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R4sum4. L'4tude de l'alhage Inconel 718 (NC 19 Fe Nb)
a permis de montrer que sa struc-

ture, dans l'4tat de livraison (aprbs double revenu h 720 puts 620 °C), consiste en une matrice

~/ avec des pr4cipitAs d intergranulaires et des carbures du type (Nb.Ti) C
,

en outre la matrice

contient des prAcipit4s des phases
~/" et ~l'. L'analyse du comportement structural de l'alhage

h l'aide de diIf4rentes mAthodes physiques a conduit h dAlimiter les domaines de tempArature
dans lesquels interviennent, au chaulfage, la prAcipitation ou la dissolution des phases fl, ~l', ~"

et de dAfiuir les conditions optimales d~homogAn4isatiou. Le diagramme T R C de l'Inconel 718

a ensuite AtA tracA les intervalles de tempArature dans lesquels interviennent les prAcipitations
respectives des phases ~l', ~/" et d en fonction de la vitesse de refroidissement imposAe depuis

990 °C, ont ainsi pu Atre prAcisAs

Abstract. In the as-received state (following a double treatment at 720 and 620 °C), the

structure of INC 718 consists of a ~ matrix, intergranular precipitates and (Nb.Ti)C carbides,

moreover, ~l' and ~/" phases have precipitated in the matrix Using different methods, the

structural behaviour was analyzed which led to distinguish the temperature ranges in which

occurs precipitation or dissolution of fl, ~l' and ~" phases on heating and to define the optimum
conditions of homogeneization. Furthermore a CCT diagram for INC 718 has been drawn

showing the respective precipitation of ~',
~/"

and fl phases as a function of the cooling rate

applied &om 990 ° C.

1. Introduction

L'Inconel 718 est un superalliage h base de nickel, largement utilisA pour la fabrication des piAces
principales des turbordacteurs (disques de turbines et arbres piAces faqonndes par forgeage et

ensuite souvent souddes) cet alliage prdsente en eflet une bonne aptitude h la fois au forgeage

et au soudage. Sa limite d'41asticit4 reste 41ev4e, mAme h 650 °C (1050 MPa) d'autre part,

sa r4silience (mAme h -40 °C) et sa t4nacitA sont satisfaisantes, de mAme que sa r4sistance h

l'oxydation h chaud.

(* Auteur auquel doit Atre adressAe la correspondance
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Les roles respectifs des divers AlAments contenus dans cet alliage sont [es suivants

le carbone prdsent en faible quantitd est susceptible d'Atre piAgd par [es A14ments carburi-

gAnes Ti et Nb sous forme de carbures MC (Ti,Nb)C. Ces derniers prAcipitent principalement

aux joints des grains de la matrice i ils contribuent h amdliorer la rdsistance au fluage intergra-
nulaire. De toute faqon, la teneur nominale en carbone doit Atre faible, sous peine d'amoindrir

[es teneurs en Ti et lib, ndcessaires h la formation des phases i' et i"

le nickel confAre au matdriau sa bonne rdsistance h l'oxydation h chaud. D'autre part, la

limite d'dlasticitd de l'alliage h 20 ° C est maximale pour une teneur en Ni de l'ordre de 53 %

massique

le chrome
(m~ 18 %) conforte, par ailleurs, la rdsistance h l'oxydation

le molybdAne
(m~

3 %) permet d'augmenter la r4sistance mAcanique de la matrice (durcis-
sement de la solution solide aust4nitique) non seulement h 20 ° C, mais aussi h chaud

le niobium (4,3-6 %) intervient dans la formation de prdcipitds durcissants i" la duretd,
ainsi que la limite d'dlasticitd augmentent en fonction quasi-lin4aire de la concentration en

niobium. Cependant, pour des teneurs en Nb supdrieures h 5 % massique, la striction tend

h diminuer significativement ce qui justifie que la concentration en cet dldment soit le plus

souvent limitde h la valeur prdcitde

le titane et l'aluminium conduisent h la formation des prdcipitds i' dont le role est aussi

durcissant, mais h un degrd moindre que [es pr4cipit4s1" (la fraction volumique de1" 4tant

par ailleurs environ 4 fois plus importante que celle de i'). Selon [es nuances d'alliage 718 le

rapport
~~ ~ ~~

est compris entre 0,8 et 1,75, tandis que le rapport
~~ ~ ~~

peut varier
Ti % at Nb

de 0,65 h 0,90 (tenAurs 4galement exprimdes en
% at)

Contrairement h la grande majoritd des superalliages, qui sont durcis par prdcipitation de la

phase i', la principale phase durcissante dans le cas de I'INC 718 est la phase i"- En fait, ces

deux types de prdcipitds sont susceptibles de se former au sein de la matrice i, soit au chauf-

fage, soit au
refroidissement si la formation des pr4cipit4s, lors de traitements de revenu ou

de vieillissement, a d4jh fait l'objet d'4tudes ddtailldes, par contre, [es dvolutions structurales

de l'alliage h la faveur de refroidissements continus n'ont guAre dtd analysAes- Pour situer le

contexte, nous rappellerons briAvement [es caract4ristiques principales des phases observAes [lj
dans l'alliage INC 718

