le signe — indique un profil glalrakent décroissant).

Il peut également étre noté que certains profilc@®mpositions présentent des minima et maxima,
apres le traitement de mise en solution/homogétd@isaCeci est notamment observé lorsque la
dissolution dey’ n’a pas pu étre menée a son terme. De plus, liadp de ces minima/maxima
augmente aveky, donc également avec la ségrégation résiduellgeut étre attendu d’observer des
extrema locaux durant les étapes anisothermesaisonrdu changement rapide de compositions a
l'interface. La présence d’extrema apres trois éeule traitement a 1300°C indique que les cinétique
de diffusion ne permettent pas de réduire rapidénes hétérogénéités de compositions, dues
partiellement aux variations temporelles des coiitipos de l'interface. De plus, la présenceyda
pour effet de contraindre les variations de contfm® a proximité de l'interface. Enfin, le réle e
diffusion croisée peut influencer l'allure des piofde compositions, tant que les gradients de
compositions restent suffisamment élevés. Le Tab®h présente la matrice de diffusion calculée
dansy, a 1300°C, pour la composition nominale de 'AMXune maniere générale, le flux de
diffusion d’'un élément présente une sensibilitéé&bepar rapport aux gradients des autres éléments d
soluté, comme l'indique la comparaison des valbors-diagonales par rapport aux coefficients situés
sur la diagonale, pour un élément donné. En fonatiosigne des gradients locaux de compositions et
des coefficients de diffusion impliqués, la prégede maxima/minima peut étre attendue. Néanmoins,
les calculs effectués avég=20 et 50um ne montrent pas la présence d’extrema locauguceeut
laisser supposer que ces derniers apparaisserg taniére transitoire, tant que la dissolutionyde
n'est pas achevée et que I'amplitude des hétérigérde compositions est suffisante. L'influence de
termes hors-diagonaux de la matrice de diffusiont prussi conduire & une accélération ou un
ralentissement des variations temporelles des csitipas locales, sans changement du sens de
I'évolution de ces dernieres. Pour illustrer ceffuences, nous nous placerons dans le cas desprofil
évoluant d'une maniere monotone aprés dissolutitale dey’, tel que c’est le cas poug=20 et 50

um lors du maintien a 1300°C. Il est possible dsther cette influence avec le cas du tantale : ce
dernier voit son flux total augmenté par les cdmitibns d’aluminium et de titane, les gradientseg

éléments restant globalement positifs, et les mefits DY, ,, et DLy étant supérieurs a zéro. A
linverse, le flux de diffusion du tantale est matiepar les contributions du chrome, du cobalt, du
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tungsténe et du molybdene. L'amplitude de ces imnions est déterminée par les valeurs des
coefficients de diffusion et des gradients de caositjms.

Les taux de ségrégation apres traitement de dissolmontrent par ailleurs une trés nette difféeenc
de ségrégation résiduelle entre les cas ayant pam@ mise en solution totale (20 et B) et les
autres (100, 150 et 250n). Dans I'ensemble, les fractions geésiduel sont relativement basses (le
maximum étant voisin de 4%, poug=250 um), mais la présence deé entraine un blocage de
I’lhomogénéisation des profils de compositions dgren raison de différences de composition de ces
deux phases. Une simulation PFT a été effectuépremant en compte un maintien prolongé a
1300°C, avedy=10Qum. Une durée de maintien de 4h43 a 1300°C a étésmaite pour totalement
dissoudre la phage formée dans le secteur interdendritique.

Les simulations montrent que, dans le cas ou larosticicture est grossiere, ou que la
microségregation est essentiellement contréléaipaspacement entre troncs primaires de dendrites
proche de 50Qum, un phénoméne de brllure pourrait étre rencdategdu traitement industriel de
dissolution/homogénéisation. En reéalité, la longuearactéristique contrdlant les étapes de
solidification et homogénéisation est probablemeférieure ali,/2, ce qui diminue le risque de
refusion locale en raison de la diminution du teropsactéristique de diffusion. Néanmoins, ces
résultats montrent l'importance du contréle de iaermstructure de solidification sur la présence de
défauts pouvant survenir durant les traitementsriiuies.

Tableau 21: Matrice de diffusion calculée dansHtagey a 1300°C et avec la composition nominale de 'AM1

[m?-sY.
Ta Cr Co Al W Mo Ti
Ta | 7.44-10“ | 6.14-10®° | 3.73-10° | 1.20-1¢° | 3.94-10° | 1.10-10" | 1.72-10%
Cr 9.60-10* | 1.86-10° | -2.99-10" | 2.20-10" | 2.73-1¢* | -3.77-1¢* | 1.04-10°
Co | -4.39-13" | -4.56-10“ | 7.40-10 | -5.86-10 | -5.85-10" | -4.12:10" | -4.03-10"
Al 4.60-108 | 2.30-10° | 1.14-10° | 7.20-10° | 4.61-10° | 3.12-10° | 3.97-10°
W | -1.09-10“ | -7.36-10° | -3.47-10° | -1.28-10" | 2.95.10"®° | -6.64-10" | -1.09-10*
Mo | 1.25-10° | -6.10-10° | -3.25-10" | -3.63-10° | -6.83-10° | 7.11-10" | -2.13-10°
Ti 3.37.10“ | 1.62.10“ | 8.58-10° | 1.30-10 | 1.59-10“ | 1.37-10" | 1.49.10°

118




0.204

o o
o
R.G

o
o

—20um

— 50um
10Qum

—— 15Qum
25Qum

o
o
n

(XAI-XO,AI)/XO,AI

1.0

-0.04 : : : :
00 02 04 06 08
(a) XA [
0.04-
/’_\
0.02-
8
x 0.0
[ - |
3 N:
,8-0.02-_20um \
e —50um
~ -0.29 10Quim
-0.3]—15am L
-0.41— %4m : : : .
00 02 04 06 08
(b) XA [
0.04-
003
0.02-
50.01
< —
= 0.0 L
O
»>-0.01 \i
< —
530.021 5o |
~ .0.207 10Qum
-0.25]—— 15um l_
- 250um
00 02 04 06 08
(c) X/, [-]
0.20,—2aum
0.15|— 5am
0.10{ __oGm
, 0.05] jﬂ\\/d
><Eso.o +
X -0.05
“20.10
X -0.15/
2.0.20]
& .0.25] L
-0.30]
-0.35 : : : :
00 02 04 06 08
(d) x/)\d[-]

1.0

1.0

1.0

0.8-—2am
0.7{—5%m
10Qum
0'6'—15qu
9 0.5 25Qum
5 0.4
>\<m 0.3
s 0.2
Im 01'
< 0.0
~ -0.1
-0.24
-0.3 , ; . . )
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
XA [ ()
0.15—2am
—50um
0.104 10Qm
——15Qum
0.05+ 250um
s 0.0
X
’*,_-_-0.05-
>-0.10
% -0.15]
-0.201
-0.25 . ; . . .
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
X/, [ ()
0.2+——
0.1
3 0.0
< 0.1 \\
Z 0.2
X
'z -0.3{—2am
X —— 50um
~ -0.4 10Qum
— 15Qum
'0.5‘ 25Q.lm
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
ny (9)
0.6 I 20,
[ 50.m
0‘4 100pm
150um

Al

Co

Cr

Mo Ta

Ti W

(h)

Figure 63:Ecarts de compositions normalisés pardespositions nominales de I'alliage pour (a) I'alinium,
(b) le cobalt, (c) le chrome, (d) le molybdéne,léeantale, (f) le titane, (g) le tungsténe encliom de la
position adimensionnelle/ et (h) taux de ségrégation maximaux a l'issu¢rditement de mise en
solutionfhomogénéisation. pour les cing taillesdddenaines utilisées: 20, 50, 100, 150 et 260
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4.2.3. Simulation de la précipitation dans 'AM1

A lissue des étapes de solidification et de miseselution/nomogénéisation, il est nécessaire de
procéder a des étapes de revenu afin d’obtenirpdaspitésy’ de taille contrdlée, aboutissant a
I'obtention des propriétés mécaniques désiréesgiguare 64 montre la thermique appliquée a I'alliage
depuis la fin du traitement de mise en solution/bgéméisation. L’histoire thermique se décompose
de la maniére suivante [15]:

1) Refroidissement de 1300°C a la température ambéuntetaux de -5°C/s.

2) Chauffage jusqu’a une température de 1100°C. L& tda chauffage étant inconnu, la
température est supposée augmenter a un taux ée 5°C

3) Maintien & 1100°C durant 5h. Ce plateau constiymrémier revenu, nommé ‘R1’.

4) Refroidissement a un taux de -5°C/s.

5) Chauffage jusqu’a 870°C. Comme pour I'étape n°2ale de chauffage est supposé étre de
5°Cls.

6) Maintien & 870°C durant 16h, constituant le deusi@éavenu, nommé ‘R2’.

7) Refroidissement jusqu’a la température ambiante.

Les simulations présentées ci-aprés utilisent dasions simplifiées de [I'historique thermique,

notamment en ce qui concerne la température miriat#inte. Dans les simulations effectuées, cette
derniére est prise comme étant égale & 700°C.

T
1300°C |1

3 (R1)
1100°C

2 6 (R2)

870°C
: \

20°C

t

Figure 64 : Représentation schématique de I'histdirermique appliquée a 'alliage AM1 durant leiteanent
de précipitation.

4.2.3.1. Simplification de I'histoire thermique

Le but du modéle PSD élaboré dans le cadre detbéde est de simuler la précipitation dans I'gdia
AM1, pour des durées de traitements industriellgpiquement, le traitement décrit a la Figure 64
dure environ 21h, en prenant en compte les revRiust R2. La prise en compte de chacune des
étapes de refroidissement s’avere étre colteussrrar de temps de calcul, notamment en raison de la
germination d'un trés grand nombre de précipitéd'etigences tres élevées en termes de finesse de
linéarisation des diagrammes de phases, plus pigtiement a basses températures (inférieures a
700°C). Par conséquent, une description simplifiéela thermique appliquée a l'alliage a été
considérée afin de rendre le modéle applicablesatemps de traitements industriels. Les calculs
présentés dans cette section sont basés sur I'dtapvenu R1, étendue jusqu'a une durée dé<-10
afin d’observer la mise en place de la maturati@s. historiques de température sont résumés sur la
Figure 65.
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T
1300°C

1100°C

700°C i

Figure 65: Représentation schématique des variatibmla température T avec le temps t pour la m@ise
compte d’'une thermique compléte (lignes continwées) ou simplifiée (lignes pointillées rouges).

Dans les deux cas, la germination est supposéedwmapl’énergie d'interface est fixée a 40 nf)/m
et les matrices de diffusion sont recalculées erction des variations de la température et des
compositions moyennes dans

La Figure 66 montre I'évolution du rayon moyen embre, Ry (a), en volumeR, (b), de la densité

totale de précipités), (c) et de la fraction d¢, ¢’ (d) en fonction du temps, superposées avec les
variations de la températufie Durant le refroidissement, de 1300 a 1100°C,dlétion des valeurs
moyennes est identique. Dans un premier tempsetaigation a pour effet de faire apparaitre des
précipités dont la taille initiale varie en fonetidu degré de sursaturation et, donc, de la termyéra
La croissance se produit simultanément, entralnaataugmentation rapide de la fractionydeA
1100°C, soit aprés 40s de refroidissement, la valeg’ est de 43.1%. Cette valeur est relativement
proche de la valeur d’équilibre, cette dernierentétBenviron 47.1%. Au cours de I'augmentation de
gy', la sursaturation diminue, entrainant une dimowtde la force motrice de germination. Cette
derniere se traduit par une diminution rapide dixtde germination et par une valeur globalement
constante dey,;, a environ 1.1-78 m®, & une température d'environ 1220°C. Au-dela dduee de
40s, temps auquel la température de 1100°C esitattkes évolutions différent fortement : dansds

d’'une simulation prenant en compte une thermiqueptéte, Ry diminue fortement au cours du
refroidissement jusqu’'a ce que la température d¥TGoit atteinte, soit apres un temps de 120s.
Cette tendance est moins marquée pRur et est corrélée avec une forte augmentationgdePlus

précisément, deux séries de diminutions des ragungns et d’augmentation dg, sont observées,
suggérant ainsi la présence de deux vagues de rggiom supplémentaires. Contrairement aux
populations précédentes, la formation de la troisi@opulation ne s’interrompt pas rapidement, mais
semble persister jusqu’a ce que la températurenmaiei de 700°C soit atteinte. La formation des
populations 2 et 3 est expliqguée par 'augmentatienla sursaturation et le ralentissement des
cinétiques de croissance au cours du refroidissememant a la germination d’'un grand nombre de
précipités de petite taille. La croissance desipités appartenant a ces populations est observée,

comme le montrent les augmentationsRlg entre chaque période dominée par la germinatieni C

n'est pas visible sur I'évolution d&, , en raison du fait que cette moyenne attribue aidspplus
élevé aux précipités les plus gros, la rendani ainins sensible. Dans le cas de la prise en codgte
la thermique simplifiée, les valeurs d&;, R,, Ny et g’ sont presque constantes dans lintervalle

16s<t<17000s, ce qui est expliqué par les tresefaimleurs des sursaturationsydet de la croissance
rapide de I'ensemble des précipités germés a @utehtempérature, impliqguant une transition lente
avant la mise en place du régime de maturationi €gtcobservé pour I'ensemble de la période
concernée par la simplification de I'histoire théjoe appliquée a l'alliage. Lors du chauffage de
700°C a 1100°C, la simulation correspondant a éantliqgue compléte montre une dissolution rapide
des précipités germés a basse température, ainsi gccroissement des rayons moyens en raison de
ces évenements de dissolution. La valeungleatteinte a 1100°C au cours du refroidissement est

BN

retrouvée aprés 50s de maintien a 1100°C. Cettodeérde dissolution s’accompagne d’une
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diminution rapide dey’. Les deux calculs présentent un comportementaimajlcomme le montrent
les valeurs moyennes résumées dans le Tableaul@2eh 10s. Dans les deux cas, la mise en place
du régime de maturation est trés lente, en raigmtdilles élevées des précipités appartenant a la

premiére population germé®, et R, n’évoluent significativement qu’a partir d’envir@000 et
40000s, respectivement, pour se rapprocher d'trdeloypet.

En conclusion, la prise en compte d’'une thermiqueplfiée permet de retrouver les principales
tendances d’évolution des valeurs moyennes dueamiaintien isotherme. Les étapes de germination
et dissolution de classes intermédiaires ne pelpasétre prises en compte, mais il a été monwé qu
leur influence est négligeable lorsque le plateatethpérature est atteint. L’avantage principalade
simplification de la thermique est le gain de terdpscalcul. Avec et sans simplification, les temps
requis pour la simulation sont respectivement de 1D jours.

—— R, thermique compléte 11400 1025-, n . thermique compléte 11400
_T{N thermique simplifiée /x 1300 1— n,,, thermique simplifiée 1300
e 107 T -~ '
EETE 11200 : : 11200
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S — {1100 10 R R {1100
- —_ & 91 ) \‘T\L-l —
110000"  '£10"; - ~~_ 110000
1900 = 8 ) ¥ “{900 —
i ) i
800 ] : 800
- -~ T, thermique completi>700 ] " - -~ T, thermique complert700
10_9 ---T, thermlque S|mpI|ﬁe3 1013 ---T, thermlque simplifié 600
10" 1¢ 100 10 16 16 10 106 10" 10 100 1¢ 16 10 16 10
t[s] t[s]
(a) (c)
—_R/ thermique compléte _.11400 0.7, — ¢, thermique compltd 1400
411300 0.6+------ R —— ¢, thermique simplifiés 1300
{1200 05 ) 11200
B : ] 1100ﬁ o4l J100
T - 110000 = 110005
" 10 i {900 = T lo00 —
L 1800 0.21 1800
J - - - T, thermique complé 700 0.14 - - - T, thermique complétg 700
10° ---T, thermlque S|mpllf|£16 0 0.0 --- T thermlque S|mpllf|e
10" 10 10 10 16 10 16 10 10" 1@ 100 100 100 10° 10 106
t[s] t[s]
(b) (d)

Figure 66: Variations (a) du rayon moyen en nomE_i;\e, (b) du rayon moyen en voluni , (c) de la densité

volumique totale g et (d) de la fraction’gdes précipités’ en fonction du temps. Les courbes d’évolutiotade
température, T(t), correspondant aux deux cas sest@t superposées et reportées sur I'axe de dieiehaque
graphique.
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Tableau 22 : Valeurs moyennes relevées®e1ads, durant le plateau isotherme & 1100°C.

