
HAL Id: pastel-00580004
https://pastel.hal.science/pastel-00580004

Submitted on 25 Mar 2011

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

Modélisation des effets de l’évolution microstructurale
sur le comportement mécanique du superalliage

monocristallin AM1
Anaïs Gaubert

To cite this version:
Anaïs Gaubert. Modélisation des effets de l’évolution microstructurale sur le comportement mécanique
du superalliage monocristallin AM1. Matériaux. École Nationale Supérieure des Mines de Paris, 2009.
Français. �NNT : �. �pastel-00580004�

https://pastel.hal.science/pastel-00580004
https://hal.archives-ouvertes.fr


ED n◦432 : Sciences des Ḿetiers de l’Inǵenieur
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5.4 Simulations avec le modèle champs de phasesélastique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 125

5.4.1 Calibration des grandeurs physiques du modèle . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 125
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Introduction g énérale

Ce travail s’inscrit dans le contexte de la modélisation et de la prévision de la duŕee de vie des aubes
de turbine haute pression (HP) des moteurs aéronautiques, et en particulier des moteur destinésà des appli-
cations militaires. La turbine HP (figure 1) est située en sortie de la chambre de combustion, et de ce fait
elle subit des chargements thermiques et mécaniques importants dans des conditions extrêmes (oxydation,
etc.). Les superalliages base nickel ontét́e d́evelopṕes pour ŕepondrèa cette probĺematique. Ce sont main-
tenant des matériaux monocristallins qui sont utilisés pour les moteurs d’avions de chasse. En France, les
recherches ont conduit au superalliage AM1 au début des anńees 80. Il est̀a l’heure actuelle utiliśe pour le
moteur M88 du Rafale.

FIG. 1. Aube de turbine haute pression du moteur M88.

Les industriels souhaitent aujourd’huiétendre l’utilisation des superalliages monocristallinsà d’autres
types de moteurs aéronautiques. En particulier, l’AM1 est utilisé pour la fabrication des aubes de turbine HP
du moteur TP400 de l’avion de transport militaire A400m. Lesconditions d’utilisation de ce moteur sont
très diff́erentes de celles du M88. En effet, ce dernier est plutôt soumisà des chargements de type fatigue,
i.e. à des cycles thermoḿecaniques dont l’amplitude peutêtre relativement́elev́ee. Au contraire, pour un
avion de transport, les aubes de turbine HP sont soumisesà des chargements de type fluage (maintienà
contrainte constante pendant de longs temps correspondantaux phases de vol en croisière). Or, dans les
superalliages base nickel, le fluageà haute temṕerature conduit̀a uneévolution de la microstructure connue
sous le nom de mise en radeaux, dont les conséquences sur le comportement mécanique sont ǵeńeralement
néfastes. La prise en compte de l’influence de la mise en radeaux sur le comportement de l’AM1 fait l’objet
du Projet d’Etudes Amont (PEA) EGISTHE entre la DGA, Snecma et l’Onera notamment. Mon travail de
thèse s’inscrit dans le cadre de cetteétude contractuelle.

Le comportement ḿecanique des monocristaux de superalliages, horsévolutions microstructurales,
a fait l’objet de nombreuseśetudes. Il a pour principales caractéristiques d’̂etre fortement anisotrope et
dépendant de la température [Poubanne 89]. C’est pourquoi des modèles de comportement permettant de
reproduire ces caractéristiques ont́et́e d́evelopṕes. Cailletaud [Cailletaud 87, Ḿeric 91] a propośe un mod̀ele
macroscopique basé sur les ḿecanismes physiques de la plasticité cristalline au travers de la loi de Schmid.
Ce mod̀ele aét́e identifíe dans [Hanriot 93] pour l’AM1 en s’appuyant sur une très large base d’essais. Cette
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base est principalement composée d’essais cycliques, effectuésà des temṕeratures comprises entre 20◦C et
1150◦C, pour diff́erentes orientations cristallographiques et sur une plagede vitesses de déformation com-
prises entre 10−2 et 10−5 s−1. Ces diff́erenteśetudes ont permis l’obtention d’un modèle de comportement
de l’AM1 utilisable en bureaux d’études car calibré sur une large base d’essais pour un nombre de pa-
ramètres mat́eriaux ŕeduit (10 param̀etres caractérisant la viscoplasticité par temṕerature). Cependant des
domaines de comportement restent inexplorés, en particulier celui des fortes vitesses de déformation (10−1

s−1) et celui des faibles vitesses (typiquement 10−9 s−1, ce qui correspond̀a des essais de relaxation de
longue duŕee ou des essais de fluage). Mais surtout, le modèle de comportement actuel ne prend pas en
compte d’́eventuelleśevolutions microstructurales induites par des chargements à haute temṕerature.

La mise eńevidence d’́evolutions microstructurales dans les superalliages basenickel en fluagèa haute
temṕerature áet́e faite d̀es les anńees 70. Ce sont des matériaux biphaśes, compośes de pŕecipit́esγ′ de
forme cuböıdale ŕepartis de façon quasi-périodique dans une matriceγ. Sous chargement de fluageà haute
temṕerature, [Fredholm 87, Ayrault 89] notamment ont montré que les pŕecipit́es ont tendancèa coales-
cer de façon anisotrope pour former des plaquettes. L’orientation de ces plaquettes dépend de param̀etres
mat́eriau tels que le d́esaccord paraḿetrique entre les deux phases, leurs propriét́esélastiques, mais aussi
du chargement. Plus récemment, [Espié 96, Ott 99] ont montŕe que la microstructure en radeaux a un com-
portement inf́erieur sous chargement monotone ou cyclique que la microstructure initiale cuböıdale. Ces
études exṕerimentales ont donc permis de dégager les principales caractéristiques de la mise en radeaux et
de ses influences sur le comportement mécanique. Cependant, ces auteurs se sont principalement intéresśes
à des conditions de vieillissement relativement simples (fluage essentiellement). De plus, l’étude de l’in-
fluence de la mise en radeaux n’est pas complète dans le sens où les auteurs n’ont pas vraimentétudíe les
conśequences de la mise en radeaux sur la viscosité ou l’écrouissage.