1 solution solide (CFC) structure ddsordonnde type Ai
a =

0,3616 nm

-1' N13(Ti,Al) (CS) structure mdtastable type L12 a =
0,362 nm

1" N13Nb (QC) structure m4tastable type D022 ~ ~/# ~~

c =
,

nm

a =
0,5141 nm

fl N13Nb (O) structure d'dquilibre type DOa b
=

0,4231 nm

c =
0,4534 nm,

(cette derniAre phase est parfois dAnommAe b dans certaines publications)-
D'aprAs [es rAf4rences [1j et [2j, [es pr4cipit4s durcissants i' et i" se forment conjointement

dans l'intervalle 550-660 °C si [es dur4es de vieillissement sont assez longues par contre, ils

se forment toujours conjointement dans le domaine des tempdratures comprises entre 700

et 900 °C, si [es durAes de vieillissement sont assez courtes- Il faut noter que ces conclusions

des auteurs prdcitds concement un alliage de composition telle que le rapport
~~ ~ ~)

Atait
Nb

Agal h 0,66
,

en eflet, dans le cas d'alliages prdsentant une valeur de ce rapport supdrieure h

0,8 Cozar et Pineau [3j ont montrd que la prdcipitation de la phase i' prAcAde celle de 1"-
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De mAme, Marsh [4] a signald que la prdcipitation de i' intervenait avant celle de i" dans le

domaine des tempdratures de traitement comprises entre 780 et 820 °C-

Par ailleurs, dans le cas de vieillissements de longue durde et dans l'intervalle 700-900 °C

on constate, en sus, la formation de la phase fl [1] et [2j cette phase devient majoritaire
si [es traitements sont eflectuds dans l'intervalle 900-1000 °C- Cette phase fl ne contribue

pas significativement au durcissement de l'alliage par contre, elle semble bdndfique en ce qui

concerne la valeur de la ductilitA h rupture. La formation plus prdcoce des phases mAtastables

i' et i" (par rapport h celle de la phase fl) a dtA attribude h la difldrence des (carts h la

cohdrence, qui sont bien plus faibles dans le cas des interfaces i Ii'
ou i Ii" que dans celui de

l'interface i IS.
Par suite, l'objectif de la prdsente dtude a d'abord dtd de ddlimiter [es domaines de tempd-

rature dans lesquels [es difldrentes phases i', i" et fl prdcipitent et, si possible, leur sdquence
d'apparition et /ou d'dvolution- Par ailleurs, nous avons tentd de ddterminer [es tempdratures
respectives de solvus de ces phases en particulier, la tempdrature de solvus de la phase fl nous

semblait devoir Atre prdcisde, vu que la temp4rature de mise en
solution de l'alliage considdrd

par [1] et [2] Atait de l100 °C, avant de procAder h uile trempe h l'eau une telle tempdrature
serait en eflet trop AlevAe pour 4viter un grossissement exag4r4 de la taille moyenne du grain

1 [5j. Par suite, aprAs avoir caract4risA1'(tat de livraison de l'alliage et suivi son Avolution h la

faveur de traitements anisothermes, nous avons d4termin4 [es conditions optimales de mise en

solution et d'homogAnAisation- Nous avons, ensuite, pu proc4der h des refroidissements conti-

nus h diflArentes vitesses et d6duire du d4pouillement des courbes dilatom4triques obtenues,

un trac4 du diagramme TRC de l'lnconel 718.

2. Materiau et mdthodes expdrimentales

L'alliage utilisA, dont la composition chimique est donn4e dans le tableau I, nous a 4t4 foumi

par [es acieries Aubert et Duval, sous forme d'un 414ment de barre ayant 68 mm
de diamAtre

et une longueur (gale h 170 mm- Ce mat4riau, aprAs laminage h chaud, a subi [es traitements

suivants

mise en
solution de I heure h 960 ° C

refroidissement (air soufllA) jusqu'h 720 ° C

premier vieillissement durant 8 heures h cette tempArature
refroidissement lent de 720 h 620 ° C

deuxiAme vieillissement durant 8 heures h cette temp4rature
refroidissement final h l'air calme.

Cette s4quence de traitements a conduit h un (tat structural qualifi4 "d'Atat de livraison". Les

essais en refroidissement continu ont AtA rAalisAs h l'aide d'un dilatomAtre de trempe Adamel-

Lhomargy du type DT 1000, h partir d'Aprouvettes o =
2 mm et L

=
12 mm

(chauflage sous

vide primaire, trempe sous h41ium)- Les vitesses de refroidissement mises en ceuvre ont vanA

de 0,083 °C s~~ (300 °C h~~) h 150 °C s~~. Les examens micrographiques ont At4 eflectu4s h

l'aide d'un microscope Reichert type MeF II. L'attaque chimique des 4chantillons a At4 rAalis4e

h l'aide du r4actif de Marble.

Les lames minces ont AtA observAes h l'aide d'un microscope JEOL 2000 EX fonctionnant sous

une tension de 200 kV, cet appareil Atant par ailleurs AquipA d'un systAme de microanalyse X

h dispersion d'Anergie- AprAs abrasion prAliminaire sous eau jusqu'h une 4paisseur de 0,1 mm,

[es 4chantillons ont AtA amincis 41ectrolytiquement par la technique du double jet (appareillage
Struers) dans un bain d'acide perchlorique-4thanol (10-90)

sous une tension de 19 V et ce, h

une tempdrature de 0 °C-
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Tableau I- Composition chimique de l'alhage Atudid (part~e supdrieure
-.

fi massiques ; partie
infdrieure

:
fi atomiques).