Cas t[s] Ry [M] Ry [M] Mot [M] g [
Thermique 10° 2.170-10 | 2.182-10 | 1.094-16° 0.47067
simplifiée 10' 2.166:10 | 2.190-10 | 1.094.-16 0.47067
Thermique 10° 2.170-10 | 2.181.10 | 1.094-1&° 0.47067
compléte 10° 2.166-10 | 2.189-10 | 1.094-1& 0.47067

4.2.3.2. Traitements de revenu R1 et R2 avec refroidissemeriinal jusqu’a
700°C

Les deux étapes de revenu sont modélisées, ensaatbsur le principe de la thermique simplifiée
validée précédemment. L’historique thermique mostréla Figure 67 se décompose ainsi en cing
étapes:

1) Refroidissement de 1300°C a 1100°C a une vitessg°@s, soit pour une durée de 40s;

2) Maintien isotherme & 1100°C durant 5h constituamelenu R1;

3) Refroidissement de 1100°C & 870°C a une vitessB°@#s, soit pour une durée de 46s;

4) Maintien a 870°C durant 16h constituant le reve@u R

5) Refroidissement de 870°C & 700°C a une vitessB°@¥s, soit pour une durée de 34s.

.
1300°C | ,
1100°C

\3

870°C \5
700°C

t

Figure 67: Représentation schématique de I'histeeithermique incluant les deux plateaux isothertheté)
et les rampes de refroidissement (1, 3 et 5).

Les paramétres physiques sont les mémes que prégedd, a savoir une germination supposée
homogéne, impliqguant autant de sites potentiels dja@mes par unité de volume, et une énergie
d’interface constante et égale & 40 n¥l-m

La Figure 68 montre I'évolution du rayon moyen @mibre et en volume et du rayon critique ((a) et
(e)), de la densité totale ((b) et (f)), de la fimt de précipités ((c) et (g)) et des sursatunatiffd) et
(h)) en fonction du temps ((a), (b), (c), (d)) etld température ((e), (f), (g), (h)). Les disttibos des
tailles cumulées en fraction volumique et en nondmet représentées sur la Figure 69 (a) et (b),
respectivement. La germination et la croissancenstdent en place durant le refroidissement de
1300°C a 1100°C. A la fin de la premiére rampe efeordissement, les valeurs du rayon moyen en
nombre et en volume sont d’environ 2.11rh0et 2.12-10m, respectivement. Les précipités croissent
donc rapidement durant la rampe de refroidissementleur fraction est proche de la valeur
d’équilibre. La taille moyenne et la fraction éveht donc peu durant le maintien a 1100°C, les
valeurs du rayon moyen en nombre et en volume éapectivement de 2.16:48 et 2.20-10m au
terme des cinqg heures de maintien. La dissolutienpsoduit lentement, et n’entraine pas de
suppression de classes de tailles au terme duieraiteci est expliqué par la croissance rapide de
I'’ensemble des classes de tailles durant le refsednent, rendant la dissolution trés lente. Ailesi,
régime de maturation n’est pas clairement étabteame du maintien a 1100°C, et mene uniguement
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a une dissolution partielle des plus petits préegpice qui explique la valeur constantengdedurant
cette étape.

Durant le refroidissement de 1300°C a 1100°C, lesaturations augmentent deux fois: la premiere
augmentation correspond a la resaturatiory,de/ant la germination de la premiere populatioorsL

de la germination et de la croissance de cetteiaternla fraction dey’ augmente rapidement,
diminuant ainsi les sursaturations. A approximatieet 20s, la vitesse d’augmentationgdieliminue,
alors que le systéme est toujours en cours deidifsement. La vitesse de croissance des précipités
est alors insuffisante pour compenser la resaturatiue a la diminution de la solubilité avec
température. La sursaturation augmente alors jastgufin du refroidissement, sans toutefois étre
suffisante pour donner lieu a une autre vague daigation.

Lors du maintien & 1100°C, la croissance des pitésipst suffisante pour réduire les sursaturati@ns
100s, ces derniéres sont inférieures a 2%o, powrlemuéléments de soluté. Il est possible de mpter

la sursaturation du tungstene est celle diminuamtius lentement lors du maintien, comme cela est
montré par la Figure 68 (d). De plus, cet élémetcelui dont la sursaturation augmente le plus
rapidement lors des refroidissements. A priopaiirrait étre supposé que la lenteur de la désmmra

du tungstene est due a son faible coefficient ffesitbn. Néanmoins, la désaturation du titane est
également lente, alors que les coefficients deusiiih de cet élément ne sont pas parmi les plus bas
Inversement, le tantale, dont les coefficients ifeision comptent parmi les plus bas, est I'élément
dont la désaturation est la plus rapide. Par cares#qil est possible de supposer que les vitadses
décroissance de la sursaturation ne sont pas sentierontrélées par les coefficients de diffusion
d'une espéce chimique, mais également par les egridde compositions des autres éléments, en
raison de la diffusion croisée, et également patidgramme de phases régissant les variations des
compositions d’'équilibre avec la température.

Au cours de la deuxiéme rampe de refroidissement, 190 a 870°C, une progression de la fraction de
vy’ est observée, en raison de la croissancg dee a la resaturation de En dessous de 1030°G;
augmente en raison de la germination d’une noupelfilation de précipitég’ augmente alors plus
rapidement, en raison de la croissance des présipltes distributions cumulées en fractions
volumiques et en nombre, montrées respectivemeriagéagure 69 (a) et (b), permettent de constater
gue les précipités germés durant le refroidissersent nettement plus nombreux que ceux germés
précédemment (cf. courbes correspondant a envidg@3Let 18093 s). Néanmoins, leur taille est
nettement plus faible que les précipités plus asciee qui explique qu’ils soient minoritaires en
termes de fraction de phase (ils représentent@mviB.7% dey’, & 18093s). L'accroissement ge

est plus lent qu’a 1100°C, notamment en raisonaddirhinution des coefficients de diffusion avec
'abaissement de la température.

Durant le maintien & 870°CR, augmente d’'une maniére continuegétest proche de la valeur
d’équilibre. Pendant les premiéres étapes du neairfusqu’a env. 21000S),, est constante &R,
diminue Iégérement, ce qui peut indiquer un régearent des distributions de taille. Par la suRg,

et R, augmentent tandis que, diminue, ce qui est di a la dissolution des pletitp précipités au

profit des plus gros, en présence de faibles swregiins. Néanmoins, les loi¥® et t? caractérisant
respectivement les évolutions du rayon moyen etaddensité de précipités dans le cadre de la
description théorique de la maturation ne sontrpasuvées. De plus, il est possible d'observer que

les valeurs deRy et R, sont trés éloignées. Ceci pourrait étre expliqué Igdfet du type de

distribution: dans le cas d’'une distribution conmanet plusieurs maxima, les moyennes en nombre et
en volume peuvent alors fortement différer. Lesatrations tendent vers des valeurs nulles ats cour
du maintien a 870°C. Néanmoins, toutes les sur@ns n'évoluent pas de la méme maniére durant
le refroidissement de 1100°C a 870°C: le tantdlerant cette étape, est caractérisé par une
sursaturation négative. Cet élément est pourtassélparmi ceux participant & la formationyd€e
comportement est probablement di a l'influenceadies éléments de soluté sur les compositions du
tantale a I'équilibre.
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Lors du dernier refroidissementy,; augmente fortement, en raison de I'accroissemesg d
sursaturations. Les précipités germés durant detteiére étape sont nettement plus nombreux que
ceux germés précédemment (les densités maximaiesespectivement de 1.40°4@n° et 3.93-18

m®), mais leur faible taille ne contribue que faibkerha I'accroissement @g. Les précipités les plus
petits, correspondant aux germinations les plusntés, sont ceux caractérisés par les plus basses
températures de solvus. Par conséquent, il estbpmsie supposer que ces précipités sont les moins
stables, et que leur disparition interviendraitidement en cas de chauffage au-dela de 700°C.

D’un point de vue plus global, 'augmentationgleest plus lente lors du dernier refroidissement que
lors des étapes précédentes, en raison notammentirdiques de diffusion plus lentes a basses
températures, et un degré de sursaturation inigilie élevé lors des premiers refroidissements, qui
pour des coefficients de diffusion donnés, accélareroissance en augmentant le gradient de
composition effectif & proximité de I'interface emtmatrice et précipités. D’autre part, la Figude(®)
montre que les fractions dé a I'équilibre évoluent moins rapidement avec éanpérature lorsque
celle-ci diminue, ce qui explique en partie I'évidm plus lente des sursaturations dans le régiese d
plus basses températures. Autrement dit, la pantollus augmente a basse température, ce qui est
une tendance globale venant de la thermodynamigjueaison de la faible vitesse d’augmentation de
g, les sursaturations se maintiennent & un niveau rbais non négligeable tout au long du
refroidissement, ce qui explique que la germinatienla derniére population de précipités se fasse
d’'une maniére continue. A 'opposé, la resaturatanla germination observées durant les deux
refroidissements précédents étaient concentréassintervalle de températures plus étroit, ernorais
des cinétiques de croissance plus rapides enttainardéplétion de plus rapide.

Pour conclure, cette simulation a montré la poligilde prise en compte de différentes périodes de
germination menant a des distributions comprenduasigurs populations, lors d'un traitement
thermique proche de celui appliqué industrielleméss résultats montrent que le maintien a 870°C
entraine une dissolution rapide des classes gerinpkss basses températures, et que la présence de
plusieurs maxima dans la distribution pouvait impér une déviation par rapport aux lois classiques
d’évolution du rayon moyen et de la densité loréadmaturation.
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respectivement) et a la fin du traitement simwésdue les 700°C sont atteints (75720s).
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4.2.3.3. Comparaison avec les mesures effectuées par Snecma

La détermination de I'énergie d'interface a padtrmesures a été effectuée dans le cas d’alliages N
Al-Cr d'apres les observations de Booth-Morrisoh],[Thais n’est pas directement utilisable pour des
alliages de type AM1, notamment en raison des rdiffées de compositions et de températures de
traitement thermique. Snecma ayant mis a notreodispn des mesures de I'évolution de la taille en
fonction du temps de maintien a différentes tentpéea [105], il est possible de procéder a une
calibration de I'énergie d'interface pour le mod®8D. Le traitement simulé se décompose en deux
étapes : la premiére consiste en un refroidissejusgtr'a la température de maintien, a une vitdsse
-5°C/s. La deuxiéme étape est le maintien proprémina 1210°C ou a 1100°C, pour des durées
respectives de 15000 et 220000s.

La Figure 70 (a) et (b) montre I'évolution des mayanoyens pour les simulations et les mesures, a
1100°C et & 1210°C, respectivement, pour difféentdeurs de””". Dans le cas des simulations, les
rayons moyens en nombre et en volume sont repissdmts densités et fractions de précipités sont
montrées sur la Figure 70 (respectivement (b))etete((c) et (f)), en fonction du temps ((b) €}) (et

de la température ((e) et (f)).

A 1100°C, l'accord entre les simulations et lesé&ignces est globalement bon durant la période
contrdlée par la maturation, correspondant & urossement du rayon moyen suivant une loi de type
t'3. Dans tous les cas, la croissance des précipitésapide durant le refroidissement. A l'issue de
cette étape, une période de réarrangement dettdudlion intervient, durant laquelle la fractioe ¢

est proche de la valeur d'équilibre, et la densitale est constante, en raison de l'absence
d’élimination des plus petits précipités. Pour desps de maintien plus élevés, la fraction reste
proche de la valeur d’équilibre et la dissolutiotate des plus petites classes de tailles estwdrsesn
raison de la maturation des précipités. Il esti@mgue le régime de maturation se met en place plu
rapidement lorsque I'énergie d’interface est augéerEn revanche, I'influence de cette grandeur sur
la valeur du rayon moyen a l'issue du refroidisseinméest pas monotone. Pour illustrer cet effetst
possible de comparer les valeurs du rayon moyenoembre a 1100°C apres 1000s de traitement,
résumées dans le Tableau Zj. croit avece”” pour des énergies d'interface entre 30 et 50 MJ/m

puis, pour lorsque de"’ est inférieure & 60 mJfmdiminue & une valeur inférieure a celle calculée
avec 30 mJ/f Ceci peut étre expliqué par I'accroissement eéédt Gibbs-Thomson, ce dernier
freinant la croissance des précipités. De plugjghaentation des’” retarde la germination. La
majeure partie de la croissance se déroulant sumtarvalle de temps trés court, 'augmentation du
temps nécessaire a la germination entraine unendiimn du temps disponible pour procéder a la
croissance. Le retard de la germination impliqualeigent que cette derniére se produit a des plus
basses températures, avec une sursaturation phveeél Ceci se traduit alors par une forte
augmentation de la densité, comme montré par lar€&igo. Il est a noter que ces effets ne sont pas
attendus si un traitement purement isotherme esgtsage, étant donné que l'augmentation de
I'énergie d’interface a pour principales conségesnd’augmenter I'énergie et le rayon critique de
formation des précipités et d’accélérer la dissofutles précipités sous-critiques. Le ralentissemen

la croissance n'est toutefois pas systématiquewieservé pour les simulations montrées ici : durant
le refroidissement, les courb&§t) correspondant aux différentes valeurssife se croisent, ce qui
indique que, pour certaines gammes de températarsstrsaturation résiduelle plus élevée accétere |
croissance des précipités malgré une énergie dace plus élevée.

L’accord entre les simulations et les mesures lestatement moins bon a 1210°C. Néanmoins, il est
possible d’encadrer les valeurs expérimentales dessimulations effectuées pour des valeurstle

de 40 & 50 mJ/Mm Comme montré par la Figure 70 (d), l'utilisatidfune énergie d'interface de
50 mJ/m retarde trés fortement la germination, cette @eenise poursuivant durant le plateau a
1210°C. Etant donné la forte diminution du taux géFmination, la valeur maximale de, est
nettement plus basse qu’en utilisant des valeungpdees entre 30 et 45 mJ/n.’évolution de la
fraction dey’' impligue donc davantage de croissance des ptésippar comparaison aux cas
impliquant des énergies d’interface de 30 a 45 mJ0eci peut étre constaté sur la Figure 70 (d), et
d’apres les valeurs reportées dans le Tableau 23.
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La maturation intervient plus rapidement a 12108G&d.100°C, en raison des cinétiques de diffusion
plus rapides. Durant le traitement thermique indeistl’alliage est maintenu a 1100°C durant 5h,
alors que la température de 1210°C n’est atteinte d'une maniére transitoire, durant le
refroidissement a partir de 1300°C. Par conséquiepgut étre considéré que la qualité de I'accord
entre mesures et expériences a 1100°C doit étnalégite. La valeur d’énergie d'interface
sélectionnée pour les simulations présentées ésapst donc de 40 mJinCette valeur permet
également un meilleur accord au niveau de la teatype&r de démarrage de la précipitation, les valeurs
simulées étant de 1236 et 1227°C avec, respectivierié=40 et 45 mJ/f par rapport aux valeurs
mentionnées par Grosdidier et al. [73], ces degsi@tant comprises entre 1270 et 1250°C, suivant le
taux de refroidissement. Les mesures d'évolutiotadaille des précipités en régime de maturation
analysées par Li et al. pour différents superaagnt abouti & l'obtention de valeurs €&
supérieures a celles utilisées dans le cadre d@ajet, mais restant néanmoins du méme ordre de
grandeur (de 54 & 90 mJ/npour différents superalliages, avec une gammempératures s'étendant
de 750 a 1100°C) [106]. Pour une comparaison phasiitative avec les résultats expérimentaux, il
serait nécessaire de prendre en compte les vasaties”” avec la température. Il a peut également
étre remarqué que l'accroissement de I'énergiedace doit accentuer I'effet Gibbs-Thomson etcdon
réduire la période de transition entre régimesrdessance et de maturation, pour une distributies d
tailles donnée, en régime isotherme. Ceci n'a fgasl&rement observé ici, notamment en raisorade |
superposition avec l'effet sur la germination earsale refroidissement.