Une meilleure compréhension de la mise en radeaux et de ses conséquences passe par sonétudeà
l’ échelle ḿesoscopique. Deux types de modélisations ont́et́e d́evelopṕeesà l’échelle de la microstructure,
d’une part la mod́elisation de la cińetique de mise en radeaux [Khachaturyan 83, Véron 95, Olschewski 95,
Boussinot 07, Zhou 07a, Zhou 08] et d’autre part la modélisation de la plasticité [Espíe 96, Nouailhas 97,
Forest 00, Busso 00]. Ces modèles ont permis de mieux comprendre les paramètres physiques influant. Par
exemple, les mod̀eles de champs de phases ou le modèle de V́eron [Véron 95] ont permis de mettre en
évidence l’influence de la plasticité sur la coalescence orientée des pŕecipit́es. Les mod̀eles de ḿecanique
des milieux continus ǵeńeraliśes [Forest 00, Busso 00] ou la dynamique des dislocations [Vattré 09b] tentent
de reproduire les effets d’échelle observ́es en plasticit́e.

Les donńees exṕerimentales et les modélisations̀a l’échelle de la microstructure ont permis l’émergence
de mod̀eles macroscopiques rendant compte de l’influence de la miseen radeaux sur le comportement
mécanique [Tinga 08, Fedelich 08]. Ces modèles consistent̀a ajouter une ou plusieurs variables internes
décrivant le degŕe de mise en radeaux de la microstructure. Fedelich [Fedelich 08] a montŕe qu’un tel mod̀ele
permet de d́ecrire l’adoucissement observé apr̀es mise en radeaux de la microstructure.

Ma thèse consiste donc̀a d́evelopper un mod̀ele de comportement macroscopique qui prenne en compte
lesévolutions microstructurales sous chargementà haute temṕerature. La d́emarche multíechelles et muti-
physiques d́evelopṕee est ŕesuḿee par la figure 2. Nous avonsétudíe la mise en radeaux puis son influence
sur le comportement ḿecanique, d’une part d’un point de vue expérimental, et d’autre part grâceà des
mod́elisations̀a l’échelle ḿesoscopique. L’objectif de ces modèles est double. Ils permettent de compléter la
base de donńee exṕerimentale par des expériences nuḿeriques. En particulier, ils peuvent servirà l’étude de
cas de chargements plus complexes. De plus, ils permettent une meilleure compréhension des phénom̀enes
physiques mis en jeu afin d’en détacher les param̀etres cĺes pour la mod́elisation macroscopique.

Le mémoire est pŕesent́e de la façon suivante. Le premier chapitre présente le matériau de l’́etude
l’AM1, sa microstructure et son comportement, ainsi qu’unétat des lieux des modélisations du compor-
tement ḿecanique d́evelopṕees pour les superalliages base nickel monocristallins.

Le deuxìeme chapitre propose uneévaluation du mod̀ele macroscopique sur toute la plage de vitesses
de d́eformation 10−9 s−1 - 10−1s−1 à haute temṕerature. Pour ce faire, des essais mécaniques complétant
la base de donńees des anńees 90 ont́et́e ŕealiśes dans le cadre du PEA EGISTHE. Des essaisà haute
vitesse de d́eformation, des essais de restauration et des relaxations de longue duŕee montrent les limites
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FIG. 2. Démarche suivie au cours de la thèse.

du mod̀ele actuel. Des propositions d’extension du domaine de validité du mod̀ele en terme de vitesse de
déformation sont́etudíees. Ce chapitre répondà une demande d’aḿelioration de la robustesse du modèle de
comportement de la part des industriels.

Le troisìeme chapitre aborde la modélisation du comportement de l’AM1̀a l’échelle de la microstructure
à l’aide d’une approche par homogéńeisation classique [Nouailhas 95, Espié 96]. Un mod̀ele de compor-
tement de type Cailletaud [Cailletaud 87, Méric 91] est attribúe à chacune des phases. Leur comportement
dans le superalliage est identifié à partir de ŕesultats exṕerimentaux macroscopiques. La validité de cette
approche est ensuite analysée par la simulation de cas de chargements complexes. Nous avons en particulier
compaŕe simulations et ŕesultats exṕerimentaux en torsion et enécrouissage cyclique pour différentes tailles
de microstructures. Ce chapitre montre les avantages et leslimites d’une telle approche.

Le chapitre 4 est consacré à l’étude de la mise en radeaux d’un point de vue expérimental. Apr̀es une re-
vue bibliographique sur le phénom̀ene et son influence sur le comportement mécanique, nous présentons les
essais ŕealiśes dans ce travail. Ils sont effectués selon le principe suivant. Leséchantillons sont préalablement
vieillis sous diff́erentes conditions. Il sont ensuite testés ḿecaniquement. Ce chapitre présente les ŕesultats
des vieillissements du point de vue mécanique ainsi que les observations micrographiques. Enfin, nous
détaillons les ŕesultats exṕerimentaux sur l’influence d’un vieillissement sur le comportement ḿecanique
de l’AM1.

La mod́elisation de la mise en radeaux est abordée au chapitre 5. Nous avons utilisé le mod̀ele champs
de phases d́evelopṕe au Laboratoire d’Etude des Microstructures (LEM) [Boussinot 07]. La ḿethode des
champs de phases est particulièrement adaptéeà l’étude deśevolutions microstructurales car elle se situeà
l’ échelle ḿesoscopique. Nous avonsétendu le mod̀ele de Boussinot par un couplage avec l’activité plastique
dans les canaux de matrice [Gaubert 08, Gaubert 09]. La plasticité est d́ecrite par une mod́elisation continue
de type Cailletaud comme au chapitre 2. Uneétude de l’influence de la plasticité sur la coalescence orientée
dans les superalliages sous différentes conditions de chargement est proposée.
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Le chapitre 6 poursuit la modélisation du comportement des superalliages proposée au chapitre 3̀a
l’ échelle ḿesoscopique. Une des limites d’une modélisation continue de la plasticité à l’échelle de la mi-
crostructure est qu’elle ne permet pas de rendre compte des effet d’échelles (taille de précipit́e, etc.). Nous
nous sommes donc intéresśes aux milieux continus ǵeńeraliśes, et en particulier au milieux de Cosserat
[Forest 03a, Forest 08]. Nous proposons uneétude analytique des effets d’échelle pŕedits par ce type de
mod̀eles [Cordero 09].