[Chemical analysis of the alloy (upper table: wt. %; lower table. at- %)-j

Ni Fe Cr Nb + Ta Mo Ti Al

52,94 19,22 17,94 5,11 2,95 0,93 0,53

Co Si Mn Cu Ca &Ig Pb

0,14 0,04 0,04 < 0,10 < 0,002 < 0,003 < 0,001

C B S P

0,034 < 0,005 < 0,002 0,009

Ni Fe Cr Nb Mo Ti Al
~~ ~ ~~ ~~

52,58 20,06 20,10 3,20 1,79 1,13 1,14 0,71 0,99

Par ailleurs, diverses techniques ont AtA utilisAes pour caractAriser [es Avolutions structurales

de l'alliage
Atude qualitative en condition anisotherme basAe sur des enregistrements de courbes d'analyse

thermique diflArentielle et de courbes dilatom4triques, h la vitesse de 300 °C h~~ (dilatomAtre
DI 24 Adamel-Lhomargy)

enregistrement de diflractogrammes h l'aide d'un appareillage Siemens AquipA d'un mono-

chromateur arriAre h cristal de graphite (anticathode de cuivre, 30 kV, 24 mA)

mesures de duretA Vickers pour un effort appliquA (gal h 200 N

3. Rdsultats

3.I. CARACT#RISATION DU MAT(RIAU DANS L'(TAT DE LIVRAISON

3.1-1. Jlicroscopie Alectronique
en transmission. L'observation de lames minces extraites

d'un dchantillon dans I'(tat de livraison, montre que la prAcipitation de la phase fl s'est eflectude

aux joints des grains, sous la forme de lamelles plus ou moins allong4es (Fig- I)- La longueur

moyenne de ces lamelles est de l'ordre de I pm- Par ailleurs, on remarque que ces prdcipitds
fl sont parallAles entre eux et qu'il existe une zone ddnudde en prdcipitds i" autour de ces

prAcipitAs fl et ce, tout au long des joints des grains.
Le ddpouillement d'un clichd de diffraction de la phase fl (Fig. lc) montre que la structure

est orthorhombique par ailleurs, ces prdcipitds fl sont en relation d'dpitaxie avec la matrice

(210)pll(220)~
looilpllliiil~.

D'autre part, la figure 2 montre que le matAriau contient des prAcipitAs des phases i' et i"-
En champ sombre, [es prdcipitAs i" sont [es plus flairs et ils ont la forme de disques allongAs

(1 =
20-30 nm), alors que [es pr4cipit4s1' sont sensiblement de g4omAtrie sphArique (10

h 15 nm) et apparaissent plus sombres- En champ flair, au contraire, [es disques i" sont

assez sombres, tandis que [es globules de phase i' apparaissent beaucoup plus clairs- Sur le

diagramme de diffraction correspondant h cet (tat de rdception (Fig- 2c), on observe que [es

taches autres que celles de la matrice i doivent Atre assocides h des prdcipit4s 1", de structure
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Fig I. PrAcipitation de la phase fl: (a) champ clair (b) champ sombre h partir de la tache (i10)p
(c) diagramme de diffraction Alectromque de la matrice ~/ et d'un pr#cipit# d (d) clef correspondante

[Precipitation of fl phase (a) bright field. (b) dark field &om (i10)d spot (c) electron diffraction

pattern with spots from ~ and fl; (d) corresponding key-j

quadratique centrde, qui sont en Apitaxie avec [es trois plans (l10) de la matrice i- Les relations

d'orientation (prdcipitd i"-matrice ii sont [es suivantes

(l12)~»ll(ill)~
lliil~,,llliI2l~.

La figure 3 montre des carbures du type MC, localisds le long des joints de grains. Ces carbures

jouent un role important dans la limitation du grossissement du grain au sein des superalliages
h base de nickel En eflet, du fait de leur rdpartition, ces carbures ralentissent et bloquent la
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Fig. 3. Carbures (Nb,Ti)C
aux joints des grains.

[(Nb,Ti)C intergranular carbides.]

Tableau II. Composition chimique des phases i, fl et MC (dans ce dernier cas, seules les

teneurs des dldments mdtalliques prdsents dans MC sent ici donnAes).

[Chemical analysis of i, fl and MC phases in the as-received state (for MC, contents of elements

are only given).]

Ni Fe Cr Nb Mo Ti Al

% 49,21 20,90 20,96 2,86 3,94 0,96 1,17

atomiques

1 % 49,22 19,89 18,58 4,54 6,44 0,78 0,54

massiques

$lo 29,07 12,80 11,75 41,68 0,05 4,52 0,13

atomiques

MC % 23,93 10,03 8,57 54,32 0,07 3,04 0,05

massiques

52,50 17,05 17,08 9,14 1,94 1,30 0,99

atomiques

fl % 50,96 15,75 14,69 14,05 3,08 1,03 0,44

massiques

D'aprAs ces rdsultats, on remarque que la composition chimique de la matrice i diflAre peu

de celle trouv#e tars de l'analyse nominate de l'alliage, h l'exception de la teneur en molybdAne
qui est sensiblement plus dlevde(6,44 % contre 2,95 %).
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Fig 4. Spectres de microanalyse X (al carbure MC (b) lamelle fl(N13Nb)
,

(c) matrice i.

[x-ray. microanalysis la) MC carbide; (b) fl(N13Nb) plate, (c) ~/
matrix.]