Tableau 23: valeurs du rayon moyen en nombre pasE300 et 100s pour les maintiens a 1100 et 1210°C

respectivement.
Température [°C]|  t[s]| o™ [md/inf] | R, [M]
30 1.86-10
. 40 2.19-10
1100°C 1000 =0 54110
60 1.70-10
30 1.52-10
. 40 1.78-10
1210°C 100 45 1.87-10
50 4.90-10
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4.2.3.4. Validité de la méthode de chainage

Le chainage des modéles PFT et PSD consiste dueffedes simulations de précipitation avec des
compositions issues des calculs PFT, en difféeremiisoits du domaine de calcul de microségrégation
aprés le traitement de mise en solution. La contipashominale considérée pour la précipitation est
supposée constante, négligeant les échanges passitite les différentes régions. Le chainagerdiffé
donc d'un couplage, tel qu'il a été précédemmeptiqpé aux alliages d’aluminium par Gandin et
Jacot [85]. Cette approche couplée est basée swgimealations PSD en mettant & jour la composition
nominale de la cellule PSD aprés chaque pas dest®Rp. Bien que plus réaliste et permettant de
décrire d’'une maniere dynamique la formation deegosans précipités (PFZ), cette méthode est plus
complexe a mettre en ceuvre que le chainage, stigsut nettement plus lente & exécuter, notamment
dans le cas de domaines de calculs PFT comprehaieyrs centaines de cellules, ce qui est le cas
ici.

Avant d'utiliser les modéles PFT et PSD sous foohainée, il est nécessaire de s’assurer que les
variations locales de compositions sont faiblesadurun intervalle de temps caractérisant les
cinétiques de précipitation. Dans le cas contrairecouplage direct des deux modéles serait requis.
Le chainage employé ici repose donc sur le lanceneplusieurs simulations PSD en introduisant
différentes compositions nominales, déduites delpgisompositions locales calculées avec le modéle
PFT. Il offre la possibilité de lier I'évolution dgphénoménes de précipitation avec une localisation
définie sur les profils de compositions issus ddsuts PFT. Comme cela est montré par les calculs
PSD, le temps requis pour atteindre une fractioprdeipitésy’ proche de la valeur d’équilibre, a
1100°C, et de l'ordre de 50 a 100s. Pour la vdbdate la méthode de chainage, le temps total
analysé est de 1000s, dont 720s a 1100°C.

Pour effectuer cette analyse, le modéle PFT ebséutiLes calculs se basent sur la simulation de
'AM1 présentée précédemment, dans un domaine @eudf) avec un systéme de coordonnées
cylindriques etle,=0.8. L'exploitation de la simulation est étenddim a’incorporer les rampes de
refroidissement et de chauffage, ainsi que le reain& 1100°C. Les variations temporelles de
compositions sont enregistrées a différents emplanés. Le Tableau 24 résume les emplacements
analysés. Les analyses sont arrétées gn®2n raison de la croissance de la phasians I'espace
interdendritique, a 1100°C.

Tableau 24: Positions des profils de compositionaslgsées, x.

X [um] 0| 20| 40| 60| 80| 90 97

La Figure 71 montre les variations de la fractidobgle dey’, g, de la fraction représentée par la
zone interdendritiqueginer, ainsi que de la fraction de dans le domaine interdendritiqug-,{ter, en
fonction du temps avec superposition de I'évolutilenla température. Il peut ainsi étre constaté que
g, Giner €t 9%, augmentent rapidement durant le refroidissemeni3@0°C a 600°C, avant de

diminuer lors du chauffage de 600°C a 1100°C. Ldusmaintien & 1100°C, les fractions ¢e
augmentent d’'une maniére continue, ce qui impligiraultanément une extension du secteur
interdendritique, et un accroissement de la fradtiterne deg’ dans la zone interdendritique.
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Les variations relatives des compositions dansbs@y primaire en fonction de la position ayant pu
étre enregistrées durant le maintien a 1100°C montrées sur la Figure 72. Les variations des €cart
normalisés des compositions en fonction de la jposgont représentées sur la Figure 73, a 22080s (a
et 22800s (b). Ces temps correspondent respectitearedébut et a la fin du maintien & 1100°C
simulé. Il est possible de remarquer que les coitipos de certains éléments, tels que le tantale et
tungsténe, restent quasiment inchangées, quellesojtida position prise en compte. A l'inverse,
'aluminium, et le chrome sont les éléments doatdempositions varient le plus rapidement. Dans le
cas de l'aluminium, les variations de compositisagépercutent de maniére non-négligeable jusqu’a
une distance de 8@m a partir du centre de la dendrite. Les profits22080 et 22800 s montrent un
étalement important de la couche de diffusion duthinium. Ceci est da & la croissanceydau
cours du maintien a 1100°C, impliquant une diffasiapide de I'aluminium de versy’, créant ainsi
une zone de déplétion. La variation relative de masition d’aluminium reste néanmoins voisine de -
5% pour une durée totale de maintien de 732s a°Cl@ proximité de la zone interdendritique, ce
qui représente une vitesse d’évolution relativentesse, surtout si I'on tient compte du fait qu’une
partie des points surveillés sont inclus dans leche de diffusion, au cours du traitement thermigue
1100°C. Dans le cas du chrome, les variationsivelasont plus importantes, de I'ordre de 6%, mais
la zone affectée est de moindre longueur (Figurénp@dt Figure 73 (b)). Pour le cobalt, le molybeén
et le titane, les variations relatives de composgi sont, en valeur absolue, inférieures a 2%, et
essentiellement localisées a la position |92. L'allure des profils de compositions normalisées
confirme que les couches de diffusion de ces él&rsamt moins étendues que dans le cas du chrome
et de I'aluminium. Enfin, dans le cas du tantale@ettungsténe, les variations de compositions sont
faibles, typiquement inférieures a 1% en valeuohlgs et restent confinées au voisinage prochade |
région interdendritique.
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La Figure 74 montre les variations temporelles a@apositions d’aluminium (a), de cobalt (b), de
chrome (c), de molybdéne (d), de tantale (e), thndi (f) et de tungsténe (g), superposées avec
I'histoire thermique, pour chacune des positiondignées dans le Tableau 24. D’'une maniére
générale, les variations des compositions se psedtiessentiellement durant le maintien a 1100°C.
Comme observé précédemment, les compositions vadiates vitesses différentes. L’information
supplémentaire fournie par cette représentatiocaroe la répartition spatiale des éléments deé&olut

Il est notamment possible de comparer 'amplitude dariations temporelles de compositions avec
les variations spatiales dues a la ségrégation.n@omemarqué précédemment les variations des
compositions d’aluminium sont importantes au calusmaintien a 1100°C, pour les positions 90 et
92 um. Aprés 720 s de maintien & 1100°C, les différerde compositions dépassent celles dues a la
ségrégation, ce qui est di au fait que I'alumineshl’élément de soluté diffusant le plus rapidetnen
Ce dernier est donc caractérisé par une répartitibale relativement peu hétérogene, comme montré
par la Figure 73 et la Figure 74 (a), ainsi queya extension rapide de la zone de déplétionders

la croissance d¢. Les mémes remarques s’appliquent au chrome ttaae, bien que le chrome soit,
initialement, réparti d'une maniére plus hétérogémes I'aluminium. Dans le cas du titane,
I’lhomogénéité du profil de départ (a I'exclusion ldecouche de diffusion, a proximité du secteur
interdendritique) implique que les variations sglas de compositions soient rapidement dépassées
par les variations temporelles enregistrées a 902epm, bien que ces derniéres restent d’'une
amplitude d'environ 1.3%. Dans le cas du cobaltdet molybdene, les variations temporelles
enregistrées a 90 et @§2n sont nettement inférieures aux variations spgialvant le maintien. Les
variations temporelles a 1100°C sont de 1.5% 88s1respectivement pour le cobalt et le molybdéne,
ce qui constitue une amplitude modérée mais nofigeédple. Enfin, dans le cas du tungsténe et du
tantale, les variations temporelles sont trés éailftf. Figure 72), et les profils présentent tatgaine
hétérogénéité importante, en raison des cinétigeediffusion lentes pour ces éléments. Ce point est
également montré par le calcul du nombre de Fqueféectué pour chague élément avec les termes
diagonaux de la matrice de diffusion a 1100°Caldlet du domaine de calcul PFT (1@n) et le
temps de maintien & 1100°C (720s). Les résultatsisdiqués dans le Tableau 25. La valeuFdda

plus élevée correspond & I'aluminium, et vaut D8 Etant donné quBo<<1, il peut étre considéré,
pour les conditions prises en compte ici, que tasge de variation des compositions sur I'ensemble
du domaine est quasiment négligeable. Cette anplyseétre utilisée differemment, pour estimer la
longueur de diffusion pour chacun des élémentsmposantFo=1 et en gardant les mémes valeurs
gue précédemment pour le temps caractéristiquesetdefficients de diffusion. Les résultats sont
regroupés dans le Tableau 26, et montrent que ngukur de diffusion la plus importante,
correspondant a I'aluminium, est d’une taille dgnd. Par conséquent, en se basant sur le coefficient
de l'aluminium et pour les conditions testées lees, compositions peuvent étre considérées comme
stationnaires de 0 a environ @&, en présence d'un eutectique résiduel.

Tableau 25: Nombres de Fourier calculés pour chagjéenent en employant les termes diagonaux de tacea
de diffusion a 1100°C, pour une durée de 720sl'échelle de 10gm.

Elément Al Ti Cr Ta Co Mo W

Fo [] 2.50-10 | 7.22.10 | 4.85.10 | 3.22.10 | 2.34.10 | 1.99-1¢ | 2.44.1C

Tableau 26: Longueurs de diffusion calculées pdaican des éléments en fixant Fo=1, et en utilitest
termes diagonaux de la matrice de diffusion ainsuge durée de 720s.

Elément Al Ti Cr Ta Co Mo W

8 [m] 5.00-1C | 2.69-10 | 2.20.1¢ | 1.79-1¢ | 1.53.1F | 1.41.1F | 1.56-10

Un autre phénomene ne pouvant pas étre directepnisnen compte avec le chainage des modéles
PFT et PSD est l'influence de la précipitation kasr cinétiques d’homogénéisation. Afin d'évaluer
l'importance du phénoméne et la validité du chaindans ce contexte, il est proposé d'étudier les
gradients des compositions d'équilibreyden supposant que la diffusion se produit prirleipant
dans cette phase.
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Le Tableau 27 montre les compositions locales asitipns 0 et 92im, a l'issue du traitement de
dissolution/homogénéisation et les compositiongjulibre dey et y’ correspondantes a 1100°C,
calculées avec Thermo-Calc pour ces compositionalds. Les fractions d'équilibre de aux
positions de 0 et 92m sont respectivement de 43.4% et 49.1%. Il eqppazfpque les fractions locales
de vy’ sont égales aux valeurs d'équilibre. Pour la ptugles éléments, les écarts de compositions
d'équilibre sont faibles par rapport a la composithominale de l'alliage, a I'exception du molykelén
et du tungstene. Néanmoins, les valeurs des cefficde diffusion de ces éléments sont nettement
plus basses que celles de l'aluminium. Il est daupposé que les flux induits par les gradients de
compositions d'équilibre dans ne viendraient pas immédiatement modifier les ilsrofie
compositions a I'échelle dg. Cette remarque peut toutefois étre nuancée,isonrae la sensibilité

des flux d'aluminium vis-a-vis des gradients de position de molybdéne et de tungsténe.

Tableau 27: Compositions locales et compositioagqullibre a 1100°C.

Al Co Cr Mo Ta Ti w

X | 11710 | 6.87-1C | 8.98:1C | 1.21-1C | 2.33-10 | 1.50-1G | 2.16-1C
opm | X®| 7.88:10 | 1.05:10 | 1.37:10 | 1.94:1C | 1.00-1C | 9.57-1C | 3.25:1C

XV | 1.66:10 | 2.15:1C | 2.89-1C | 2.57-10 | 4.05:1C | 2.21.1G | 7.27-1C

X | 11910 | 6.49-1C | 8.56:1C° | 1.24-1C | 2.81-10 | 1.53-1G | 1.52-1C¢
o2um | X/°1| 77110 | 1.08:10 | 14110 | 21710 | 1.14-1C | 9.48:10 | 2.461C

XV | 16310 | 2.07:1C | 2.85-1C0 | 2.76:10 | 4.54-1C | 2.12:1G | 5.40-1C

X | 2.64-10 | -3.79:1C | -4.25-1C° | 3.20-10' | 4.86-10' | 2.30-10' | -6.37-10
X(92um)- | X4 | -1.68-10° | 2.66-1C° | 4.04-1C | 2.32:1C | 1.37-1C | -8.98-1C | -7.90-1C°
X(Oum)

XV | -2.97.10 | -8.31-10' | -4.00-10' | 1.98-1C" | 4.96-1C | -8.91-1¢ | -1.86-1C

En conclusion, le chalnage constitue une méthodepéable, a condition de considérer des périodes
de maintien relativement courtes, durant lesqud#éesvariations de compositions dans la zone de
déplétion sont faibles. En I'occurrence, comme esladétaillé dans la section 4.2.3.2, la prédipita

se produit essentiellement en moins d'une centdimesecondes, dans le cas de I'AM1 refroidi
directement de 1300°C a 1100°C avec les taux deidefsement indiqués par Snecma. Comme l'a
montré l'analyse effectuée précédemment, les vamisttemporelles de compositions sont faibles a
des distances inférieures ou égales auB0 Par conséquent, le chainage peut étre appligng s
réserve a ces zones. A linverse, en présenceedieute résiduel, le chainage ne permet pas de
reproduire les variations temporelles de compasitidans la PFZ située a proximité de I'eutectique.
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Figure 74: Variations temporelles des compositi@asd’aluminium, (b) de cobalt, (c) de chrome, ¢é)
molybdéene, (e) de tantale, (f) de titane et (gluhgsténe, correspondant a différentes positiomsda domaine
de simulation et superposées avec I'évolution derapérature (courbe grise reportée sur I'axe deite).
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4.2.3.5. Chainage des modeles PFT et PSD

Afin d’évaluer I'impact de la ségrégation résideedur les cinétiques de précipitation, des traiteme
thermiques ont été simulés en utilisant deux coiitipas issues des profils calculés avec le modéle
PFT (aveciz=100um) a l'issue du traitement de mise en solution/hgém@isation de 3h a 1300°C,
(cf Figure 63) et la composition nominale de ladje, résumées dans le Tableau 28. Les positions 0 e
97.8 um ont été choisies afin de visualiser l'effet laisplfort de la microségrégation sur la
précipitation, sans prendre en compte la modificatie la fraction d'eutectique interdendritiqueéspr

la fin du traitement de mise en solution/homogét&a. Des séquences de traitements différentes ont
été introduites en entrée du modele, corresporalantas 1 et 2.

Tableau 28: Correspondance entre la dénominationades de calculs PSD, les positions dans le dondene
calcul PFT et les compositions introduites en entté modéle PSD.

Position Compositions [%at]
Dénomination corre[ipr)r?]ndante Al Co Cr Mo Ta Ti W
X0- 0 11.669| 6.873] 8983 121 2326 1502 2.156
X0 Composition 11.82 | 664| 868 125 266 151 1.8
nominale
X0+ 97.8 11.988] 6.437 8518 1.246 2844 163 1.449

Le cas 1 consiste en un maintien prolongé a 11088€&nt 61h, apres une rampe de refroidissement
de 1300°C a 1100°C effectuée avec un taux de dids@ment de -5°C/s. Le cas 2 est basé sur le
traitement industriel décrit dans la section préoée, mais n’incorpore pas le refroidissement final
jusqu’a 700°C et le maintien a 870°C est prolofggqu’a une durée totale de simulation de 80000s,
soit une étape R2 durant 17h20min. Les paramelngsiques sont les mémes que pour les autres cas.
En particulier, I'énergie d’interface a été prisgrone étant constante, & une valeur de 40 fmJ/m

42351 Casl

La Figure 75 montre les variations des rayons mewémsi que du rayon critique, de la densité dade
fraction de précipités en fonction du temps ((b), (c)) et de la température ((d), (e), (f), ptes

trois compositions X0-, X0 et X0+. Durant le reffisement et les premiéres heures de maintien, les
évolutions sont similaires pour les trois composis, et sont qualitativement proches de celles
décrites précédemment pour la simulation du tratgnde revenu R1. Pour des durées de maintien a
1100°C plus élevées, les fractions gesont globalement constantes. Les variations dg®mns
moyens et des densités de précipités se rapprodbenoist' ett™ avec 'augmentation du temps de
maintien, ce qui est d a I'importance croissamtéadnaturation.