Enfin, le dernier chapitre utilise les développements nuḿeriques et les ŕesultats exṕerimentaux des cha-
pitres pŕećedents pour construire un modèle de comportement intégrant l’influence de la mise en radeaux
sur le comportement ḿecanique de l’AM1.
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Chapitre 1. L’AM1, microstructure et comportement

1.1 Introduction

Ce chapitre pŕesente le matériau au centre de cettéetude, le superalliage base nickel monocristal-
lin AM1. Après une pŕesentation du matériau et de sa microstructure nous décrivons les principales ca-
ract́eristiques de son comportement mécanique. Enfin, il dresse un inventaire des modélisations du compor-
tement ḿecanique d́evelopṕees pour cette classe de matériaux.

1.2 Le superalliage monocristallin AM1

1.2.1 Ǵenéralit és

L’AM1 est un superalliage base nickel, dità durcissement structural, dont la composition chimique
pond́erale est donńee par le tableau 1.1. Ce matériau pŕesente troiśechelles caractéristiques qui sont d́ecrites
ci-apr̀es.

Élément Ni Co Cr Mo W Ta, Nb Al Ti C Fe
Teneur viśee base 6-7 7-8 1.8-2.2 5-6 7.5-8.5 5.1-5.5 1 0.01 0.2

TAB . 1.1. Composition chimique de l’AM1 en pourcentage pondéral base nickel.

Échelle dendritique La pŕesence de dendrites résulte du proćed́e de fabrication par solidification dirigée.
La taille caract́eristique des dendrites est de l’ordre de la centaine de microns comme on peut le voir sur
la figure 1.1. Cette figure met eńevidence la ŕepartition non-homog̀ene deśeléments chimiques au sein
de l’alliage. Des particules massives d’eutectiqueγ/γ′ sont observ́ees dans les régions interdendritiques.
Les dendrites sont, elles, biphaséesγ/γ′, mais avec des gradients de composition chimique. Un traitement
thermique d’homoǵeńeisationà 1300◦C pendant 3h est effectué, d’une part dans le but d’éliminer les eu-
tectiquesγ/γ′ formés au cours de la solidification, et d’autre part afin d’atténuer les śegŕegations chimiques
dendritiques.

Dans le cas des alliages de première ǵeńeration tels que l’AM1, ce traitement s’avère relativement
efficace [Espíe 96, Caron 99] si bien qu’à notre connaissance il n’a pasét́e report́e de diff́erences micro-
structurales significatives entre régions dendritiques et interdendritiques. En revanche, dans les alliages plus
récents caractériśes par l’introduction d’́eléments lourds tels que le rhénium ou le ruth́enium, il persiste des
inhomoǵeńeités de compositions chimiques des phasesγ et γ′ apr̀es le traitement d’homogéńeisation. Les
régions dendritiques ont tendanceàêtre plus riches en Re et Ru [Caron 99, Schulze 00], ce qui induit notam-
ment une inhomoǵeńeité du d́esaccord paraḿetrique au sein de l’alliage [Schulze 00]. Celle-ci peut affecter
lesévolutions microstructurales telles que la mise en radeaux. Ce point est notamment mis enévidence dans
les travaux de th̀ese de M. Arnoux̀a l’ENSMA sur le MCNG, alliage de quatrième ǵeńeration. Il observe
une mise en radeaux plus rapide dans les régions dendritiques que dans les régions interdendritiques. Le
même type d’observations aét́e fait dans [Peng 00] pour le CMSX-2 en fluageà basse temṕerature (760◦C).
En revanche, pour des températures pluśelev́ees (850◦C et plus), les inhomoǵeńeités de microstructures sont
nettement plus faibles. C’est pourquoi dans ce travail les ségŕegations chimiques̀a l’échelle des dendrites
sont ńegligées.

Échelle des pŕecipités Les superalliages monocristallins sont des matériaux biphaśes compośes d’une
matrice aust́enitiqueγ et de pŕecipit́es de phase interḿetalliqueγ′. Cette microstructure est obtenue par
une succession de deux traitements thermiques de revenu quiinduisent une microstructure relativement
homog̀ene. La figure 1.2 illustre la répartition quasi-ṕeriodique des précipit́es. Leur taille moyenne est de
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1.2. Le superalliage monocristallin AM1

FIG. 1.1. AM1 brut de couĺee d’apr̀es [Poubanne 89].

FIG. 1.2. Microstructure du superalliage AM1 d’après [Bonnand 06].

0.45µm alors que celle des couloirs de matrice est de0.1µm. La fraction volumique de précipit́es est de
l’ordre de 68% dans l’AM1.

Échelle cristallographique La phaseγ, correspondant̀a la matrice du superalliage, est une solution so-
lide désordonńee de structure CFC. La phaseγ′, de stoechioḿetrie Ni3(Ti,Al), poss̀ede quant̀a elle une
structure ordonńee de type L12. La faible différence de param̀etres de maille entre les deux phases per-
met une pŕecipitation coh́erente de la phaseγ′. On d́efinit le d́esaccord paraḿetrique (ou misfit) comme la
diff érence relative des paramètres cristallinsaγ etaγ′ des deux phases :

δ = 2
aγ′ − aγ

aγ′ + aγ
(1.1)

Pour l’AM1, cette valeur est faiblement négative et d́ecrôıt avec la temṕerature. D’apr̀es [Royer 93], les
contraintes de coh́erence sont relaxéesélastiquement jusqu’à une temṕerature de 1150◦C dans le cas de
l’AM1. Une illustration du misfit est pŕesent́ee sur la figure 1.3.