D'autre part, on constate que [es carbures MC sent riches en niobium (54,32 %) et en titane

(3,04 %). La teneur en niobium dans la phase fl est sensiblement plus forte que dans la matrice,

mais moindre que dans [es carbures MC (soit 14,05 contre 54,32 %). Par ailleurs, [es teneurs

en chrome ou en fer dans MC et fl sont en grande partie dues h la matrice avoisinante prise

involontairement en compte lors de l'analyse. D'aprAs ces rAsultats, on peut condure que [es

carbures MC sont bien du type (Nb,Ti)C-
(tudiant la prAcipitation dans l'lnconel 718, Wachtel et Rack [6] ont eflectuA des micrc-

analyses EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) sur un carbure au sein d'un Achantillon traitA

h l150 °C pendant 3 heures- Ces microanalyses ont dgalement montrd qu'il s'agissait d'un

carbure mixte de Ti et de Nb, du type MC.

Les spectres de microanalyse X sont regroupds sur [es figures 4 (abc)- Dans le cas du carbure

MC (Fig- 4a), [es deux pics principaux sont ceux du nickel et du niobium on observe aussi un

petit pic du titane- Vu la faible taille des particules h analyser, le spectre comporte Agalement
[es pics des principaux dldments prdsents dans la matrice, tels que ceux du fer et du chrome.

Dans le cas de la phase stable fl-N13Nb, le spectre comporte [es pics respectifs du nickel et

du niobium en outre, [es pics des principaux 41dments de la matrice sont dgalement observds.

La figure 4c reprdsente le spectre de microanalyse X obtenu h partir de la matnce i
,

il faut

noter ici que le pic correspondant au cuivre provient en fait du clip servant h fixer la lame

mince sur le porte-objet-

3-1-3 Dil£faction des rayons X. L'analyse diflractomAtrique (Fig. 5) eflectuAe h partir d'un

Achantillon massif dans l'dtat de livraison, n'a permis de dAtecter que [es principales raies de la

matrice i austAnitique, de structure cubique h faces centr#es- De la position des raies dans ce

diagramme de diffraction, nous avons pu dAduire la valeur du paramAtre cristallin de la matrice

~ en utilisant la mAthode d'extrapolation proposde par Perio [7]- Le paramAtre
a

ainsi calculA,

a dtd trouvd (gal h
:

a~ =
0,3593 nm
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Fig 6- Dilfractograrnme enregistrA sur rAsidus d'extraction h partir d'un Achantillon h l'Atat de

hvraison

ix-ray pattern for extracted residue from the material in the as-received condition.]

Par ailleurs, le diflractogramme enregistrd sur rdsidus d'extraction, obtenus h partir d'un 4chan-

tillon dans l'Atat de livraison (Fig- 6); nous a permis d'identifier [es carbures MC ainsi que [es

deux phases (fl et i"), dont [es proportions sont nettement moindres- Dans ces rAsidus extraits,
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la phase majoritaire est la phase stable fl (N13Nb) de structure orthorhombique DOa- Le calcul

des paramAtres cristallins h partir des valeurs angulaires des pics de diffraction (002), (020) et

(211) a donnA [es rdsultats suivants

a =
0,5076 nm

b
=

0,4203 nm

c =
0,4524 nm.

Les valeurs de ces paramAtres sont trAs proches de celles donndes par Wachtel et al- [6]-
La seconde phase, aisdment ddcelable en

diflractomdtrie, est le carbure pnmaire MC de

structure cubique h faces centrAes. Le calcul du paramAtre de ce carbure, en utilisant la mAthode

de Perio, a permis de trouver la valeur suivante amc "
0,442 nm-

D'aprAs Cozar [8], il s'agit
de carbures mixtes de composition (Nb,Ti)C. De fait, si l'on suppose que le paramAtre de MC

varie lindairement en fonction de la teneur en titane ou en niobium, et en tenant compte du

fait que [es paramAtres respectifs de TiC et NbC sont respectivement dgaux, d'aprAs [9j, h

aT>C "
0,433 nm aNbC "

0,447 nm-

On peut en conclure que la teneur en niobium doit Atre plus consdquente que celle en titane- Nos

rdsultats de microanalyse X confirment bien cette hypothAse- Diconza, Biederman et Burger [10]
considArent que la prdsence de gros carbures de MC est indAsirable car its diminuent la ductilitd

de l'alliage en empruntant le Nb ndcessaire h la formation de la phase durcissante i". Il a

dgalement AtA montrA [5], par observation au MEB d'Aprouvettes de rAsilience rompues, que

l'obtention d'un faciAs de rupture localement fragile est favorisA par la prAsence des carbures

MC dans [es cupules (ou crevasses)
ou par la prAsence de phase fl dans [es joints de grains.

Enfin, quelques raies de la phase i" sont observAes sur le diflractogramme, mars en nombre

moins important que pour MC ou fl- En utilisant la formule donnant [es distances inter-

r4ticulaires dans le cas du systAme quadratique et en consid4rant le rapport cla de la phase
i" (gal h 2,044 [11], nous avons pu d4terminer les paramAtres de i" qui sont [es suivants

a~,, =
0,3599 nm

c~<> =
0,7355 nm-

Ces valeurs sont proches de celles donnAes dans la littArature [12].