L’effet de la composition locale se manifeste @desaimpe de refroidissement de 1300°C a 1100°C. En
effet, avec Il'accroissement de la sursaturationb@ks la germination démarre a plus haute
température, comme montré par la Figure 75 (e)i ma étre expliqué en partie par les différences
de sursaturation, et donc de force motrice de getioin. L'accroissement de la sursaturation imitial
se manifeste également par une diminution de Isitlemaximale de précipités, ainsi que par une
augmentation du rayon moyen, comme le montrentdésurs résumeées dans le Tableau 29, prises a
t=1000 s. De plus, I'évolution des rayons moyerigufeé 75 (a)) montre que la transition vers le
régime de maturation est plus longue en augmelgasmtieur initiale de la sursaturation. La Figube 7
(a) et (d) permet également de remarquer des iarsatomplexes du rayon critique, pour les trois
compositions traitées ici. Ces derniéres sont l&@&&évolution de la sursaturation globale WdePlus
particulierement, la diminution de* est corrélée a 'augmentation de la sursaturat®ta matrice,
comme cela peut étre observé avant le début dertaigation, pour toutes les compositions simulées.
A l'opposé, la croissance rapide des précipitésa@mant une désaturatioR* augmente. Durant la
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suite du refroidissement, la valeur & diminue a nouveau, en raison du ralentissementade
croissance et de la diminution de la solubilité déaaturation due a 'augmentation de la fractieg' d
devient alors insuffisante pour compenser la reatitn due au refroidissement. A partir du moment
ou la température devient constante, cette tendastcde nouveau inverséeRet atteint des valeurs

proches de celles d&y, en raison de I'évolution vers des fractions ydeproches de celles

correspondant a [I'équilibre thermodynamique. Unes d®nséquences de l'accélération de la
croissance avec I'augmentation de la sursaturaisba diminution plus rapide de la force motriee d
germination, ce qui se traduit par une diminutienla densité maximale de précipités, comme cela
apparait sur la Figure 75 (b). En revanche, lassemice plus rapide implique une plus longue dueée d
réarrangement de la distribution de tailles, avdatteindre un régime impliquant la dissolution
compléte des précipités les plus petits. Il eseféet possible de constater sur la Figure 75 (&) lqu

loi d’évolution ent*® est approchée moins rapidement lorsque la suatmrglobale de I'alliage
augmente.

A lissue de ce traitement prolongé a 1100°C, éefle la ségrégation résiduelle se manifeste surtou
sur les fractions d¢ et sur le rayon moyen des précipités. Pour deéedude maintien plus courtes,
typiquement inférieures a 218, la maturation n'aboutit pas encore a la dis&miutotale des
précipités les moins stables, excepté pour la csitipp X0-, ce qui a pour effet de maintenir des
différences significatives de densités volumiquespEcipités, en fonction de la composition locale
considérée.

La Figure 76 montre les distributions de taillestbs a une durée voisine de 50 s (50 a 50.5s,rguiva
la disponibilité des enregistrements), pour lesstammpositions considérées ici. Il est possible de
constater que l'augmentation de la sursaturatidraiee une augmentation des tailles moyenne,
minimale et maximale, ainsi que de I'étendue diid@ibution. Dans le cas de la composition X0s, le
tailles minimales plus basses se répercutent pardurée de transition plus courte vers le régime de
maturation LSW, par comparaison avec les autregositions. La Figure 77 montre les distributions
de tailles normalisées a lissue du maintien a 1COPour les trois compositions, ainsi que la
distribution issue de la théorie LSW. Dans le cas simulations, les trois compositions fournissent
des distributions finales globalement similaire®s Ldistributions calculées avec le modéle PSD
possedent une forme globalement similaire & cetiegnant de la théorie LSW. Néanmoins, elles sont
également plus larges, et la valeur maximale estcpnséquent, plus basse. Ceci peut étre di a la
croissance rapide des précipités durant le regsétnent et le début du maintien, ayant pour effet d
prolonger le temps nécessaire a la dissolution meigités, ce qui peut expliquer les valeurs
maximales dey x voisines de 1.6, contre 1.5 pour la théorie LSVaube part, il est possible que la
présence de plusieurs éléments de soluté et lasidiff croisée contribuent a expliquer I'écart efdage
distributions simulées et la distribution théorique
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Figure 75 : Variations du rayon moyen en nombrerevolume ainsi que du rayon critique R*, de lagi&npar
unité de volume et de la fraction de précipités$arction du temps et de la température.

Tableau 29: Récapitulatif des valeurs de la densil@mique, g; et du rayon moyen en nombig, , & t=1000 s
pour les trois compositions X0-, X0 et X0+.

Neot [M™] Ry [M]
X0- | 2.092-1& | 1.700-10
X0 | 1.072:16 | 2.185.10
X0+ | 7.609-18 | 2.494.10
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La Figure 78 présente I'évolution du rayon moyennembre, en volume et du rayon critique ((a),
(d)), de la densité totale de précipités ((b),,(d¥ la fraction de précipités ((c), (f)) en fooctidu
temps ((a), (b) et (c)) et de la température ((@).et (f)), pour le cas 2 décrit ci-dessus. Jusaing
heures de maintien & 1100°C, les évolutions saritigues a celles observées précédemment, pour le
cas 1. Au cours de cette étape, une étape de matuigtervient pour la composition X0-, comme le
montre la diminution dey, a partir d'environ 9000 s (les valeurs g a 9000 s et 18040s sont
respectivement de 2.114@t 1.95-18 m?®), ce qui n'est pas observé avec X0 et X0+. Dulant
deuxiéme refroidissement, de 1100°C a 870°C, Imigation d’'une nouvelle population de précipités
intervient, comme montré par 'augmentation rapiéen, (cf Figure 78 (b) et les valeurs résumées
dans le Tableau 30).
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Pour les compositions X0- et X0+, la températungespondant au début de la germination est moins
décalée par rapport a celle calculée pour X0 darsas de la deuxiéme vague de germination, par
rapport & ce qui a été observé pour la premieraezdgar comparaison avec la premiere population, le
rayon des précipités appartenant a la deuxiémelatigru est nettement plus bas, comme cela peut
étre observé d'aprés la diminution rapide du rayooayen en nombre au cours du deuxiéme
refroidissement.

La Figure 79 montre la fraction normalisée cumukieet la fréquence cumulée (b) en fonction du
rayon des précipités, aprés le deuxieme refroidisese et a la fin du traitement thermique global.
Comme observé sur la Figure 79, les derniers gtésigermés au cours du refroidissement sont
nombreux mais ne représentent qu’'une contributiotoritaire a la fraction totale dg (ces derniers
représentent environ 14.6%, 13.5% et 12.3% dealdiém totale de’ pour les compositions X0-, X0,

et X0+, respectivement) en raison de leur faibiema typiguement inférieur a environ 30 nm. Les
densités maximales a l'issue des refroidissemenris resumées dans le Tableau 30. Bien que ces
derniéres soient toujours sensibles a la compaositmminale considérée, 'amplitude des variations
est plus basse lors du deuxiéme refroidissemeri. geeit étre dd a la sursaturation, trés faibl@gpr
cing heures & 1100°C (R1), comme le montrent kegtibns de/’, trés proches de la valeur d'équilibre
(cf. Figure 78 (f)). Lors du refroidissement de QA0 a 870°C, la réponse en précipitation est donc
guasiment identique, les différences étant prineipant dues aux écarts de fractions de précipités a
1100°C.

Durant le maintien a 870°C, il est possible d’'okserune augmentation globale des tailles moyennes
et une diminution des densités, pour les trois asitipns X0-, X0, X0+, ainsi que des fractionsyde
proches des valeurs d’équilibre. Pour des dur&asewminférieures a environ 22000s, les valeurs de

Ry sont d’abord légérement décroissantes puis stalesit de redevenir croissantes. Ceci peut étre
di a un réarrangement de la distribution, entrdioae dissolution partielle d’'un grand nombre de
précipités et ne changeant pas la tendance d'éwolatoissante deR, . Les distributions de tailles

montrées sur la Figure 79 indiquent, a l'issuerditetment simulé, une réduction de la fractionestad
fréquence cumulée attribuées aux classes ayantégarpius basses températures, ces classes étant
caractérisées par les plus petits rayons. Ceabesirvé pour les trois compositions, mais I'ampktu

du phénoméne est plus importante dans le cas demgosition X0-. Ceci peut étre expliqué par la
plus faible sursaturation globale correspondangtée composition, entrainant une croissance moins
importante des précipités durant les refroidissagegt raccourcissant ainsi le délai nécessaire pou
dissoudre les plus petits d’entre eux. Il est &nqtie I'évolution du rayon moyen en nombre etede |
densité totale de précipités sont plus rapideslemidois prévues par la théorie LSW comme montré
par la (Figure 78 (a) et (b)). A 'opposé, l'augrtaion du rayon moyen en volume est plus lente que

la loi t** (cf Figure 78 (a)). Ceci peut étre expliqué pasdasibilité plus élevée dRy, par rapport &
N, PAr comparaison aver, , ainsi que par la présence d'une distribution bimfe

En conclusion, les simulations des revenus R1 eaR chainage ont permis de faire apparaitre
l'impact de la microségrégation résiduelle apf&siogénéisation/dissolution sur les rayons, dexsité
et fractions de précipités. Qualitativement, deéngiménes similaires interviennent au cours de la
précipitation, mais avec des amplitudes variablégasit la composition considérée, notamment au
niveau de la vitesse de mise en place de la matarat de I'amplitude des différentes vagues de
germination. Le chainage est donc nécessaire patimer la sensibilité des microstructurgs’
obtenues vis-a-vis de la ségrégation résiduelém bue les simulations effectuées avec la compasiti
nominale de l'alliage fournissent les principatgsdances d'évolution.
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Figure 78 : Variations ((a), (d)) du rayon moyenrmmbre et en volume ainsi que du rayon critique (R,

(e)) de la densité par unité de volume et ((c),dé la fraction de précipités en fonction ((a)) éb (c)) du temps
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et ((d), (e) et (f)) de la température pour les positions X0-, X0 et X0+.
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Figure 79 : Distributions de tailles cumulées etmalisées en fraction volumique (a) et en nombjegdiculées
au terme du refroidissement de 1100°C a 870°C (@806t au terme du traitement (80000s).

Tableau 30: Densités de précipités maximales aldds refroidissements 1 et 2, pour les compasitiX0-, X0

et X0+.

Densités maximales [ri

Composition Fin du refroidissement 1 Fin du refroidissement 2
X0- 2.11-16° 5.05-16"
X0 1.09-16° 3.93.16"
X0+ 7.57-16° 3.39.16"
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4.2.3.6. Comparaison avec les mesures de sonde atomique

Récemment, une campagne de mesures a été effadtuéeversité de Marseille (IM2NP) par Xipeng
Tan, Carrine Perrin et Dominiqgue Mangelinck afiolsBerver la précipitation de la phas@u moyen
de la sonde atomique [107]. Il est possible d’'obesereffet du traitement thermique subi par I'atie
sur la distribution de tailles des précipités. Eettethode permet également d’accéder a la répartiti
des éléments de soluté dans les phpseg.

4.2.3.6.1. Méthode expérimentale

L’analyse par sonde atomique est basée sur I'éa#ipar d’atomes initialement présents dans
I'échantillon par I'effet de I'application d’'un ch#p électrique. Ce dernier entraine l'ionisation des
atomes. Les ions ainsi générés sont recueillisisutétecteur permettant de déterminer leur position
d’'impact. L'identification des espéces chimiquesrendue possible en envoyant des impulsions de
courant et en utilisant la technique de la spectipie a temps de vol, cette derniére permettant
d’obtenir la masse des ions percutant le détectéiumagerie en trois dimensions est possible agec |
sonde atomique tomographique, et est globalemeséebaur la superposition des informations
obtenues pour chaque couche d’atomes évaporés.rik ga cette méthode, il est par exemple
possible de délimiter des surfaces d’isovaleursatapositions, et de visualiser ainsi la présence de
différentes phases lorsque leur formation s'accgmpa'une ségrégation aux interfaces [108].

Afin d’'obtenir des échantillons exploitables & padu matériau brut, plusieurs opérations de
préparation sont nécessaires. L'alliage AM1 se vigoinitialement sous la forme d'un bloc de
dimensions 20x20x8 minDans ces blocs sont découpées des plaques dasiime 1x8x20 mfh

Les plagues sont ensuite découpées et polies smuase fde parallélépipédes de dimensions
0.2x0.2x20 mrh Ces échantillons parallélépipédiques subissestignune attaque électrochimique
dans une solution d’'acide perchlorique. A l'isseecgtte procédure, les pointes sont prétes pour les
analyses. L'extrémité la plus fine de la pointe astactérisée par un rayon de courbure de l'ordre d
100 nm.

Différentes catégories de traitements thermiquéstinappliqguées aux échantillons, avant et pendant
les préparations, permettant d'obtenir les poiatasalyser. Il s'agit d'un traitement thermique i@t
(HT, cf Tableau 7) et des refroidissements effectugprées des étapes de mise en
solution/homogénéisation a 1300°C, comme celaéssimé dans le Tableau 31. Un autre échantillon,
recu a l'état brut de coulée (AC), a été analysé sffectuer de traitements thermiques de mise en
solution/homogénéisation ou de revenu. Les éctamdilWQ et FC ont subi deux étapes de mise en
solution/homogénéisation. Pour le bloc d'ou ontedtéaits les échantillons WQ et FC, la température
de 1300°C a été maintenue durant 24h afin de s&rsde I'homogénéité spatiale des compositions
chimiques, ce qui permet d'étre certain que lesar@dlons extraits des plaques ne s'écartent pas
excessivement de la composition nominale de Kgdlide traitement est suivi d'une trempe a l'eau, ¢
qui ne permet toutefois pas d'éviter la germinagbia croissance de précipités. Il a donc étéddeci
d'introduire une étape de maintien a 1300°C duBfntin, appliquée a la plaque. Cette derniére est
alors soit trempée a l'eau (WQ) ou refroidie dansfour (FC) afin d'analyser linfluence des
conditions de refroidissement sur la microstructures échantillons sont tous monocristallins a
I'exception de I'échantillon HT.
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Tableau 31: Traitements thermiques appliqués a LAMant et pendant la préparation des échantillposr
analyse par sonde atomique.

Echantillon Traitement appliqué au bloc Traitementappliqué a la
plaque
AC - -
wWQ 24h & 1300°C + trempe a l'equ 30min a 13;.22UC +trempe a
30min a 1300°C +
FC 24h & 1300°C + trempe a I'edu refroidissement dans le four &
une vitesse de -0.1 °C-s
HT Traitement de précipitation i
Snecma (cf Tableau 7)

En fonction des conditions de traitements thernggllanalyse de certaines grandeurs est impossible.
C'est le cas lorsque la taille des précipités regt €levée, le volume d'analyse devenant insuffisan
pour incorporer des précipités entiers et détermine taille moyenne. De plus, lorsque la distadee
séparation entre les précipités est trop faiblesugtant la répartition des éléments de soluté, la
délimitation des interfacegy’ n'est pas possible. Le Tableau 32 résume lesdgras ayant pu étre
analysées, pour chacun des échantillons. Ces fianita déterminent également le type de
comparaisons pouvant étre effectuées avec le mdtie2 et les calculs Thermo-Calc: lorsque les
interfacesy/y’ ne peuvent pas étre délimitées, la compositios eases ne peut pas étre déterminée
et, par conséquent, seules les tailles simuléestiehées d'apreés les mesures de sonde atomique sont
comparées. La délimitation des interfacgs’ est effectuée en employant une isovaleur de
concentration de Cr, dont la valeur varie en fanrctle la composition moyenne du volume analysé.

Tableau 32: Récapitulatif des grandeurs ayant pa Btesurées et comparées avec les simulations B$s 0
calculs d'équilibre effectués avec Thermo-Calc.