1.2.2 Comportement ḿecanique

Le comportement particulièrement ŕesistant des superalliages base nickel est dû à leur microstructure et
aux interactions dislocations/particules qu’elle induit. La d́eformation plastique a lieu principalement dans
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Chapitre 1. L’AM1, microstructure et comportement

FIG. 1.3. Illustration des contraintes de cohérence, d’apr̀es [Royer 93].

la matriceγ, les pŕecipit́es agissant comme des freinsà la plasticit́e. Plusieurs modes de durcissement sont
rencontŕes dans ces alliages. Nous exposons ici les principaux :

– Durcissement par solution solide dans la matrice CFC. L’interaction entre le champ de contraintes
créé par l’introduction d’atomeśetrangers dans la structure et les dislocations rend le mouvement de
ces dernìeres plus difficile. Les gros atomes de tungstène, molybd̀ene et tantale sont ajoutés dans ce
but ;

– Durcissement par précipitation. La pŕesence des précipit́esγ’, plus durs que la matrice, oblige les
dislocations soit̀a les contourner soit̀a les cisailler. Ces deux ḿecanismes ont un caractère durcis-
sant. Le premier, appelé contournement d’Orowan, nécessite la courbure des dislocations, d’autant
plus difficile que les couloirs de matrice sontétroits. L’autre possibilit́e, qui consistèa cisailler les
précipit́es, est rendue difficile par leur caractère ordonńe. Une dislocation, si elle veut entrer dans un
précipit́e, doit modifier localement l’ordre ;

– Influence du d́esaccord paraḿetrique qui induit des contraintes de compression dans la phaseγ et des
contrainte de tension dans la phaseγ′. De nombreux calculs paréléments finis ont́et́e meńes (voir par
exemple [Glatzel 89, Ganghoffer 91, Benyoucef 94]) afin d’évaluer ces contraintes. Qualitativement,
ces auteurs trouvent les mêmes ŕesultats. Les couloirs subissent une compression tri-axiale de l’ordre
de 200à 400 MPa, et le précipit́e une traction tri-axiale de quelques dizaines de MPa.

Comportement monotone Au niveau macroscopique et de manière ǵeńerale, le comportement
mécanique des monocristaux de superalliages est anisotrope. La figure 1.4 illustre cette propriét́e à 950◦C.
Le comportement suivant la direction〈001〉 se distingue clairement des comportements suivant〈111〉, 〈011〉
et〈123〉. Le comportement suivant l’orientation〈001〉 montre plus d’́ecrouissage que celui suivant les autres
orientations.

Le comportement ḿecanique d́ependégalement fortement de la température. Ainsi, sch́ematiquement,
deux plages de températures faisant intervenir des mécanismes de plasticité différents peuvent̂etre dis-
tinguées : les basses températures, typiquement entre l’ambiante et 650◦C, et les hautes températures̀a partir
de 950◦C environ. Aux temṕeratures comprises entre 650◦C et 950◦C, les deux types de ḿecanismes sont
présents. Le comportement mécanique entre 20◦C et 650◦C est peu sensiblèa la vitesse de d́eformation.
De plus, le comportementà 20◦C est tr̀es proche de celuìa 650◦C. Macroscopiquement, [Chieragatti 87]
et [Hanriot 93] ont observ́e la pŕesence de macrobandes de glissement. A l’échelle de la microstruc-
ture on constate majoritairement le cisaillement des précipit́es sur de longues distances. De plus,à basse
temṕerature, les monocristaux de superalliages exhibent une dissyḿetrie de la limitéelastique entre traction
et compression [Shah 84]. Elle aét́e quantifíee dans le cas de l’AM1 dans [Chieragatti 87, Hanriot 93]à
diff érentes temṕeratures. A 650◦C, cela se traduit par une contrainte moyenne d’environ 90 MPa pour un
chargement syḿetrique suivant l’orientation〈001〉, et des valeurs ńegatives comprises entre -70 MPa et 110
MPa suivant les orientations〈011〉 et 〈111〉. Ce ph́enom̀ene trouve son origine dans les mécanismes de
déformation plastique dans les précipit́es sur lesquels nous reviendrons au chapitre 3.
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1.2. Le superalliage monocristallin AM1

FIG. 1.4. Illustration du comportement anisotrope de l’AM1 en tractionà 950◦C d’apr̀es [Poubanne 89].

Entre 950◦C et 1100◦C, on observe une très grande sensibilité à la vitesse de chargement. A l’échelle
microscopique, la d́eformation est localiśee dans les couloirs de matrice. On observe principalement le
contournement des précipit́es bien que deśevénements isolés de cisaillement de précipit́es soient́egalement
constat́es. De plus,̀a haute temṕerature, des ḿecanismes thermiquement activés apparaissent, tels que la
mont́ee des composantes coins des dislocations aux interfacesγ/γ′ ou le glissement d́evié d’une dislocation
de la matrice lorsqu’elle rencontre un précipit́e. Enfin, la dissyḿetrie traction/compressiońevoqúee pour
les basses températures devient plus faible (de l’ordre de 10 MPa)à haute temṕerature, sauf peut-être pour
l’orientation 〈111〉 pour laquelle Hanriot a mesuré une limite d’́ecoulement suṕerieure d’environ 30 MPa
en traction par rapport̀a la compressioǹa 950◦C.

Comportement cyclique Le comportement cyclique de l’AM1 possède les m̂emes caractéristiques que le
comportement monotone, c’est-à-dire anisotropie de déformation plastique et viscosité. Quelques précisions
peuvent cependantêtre apport́ees. Tout d’abord, le comportement cyclique est caractériśe par une stabilisa-
tion très rapide du cycle dans le cas de chargements alternés. Typiquement le cycle stabilisé est obtenu après
3 cycles [Poubanne 89]. De plus, comme nous l’avons préciśe au paragraphe préćedent,̀a haute temṕerature
et pour un chargement symétrique, les boucles d’hystéŕesis sont globalement symétriques. Ce n’est en re-
vanche pas le cas̀a basse temṕerature òu une asyḿetrie traction/compression est observée dans les superal-
liages. Enfin, il faut souligner que l’on observe une diminution sensible du domainéelastique lors d’essais
cycliques. Ce ph́enom̀ene, constaté par Poubanne [Poubanne 89] est illustré par la figure 1.5 pour l’orienta-
tion 〈123〉.

FIG. 1.5. Illustration de la diminution très rapide du domainéelastique de (a)̀a (b) durant le premier quart de cycle
(AM1 〈123〉 à 950◦C), d’apr̀es [Poubanne 89].
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Chapitre 1. L’AM1, microstructure et comportement

Comportement en fluage En fluage aussi le comportement dépend fortement de la température. Marchal
[Marchal 06], apr̀es [Matan 99], distingue trois gammes de températures. Les basses températures, autour
de 750◦C, pour lesquelles on observe un fluage primaire important, les temṕeratures comprises entre 850◦C
et 1000◦C environ caract́eriśees par l’absence de régime stationnaire, et enfin les températures suṕerieures
à 1000◦C, suffisamment importantes pour induire desévolutions de la microstructure connues sous le nom
de mise en radeaux. Cette classification n’est cependant pasfigée. Ainsi, en appliquant une contrainte de
fluage importante, de l’ordre de 300MPa,à 950◦C, [Diologent 02] trouve un comportement similaireà celui
observ́e à 1050◦C, assocíe à une coalescence orientée. Nous reviendrons largement sur la mise en radeaux
dans les chapitres suivants. Le comportement en fluage estégalement caractériśe par une forte anisotropie.