3.2. COMPORTEMENT Du MATLRIAU LoRs DE TRAITEMENTS ANISOTHERMES. Les essais

ont consistA h imposer aux Achantillons, pris dans I'(tat de livraison, des cycles thermiques en

dilatomAtrie et Analyse Thermique DiflArentielle (ATD). Le but poursuivi dtait de caractAriser

[es domaines de tempArature oh interviennent des phdnomAnes de prdcipitation ou de dissolution

des difldrentes phases, soit au chauflage, soit au refroidissement-

La figure 7 reprdsente l'enregistrement obtenu par dilatomdtrie lorsque l'on r4chaufle l'dchan-

tillon (kl
=

5 mm, =
25 mm) h la vitesse de 300 °C h~~,

sous argon jusqu'h 990 °C. Ceci

nous a permis d'observer [es faits suivants :

une dilatation quasi-lindaire de la matnce austdnitique i jusqu'h 400 °C

une ldgAre contraction entre 400 et 620 ° C, lide h la fin de prdcipitation de la phase i'N13 (Ti, Al)
de structure C-F-C- En eflet, darts ce domaine de tempdrature, peut encore se former un peu

de phase i', laquelle a prdcipitd essentiellement lors du second vieillissement imposd h l'alliage

avant livraison (h savoir 620 ° C/8 h)
dans le domaine des temp4ratures comprises entre 620 et 750 °C, un premier phdnomAne

expansionnel se
manifeste il s'agit du d4but de la dissolution des pr4cipit4s1' pr4c4demment

form4s
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[Dilatonletric
curve on heating (1/

=
300 ° C h~~)

avant que cette dissolution ne soit achevde, ii se ddveloppe dans le domaine 750/890 °C

un second phAnomAne expansionnel lid (selon divers auteurs [13], [14] et [lsj) h la dissolution

de la phase ~i"
form4e au refroidissement (tars de l'Alaboration)

par ailleurs, h 865 °C, on observe
un

changement de pente lid au dAbut de la coalescence de

la phase fl (N13Nb)
h partir de 890 °C d#bute une contraction, laquelle semble se terminer h 965 °C cette der-

niAre anomalie dimensionnelle traduit la dissolution de la phase fl. Par suite, le solvus de la

phase fl (pour ~[
=

300 °C h~~)
se situe sensiblement vers 990 °C cette tempArature est h

comparer avec celle trouvde par Krueger [16], h savoir 980 ° C.

Lors du refroidissement, aprAs maintien de 15 min h 990 ° C, la courbe dilatomAtrique (Fig. 8)
montre qu'il se dAveloppe une nette contraction entre 820 et 640 °C cette derniAre est liAe

h la prAcipitation de la phase ~i". Par ailleurs, le changement de pente observd entre 640 et

420 ° C pourrait traduire une faible prdcipitation de la phase ~i'. Au terme du refroidissement,
l'observation de l'4chantillon en microscopie optique montre qu'ii y a eu formation de quelques

lamelles de phase fl
aux joints des grains (Fig. 9). Ceci justifie que, dans l'intervalle de tem-

p4rature (820 ° C /640 °C),
en plus de la phase ~i", it y ait aussi pr4cipitation d'une certaine

quantit# de phase fl.

D'autre part, le diagramme d'A.T.D. enregistrd h partir d'un dchantillon initialement dans

l'dtat de livraison, est donna figure 10. On y observe un pic exothermique entre 400 et 650 ° C,
correspondant h la prdcipitation de la phase ~i'. II se produit ensuite un net phdnomAne en-

dothermique entre 650 et 830 °C, qui est l14 h la dissolution de cette phase ~i' Ce processus

est relayd par un second ph4nomAne endothermique entre 830 et 880 °C, qui est attribuable h

la dissolution de la phase ~i" form4e ant4rieurement tars du revenu de 8 h h 720 ° C. I partir
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de 920 °C, ddbute un troisiAme pic endothermique associd h la dissolution de la phase fl. Au

refroidissement, on observe seulement un pic exothermique entre 790 et 650 °C, lequel dolt

Atre associd aux processus conjoints de prdcipitation des phases fl puis ~i". Cependant, it faut

noter que l'analyse thermique diflArentielle n'a pas permis de mettre en dvidence d'anomalie

correspondant h la prAcipitation de la phase ~i'.



N°3 COMPORTEMENT STRUCTURAL DE L'INCONEL 718 677

he

88°920
'