Echantillon Grandeurs analysées Comparaisons effagtes
Distributions de tailles et tailles moyennesyte
Distributions de tailles (PSD)
AC Composition de ety' Compositions mesurées et compositions a
Fractions atomique et volumique ge I'équilibre (TC)
Fraction dey’
WO Taille estimée Tailles moyennes dg (PSD)
Fraction atomique dg Fraction dey’
EC Estimation qualitative de la taille des Comparaison qualitative des tailles de précipités
précipités (PSD)
Compositions mesurées et compositions a
ition d , I'équilibre (TC)
HT Composition der ety Comparaison qualitative des tailles de précipités
Fraction atomique dg
(PSD)
Fraction dey’
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4.2.3.6.2. Résultats bruts

Echantillon AC

Les analyses effectuées sur I'échantillon AC ommie de déterminer sa composition chimique,
reportée dans le Tableau 33. Par rapport a la csitigno standard de I'AM1 (cf. Tableau 20), le
volume analysé est fortement appauvri en élémemsnes, et fortement enrichi en élémepntgenes.
Etant donné que I'échantillon analysé a été prétlarés un bloc a I'état brut de coulée, ceci paat ét
di a une forte ségrégation. En raison du type d'¢ea rapport a la composition standard de I'glia

il peut étre supposé que la zone analysée corrdspame région située en périphérie d’'un bras de
dendrite. Cette hypothése peut également étre féemen considérant les résultats de calculs PFT a
I'état brut de coulée (cf. Figure 62). La recorcdtam du volume d’'analyse est montrée a la Figlre 8
Les interfaces/y’ ont été délimitées en utilisant Iisovaleur dergmsition de chrome de 18%at.

Deux catégories principales de précipités peuveatdistinguées : le précipité primaire, présentiau
partie supérieure de la reconstruction 3D et le&ipités secondaires, d’'un rayon nettement plus
faible. Entre ces deux catégories des précipités,zone sans précipités (PFZ) est observée, la tail
de cette derniére a été estimée a environ 20 a 8Dbifh Il est & noter qu’en raison de la tailleletla
position du précipité primaire, ce dernier n'ess pgésent dans son intégralité dans le volume
d’analyse. Le précipité primaire peut avoir pourgiore la formation d'eutectique/y’ durant la
solidification.

Une étude plus détaillée des précipités a pernmibtehir les compositions des phagest y' a
proximité des différentes catégories de précipitésumées dans le Tableau 34 et le Tableau 35,
respectivement. Les tendances sont similaires lgoprécipité primaire et les précipités secondaires
ces derniers étant regroupés selon un critéreiltke a@yon inférieur a 3nm ou supérieur a 10 nm).
Plus précisément, est caractérisée par une composition plus basse @ Al, Ta, Ti et W et une
composition plus élevée en Cr, Co et Mo. La contmzsen chrome étant plus élevée damgie dans

y', et la fraction atomique de chrome dansugmentant avec la taille des précipités, il #shdu que

le choix d'un seuil commun a toutes les catégatéetailles puisse conduire & une surestimatiorade |
taille mesurée des plus petits précipités.

Tableau 33: Compositions globales (fractions atamg) du volume analysé.

Al Ta Co Cr Ti Mo W
5.15-10° 6.29-10° 9.58-10 2.60-10 4.49-10 3.88:10 2.18:10
Y
£

Figure 80: Reconstruction du volume analysé déndétillon AC. Les surfacedy' ont été délimitées en
employant l'isovaleur de composition 18%at Cr. Asnes de Ni, Al et Cr correspondent respectivermext
couleurs verte, bleue et magenta.
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Tableau 34: Compositions moyennes daag voisinage de précipitésregroupées par catégories de taille.

Al Ta Co Cr Ti Mo W

Précipités

== 3.97-10¢ | 1.30-1CG | 1.37-10 | 2.95.10 | 1.80-1C¢ | 3.93:1¢ | 3.00-1C
primaires

Précipités
secondaires, 3.99-1¢ | 1.30-1C | 1.34-10 | 2.89-10 | 1.80-1C¢ | 4.16-1¢ | 2.87-1C
R<3nm

Précipités
secondaires, 4.21-1¢ | 1.50-1C¢ | 1.32.10 | 2.84.10 | 2.20-1G | 4.11-1G | 2.97-1C¢
R>10nm

Tableau 35: Compositions dagigegroupées par catégories de taille.

Al Ta Co Cr Ti Mo W

Précipités

== 1.62-10° | 9.20-1C¢ | 4.72-1¢ | 1.99-1F | 2.47-1C¢ | 1.47-1¢ | 3.02-1CF
primaires

Précipités
secondaires, 1.64-1¢% | 6.70-1C¢ | 5.41-1G | 2.89-1GF | 2.11-1G | 2.35-1GF | 4.08-1C¢
R<3nm

Précipités
secondaires, 1.67-1¢% | 6.60-1C¢ | 3.64.1¢ | 3.71-1G | 1.72:1G | 1.95-1G | 3.61-1CG
R>10nm

La Figure 81 montre I'écart entre la compositioryemme du volume d'analyse et la composition de
en fonction de I'écart entre la compositionyet la composition de, pour toutes les catégories de
tailles. A partir de la régle des leviers formuecompositions et fraction atomiques, on monte qu
la pente de la droite de régression correspond féatdion atomique dg’. Cette derniere est de
12.66%.

0.02 o
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Figure 81: Ecart entre les composition moyenneze#ie dey, X,-X', en fonction de I'écart entre les
compositions des précipitg'set de la matricey, X' -X, en fractions atomiques.

La Figure 82 (a), (b) et (c) présente les troisssmlumes d'analyse, dont les compositions chinsque
sont résumées dans le Tableau 36. Les sous-volljieet 3 correspondent approximativement a la
PFZ, au tiers médian (de 40 & 100 nm) et au tiéyieur (de 100 a 160 nm) du volume global,
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respectivement. La morphologie des précipités leftadement sphérique, dans les sous-volumes 2 et
3. Néanmoins, dans le cas du sous-volume 3, deemants de coagulation/coalescence peuvent étre
observés, et correspondent aux jonctions de diftéseparticules, ce qui n'est pas le cas du sous-
volume 2 ou les précipités sont, dans I'ensemble, nettement séparés ledasautres. De plus, dans

le sous-volume 2, la taille des précipités semblgeyv selon la localisation de ces derniers: céugs
dans la partie inférieure du sous-volume paraisgkist volumineux que ceux localisés dans la partie
supérieure.

La composition du sous-volume 1, correspondanteapantie de la PFZ de la Figure 80, se démarque
nettement de celle des sous-volumes 2 et 3 parnmichéssement en élémentsgénes, plus
particulierement le chrome, et un appauvrissemerélémentg’-génes, notamment en tantale. Dans
le cas du sous-volume 3, un léger enrichissemeéténents’-genes et un faible appauvrissement en
v-génes est observée. Les seules exceptions samtdde et le cobalt.

Pour les sous-volumes 2 et 3, le comptage du voltepeésenté par chacune des phases permet
d'estimer la fraction volumique de précipités. L&me démarche peut étre appliguée au nombre
d'atomes inclus dansety’. Les valeurs sont indiquées dans le Tableau a7différence entre les
fractions volumique et atomique peut étre dueflidazité de I'extraction d'atomes dangty’, qui

n'est pas forcément identique. Cette hypothéseetmtue, étant donné que les phasesy’ sont
supposées étre cohérentes et de volumes molaieesigdes. De plus, la mesure de la fraction
atomique de’ prend en compte l'ensemble des précipités présians les sous-volumes, y compris
ceux intersectant le bord du volume d'analyse.

(b) ()

Figure 82: Reconstruction des sous-volumes (ah)12 €t (c) 3 définis dans le volume d'analyse.ibhtesfaces
yly' ont été définies d'aprés l'isovaleur de 18%atl&s atomes de Ni, Al et Cr correspondent respactant
aux couleurs verte, bleue et magenta.
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Tableau 36: Composition (fraction atomique) dessseolumes 1, 2 et 3.

Al Ta Co Cr Ti Mo W

Sous-vol. 1| 4.30-10 | 5.75.1¢ | 1.11-10 | 3.63-10 | 2.37-.1G | 5.05-1F | 2.52.1C¢

Sous-vol. 2| 4.79-10 | 1.02:1C¢ | 9.32:1C | 2.70-10 | 3.59-1C | 4.13-1C | 2.29-1C¢

Sous-vol. 3| 4.99-170 | 9.15-1¢ | 1.00-10 | 2.63-100 | 3.99-1C | 4.07-1G | 2.21-1C

Tableau 37: Fraction volumique et atomique de pp#és [-] dans les sous-volumes 2 et 3.

Position Fraction volumique (basée sur les Fraction atomique
volumes délimités par l'isovaleur de Cr) (comptage des atomes analysés dagty’)
Sous-vol. 2 21.7% 9.1%
Sous-vol. 3 17.1% 6.9%

A partir des surfaces délimitant les phagesy’, il est possible de déterminer les volumes irlingls

des précipités, lorsque ceux-ci sont entieremeasitisndans le volume analysé. Pour les sous-volumes
2 et 3, les précipités satisfaisant cette condsimmt au nombre de 30 et 17, respectivement. Lar&ig
83 montre les distributions cumulées des sous-vetuth et 3, et les valeurs du rayon moyen en
nombre sont indiquées dans le Tableau 38. La FigBradique que, dans lI'ensemble, les rayons des
précipités du sous-volume 3 sont supérieurs a deugous-volume 2, ce qui est confirmé par les

valeurs deRy . Ceci peut étre corrélé avec les compositionssdas-volumes: comme indiqué dans le

Tableau 36, le sous-volume 3 est enrichi en élénemenes et appauvri eyrgenes, ce qui a pour
effet d'accélérer les cinétiques de croissance.

1.0 Sous-volume 2 .
|—®— Sous-volume 3 ./
y

cum

00 T T T T T T T T T 1
0.00 2.50x10°5.00x10° 7.50x10°1.00x10" 1.25x10°

R [m]

Figure 83: Fréquence cumulée de précipités'™ [-] en fonction du rayon R [m] pour les sous-volsrieet 3.

Tableau 38: Rayon moyen en nomlli_q@ des précipités dans les sous-volumes 2 et 3.

Position Ry [M]
Sous-volume 2| 3.13-10
Sous-volume 3| 6.89-10

La Figure 84 montre les fréquences cumulées en reomb fonction du rayon normalisé pour les
sous-volumes 2 et 3, ainsi que la courbe corresparadl'intégrale de la distribution normalisée LSW
Le sous-volume 2 ne correspond pas a la courbe Lc@/qui indique que I'évolution des précipités
n'est pas sous contr6le de la maturation. Danadeda sous-volume 3, la fréquence cumulée est plus
proche de celle issue de la distribution provemnta théorie LSW. Il peut alors étre supposé qu'un
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régime mixte de croissance/maturation contrbleolidtion de la taille pour ce sous-volume. La
sursaturation initiale étant légérement plus éledaes le sous-volume 3, il peut étre attendu que le
rayon moyen et la fraction deésoient plus élevés que dans le sous-volume 2résdtats de mesures
de la fraction de précipités donnés au Tableau 8ntmant la tendance inverse, et I'écart entre les
rayons moyens parait trop élevé pour étre uniquemepliqué par les différences de sursaturation
initiale, ces dernieres étant relativement faiblepeut étre supposé que la plus grande proxichité
sous-volume 2 avec la PFZ induit un flux d'élémerigenes vers cette derniere, ainsi qu'un flux
d'élémentsy-génes de la PFZ vers le sous-volume 2, ralentigsat@ment la croissance et pouvant
entrainer un rétrécissement des précipités autptefla particule primaire. Il peut étre supposé qu
des flux similaires puissent exister entre le smlsme 2 et le sous-volume 3, mais les différertzes
compositions relativement restreintes peuvent daissipposer que I'amplitude des flux du sous-
volume 3 vers le sous-volume 2 serait moins éleugecelle des flux du sous-volume 2 vers la PFZ.
Les différences de compositions constatées poutralers s'amplifier, si un maintien isotherme tétai
envisagé. D'autre part, les volumes analysés dtapktite taille, et contenant un nombre restreént
précipités, il est possible que des variations mégligeables soient observées en raison de
I'échantillonnage.

1.0
0.8
0.6
£
EE._Z 0.4
0.21 —=— Sous-volume 2
—=— Sous-volume 3
0.0 M T T T T T T T T T TLS'WI T 1
00 05 10 15 20 25 3.0 35 4.0

p, [

Figure 84: Fréquence cumulée de précipités™ [-] en fonction du rayon normalisé par le rayon yea en
nombrepy [-]. La fréquence normalisée de la distributioBW correspond a la courbe grise.

Echantillon WQ

La Figure 85 montre la reconstruction de I'échéomilavec délimitation des interfacedy’ en
employant l'isovaleur de 8%atCr. La taille moyemies précipités a été estimée a environ 20 & 40 nm,
soit un rayon équivalent compris entre 10 et 20 hrest possible d’observer que les interfaglgs
présentent souvent une forme aplatie, et que Hgament des précipités est dense. L'une des causes
possibles pourrait étre I'effet de la courbure leczur la vitesse de croissance/dissolution. Lésesu
causes pourraient étre la présence de contraitesolérence ou l'effet de la superposition des
champs de compositions. Cette superposition causdfet dit de "soft impigement", qui conduirait a
une structure proche d'une tesselation de Vorormir pdes précipités qui auraient germé
simultanément. Etant donné qu'aucun alignement ge&cipités n’apparait clairement, une
contribution non négligeable de la superpositioa deamps de compositions peut étre supposée. La
composition moyenne du volume analysé est résuna@s tb Tableau 39, et est proche de la
composition standard de 'AM1 (cf. Tableau 20),’@&d¢eption du tungsténe. Pour ce dernier, la
composition mesurée est de 1.28%at, contre 1.86tatla composition standard.

Contrairement a I'échantillon AC, la présence deixdopulations de précipités de tailles trés

hétérogénes n’est pas observée, et aucune PFZanéapgdans le cas du volume de I'’échantillon WQ.
Ceci peut indiquer que le traitement de mise entiwwi/homogénéisation prolongé (24h a 1300°C) a
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permis de dissoudre totalement les précipités prématels qu’ils ont été observés sur I'échamillo
AC. La bonne correspondance entre la compositiosunée et la composition standard de I'AM1
serait également due a ce traitement thermiquéagsaatres fortement les gradients de composition,
I'exception du tungsténe. On notera que ce deregtrl'élément d'alliage dont la cinétique de
diffusion est la plus lente. Les fractions atomicgetevolumique ont pu étre déterminées, et sont
résumées dans le Tableau 40. Comme dans le cgsldantillon AC, des différences importantes sont
observées entre la fraction atomique et la fractmomique.

Tableau 39 : Composition moyenne du volume an#%sd).

Al Ta Co Cr Ti Mo W

1.18-10 2.85-1C0 6.79-1C0 8.76-1C 1.46-1CG 1.27-1CG 1.28-1CG

Tableau 40 : Fractions volumique et atomique/'de

Fraction atomique d¢
38.31%

Fraction volumique d¢’
78.30%

Figure 85: Reconstruction des phasesty’ en utilisant une isovaleur de composition de cheode 8%at. Seuls

les éléments Al, Cr et Ni sont affichés. La taitleyenne des précipités pris en compte dans le eotliamalyse

a été estimée a environ 20 a 40 nm [107]. Les asatheeNi, Al et Cr correspondent respectivementcaueurs
verte, bleue et magenta.

Echantillon FC

La composition moyenne du volume analysé est résudans le Tableau 41. Par rapport a la
composition standard de I'AM1 (cf. Tableau 20), pogée étre celle du bloc d’ou sont extraits les
échantillons analysés, un enrichissement en él&megénes et un appauvrissementiyegénes est
observé. La Figure 86 montre la reconstruction a@lume analysé, en délimitant I'interface entret

vy’ avec l'isovaleur de composition de chrome de 8%Deux précipités sont partiellement présents
dans le volume analysé. Ce dernier est en quasitéoibccupé par’. La corrélation entre cette
occupation et la composition du domaine peut swgyggue la zone analysée est focalisée sur une
région présentant les précipités les plus volumineat que cette derniere n’'est pas totalement
représentative de I'ensemble de l'alliage, comnmadique I'écart entre la composition de 'AM1 et
celle du volume analysé.

Tableau 41: Composition moyenne du volume analgd&chantillon FC, en fractions atomiques.

Al

Ta

Co

Cr

Ti

Mo

w

1.52-10

4.13-10

4.67-10

3.16-10

2.04-10

5.84-10°

8.10-10
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Figure 86: Reconstruction du volume analysé. Lesriacesy/y’ sont définies avec l'isovaleur de 8%at Cr. Les
atomes de Ni, Al et Cr correspondent respectivemexicouleurs verte, bleue et magenta.