Glissement cubique Intéressons nous aux modes de déformation plastique des monocristaux de type CFC
en nous basant sur le travail de Poubanne [Poubanne 89]. Un tel mat́eriau poss̀ede 4 plans denses(111), dits
plans octáedriques ou prismatiques, auxquels sont associés 3 directions de glissement de type〈110〉 par
plan. L’ensemble noté 1

2 〈110〉(111) forme les 12 systèmes de glissement octaédriques. D’autres systèmes
de glissement sont cependant envisageables malgré deśenergies líeesà la distorsion du ŕeseau moins favo-
rables. Il s’agit des 6 systèmes cubiques, notés 1

2 〈110〉(001). Macroscopiquement, un chargement suivant
une direction de type〈111〉 induit effectivement du glissement cubique. Mais desétudes ŕecentes au niveau
exṕerimental [Bettge 99] et en dynamique des dislocations [Vattré 09a] semblent montrer que le glissement
cubique apparent correspond plutôt microscopiquement̀a du glissement octaédrique en ”zigzag” au sein
des canaux de matrice.

Interaction entre les syst̀emes de glissement Dans un monocristal, les dislocations qui glissent sur un
syst̀eme donńe cŕeent un champ de contraintes qui rend plus difficile le passage des dislocations suivantes
sur des plans parallèles (ḿecanisme d’auto-écrouissage). De plus, elles constituent un obstacle au glisse-
ment des dislocations sur d’autres plans de glissement. Cette interaction entre systèmes de glissement est
appeĺeeécrouissage latent, et entre dans la modélisation au travers de la matrice d’écrouissage introduite
dans l’́ecrouissage isotrope du modèle de comportement utilisé à l’ENSMP età l’Onera [Cailletaud 87].
Hanriot [Hanriot 93] a montŕe, à partir de simulations nuḿeriques, que la contribution de l’écrouissage la-
tent telle qu’elle est proposée dans ce modèle est ńegligeable. De plus, Nouailhas a montré sur le CMSX-2
à 950◦C qu’il ne semble pas y avoir d’interaction sensible entre syst̀emes de glissement grâceà des essais
de traction-torsion [Nouailhas 93].

1.3 Cadre de la mod́elisation du comportement des superalliages mo-
nocristallins

Cette partie offre une revue bibliographique des différents types de modélisations du comportement
mécanique des matériaux, et en particulier de celui des superalliages.

La mod́elisation du comportement ḿecanique des matériaux peut s’envisager̀a différenteséchelles,
présent́ees tr̀es sch́ematiquement par la figure 1.6. La plasticité et l’écrouissage d’un matériau ŕesultent de
la cŕeation et du mouvement de dislocations. Les dislocations sont des d́efauts cristallins lińeiques. L’́echelle
naturelle de leuŕetude est l’́echelle atomique. Des modélisations̀a l’échelle atomique peuvent par exemple
être utiliśees pouŕetudier le durcissement par solution solide. Néanmoins, ce type de simulations ne permet
pas d’acćeder au comportement macroscopique d’un matériau. C’est pourquoi, on est obligé de se placer̀a
deséchelles plus grandes.

Nous pouvons distinguer les modélisationsà l’échelle de la microstructure, typiquementà l’échelle du
micron dans le cas des superalliages, et les modélisations purement macroscopiques qui ne prennent pas
en compte le caractère h́et́erog̀ene de la plasticité au sein du matériau. A l’échelle de la microstructure,
que nous appelleronśechelle ḿesoscopique dans ce mémoire, deux approches sont possibles. La première
approche, par dynamique des dislocations [Devincre 01, Lemarchand 01, Groh 05], a l’avantage de rendre
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compte du caractère discret de la plasticité. Elle contient intrins̀equement les effets d’échelle en plasticité
de type Orowan ou Hall-Petch. En revanche, ces simulations restent tr̀es côuteuses en temps calcul. De plus,
certains ḿecanismes, tels que la montée des dislocations, restent délicatsà int́egrerà des simulations par
dynamique des dislocations, notamment en 3D. A l’Onera, A. Vattŕe a effectúe sa th̀ese en parallèle à la
mienne sur la mod́elisation par dynamique des dislocations du comportement des superalliages base nickel
[Vattré 09a].

Une alternative consistèa utiliser la ḿecanique des milieux continus et des simulationsà l’échelle
mésoscopique. Dans ce cadre, la plasticité et l’écrouissage sont décrits par des variables continues. Dans
le contexte des superalliages monocristallins base nickel, on peut se ŕeférer par exemplèa [Nouailhas 97,
Forest 00, Busso 00, Preußner 09]. L’hypothèse sous jacente consisteà consid́erer que les densités de dis-
locations sont suffisamment importantes pourêtre d́ecrites par des variables continues. Ce type de simu-
lation est beaucoup moins coûteux en temps calcul mais ne permet pas de reproduire un certain nombre
de ph́enom̀enes physiques tels que les effets d’échelle de la microstructure. Les théories de ḿecanique des
milieux continus ǵeńeraliśes sont des tentatives de reproduire ces effets [Busso 00, Forest 00].

Les simulationsà l’échelle d’une structure font appelà des mod̀eles macroscopiques [Ḿeric 91,
Nouailhas 90]. Ce type de modélisation ne rend pas compte du caractère h́et́erog̀ene de la d́eformation
plastique mais permet de réaliser des calculs de structure. Les hét́eroǵeńeités de d́eformation plas-
tique peuvent̂etre pris en compte par des modèles que je qualifie ici ”d’homoǵeńeiśes”. Ils prennent
en compte la microstructure du matériau et ŕealisent une homogéńeisation. Diff́erentes r̀egles d’ho-
moǵeńeisation sont proposées dans la litt́erature, des modèles auto-coh́erents tels que ceux de Forest ou
Estevez [Forest 96, Estevez 97], le modèle de Fedelich qui utilise des développement en séries de Fourier
[Fedelich 02] ou des modèles analytiques [Svoboda 96, Tinga 08, Tinga 09].