/
~~~

4 oo
~1° El ° _,,,~,jj( I,55

~.-
7~~ ~~@lo d;33.

d,55. T' jjs

endo
~~>°

It
---

---"" 550 790

ji"+ i@

+j$'

e°c

400 soo soo Joo aoo soo iooo

Fig. 10. Courbe d'A T-D- (~~ =
300 °C h~~ ). (tat de livraisou.

[D.T.A curve IV
=

300 °C h~~); sample
in the as-received state

Compte tenu des rAsultats prdcAdents,il a Atd possible de ddterminer les conditions optimales
d'homogAnAisation de l'alliage, puis d'Atudier son comportement au cours de chauffages et de

refroidissements effectuAs h diffArentes vitesses.

3.2.1. Comportement du matdriau au chau1£age. En utilisant un dilatomAtre h vitesse rapide,

nous avons portA un Achantillon, initialement dans l'Atat de livraison, jusqu'h la tempArature
de 1050 °C (sous vide) avec une vitesse de chauffe l~

=
I °C s~~.

La courbe obtenue (Fig. ll) montre les faits suivants

une faible expansion, entre 495 et 675 °C, qui traduit le phAnomAne de dissolution de la

phase ~i'

une seconde expansion, mieux marquAe, dans le domaine 675/910 °C, laquelle est hAe h la

dissolution de la phase
~i"

on remarque qu'aux tempAratures supArieures h 910 °C, la courbe reste quasiment linAaire,
du mains jusqu'h la tempArature de 1050 °C.

Ceci nous laisse penser que la tempArature d'homogAnAisation de l'alliage doit Atre choisie

dans ce domaine de tempArature. De ce fait, nous avons AtA amends h effectuer sur des

Achantillons dans l'Atat de livraison des traitements isochrones (d'une durAe d'une heure) h

des tempAratures comprises entre 910 °C et l100 °C. Ces dchantillons ant ensuite AtA soumis

h des essais de duretA et h des examens micrographiques.
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Tableau III. Variation de la tadle des grains et de la d~tretd
en

fonction de la tempdrat~tre
de traitement d ha~tte tempdrat~tre.

[Change in grain size and hardness 1~>ith temperature.]

Traitements 930 °C/i h 960 °C Ii h 990 °C/i h 1020 °C Ii h 1050 °C/i h 1080 °C/i h

thermiques

(~n1) 20 21,5 30 40 80 146

HV 200 N 229 + 4 219 + 2 200 + 4 180 + 3 170 + 2 161 + 4

La figure 12 donne les microstructures observdes
au terme des traitements isochrones effectuAs

h ces diffArentes tempAratures. Pour les deux traitements h 930 et 960 °C, on observe encore

des quantitAs significatives de lamelles fl aux joints des grains et h l'intArieur des grains. Pour

le traitement h 990 °C, it n'y a plus de lamelles de phase fl, ou du mains leur nombre est

devenu nAgligeable. Pour des traitements h tempArature supArieure h 990 °C, les lamelles de

phase fl ant disparu totalement, et on note qu'il s'est produit une augmentation considArable

de la dimension moyenne des grains, notamment pour 0
=

1050 et 1080 °C.

D'aprAs Muzyka [17], Marsh [4], Oradei-Basile and Radavich [18], la phase fl serait l'une

des phases prAcipitAes qui permettraient de contr61er le grossissement des grains ~i. Ceci nous

a incitAs h tracer la courbe donnant l'Avolution de la taille moyenne du grain (Fig. 13) elle

montre que le grossissement du grain ddbute h compter de 960 °C. Par ailleurs, la figure 14

montre que la duretd est d'autant plus faible que la tempdrature de mise en solution a dtd plus
dlevAe. Le tableau III regroupe les diffdrentes valeurs obtenues pour la taille des grains et la

duretA, en
fonction de la tempdrature de traitement.
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De ces rAsultats on dAduit que la tempdrature de ddbut de dissolution de la phase fl est

voisine de 960 ° C, mais nous avons prdfdrd retenir la tempdrature de 990 °C pour rdaliser la

mise en solution et l'homogAndisation de l'alliage sans risquer toutefois de faire grossir le grain

~i. Par ailleurs, pour ddterminer le temps de maintien (t~) ndcessaire h cette homogdndisation,

nous avons fait subir h un dchantillon ill
=

2 mm, L
=

12 mm)
un

chauffage ii
=

I °C s~~)
jusqu'h 0~ =

990 °C nous l'avons ensuite maintenu h cette tempdrature pendant 30 min.

L'enregistrement du comportement isotherme de l'dchantillon h 990 °C (Fig. 15) met en (vi-

dence le fait qu'une contraction se produit au tout ddbut du maintien (pendant les dix premiAres
minutes). D'aprAs ces rAsultats, les conditions optimales de traitement h appliquer seront les

suivantes

@~ =
990 °C, t~

=
15 min.
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[Isothermal holding at 990 °C

Ce choix est en bon accord avec celui trouvA dans la littArature en effet; avant d'effectuer

des revenus isothermes sur l'Inconel 718, Radavich et al. [18] ant fait subir h leurs Achan-

tillons, initialement dans l'Atat de livraison, une homogAnAisation de 15 min h1000 °C, suivie

d'une trempe h l'eau. Il faut noter que la contraction intervenant durant la premiAre partie de

l'enregistrement isotherme h 990 °C, correspond h la dissolution de la phase fl (N13Nb) Par

ailleurs~ le gonflement notA h partir de la dixiAme minute de maintien est manifestement lid h

l'expansion de la maille ~i en effet, la phase fl contient du niobium ayant un rayon atomique
(gal h 0,147 nm [19] la substitution de cet Ailment au sein de la maille C-F-C- de l'austAnite

provoque donc l'expansion de cette maille.

3.2.2. l~volutions structurales h la faveur de refroidissements continus. Diagramme TRC.

L'exploitation des courbes dilatom4triques, enregistrAes pour des vitesses de refroidissement

comprises entre 0,08 et 150 °C s~~,
nous a permis de tracer le diagramme TRC de l'alliage.

Les rAsultats obtenus ont AtA complAtAs par des mesures de duretA et des observations micro-