Echantillon HT

Le Tableau 42 montre la composition moyenne dumelanalysé, pour I'échantillon HT. Par rapport
a la composition standard de 'AM1, ce dernierséghificativement appauvri en élémentgyénes et
enrichi en élémentg-génes. La reconstruction du volume analysé esttné®ra la Figure 87. Les
surfaces sont délimitées en utilisant I'isovalearcdmposition de chrome de 12%at. Deux interfaces
vy’ peuvent étre observées sur la reconstructionofiunve d’analyse. En raison de la taille importante
des précipités, seule une partie de ceux-ci esepté dans le volume. Il peut étre constaté que le
couloir de phase présent entre les deux interfaces présente unghmlogie plane, et que la courbure
de l'interface varie fortement en fonction de Iaition. Comme dans le cas de I'échantillon WQ, ceci
peut indiquer une superposition des flux de soluténterface, variant fortement en fonction du
voisinage des précipités considérés, et pouvantfimolh morphologie locale de I'interface.

Tableau 42 : Composition moyenne (fractions atoesyjulu volume analysé.

Al Ta Co Cr Ti Mo w
1.1146-10G | 1.606-1G | 9.198-1G | 1.1030-108 | 1.113-1G | 1.310-1G | 2.370-1CG

Isosurface |

100nm

“sosurface Il

7
2.
X

Figure 87: Reconstruction du volume analysé déndétillon HT. Les interfacegy’ sont délimitées en
employant l'isovaleur de composition de 12%at @s hAtomes de Ni, Al et Cr correspondent respecéneamx
couleurs verte, bleue et magenta.

100nm
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Le Tableau 43 résume les compositions des phases. A partir de ces compositions, il est possible
de représenter |'écart entre la composition moyegiria composition dansen fonction de I'écart de
composition entrg’ et y, comme cela est fait sur la Figure 88. La drogedhression est caractérisée
par une pente d’environ 0.609, ce qui donne uriemasbn de la fraction atomique de précipités. Le
coefficient de corrélation de la droite de régrmassest proche de 1 (~0.999), ce qui signifie que la
sursaturation résiduelle est identique pour tosi®léments. Ceci est probablement révélateur dain é
proche de I'équilibre thermodynamique.

Tableau 43 : Composition des phagesy’, en fractions atomiques.

Phase Al Ta Co Cr Ti Mo W
y 3.10-10 | 5.30-10' | 1.45-10 | 2.48.10 | 2.60-10 | 2.43-10 | 2.85-10°
Y 1.62.10" | 2.12.1G | 6.06-1C¢ | 2.11-1C¢ | 1.61.1G | 1.07-1G | 2.75.1C0
0.1
Al
0.05 /
o0
X
><°-0.05—
y =/0.6094x - 0.0008
01 RZ=0.999
Cr
_0.15 T T T T
-0.3 -0.2 -0.1 0 0.1 0.2
XV-X¥ []

Figure 88 : Ecart entre les composition moyennezede dey, X-X', en fonction de I'écart entre les
compositions des précipit@set de la matricey, X' -X’, en fractions atomiques.

4.2.3.6.3. Comparaison avec les simulations

Les résultats bruts reportés précédemment ontoftdparés aux résultats de simulations effectuées
avec Thermo-Calc et/ou le modéle PSD, conforméraerd qui est indiqué dans le Tableau 32. En
'absence d'informations sur les variations de &dgie d’interface avec la température, la valeur de
0" a été gardée constante a 40 MJjour les simulations faites avec le modéle PSD.

Echantillon AC

Pour cet échantillon, la fraction atomique et lespositions de ety’ a I'équilibre sont calculées avec
Thermo-Calc, pour la composition globale du voludenalyse (cf. Tableau 33), et comparées aux
valeurs obtenues a partir des données expérimentade objectifs sont de déterminer la fourchegte d
températures correspondant a la fractiony’deesurée, et de comparer les mesures de compusd®

v ety’ avec les valeurs d'équilibre pour la gamme deptatures définie.

La Figure 89 montre la fraction atomiqueydealculée avec Thermo-Calc a différentes tempéeatu
entre 100 et 1000°C. La valeur obtenue a l'aidentk=sures est reportée sur le méme graphique, et il
est supposé qu’elle corresponde a une valeur diigauill peut étre remarqué que la température
correspondant a la fraction déduite des mesuredagst I'intervalle 850-900°C. Par conséquent, les
valeurs mesurées de compositions seront compaveéedes calculs d’équilibre effectués entre 850 et

153



900°C. La température a également été calculéenpasiant la fraction et les compositions globales
(cf Tableau 33), et la valeur de 12.66%at de pidsgorrespond a une température d'environ 881°C.

La Figure 90 montre les variations de la fractiery’davec la température pour les sous-volumes 1, 2
et 3, en prenant en compte les compositions indgj@éans le Tableau 36. La fraction de précipités
mesurée est égale a la valeur calculée a 858°C |Jpm@ous-volume 3. Dans le cas du sous-volume 2,
la correspondance est obtenue a 812°C. Ces valentsa comparer aux températures de solvus des
sous-volumes 1, 2 et 3, qui sont résumées dansaldedu 44. Il est & noter que la température
correspondant a I'équilibre pour la fraction atamiagiey’ de I'ensemble du volume analysé (881°C)
est inférieure a celle du solvus de la PFZ (9218@ys-volume 1). Ceci peut impliquer que la
composition du sous-volume 1 n'est pas totalememtésentative de la PFZ, ou que cette derniére
n'est pas a I'équilibre thermodynamique, pour deons cinétiques. Il est donc supposé que I'éat d
I'ensemble de I'échantillon AC au moment de l'as@likPT est voisin de I'équilibre pour une gamme
de températures s'étendant de 850 a 900°C.
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0.40 -
0.35 -
0.30 -

0.25 -

%$0.20 -
0.15 -

0.10 -

0.05 - \

0.00

=qgy', Thermo-Calc
—gy, APT

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100
T [°C]
Figure 89: Fraction atomique de précipités en fametde la température, calculée avec Thermo-Calc
(symboles), en prenant en compte la compositioremm@yde I'ensemble du volume d'analyse. La frackion

précipités mesurée est indiquée par la ligne rouge.

O. & —e— Sous-volume 1

1 —>— Sous-volume 2

0.6 —+— Sous-volume 3
0.57
— 0.4
— ]

>
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Figure 90: Variations de la fraction déen fonction de la température, calculée avec mreCalc (symboles et
lignes continues) et mesurée individuellement pesisous-volumes 2 et 3 (symboles et lignes téamit).
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Tableau 44: Températures de solyurrespondant aux compositions globales des diffisrsous-volumes de
I'échantillon AC.

Position Towu [°C]
Sous-volume 1 921
Sous-volume 2 940
Sous-volume 3 945

La Figure 91 (a) a (g) montre les variations de positions a I'équilibre en fonction de la tempématu
calculées avec Thermo-Calc, respectivement polunilaium, le tantale, le cobalt, le chrome, le
titane, le molybdéne et le tungsténe. La compasitimyenne de I'ensemble du volume analysé est
utilisée pour effectuer les calculs d'équilibraifférentes températures. Les résultats des mesaras
indiqués, pour chacune des catégories de précigéfnies: les précipités primaires, les précipités
secondaires d'un rayon supérieur a 10 nm et cawux m@dyon inférieur a 3 nm. La gamme de
températures définie précédemment est indiquédapaone grise. D'une maniére générale, I'accord
entre les compositions mesurées et calculées fatimment en fonction de I'élément et de la phase
considérés. Pour I'aluminium et le chrome, un boooal est observé dans l'intervalle de températures
défini. C'est également le cas du titane, pouptésipités primaires, les compositions mesuréeg de
différant trés fortement des compositions d'éqrélipour les précipités secondaires. En ce qui
concerne le tantale, les compositions mesurées ldanstrice sont globalement proches de celles
calculées a environ 900°C, mais un désaccord irapbest observé dans les précipités. Des tendances
similaires sont observées pour le molybdéne, aveban accord entre mesures et calculs pour la
phasey, de 900 a 950°C, et de trés forts écarts poulrour le cobalt, aucun accord n'est obtenu gans
ou y' pour des températures comprises entre 850 et(0&h revanche, la composition ge
correspond a I'équilibre calculé entre 300 et 40@8t@vant la catégorie de précipités considérée Un
situation similaire est observée dans le cas dgsténe, ou, de surcroit, le sens de la répartgitrey

ety’ calculé est I'opposée de celui mesuré, excepaC.

D'une maniére générale, les écarts entre compasititesurées et calculées entre 850 et 900°C sont
d'autant plus élevés que les éléments considéfiesatit lentement. La principale exception est le
titane, pour lequel le coefficient de diffusion faé pas partie des plus bas, alors que l'accota: en
compositions calculées et mesurées dans les pegcimrie trés fortement en fonction de la tailke d
ces derniers. Ceci peut étre en partie di a I'dffda courbure sur les compositions a I'équilibrais

il est attendu que la composition dans la matrigeesla méme tendance, or I'amplitude du décalage
de la composition mesurée dans la matrice en fomatie la taille des précipités est quasiment
négligeable pour cet élément (cf Figure 91). Laoniexacte des fortes variations de composition en
titane dang’ n'est donc pas complétement comprise. Néanmiipsut étre supposé, en général, que
des fluctuations locales de compositions dans [iceapuissent influencer la connode, et donc les
compositions d'équilibre. Par conséquent, il pete &onclu que la correspondance entre les
compositions mesurées et les valeurs d'équilibpentt fortement des cinétiques de diffusion et
d'autres facteurs pouvant notamment étre reliéeéfats de courbure et interactions entre champs de
solutés entre précipités voisins. De plus, la giénides bases de données thermodynamique joue un
réle important pour ce type de comparaisons.
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Figure 91: Compositions deety’ en fonction de la température, calculées aveaifimeCalc et mesurées pour

() 'aluminium, (b) le tantale, (c) le cobalt, (8 chrome, (e) le titane, (f) le molybdene etéglingstene. Les

valeurs mesurées sont indiquées pour les troigycaigs de précipités: primaire (lignes noires), sedaires de
rayon supérieur a 10 nm (lignes rouges) et secardale rayon inférieur & 3 nm (lignes bleues).
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Pour cet échantillon, des simulations PSD ont #t&cteiées en prenant en compte les compositions
moyennes des sous-volumes 2 et 3, ainsi qu'en empas taux de refroidissement de -0.5K/s. Les
résultats concernant les valeurs finales, & 7088€ rayons moyens et de la fraction de précipd@s s
comparés aux valeurs mesurées, pour chacun desdessvolumes.

La Figure 92 montre I'évolution des rayons moyemsx@mbre et en volume, de la densité et de la
fraction de précipités en fonction du temps ((B), €t (c)) et de la température ((d), (e) et (s
valeurs expérimentales y sont également repor@ebalement, les tendances d'évolution des deux
sous-volumes sont similaires. Dans les deux casydéeurs calculées sont supérieures aux valeurs
mesurées, comme indiqué dans le Tableau 45. Laibdisbn de densité calculée a la fin du
refroidissement et les distributions cumulées déksiet mesurées sont représentées sur la Figure 93
(a) et (b), respectivement. Les distributions expéntales et simulées ne sont pas en bon accord. Le
modele prévoit des distributions trimodales, qui sent pas observées expérimentalement. Les
fractions d'équilibre dg’ ont été reportées sur la Figure 92 (f), pourdesx sous-volumes analysés.
L'intersection entre les valeurs mesurées et ldsuka d'équilibre ne correspond pas aux mémes
températures, suivant le sous-volume considérgucest inattendu. De plus, le sous-volume 3 est
caractérisé par des fractions geplus élevées que le sous-volume 2, a I'équililem,raison des
différences de sursaturations globales. La tendappesée est observée expérimentalement, ce qui
peut étre attribué a des erreurs de mesure oleffatriié a la taille réduite des sous-volumes.

En conclusion, pour ces conditions, il n‘a paspégsible d'obtenir un accord entre les simulati&ns
les expériences. Ceci peut étre en partie d0 aleursafournies en entrée au modéle, telles que
I'énergie d'interface, ainsi que les données fegripiar les bases de données thermodynamiques et
cinétiques. De plus, les mesures ont été faiteslasirvolumes trés réduits, qui peuvent ne pas étre
représentatifs du comportement global du matékanfin, comme cela a été discuté précédemment,
des précipités trés grossiers sont présents arpitéxides volumes analysés, et peuvent avoir été
formés durant la solidification, sous forme d'etiteees. En I'absence de traitements thermiques de
mise en solution/hnomogénéisation, ces particulasvgrd induire des gradients de compositions
importants, et entrainer des variations rapidesaepositions globales des sous-volumes, qui n'‘ont
pas pu étre quantifiées et sortent du champ d&gijan de la version actuelle du modele. En elet,
prise en compte de ces effets nécessiterait unageiplirect entre les modeles de microségrégation e
de précipitation.

Tableau 45: Valeurs expérimentales et calculéé€@C, du rayon moyen en nombre et en volume, lpsur
sous-volumes 2 et 3.

Mesures PSD
Ry R/ Ry R
Sous-volume 2 3.13-10 7.13-10 6.77-10 12.97-10
Sous-volume 3 6.89-10 9.26-10 5.56-10 14.55-10
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Figure 92: Variations, pour les sous-volumes 2,€(8), (d)) du rayon moyen en nombre et en voly(bg, (e))
de la densité totale et ((c), (f)) de la fractiom précipités en fonction ((a), (b) et (c)) du terap§d), (e) et (f))
de la température. Les résultats des simulations isaliqués par les courbes noires et rouges, ®tésultats

expérimentaux correspondent aux traits bleus esver
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Figure 93: Représentation, pour les sous-volumes2, (a) des distributions de tailles et (b) ddréquence
cumulée en nombre. Les chiffres (1), (2) et (3)esgraphique (a) indiquent I'ordre d’apparition ge
populations.

Echantillon WQ

En ce qui concerne I'échantillon WQ, les propriéésonvection entre la plaque et I'eau ne sont pas
connues précisément, les simulations PSD ont digneftectuées pour des refroidissements a des taux
de -500°C/s, -1000°C/s et -2000°C/s, de 1300°CO&CTQOpuis une comparaison qualitative de la taille
des précipités est effectuée. Pour la géométrissédi des simulations de refroidissement a I'eau
effectuées avec le logiciel Calcosoft 2D ont abauties taux de refroidissement globalement compris
entre -1000 et -2000 °C/s.

Les résultats des simulations PSD sont montréslesurigure 94 et la Figure 95. Au cours du
refroidissement, de nouvelles populations sont gesmen raison de l'augmentation de la
sursaturation, qui ne peut pas étre compenséeapamwissance des précipités germés a plus haute
température. L'évolution de la fraction gepermet d’observer que la fraction finale gediminue
lorsque le taux de refroidissement augmente, cecguiirme le ralentissement de la croissance. A
l'issue du refroidissement, les rayons moyens anhme et en volume différent fortement. Dans le cas
des rayons moyens en nombre, les valeurs sontxptivement de 1.25, 2.35 et 5.26 nm pour des
taux de refroidissement de -500, -1000 et -2000Kdspectivement. Les valeurs finales du rayon
moyen en volume sont comprises entre environ 1326 @m, suivant le taux de refroidissement. Ces
différences sont dues a la germination d’un gramchbre de précipités de petite taille, représentant
une faible fraction volumique, comme montré suFiigure 95. La majeure partie de la fractionyte
est représentée par les précipités dont les ragons les plus élevés. Pour les trois taux de
refroidissement simulés, la fraction de précipidakulée a 700°C est supérieure a la valeur mesurée
comme montré sur la Figure 94 (f). La comparaiseniataille estimée expérimentalement et des
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fractions cumulées indique une correspondance gesitaux de refroidissement compris entre -1000
et -2000°C/s.