FIG. 1.6. Mod́elisation du comportement des superalliages monocristallins.
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Chapitre 1. L’AM1, microstructure et comportement

1.4 Conclusion

Ce premier chapitre a présent́e brìevement unéetude bibliographique des principales caractéristiques
du comportement ḿecanique des superalliages monocristallins et en particulier de l’AM1. Puis nous avons
dresśe un panorama des différents types de modélisations du comportement envisageables suivant l’échelle
d’étude. Comme nous l’avons souligné, chaque mod́elisation pŕesente ses avantages et ses inconvénients.
Dans ce travail, nous resterons dans le cadre de la mécanique des milieux continus. Les modèlesà l’échelle
macroscopique dans le contexte des superalliages monocristallins sontétudíes au deuxìeme chapitre. Les
simulations̀a l’échelle ḿesoscopique (échelle de la microstructure biphasée) sont abord́ees aux chapitres 3
et 6 du ḿemoire.
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Chapitre 2. Mod́elisation macroscopique du comportement de l’AM1

2.1 Introduction

Ce chapitre est consacré à l’étude età la mod́elisation du comportement macroscopique de l’AM1.
Des lois ph́enoḿenologiques, macroscopiques, mais prenant en compte la cristallographie du matériau, ont
ét́e d́evelopṕees pour mod́eliser le comportement des monocristaux de superalliages.A l’Onera, on utilise
couramment le mod̀ele d́evelopṕe par Cailletaud̀a l’Ecole des Mines [Cailletaud 87, Ḿeric 91]. Uneétude
bibliographique, centrée sur le mod̀ele de Cailletaud, est proposée dans un premier temps. Nous verrons
ainsi certaines limites du modèle dans sa formulation actuelle.

L’identification du mod̀ele de Cailletaud pour l’AM1 dans sa version industrialisée aét́e effectúee par
Hanriot [Hanriot 93] sur la base d’une large campagne d’essais cycliques sur une plage de températures
allant de 20◦C à 1100◦C pour diff́erentes orientations cristallographiques et vitesses de sollicitation.
Néanmoins, certaines données exṕerimentales manquent encore. En particulier, le comportement sous des
sollicitations tr̀es rapides, typiquementε̇ = 10−1 s−1, ou sous des sollicitations très lentes (de l’ordre de
ε̇ = 10−9 s−1). C’est pourquoi, dans le cadre du PEA EGISTHE, quelques essais sur l’AM1 non vieilli ont
ét́e ŕealiśes par P. Paulmier au laboratoire et sont présent́es dans ce chapitre. Les simulations de ces essaisà
l’aide du mod̀ele actuel sont confrontées aux ŕesultats exṕerimentaux.

La suite de ce chapitre est divisée en deux parties. La première pŕesente les essais effectués dans le cadre
du PEA EGISTHE. Elle montre que le modèle actuel ne permet pas de reproduire de manière satisfaisante
les effets de vitesse. La deuxième partie propose des voies d’extension du domaine de validité du mod̀ele.

2.2 Modélisation macroscopique du comportement des superalliages
monocristallins

Plusieurs mod̀eles ont́et́e propośes dans la litt́erature afin de rendre compte de l’anisotropie du compor-
tement des monocristaux. Ils peuventêtre clasśes en deux grandes catégories :

– les mod̀eles macroscopiques basés sur la th́eorie des invariants ;
– les mod̀eles cristallographiques.

Les mod̀eles macroscopiques traduisent l’anisotropie cubique du mat́eriau par un crit̀ere quadratique de type
Hill [Nouailhas 90]. Cependant ce type de critères est insuffisant pour traduire le comportement du matériau
sous sollicitations complexes telles que des essais de traction-torsion. En effet, un tube orienté suivant l’axe
〈001〉 et soumis̀a de la torsion pure présente une alternance de zones ”molles” de type〈011〉 et de zones
”dures” de type〈100〉 que le crit̀ere de Hill ne diff́erencie pas en terme de contrainte d’écoulement. Des
critères plus complexes, toujours basés sur la th́eorie des invariants, ont doncét́e d́evelopṕes à l’Onera
[Nouailhas 95].

Quant aux mod̀eles cristallographiques, ils sont basés sur une description plus physique de la
déformation plastique des monocristaux puisque les relations de comportement sontécrites au niveau des
syst̀emes de glissement. L’utilisation du critère de Schmid permet de modéliser l’anisotropie de comporte-
ment plastique. Cependant ces modèles restent de nature macroscopique au sens où ils décrivent le compor-
tement d’unélément de volume homogène sans tenir compte d’hét́eroǵeńeités de microstructure, présence
de grains ou de précipit́es par exemple.

Là encore il est possible de distinguer deux approches, suivant la ”nature” des variables internes
consid́eŕees dans les modèles. La premìere approche, illustrée par le mod̀ele de Cailletaud [Cailletaud 87,
Méric 91] fait appelà des variables internes phénoḿenologiques telles que l’écrouissage isotrope ou
cinématique. Cette classe de modèles est finalement une géńeralisation des mod̀eles macroscopiques
[Lemâıtre 85] que l’on pourrait qualifier de multi-critères [Besson 01]. Les modèles d’́ecrouissage iso-
trope et cińematique ont en effet la m̂eme forme que dans les modèles purement macroscopiques mais sont
déclinés pour chacun des systèmes de glissement. Parallèlement se sont́egalement d́evelopṕes des mod̀eles
faisant explicitement appelà des densités de dislocations dans la lignée du mod̀ele de Kocks et Mecking.
L’ évolution des densités de dislocations est alors géńeralement d́ecrite comme la somme de termes sources
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et de termes puits. Il existe une littérature tr̀es abondante sur ce sujet. Concernant les modèles pour su-
peralliages base nickel monocristallins, on peut se référerà [Fedelich 99, Busso 00]. Ainsi, les paramètres
entrant dans les modèles baśes sur des densités de dislocations sont géńeralement plus ”physiques” au sens
où il correspondent̀a des quantit́es mesurables expérimentalement. De m̂eme on peut espérer une descrip-
tion plus pŕecise du comportement car les lois d’évolution ont une justification physique. Notre sentiment
est que malgŕe tout ces deux types d’approches sont toutà fait similaires car derrière une variable interne
d’écrouissage cińematique ou isotrope se cachent finalement des densités de dislocations.