graphiques
La figure 16 reprAsente le diagramme T-R-C. de l'alliage prAalablement homogAnAisA 15 min

h 990 °C. Le tableau Iii rassemble les tempAratures de dAbut et de fin de prAcipitation au

refroidissement, observAes en fonction de la vitesse de refroidissement imposAe. La figure 17

reprAsente la variation de la duretA Hv0,5 en fonction de la vitesse croissante de refroidissement.

Aux vitesses trAs lentes (VR
=

0,08 ° C s~~ ), la duretA prAsente une valeur maximale Hv
=

413.

Elle diminue ensuite rapidement et atteint Hv
=

253 pour une vitesse de refroidissement

~h
=

I °C s~~. Pour des vitesses supArieures, la duretA continue de diminuer lAgArement
jusqu'h la valeur de 221 pour VR

=
50 °C s~~.

Les structures observAes h l'Achelle micrographique (Fig. 18a,b) sent sensiblement identiques
:

elles consistent en une matrice contenant quelques carbures ainsi que des lamelles de phase fl
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Fig 17 tvolution de la duret4 Hv0,5 en fonction de la vitesse de refroidissement.

[Change in hardness in function of the cooling rate.]

(N13Nb) ayant prAcipitA dans les joints et h l'intArieur des grains ~i.

Les examens effectuAs par microscopie Alectjonique en transmission, sur des Achantillons

ayant subi un
refroidissement h la vitesse de 5 °C s~~, rAvAlent la prAsence d'une quantitA

importante de dislocations et de quelques prAcipitAs (Fig. 19). On remarque cependant, sur

certaines de ces dislocations, la prdsence de prdcipitds de taille trAs petite et par consAquent
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Tableau IV Tempdrat~tres de ddb~tt et de fin de prdcipitation, po~tr les dijfdrentes mtesses

de refroidissement mises en ~~tvre.

[Temperatures for the beginning and the end of the precipitation process, according to the

cooling rate.]

Vitesse 0,08 0,2 0,5 2 4 5 7 10 20 50 100

jo~ -i)
s

DAbut de 820 815 815 815 810 805 800 795 790 780 750 700

prAcipitation

Fin de 520 525 530 530 530 530 530 535 540 560 590 630

pr4cipitation
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(a) I/R
=

50 °C s~~, Hv0,5
=

221 (x500). lb) VR
=

0,5 °C s~~, Hv0,5
=

290 x500)

[Microstructure after continuous cooling la) I/R
=

50 °C s~~, Hv
=

221. lb) VR
=

0 5 °C s~~,

Hv
=

290 x 500)
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Fig 19. Structure du matdriau pour VR
=

5 °C s~~: dislocations ancrdes par des prdcipit4s ~'.

[Microstructure after continuous cooling (~h
=

5 °C s~~ ), dislocations pinned by ~' precipitates
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0.2 °C s~~, la) bright field, 16) dark field

difficiles h identifier nous pensons qu'il s'agit vraisemblablement de prAcipitAs ~i'. Cependant,

en tra~ant le diagramme T-R-C de l'lnconel 718 (@~ =
i180 °C, t~

=
72 h) Loria [20] a montrA

que la prdcipitation de la phase ~i' n'intervenait que pour des vitesses VR < 5 ° C s~~. Dans le cas

oh ~h
=

0,2 °C s~~, la micrographie en champ clair (Fig. 20a) montre qu'il y a eu prdcipitation
de plaquettes de la phase ~i". Ces prdcipitds ~i" apparaissent en noir avec un contraste ~'double

lobe" allong#
:

ceci montre que les prdcipitds ~i" ne prdsentent pas une cohdrence parfaite avec

la matrice ~i. Cependant il existe aussi, en plus petit nombre, des particules mains sombres et

de forme sph4rique pr4sentant un contraste en ~'ailes de papillon" il s'agit de pr4cipit4s ~i'
N13(Ti, Al) de symdtrie cubique simple [CS] (cerclds sur la Fig. 20). En champ sombre, seuls

les prdcipitds allongds ~i" sent dclairds par contre, les prdcipitds ~i' restent sombres (Fig. 20b).
Pour la vitesse de refroidissement VR

"
0,08 °C s~~, la figure 21a ddmontre qu'il y a eu

pr#cipitation des phases ~i' et ~i"
la densit4 de ces phases est beaucoup plus importante que

celle observ4e dans le cas de VR
"

0,2 °C s~~ Les pr4cipit4s ~i' apparaissent moins sombres

et de g40m4trie sph4rique le plus souvent, its sent accolAs h des plaquettes de
~i"

(cercles).
Les pr4cipitAs ~i" se pr4sentent sous la forme de particules quelque peu allongAes (prAsentant

un contraste double lobe), qui se sent formAes dans la matrice ou parfois au voisinage des

joints. On notera, par ailleurs, que les prAcipitAs du type ~i" sont orientAs suivant les trois

directions (100) de la maille C F-C- de la matrice (comme montrA par le clichA de diffraction

de la Fig. 21b).

3.2.3. Discussion. Le diagramme TRC de la figure 16 montre que, quelle que soit la vitesse

de refroidissement dons la gamme considArAe, on observe qu'interviennent des phAnomAnes de

prAcipitation, seulement marquAs par des changements de pente sur les courbes dilatomAtnques.
Pour des vitesses VR supArieures h 10 °C s~~, l'intervalle de prAcipitation est, au plus, compris

entre 800 et 600 ° C id s'Alargit h mesure que la vitesse VR dimmue). Par contre, pour les vitesses

VR infArieures h 5 °C s~~, l'intervalle de prAcipitation est sensiblement constant (850-550 °C).
Aux vitesses de refroidissement les plus fortes (VR > 10 °C s~~), il semble que seule une

quantitA limitAe de phase fl puisse se former, essentiellement aux joints des grains ~i. Il n'a

pas AtA possible de procAder h des examens de lames minces, ces derniAres ne pouvant Atre
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extraites des dchantillons utilisds, de diamAtre trap limitA. Cependant, on notera que la duret#