En conclusion, les premieres comparaisons entrelaiimns PSD et analyses par sonde atomique
tomographique montrent une correspondance quedtate la taille des précipités représentant la
majeure partie de la phageprésente dans la matrigeNéanmoins, pour procéder a des comparaisons
plus poussées, une connaissance plus précise des de refroidissements appliqués
expérimentalement est requise. En ce qui concermesimulations, la germination de populations
supplémentaires de précipités, non observée aid'isdes analyses par sonde atomique, pourrait étre
modifiée en prenant en compte les variations defgie d’'interface avec la température.
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Figure 94 : Variations ((a), (d)), du rayon moyemmombre et en volume ainsi que ((b), (e)) de lesidé par

unité de volume et ((c), (f)) de la fraction degipéés en fonction ((a), (b), (c)) du temps e),((d), () de la

température pour des taux de refroidissement d8,-8M00 et -2000°C/s. Les bornes du rayon moyemés
expérimentalement sont indiquées par les ligneizbotales violette et jaune sombre.
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Echantillon FC

La précipitation a été simulée pour cet échantjllem prenant en compte la composition standard de
'AM1 (cf. Tableau 20), et en imposant un taux éé&agidissement de -0.1K/s de 1300 a 700c&
Figure 96 montre les variations du rayon moyen embre et volume, de la densité totale de
précipités et de la fraction déen fonction du temps et de la température. Laifeigp7 présente la
distribution de tailles et la distribution cumulégculée selon la fraction volumique de précipifs.
terme du refroidissement, les valeurs du rayon m&revolume et en nombre sont respectivement de

1.19um et 3.55 nm. L’évolution d& et den,, montre que quatre vagues de germination ont au lie

Les distributions montrent que la taille des dewpylations les plus anciennes est supérieure a
170.55 nm, ce qui est compatible avec les obsenatexpérimentales. La fréquence cumulée en
fraction volumique montre que ces populations repméent environ 93.67% de la fraction de
précipités présente au terme du calcul. En revanldse précipités plus petits constituant les
populations 3 et 4 ayant germé en dessous de 98D%C, respectivement, sont nettement plus
nombreux mais ne représentent qu’une trés faibtiéepde la fraction dg’. Ceci peut étre expliqué
d’'une part par le ralentissement des cinétiquediffigsion avec la diminution de la température, et
d’autre part par la forte réduction de la sursdioimapar les précipités plus anciens. Aucun pré€ipi
observé expérimentalement ne correspond a la gademexyons caractéristiques de la quatrieme
population. En revanche, les précipités les pluammeux de la troisiéeme population, qui sont d’'un
rayon voisin de 48 nm, pourraient correspondre deion du précipité observé sur la partie
supérieure du volume d’analyse présenté a la Figfire

En conclusion, il a été possible de prévoir qutilitement I'ordre de grandeur de la taille des |pié&s
contrélant principalement I'évolution de la fractivolumique de/’ dans le cas d'un refroidissement
effectué a une vitesse de -0.1 K/s, avec les calP9D. En raison de la faible taille du volume
d’analyse, il n'est pas possible d’effectuer unmparaison directe du rayon des précipités. De méme,
des incertitudes demeurent quant a la présenceludgeyrs catégories de précipités, pour les
observations expérimentales. Néanmoins, les simoRtmontrent que plusieurs catégories de
précipités présentent un rayon du méme ordre delgta que celui des précipités observés par APT.
Les classes de la quatrieme population, germéessaeinpératures inférieures a 780°C, qui sont
caractérisées par des rayons inférieurs a 8 nrapniepas observées expérimentalement, et ceci bien
que les simulations prévoient que leur densitérsgttement supérieure a celle des autres popusation
Il est donc probable que la germination soit simes par le modéle, notamment en raison de
l'utilisation d’'une énergie d’interface constantede I'absence de prise en compte des contrailhtes.
est également possible que le volume analysé nepasitotalement représentatif de la globalité de
I'alliage, notamment par le fait qu'il soit en gis&stalité occupé par les précipités
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Figure 97: Représentation (a) de la distributiondinsités et (b) de la fréquence cumulée en frastidumique

a la fin du refroidissement simulé. Les chiffreslswgraphique (a) indiquent I'ordre d’apparitioned
populations.
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Echantillon HT

Dans un premier temps, les compositions d'équildeephasey ety’ ont été simulées a l'aide de
Thermo-Calc a différentes températures entre 1d2@D°C en employant la composition globale du
volume analysé, pour cet échantillon. Les résuliats calculs d'équilibre sont ensuite comparés aux
mesures faites par sonde atomique.

La Figure 98 (a) montre I'évolution de la fracteomique de précipités avec la température, caculé
avec Thermo-Calc, en prenant en compte la compositioyenne du volume analysé, cf Tableau 42.
La fraction mesurée a l'aide des compositions naleinet des compositions des phases (cf. Figure
88) correspond a I'équilibre atteint a environ 850Cette température differe significativement ae |
température attendue, qui est de 870°C, cette &lerrdorrespondant a I'étape R2 du traitement
thermique standard.

La Figure 98 (b) a (h) montre I'évolution des cosipons d'aluminium, de tantale, de cobalt, de
chrome, de titane, de molybdéne et de tungstéapectivement, dansainsi quey’ et en fonction de

la température, pour les calculs Thermo-Calc. Lakws mesurées par sonde atomique sont
reportées. Etant donné que le dernier revenu effgétué a une température de 870°C, une marque
est indiquée a cette température pour visualises plairement la correspondance de composition
calculées et mesurées. L'accord entre les compasitey simulées a 870°C et celles mesurées est
meilleur pour I'aluminium et le titane. Les coeiiats de diffusion de ces éléments sont parmilles p
élevés. Par conséquent, il est possible de suppmpserces éléments atteignent un état proche de
I'équilibre plus rapidement que les autres. A lag#p les compositions d'équilibre en tungsténeene s
superposent pas avec les mesures. D'autre pest, flossible d'observer que I'accord est globalemen
moins bon avec les compositions mesurées et sisdigesy’. Ceci peut étre dd a la diffusion moins
rapide dans les précipités que dans la matriceérgéh des gradients de compositions da@ns
persistant durant les différentes étapes du traitetmermique. Des effets de perte d’équilibre pativ
également étre impliqués, notamment pour le tungst€eci peut indiquer, pour cet élément, des
conditions se rapprochant d'un paraéquilibre. Béapart, il peut étre supposé que la base de dennée
thermodynamiques utilisée n'est pas suffisammerdicige pour permettre une comparaison
entierement quantitative avec les mesures obteiings, en raison de la taille restreinte du volume
d'analyse, il est possible que les mesures fagasge dernier ne soient pas totalement représesgat

de I'ensemble de l'alliage.
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Dans le but de comparer les calculs PSD avec kgtaés expérimentaux obtenus sur I'échantillon
HT, une simulation PSD a été effectuée en prenardompte la composition moyenne du volume
analysé, résumée dans le Tableau 42, ainsi quaitenient thermique Snecma avec prise en compte
du refroidissement final, jusqu’a 700°C, comme détans la section 4.2.3.2.

La Figure 99 montre I'évolution des rayons moyemsiembre et en volume ainsi que des densités et
de la fraction de précipités en fonction du tempdeela température. La distribution de densitda et
fréquence cumulée en fraction volumique sont regées sur la Figure 100 (a) et (b),
respectivement. Comme cela a précédemment étéatdhsis de la simulation PSD effectuée avec la
composition standard de I'AM1 (cf. section 4.2.3.2g nouvelles vagues de germination sont
observées durant le refroidissement. En raison différences de compositions, des étapes de
dissolution/germination supplémentaires sont olEsegvEnN I'occurrence, la maturation se manifeste
dés environ 1800 s, a 1100°C. Les évolutions dgsnsa moyens et densités volumiques sont
globalement conformes aux ldf§’ ett?, respectivement. Deux nouvelles vagues de gerinmabnt
observées au cours du refroidissement de 1100033 menant a l'insertion des populations 2 et 3.
Durant le maintien & 870°C, la dissolution totake ld population 3 et la dissolution partielle des
précipités de la population 2 sont observées. Duramaintien, la décroissance g ne suit pas la

loi t*, et laugmentation deR, et R, ne suit pas la loi*®. La quatriéme et derniére population est

germée durant le refroidissement de 870 a 700°Ctefme de la simulation, les rayons moyens en
nombre et en volume sont respectivement de 0.9%52{70 nm. Durant les maintiens isothermes a
1100°C et 870°C, les fractions gecalculées par le modéle PSD deviennent quasirégales aux
valeurs d'équilibre, comme montré par la FigurgfR9A 700°C, la fraction calculée par le modeéle
PSD est de 53.8%, la valeur a I'équilibre étanb8d% et la valeur mesurée de 60.9%. Comme le
montrent la Figure 99 (b) et (e) et la Figure 166,derniers précipités germés sont les plus nambre
et les plus petits, et ne représentent qu'une failde partie de la fraction volumique d& Plus
précisément, les précipités d’'un rayon inférie@.&anm représentent 1.6% de la fraction totalg’de
En prenant en compte les classes appartenantopldation 2, la contribution & gs’éléve & 24.6%, et
les rayons inférieurs a 56.3 nm. Enfin, les prééfpigermés durant le premier refroidissement
(population 1) sont caractérisés par des rayonantaentre 69.4 nm et 279.9 nm, et représentent le
reste de la contribution & gsoit 75.4% en valeur relative. Les précipitéseobss expérimentalement
peuvent correspondre aux populations 1 ou 2, maigraprécipité dont la taille serait compatibleave
la population 4 n'apparait dans le volume d’analg@@mme pour les autres cas, la sensibilité du taux
de germination vis-a-vis de la sursaturation pdrajt élevée, particulierement & basse température.
peut étre supposé que ceci est expliqué par laivatmstante de I'énergie d'interface, et par le rd
plus important des contraintes a basse température.
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5. Conclusions et perspectives
5.1. Conclusions

Dans le cadre de ce projet, la formation de la ositucture de superalliages a base de nickel de typ
AM1 durant les procédés de mise en ceuvre a pusiétn@ée en faisant appel aux modéles PFT et
PSD, respectivement pour les étapes de solidificatissolution/homogénéisation et de revenu. Ces
simulations permettent une meilleure compréhendies phénoménes entrant en jeu, et il peut étre
envisagé de les utiliser pour une exploitation sidelle visant a optimiser les processus de mise e

ceuvre dans le but de réduire les taux de rebuts.

Les modifications apportées au modéle PFT concersmentiellement la diffusion. Plus précisément,
il est désormais possible d’introduire des matricks coefficients de diffusion, pouvant étre
recalculées en fonction de la température et dergposition moyenne du solide primaire, en utilisan
un couplage avec Thermo-Calc et les bases de deminéenodynamiques et cinétiqgues. Ce modéle a
également permis de reproduire les profils de caitipos mesurés par Walter et al [35] dans le
superalliage CMSX-4. Les résultats obtenus avedeHE sont globalement similaires a ceux obtenus
avec le modéle de Scheil et DICTRA. Contrairementrmdéle de Scheil, le modéle PFT permet de
prédire la formation et la dissolution ¢gleinterdendritique, ainsi que I'hnomogénéisation pesfils de
compositions lors du traitement thermique de misedaution. La formation de la phagedans les
zones interdendritiques, observée expérimentalemdidtat brut de coulée, a pu étre reproduite a
'aide du modéle PFT. De méme, la dissolution deegehase durant les étapes de mise en solution et
homogénéisation en raison des flux de rétrodiffusiers le solide primairga été simulée, permettant
ainsi d'évaluer le temps nécessaire a la dissolutiompléte de/’. Une autre utilisation du PFT
pouvant étre envisagée est la prédiction de Idifraacley’ restante aprés un traitement de mise en
solution raccourci. D’aprés les échanges avec Sagitm été déterminé que le modéle PFT permet de
déduire des fractions dé interdendritique du bon ordre de grandeur, peucads d’un traitement de
mise en solution tel que celui employé industriald@t pour la fabrication d’aubes de turbines
monocristallines en AM1. La présenceydelans la zone interdendritique influence fortemi&iture

des profils de compositions, notamment durant tapes de traitement a plus basse température, en
raison de la modification rapide des compositioes thterfaces. Le PFT peut alors étre utilisé pour
déterminer la durée d’homogénéisation nécessaitg pestreindre jusqu’'a un certain point les
différences de compositions.

Les simulations effectuées avec différentes tailesdomaines permettent d’évaluer I'impact de la
finesse de la microstructure sur les cinétiqguefodeation et dissolution d¢. En I'occurrence, il a

été possible de mettre en évidence la possibilig fkllure lors du traitement de
dissolution/homogénéisation lorsque la taille cedstique de la microstructure augmente
exagérément. Ceci est expliqué par 'ampleur deitaioségrégation, menant a une forte hétérogénéité
dans la répartition spatiale des éléments de sohitési que par une augmentation du temps
caractéristique de diffusion. Il est a noter querason des simplifications géométriques utiliggéesr

les simulations PFT, la taille du domaine de sittioia n'est pas directement égale au demi-
espacement dendritique primaire ou secondaire, coaiespond plutdt & une valeur intermédiaire. Par
conséquent, l'utilisation du PFT a des fins de ¢jfiaation de la ségrégation et de la fraction de
phases est soumise a une étape de calibratiorabl&asur la base de mesures de ségrégation et de
fractions dey’ dans I'’AM1, en fonction des conditions de miseceavre.

Un modeéle de précipitation a été élaboré sur la disne approche existante [2, 53, 85]. A la
différence du modeéle de précipitation élaboré mari&e et Gandin, le modéle PSD développé dans le
cadre de cette these utilise une approche lagnamgigour le suivi des distributions de tailles, et
permet de prendre en compte la diffusion croiséeplDs, le couplage avec Thermo-Calc a été revu,
afin de réduire le nombre d'appels.

Ce modele permet de prendre en compte les eféstsilla présence d’'un grand nombre d’éléments de
soluté, notamment en ce qui concerne la matriadiffiesion et I'équilibre a l'interface. De mémesde
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cycles thermiques complexes peuvent étre fourniergrée du modéle, permettant d’effectuer des
calculs de précipitation dans des conditions prectes conditions industrielles. A notre connaissanc

il s'agit d'une des premieres applications d'unétede ce type a des cycles de précipitation casple
dans des superalliages industriels. Des simplifinats’avérent cependant nécessaires, notamment au
niveau des étapes intermédiaires de refroidisseateniffage, pour garder un temps de calcul
raisonnable. Ce temps de calcul reste toutefoiegbour ce type de modeles, ce qui est en grande
partie di aux appels a Thermo-Calc, qui, méme elils été réduits dans la mesure du possible en
utilisant des méthodes de linéarisations, restaividuellement colteux, plus particulierement pour
des alliages complexes tels que 'AM1. Les comparas effectuées montrent, en général, un bon
accord qualitatif entre simulations PSD et expé@sn Le modele permet de délimiter les principaux
régimes de précipitation. Dans le cas du maintié0GEC de I'alliage Ni-5.24%atAl-14.24%atCr, un
trés bon accord est observé pour les rayons magtetesnsités. Néanmoins, un écart non négligeable
entre les compositions d’équilibre calculées etun@ss est souvent observe, ce qui peut indiquer une
imprécision des bases de données ou des méthguisneentales utilisées.

Le modele permet également de reproduire les teedaobservées expérimentalement sur 'AM1,
notamment dans le cas d’'un maintien de longue dar&&00°C. La comparaison avec les mesures
effectuées par Snecma montre qu’une énergie aerde 40 mJ/Mmpermet un bon accord entre
simulations et expériences. Cette valeur est duardntire de grandeur que celle mentionnée par Li et
al. [106], dans le cas de la maturation de supega$ a différentes températures. Ces derniers
mentionnent des valeurs comprises entre 54 et gm’mibutes températures confondues, et avec
différents alliages testés. La encore, une compamaplus fine des énergies d'interfaces obtenues
expérimentalement et par simulations nécessitdege placer dans des conditions plus proches de
celles simulées pour I'AM1, en termes de compasitd de température. Une comparaison plus
poussée avec les mesures Snecma nécessiteraimitos I'évolution d’autres quantités en fonction
du temps de maintien, telles que la densité volumide précipités.

Enfin, le modéle PSD a également pu étre utiliadr pester I'influence du taux de refroidissement su
les cinétiques de précipitation. Les résultats mideont été comparés aux mesures obtenues par sonde
atomique. L’'ordre de grandeur du rayon des préspést similaire. Néanmoins, le modéle prévoit la
germination d'un grand nombre de précipités lorsrelfioidissement, constituant des populations
secondaire/tertiaire. D’aprés les résultats obtgmais sonde atomique, la présence de différentes
populations peut étre observée, mais le modelétpetement surestimer 'amplitude du phénomene.
Il pourrait étre envisagé d'implémenter une loigdgmination hétérogéne prenant en compte une
distribution de densité de sites en fonction deelgie d'activation. La prise en compte d’une éeerg
d’interface variant en fonction de la températureurpait contribuer a atténuer ce probléme.
Néanmoins, la valeur de I'énergie d’interface a température donnée est une donnée délicate a
obtenir. Dans le cadre de la prise en compte destieens d’énergie d'interface avec la température,
I'obtention du coefficient de variation @&” avecT nécessiterait des mesures détaillées d'évolution
de la taille des précipités en fonction du tempsdentien, a différentes températures. Ceci s'aaétre
étre trés long a réaliser, et n’a pas pu étre eféedans le cadre de cette thése.