Cette section d́ecrit dans un premier temps le modèle de Cailletaud. Deux autres modèles de comporte-
ment sont́egalement d́ecrits dans le but d’illustrer des possibilités d’enrichissement de ce modèle, le mod̀ele
de Levkovitch [Levkovitch 06], tr̀es proche du mod̀ele de Cailletaud puis celui de Fedelich, appartenant
plutôt à la classe de modèlesà base de densités de dislocations.

2.2.1 Mod̀ele de Cailletaud

Ce mod̀ele aét́e propośe par [Cailletaud 87, Ḿeric 91] et est utiliśe pour l’AM1. Il a ét́e industrialiśe
par Snecma pour le calcul de durée de vie des aubes de turbine. Il est basé sur la loi de Schmid qui indique
que les cristaux se déforment plastiquement lorsque la cission résolue sur un système de glissements atteint
une valeur critiqueτs

c . La cission ŕesolue s’́ecrit :

τs = σ
∼

: m
∼

s (2.1)

où m
∼

s = 1
2 (l s ⊗ n s + n s ⊗ l s) est le tenseur d’orientation du systèmes avecn s la normale au plan de

glissement etl s la direction de glissement.

La loi d’écoulement est́ecrite au niveau des systèmes de glissement. Elle fait appelà une formulation
de type Norton avec seuil, classique en viscoplasticité macroscopique :

γ̇s =

〈 |τs − xs| − rs

k

〉n

sign (τs − xs) (2.2)

γ̇s est la vitesse de glissement sur le systèmes, n et k sont les coefficients de la loi de Norton ;rs et xs

désignent respectivement les variables d’écrouissage isotrope et d’écrouissage cińematique.

L’ écrouissage isotrope est défini par :

rs = r0 + Q
∑

r

Hrs(1 − exp(−bνr)) avec νr = |γr| (2.3)

où νr est le glissement cumulé sur le syst̀emes. r0 désigne la limite d’́elasticit́e initiale sur la famille de
syst̀emes de glissement considéŕee. Les coefficientsQ et b caract́erisent respectivement la valeur asymp-
totique correspondant au régime stabiliśe et la rapidit́e de la stabilisation. Quantà la matrice d’interaction
Hrs, elle permet de tenir compte d’interactions entre systèmes de glissement. Classiquement, dans le cas
des monocristaux de superalliages, elle est priseégaleà l’identité (ce qui correspond̀a ńegliger l’écrouissage
latent [Hanriot 93]).

L’ écrouissage cińematique est non-lińeaire :

xs = cαs avec α̇s = γ̇s − dν̇sαs (2.4)

Concernant l’́ecrouissage cińematique, un terme constant, noté xs
0, peutêtre ajout́e dans 2.4 permettant de

traduire un d́ecalage initial du domainéelastique :

α̇s = γ̇s − dν̇s

(

αs − xs
0

c

)

(2.5)

Ce terme est utiliśe dans [Hanriot 93] pour modéliser la dissyḿetrie de la limite d’́ecoulement traction/com-
pressioǹa basse temṕeratureévoqúee au paragraphe 1.2.2 ou dans [Bonnand 06] pour modéliser des effets
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de Rochet en fatigue. La vitesse de déformation macroscopiquėε
∼

p est obtenuèa partir du calcul des vitesses
de glissement sur chacun des systèmes :

ε̇
∼

p =

12
∑

s=1

m
∼

sγ̇s
oct +

6
∑

s=1

m
∼

sγ̇s
cub (2.6)

Ce mod̀ele aét́e identifíe dans [Hanriot 93] pour l’AM1. Il áet́e modifíe par Boubidi [Boubidi 00] pour
le SC16 et Marchal [Marchal 06] pour le PWA 1483 qui y ont ajouté un terme de restauration statique pour
une meilleure description de la relaxation et du fluage. La loi d’ évolution de la variableαs s’écrit alors :

α̇s = γ̇s − dν̇sαs − ω(αs) (2.7)

Le termeω(αs) permet de rendre compte des phénom̀enes de restauration de la microstructure qui sur-
viennent lors de longs maintiensà haute temṕerature, tels que des ré-arrangements et des annihilations des
dislocations. La formulation suivante est souvent utilisée [Lemâıtre 85] :

ω(αs) =

(

c|αs|
M

)m

sign(αs) (2.8)

2.2.2 Mod̀ele de Levkovitch

Dans [Levkovitch 06] est présent́e un mod̀ele de comportement dérivé de celui de Cailletaud et identifié
sur le CMSX-4à 950◦C. Les principaux apports de Levkovitch au modèle de Cailletaud sont les suivants :

– l’ écrouissage cińematique est modifíe de façonà ce que la valeur̀a saturation d́epende de la
déformation plastique cumulée, ce qui donne sous forme intégŕee pour un chargement symétrique
isotherme :

xs = ± 1

Φ(νs)

c

d
(1 − exp(±dγs)) (2.9)

Φ(νs) = Φsat + (1 − exp(ωνs)) (2.10)

– la loi d’écoulement est modifiée pour tenir compte de la dépendance de l’adoucissementà la vitesse
de d́eformation :

γ̇s =

〈 |τs − xs| − rs
0

k + r′s

〉n

sign(τs − xs) (2.11)

avecr′s = Q (1 − exp(−bνs)) ;
– une interaction entre familles de systèmes de glissement est introduite au niveau de l’écrouissage

isotrope car le glissement cubique est en réalit́e du glissement octaédrique en zig-zag.

La modification de la loi d’́evolution pour l’́ecrouissage cińematique introduite dans [Levkovitch 06]
est d́ejà pŕesente dans la formulation initiale du modèle de Cailletaud [Cailletaud 87, Ḿeric 91]. En effet,
dans [Ḿeric 91] une identification complète, avećecrouissage isotrope et modification du terme de rappel
d’écrouissage cińematique, est proposée et montre un très bon accord entre résultats exṕerimentaux et simu-
lations pour l’AM1à 950◦C. Ce type d’enrichissement permet géńeralement une description plus fine de la
courbure de la courbe de traction en introduisant plus de degrés de libert́e pour l’identification [Besson 01].
Une autre alternative consisteà superposer plusieurs termes d’écrouissage cińematique, classiquement ca-
ract́eriśes par des coefficientsd d’ordre de grandeur très diff́erents.