aprAs trempe reste faible 220-230 vickers, ce qui exclut la prAsence de fractions volumiques
significatives des phases durcissantes.

DAS que la vitesse de refroidissement est telle que VR < 5 ° C s~~, des lames minces ant pu Atre

extraites d'Achantillons de diamAtre plus important des prAcipitAs ~i', de forme sensiblement

sphArique, ant pu Atre observAs ceci Atant en accord avec les observations mentionn#es par
Loria [20].

Cependant, le fait que pour I < VR < 5 °C s~~ la duretA aprAs trempe n'excAde pas 240 -250

vickers, montre que la fraction volumique de ~' reste faible et que ce type de prdcipitd est peu
durcissant dans le cas de l'alliage INC 718.

Pour des vitesses VR < 0,5 °C s~~, l'examen micrographique r4vAle toujours qu'il y a eu

formation de fl, tandis que l'examen de lames minces montre ddsormais la prdsence conjointe
des phases ~i' et ~i". ParallAlement, la duret4 aprAs trempe croit significativement de 290 h

415 vickers h mesure que VR diminue de 0,5 h 0,08 °C s~~. La fraction volumique de ~" est

bien plus importante que celle de ~i' le durcissement constat4 est bien essentiellement le fait

de la pr4sence de ~i", phase de forme lenticulaire (ou de disqui plat). Par ailleurs, on observe

localement des prdcipitds ~i' hdmisphdriques avec plaquette de phase ~i" accol#e le long du plan
diamdtral ice qui est un des types d'association classiques de ces deux phases).

On retiendra donc que

il, semble fort probable que la germination de la phase ~i' soit plus aisle que celle de la

phase ~", du moins dans le cas des vitesses de refroidissement dlev#es, et ce pour une valeur

du rapport
~~ ~ ~~

=
0,71 seulement

Nb

un
simple refroidissement continu, h la vitesse de 300 °C h~~, confAre un durcissement non

nAgligeable h l'alliage
la phase fl se forme en plus ou mains grande quantitd, quelle que soit la vitesse l~R mise en

ceuvre.

En ce qui concerne prAcisAment cette phase fl, Sundararaman et al. [1,2] ant conclu que cette

phase d'Aquilibre Atait la seule observAe au sein de la matrice ~i pour des traitements effectuAs

entre 900 et 1000 °C
,

il n'est donc pas surprenant que cette phase puisse se former en premier au

refroidissement et ce h partir de tempAratures relativement AlevAes. Son mode de prAcipitation

est manifestement hAtArogAne, les sites prAfArentiels de nucldation #tant principalement (mais

pas exclusivement) localisds aux joints des grains ~i de fait, quelques prdcipitds fl ont pu Atre

observds sur les parties incohdrentes des macles de la matrice ~i. Par ailleurs,
vu que nous avons

effectuA des refroidissements continus, il Atait prAvisible que le second mode de formation de

la phase fl ii partir des ddfauts d'empilement formds au sein des prdcipitds ~i") avait trAs peu

de chance d'Atre observd.

Conclusions

Le matdriau dtudid prdsente dans l'dtat de livraison, une structure ~i
(C.F.C.),

avec des prd-
cipitds fl intergranulaires et des carbures primaires du type MC l'dtude, par microanalyse
X et par diffraction des ray"ens X, a permis de conclure que ces carbures MC Ataient du type
(Nb,Ti) C. En outre, l'4tude par microscopie 41ectromque en transmission a rAvAlA la pr4sence
de prAcipitAs ~" (disques allongAs) et ~i' (gAomAtrie sphArique) avec prAdominance de la phase

~i"
Par ailleurs, l'analyse dilatomAtrique, ainsi que celle par A-T-D-, nous ant permis de prAci-

ser les limites en tempdrature des domaines dans lesquels interviennent, la prdcipitation
ou la
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dissolution des diff4rents prAcipitAs. Ainsi, la phase ~i' continue de prdcipiter dans l'intervalle

des tempAratures comprises entre 400 et 620-650 °C. I compter de 650 °C dAbute la dissolu-

tion de cette mAme phase ~i', laquelle disparait vers 830 °C environ. La dissolution de la phase

~i" se produit entre 750 et 890 °C. Enfin, pour des tempdratures supdrieures h 890 °C, com-

mence, d'abord la coalescence de la phase fl, puis sa dissolution progressive (surtout au-dell

de 920-960 °C).
Par dilatomAtrie isotherme h haute tempArature, nous avons dAterminA les paramAtres op-

timums de mise en solution de l'alliage, soit respectivement
@~ =

990 °C et t~
=

15 min (du

moms pour les Achantillons de faibles dimensions utilisds en dilatomAtrie de trempe). Incidem-

ment, la valeur de
@~

retenue signifie que la tempdrature de solvus de la phase fl est trAs

sensiblement dgale h 1000 °C.

L'dtude des transformations en refroidissement continu nous a ensuite permis de tracer le

diagramme T-R-C-, pour les valeurs pr#citdes de
@~ et t~. Les caractAristiques essentielles de

ce diagramme sont les suivantes

. pour des vitesses de refroidissement ~h > 100 °C s~~, seule la phase ~i est observde

. pour 5 < VR < 100 °C s~~ il y a seulement prAcipitation de la phase fl la duretA des

Achantillons trempAs dans de telles conditions est foible et varie peu

. pour I/R
"

5 °C s~~,
en plus de la phase fl, il y a prdcipitation de la phase ~i', ce qui

engendre
un

lager durcissement de l'alliage

.
enfin, pour des vitesses ~h < 5 °C s~~, il y a prdcipitation d'une troisiAme phase qui

est la phase ~i"(N13Nb). Cependant, plus la vitesse de refroidissement diminue, plus les

fractions volumiques prdcipitdes (de ~i' et surtout de ~i") sont importantes. Par suite, la

duretA aprAs trempe devient nettement plus AlevAe de fait, cette caractAristique passe

de Hv
=

320 (pour ~h
"

0,2 °C s~~) h Hv
=

413 (pour I/R
"

0,08 °C s~~).
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