Les simulations chainées ont montré I'importancdadprise en compte des différences locales de
compositions sur la précipitation. Si le type d’éNion n’est pas radicalement modifié, la tempéetu

de germination et la cinétique de croissance dézigités sont fortement dépendantes de la
sursaturation. En effet, cette derniére modifitelapérature du solvus de Par conséquent, la prise
en compte dans les calculs PSD des différencesrdpasitions rencontrées en différents points dans
les dendrites s’avére étre importante pour foudds bornes de taille, de fraction et de densité
volumique. Néanmoins, dans le cas d'une dissolyiamtielle de I'eutectique en raison d'un temps
d'homogénéisation limité, la formation d'une zoaessprécipités est observée par sonde atomique sur
un échantillon a I'état brut de coulée. Celle-cidrécessaire un couplage direct entre les modéles
PFT et PSD pour reproduire les phénoménes obsergEsimentalement a proximité des précipités
les plus grossiers ayant pu étre formées au coaira dolidification. Ce couplage n'a pas pu étre
réalisé, principalement pour des raisons de terag=saltul.
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En conclusion, l'outil de simulation utilisé damsdadre de cette these, regroupant le modéle PFT
modifié et le modéle PSD développé, permet de smigds composantes les plus importantes du
procédé d'élaboration, et de prévoir le comportérdenia microstructure en fonction des conditions
globales et locales.

5.2. Perspectives

En I'état actuel, les modéles PFT et PSD pourraiéj# faire I'objet d'une utilisation industrielbijn
d'optimiser les procédés de mise en ceuvre desadligges a base de nickel. Il serait envisageable,
par exemple, d’employer les modeéles pour testeffefedes taux de refroidissement ou de la
composition de départ sur la fractiomdénterdendritique en fin de solidification ou des cinétiques

de précipitation. Il serait également possible utiér I'effet de traitements thermiques de revenu
modifiés sur les distributions de tailles des piésy’. Avant cette étape d'application directe, il
pourrait étre envisagé de réduire le temps de katotamment pour le modele PSD. Ceci pourrait
notamment étre effectué en répartissant les opématle calculs sur plusieurs cceurs d’un processeur,
ce qui permettrait de bénéficier de la générabsaties processeurs multi-cceurs équipant la plupart
des machines récentes. Une réduction importanteemips de calcul rendrait possible le couplage
direct entre PFT et PSD, bien que celui-ci soétreément lourd a implémenter et a tester. Toujours
en ce qui concerne le modele PSD, ce dernier m¢ fias compte, dans sa version actuelle, de
I'énergie élastique provenant des contraintes deéremce entrg ety'. Il pourrait étre envisagé
d’incorporer cette contribution pour la germinatiet la croissance des précipités. Néanmoins,
I'hypothése de précipités sphériques ne permetieatde tenir compte de I'anisotropie des progsiété
élastiques, et il serait plus cohérent d'utiligecette fin, un modéle permettant une descripticecte

des précipités, tel que le champ de phase. Indépemént de la problématique des contributions
élastiques, le modele PSD pourrait également faibget de modifications concernant les profils de
compositions. Plus précisément, ces derniers peutreéétre basés sur des fonctions d’erreur,
permettant une description analytiqgue exacte dblenee de diffusion dans un alliage binaire, dans un
milieu semi-infini. Ce type de fonctions pourratte modifié pour prendre en compte la diffusion
croisée en utilisant une procédure proche de fmiteulée par Hunziker dans le cas d’un front plan e
croissance stationnaire [109]. En adaptant ce dgponctions, il pourrait également étre envisagé d
prendre en compte l'effet de la taille finie dentrice restante en formulant des conditions aux
limites appropriées.

Du point de vue de la caractérisation expérimerdald’ AM1, il pourrait étre envisagé d’élargir la
gamme des conditions de traitements thermiquest eamaalyse par sonde atomique. Il s’agirait,
notamment, de procéder a des maintiens a diffé&setampératures, ou d’effectuer des cycles
thermiques similaires a ceux utilisés par Grosdidteal. [73], consistant en une mise en solutigis p
des refroidissements a différentes vitesses. Qambréerait une contribution supplémentaire pour la
détermination des variations de I'énergie d’inteefaen fonction de la température. Des analyses en
microscopie électronique pourraient également éffiectuées en paralléle pour la détermination des
rayons et des densités. En effet, la sonde atomimjere que permettant une caractérisation compléte
de I'alliage, est limitée en termes de taille maadende précipités et de nombre de précipités ptgsen
dans le volume d’analyse.

Il pourrait étre envisagé d'utiliser ces modelasdsautres superalliages a base de nickel, teldeque
MC2 ou le MC-NG. Ceci permettrait notamment de gélger I'approche retenue, et d'intégrer une
gamme d'alliages dans un processus d'optimisatidiétede de sensibilité par rapport aux paramétres
de mise en oeuvre. Les traitements thermiques peutralors étre affinés en fonction des spéoificit
des différents alliages, dans le but de réduirmaximum la présence de défauts lors de la faboicati
d'aubes de turbines et/ou les colts de fabrication.

A partir de corrélations expérimentales entre déi@s mécaniques et distributions de tailleg’deet
outil de simulation pourrait étre employé pour prédles propriétés mécaniques résultant de
différentes gammes de traitements thermiques. rAdaiére de ce qui a été fait par Gandin et al. pour
les alliages Al-Cu [110], il pourrait étre propa$itégrer a I'outil de simulation développé un eled
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permettant de calculer les propriétés mécaniques dam domaine de calcul représentatif de la
microstructure, en fonction des conditions de reiseeuvre de l'alliage. Cette démarche pourrait étre
appliquée a des propriétés telles que la limitastigité ou la résistance au fluage.

Une extension de ce type de prédictions pourreit @ coupler les simulations effectuées a I'éehell
locale (de I'ordre du demi-espacement entre briasapes/secondaires de dendrites) avec des calculs
de comportement mécanique sur des pieces réellesi, Al serait possible de déterminer les
propriétés des piéces produites directement enifomdes conditions de mise en ceuvre.
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Annexe 1: Validation numérique du modele PSD
Correspondance avec la solution analytique

Le modéle PSD a été testé pour un cas de croissimpée, sans effet de courbure ni germination,
avec une classe prédéfinie, dans un alliage birldirAl. Le modéle analytique correspond a la

solution analytique formulée par Aaron et al [58]Juélisée par Chen et al [22]. Les résultats sont
montrés sur la Figure 101. Les deux modéles donesnmémes résultats, ce qui permet de valider
l'implémentation du calcul de la vitesse de craissades précipités utilisé dans le modéle PSD.

1.5x10°1—— Modéle analytique
----PSD
1.0x10°
E
@
50)(109 //
/
10° 10° 10° 10°
t[s]
Figure 101: Evolution du rayon des précipités emction du temps, calculé avec la solution analyigtile
modéle PSD.

Sensibilité vis-a-vis des parameétres de germination

Des tests de sensibilité ont été effectués dawsdedes calculs lancés pour l'alliage Ni-7.56%atAl-
8.56%atCr, avec une matrice de diffusion complébey évaluer la sensibilité du modéle vis-a-vis des
parameétres de germination, a sauwif, o et nnha Les résultats sont montrés a la Figure 102. Les
nombres de classes correspondant sont résumédeddaableau 46. Un nombre de classes de 164
permet déja d'atteindre des résultats proches delkur de référence, I'écart relatif de densité
maximale de précipités étant de 1.6% entre les dagxextrémes. D'une maniére générale, il est
considéré qu'un nombre de classes de l'ordre deedtOfécessaire pour s'affranchir d'une sensibilité
trop importante.

Tableau 46: Parameétres et nombre de classes maximal

Parameétres Nombre de classes maximal
Nmin=10"mM", 0=5s, M=10"m" 1419
Nmin=107"M>, 0=5s, M,,=10"m"> 901
Nmin=10"mM", a=50s, R,=107m" 460
Nmin=10mM", 0=50s, R,=10"m"> 164
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Figure 102: Variations de la densité totale de gpéés en fonction du temps, pour différents paraesede
germination.

Correspondance entre les différentes versions ddeco

La plupart des résultats de simulations PSD mortdaés cette étude sont issus de la version la plus
récente du code, compilée le 08/03/13, a I'excepties résultats portant sur l'alliage ternaire Ni-
7.56%atAl-8.56%atCr. Les deux versions differemgpalement au niveau de l'implémentation de la
linéarisation de la force motrice de germinaticette derniére n'étant implémentée que dans laoversi
la plus récente. De plus, le calcul des seuilsdftion differe également. Dans la version du 24/29
l'incréement dengm €st calculé par rapportlaz, tandis que, dans la version du 08/03/4g3;n est
calculé d'aprésa. La comparaison des résultats, montrée a la Figj0B montre I'équivalence des
deux versions.

4.0x 164—— code du 08/03/13

—— code du 24/09/12
3.0x1G*
5
E. 2.0x16*
=2
1.0x1G"
0.0
10" 10 100 10 10 10 10 10 10

t[s]

Figure 103: Variations de la densité totale de ppé&és en fonction du temps, pour les deux versitnsode
testées.
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Annexe 2: Parametres des simulations

Cette annexe résume les parametres utilisés psupriacipales simulations effectuées avec les
modéles PFT et PSD. Dans tous les cas, la basentéels thermodynamiques est Ni20 [100], et, dans
le cas de matrices de diffusion recalculées entifmmae la composition de, la base de données
cinétiqgues est MobNi2 [101].

PFT

Les parameétres des simulations effectuées aveodelm PFT sont résumés dans le Tableau 47.

Tableau 47: Paramétres numeériques utilisés pousiesilations PFT.

, . Systéme de

Simulation N h co}(/)rdonnées FOmax
Ni-17%atAl-2%atCr 200 5-10 Cartésien 0.05
CMSX-4 160 10 Cylindrique 0.05
AM1, 20 um 100 2-10 Cylindrique 0.05
AM1, 50 um 250 2-10 Cylindrique 0.05
AM1, 100um 500 2-10 Cylindrique 0.05
AM1, 150um 750 2-10 Cylindrique 0.05
AM1, 250um 1250 2-10 Cylindrique 0.05
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PSD

Le Tableau 48 résume les paramétres numériquéeséstpour les simulations PSD.

Tableau 48: Paramétres numériques des principahaslations PSD,S)C(rfti’diag est donné en valeur relative, par

rapport a la composition nominale de l'alliage.

At At crit diag crit diag it diag
Simulation | ™5 Mmax | Ex* | Er* | %o | &R | %o | &xi €nct, &

[m~] Mgl g [ ]
Ni-17%atAl-

2%atCr, cas| 10" 3.75.1¢ 10?2 | 10° | 10' | 10% | 10%| 10°% | 102 102 10?
A

Ni-17%atAl-
2%atCr, cas| 10 | 2.5-10*s | 16% | 10° | 10* | 10% | 10%| 10% | 102 102 10?
B

Ni-17%atAl-
2%atCr, cas| 10" | 1.7-10's | 1¢% | 10% | 10! | 10° | 10%| 10%| 10?2 10° 10?
C

Ni-
7.56%atAl- | 10° | 2.0-10¢ | 10? | 10° | 10t | 10° | 10% | 10%| 10? 10° 10?
8.56%atCr

Ni-
5.24%atAl- | 10° | 5.0-1Cs | 16% | 10° | 10t | 10° | 10% | 102 | 10? 10° 10?
14.24%atCr

AM1, test de

simplification 104
de la

thermique

2.0-10s | 16° | 10% | 10' | 10% | 10%| 10%| 107 10° 10

AM1,
simulation | 10" | 2.0-10°s | 13® | 10% | 10* | 10% | 10° | 10%| 102 102 10
R1+R2

AM1, 104

A 2.0-10s | 10® | 10% | 10' | 10% | 10%| 10%| 1072 10° 10?
chainage

AM1,
comparaison| 10" | 10's 16° | 10° | 10" | 10° | 10°% | 10° | 107 102 10
APT, AC

AM1,
comparaison 6
APT, WQ, - 10

500 K/s

10°%s 16* | 10% | 10* | 10% | 10% | 10%| 10° 102 10

AM1,
comparaison 6
APT, WQ, - 10

1000 K/s

5.10°s | 16* | 10® | 10* | 10% | 10%| 10° | 102 102 10

AM1,
comparaison 6
APT, WQ, - 10

2000 K/s

5.10°s | 16* | 10® | 10* | 10% | 10%| 10° | 102 102 10

AM1,
comparaison| 10 1.0s 16° | 10° | 10" | 10° | 10° | 10° | 107 102 10
APT, FC

AM1,
comparaison| 10" | 2.0-1¢°s | 1G° | 10° | 10" | 10° | 10° | 10° | 107 102 10
APT, HT
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2003- Master en Science et Génie des Matériaux a I’Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne
2009 : (Suisse)
gggg Baccalauréat scientifique au lycée St Joseph a Thonon-les-Bains (France).
EXPERIENCE PROFESSIONNELLE
Thése de doctorat effectuée au Laboratoire de Simulation des Matériaux de I’EPFL
(Suisse) sous contrat CIFRE avec Snecma (SAFRAN) et en collaboration avec MINES
ParisTech.
Depuis juin | Sujet : "Simulation de la Formation des Microstructures dans les Superalliages & Base de
2009 : Nickel de Type AM1 durant la Solidification et les Traitements Thermiques”
Obijectif : élaboration d'un outil numérique permettant de prédire la formation de la
microstructure de superalliages a base de nickel durant les principales étapes du procédé
de mise en ceuvre (solidification et traitements thermiques).
Septembre Projet de master effectué au Laboratoire de Métallurgie Mécanique (EPFL):
2008- Sujet : "High temperature relaxation and deformation of TiAl intermetallics"
Février Objectifs : détermination des mécanismes de déformation et étude du comportement
2009 : mécanique d'intermétalliques basés sur le systéme Ti-Al.
Aoit- Stage- effectué_ au Laporatoire d_e Technolo_gie des (;omposites et polyméres (EPFL):
Septembre Sujet : "Anisotropic mechanical properties of thin layers on polymer substrate”
. Objectif : étude de I’endommagement de couches minces déposées sur un substrat
2007 : X N - L )
polymeére au cours d’essais de traction (théorie de Weibull).
Aoit- Stage effectué au !_aboraf[oire de Technologie des Cqmposit(_as et polymeres (EPFL):
Octobre o _ Sujet : "Filled epoxy sys‘tems for,spatlal appllcatllqns"- o
2006 - Obijectifs : mise en ceuvre de composites a base d’époxy et caractérisation des propriétés
] électriques des matériaux obtenus.
Juillet- Stage effectué au Labpratoire dg Technologie des Comp_osi@es et polyméres (EPFL):
Septembre o N SL{|et : "Textl\les bgsed on photovol_talc fibers" _
2005 - Objectifs : caracterisation de systemes impliquant des _flbres_ photovqlta'l'q_uesZ essais de
) traction et tests de fragmentation avec observation microscopique in situ.
COMPETENCES
e Francgais : langue maternelle
Lar_lgues et 1, Anglais : utilisateur indépendant, B2 (échelle de niveaux du Conseil de I'Europe
gptltudes_ CECR)
|er;f:ormat|qu ¢ Microsoft Office, Origin, Thermo-Calc, Calcosoft, Mathematica

e Programmation : Fortran, C, C++




Compétenc
es:

Modélisation de la microstructure d’alliages métalliques durant les principales étapes
de mise en forme.

Détermination des mécanismes de déformation et de rupture : essais mécaniques et
observations in situ effectuées en microscopie optique ou MEB.

Etude de I’influence de la mise en ceuvre de composites & matrice métalliques sur les
propriétés mécaniques et thermophysiques.

Caracteérisation de I’impact des conditions de solidification sur la microstructure
d’alliages métalliques.
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