Le principal apport de Levkovitch réside dans la modélisation de l’adoucissement observé en traction
pour certains monocristaux de superalliage. Comme le montrela figure 2.1, les courbes de traction exhibent
une ”bosse” dont l’amplitude est d’autant plus marquée que la vitesse de sollicitation est importante. Le
fait de faire intervenir l’́ecrouissage isotrope sur le paramètre de ŕesistance de la loi de Nortonk dans
l’ équation (2.11) permet de décrire la d́ependancèa la vitesse de ce phénom̀ene. Dans le cas de l’AM1,
les donńees exṕerimentales que nous possédons ne montrent pas un tel adoucissement rapide en traction
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suivant〈001〉 (except́e dans [Espíe 96] en tractioǹa 950◦C pour une vitesse de10−3s−1). L’origine physique
de cet adoucissement est d’ailleurs mal connue. D’après [Levkovitch 06], il s’agit d’une multiplication de
dislocations mobiles sur les systèmes de glissement. Cette explication semble toutà fait plausible du fait de
la dépendance de l’adoucissementà la vitesse de sollicitation.

L’introduction d’interactions entre systèmes octáedriques et cubiques permet d’améliorer les ŕesultats en
traction suivant l’orientation〈011〉. Les ŕesultats en fluage sontégalement meilleurs que ceux obtenus avec
le mod̀ele de Cailletaud original grâceà l’introduction d’un terme de restauration statique de l’écrouissage.

(a) (b) (c)

FIG. 2.1. Mod̀ele de Levkovitch, comparaison expérience/simulation en traction monotoneà 950◦C pour diff́erentes
orientations cristallographiques, d’après [Levkovitch 06].

2.2.3 Mod̀ele de Fedelich

Nous d́ecrivons ici le mod̀ele propośe par Fedelich dans [Fedelich 04, Fedelich 08]. D’autres modèles
relativement semblables sont proposés dans [Busso 00, Tinga 08]. Ce modèle reprend une modélisation
de viscoplasticit́e cristalline de type Cailletaud. Tout comme ce dernier, il consid̀ere les deux familles de
syst̀emes de glissement octaédrique et cubique. Il s’en différencie en introduisant des paramètres plus phy-
siques tels que des densités de dislocations ou la contrainte d’Orowan. La loi d’écoulement n’est pas une loi
de Norton, mais une loi thermiquement activée faisant appel̀a un sinus hyperbolique (équation 2.12). De
plus, une formulation diff́erente est utiliśee pour les systèmes cubiques comme le montre l’équation 2.13.
En effet, dans ce modèle, le glissement cubique est engendré par le glissement octaédrique comme cela áet́e
signaĺe pŕećedemment. A contrario, le modèle de Cailletaud fait l’hypoth̀ese qu’une loi de Schmid fictive
peutêtreécrite pour ces systèmes cubiques. La pratique montre que l’identification des param̀etres mat́eriau
pour les syst̀emes octáedriques sur deśeprouvettes orientées suivant〈001〉 et ceux pour les systèmes cu-
biques sur deśeprouvettes orientées suivant〈111〉 permet de pŕevoir correctement le comportement d’un
essai suivant〈011〉, ce qui valide cette hypothèse.
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]

sign(τ c
s − xc

s) (2.13)

où τ̃o
s = |τo

s − xo
s|, k est la constante de Boltzmann,T la temṕerature absolue,ρs la densit́e de dislocations

sur le syst̀emes, V i
f le volume d’activation associé à la famille de syst̀emei et xi

g la variable scalaire
assocíeeà l’écrouissage cińematique. La variation de densité de dislocations sur les systèmes octáedriques
est d́ecrite par l’́equation 2.14. Pour les systèmes cubiques, cette densité d́epend du glissement octaédrique
cumuĺeνo

i (équation 2.15).
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29



Chapitre 2. Mod́elisation macroscopique du comportement de l’AM1
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12
∑

i=1

ǫsi

(

1 − exp

(

−νo
s

bo

))

(2.15)

où ǫsi = δsi est un terme qui permet de tenir compte uniquement des systèmes qui ont le m̂eme vecteur de
Burgers.

Les lois d’́evolution des variables d’écrouissage cińematiqueαo
s et αc

s ont une forme classique avec un
terme de rappel dynamique et un terme de restauration statique utilisant lui aussi une formulation de type
sinus hyperbolique :

α̇o
s = γ̇o

s − ν̇o
s (xo

s) − ho(xo
s) (2.16)

go(x) = do sinh

[

V o
d x

kT

]

(2.17)

ho(x) = ho sinh

[

V o
d x

kT

]

(2.18)

Il est également int́eressant de noter qu’à la différence de Cailletaud, Fedelich introduit deux variables
d’écrouissage cińematique tensoriellesX

∼

o etX
∼

c, assocíees aux variablesα
∼

o etα
∼

c décrivant les contraintes
internes. La composante de l’écrouissage cińematique sur le systèmes est alors obtenue par projection de
ces variables :

α
∼

o =
∑

s

αo
sm∼ s

(2.19)

X
∼

o = coα
∼

o (2.20)

xo
s = n s.X∼

o.l s (2.21)

Par la description du modèle de Fedelich, nous avons souhaité illustrer la varíet́e des lois d’́ecrouissage
et de viscosit́e qui ontét́e d́evelopṕee pour d́ecrire le comportement des monocristaux de superalliages.Pour
des mod̀eles plus classiques, [Chaboche 08] passe en revue un certainnombre de mod̀eles.

Un des apports de ce modèle est de corréler le glissement cubique au glissement octaédrique. Les travaux
de Vattŕe à l’Onera ou le mod̀ele propośe par Tinga [Tinga 09] vont plus loin en supprimant les systèmes de
glissement cubique.

Le mod̀ele de Fedelich permet une bonne description du comportement sous chargement monotone car
il parvientà d́ecrire l’adoucissement mentionné au paragraphe préćedent. De plus, d’après [Marchal 06] òu
ce mod̀ele est identifíe pour le PWA 1483̀a 950◦C, il est également meilleur que le modèle de Cailletaud
dans la description du fluage. Enfin, le point fort de ce modèle, sur lequel nous reviendrons largement dans
le chapitre 7, ŕeside dans sa capacité à prendre en compte l’influence de la mise en radeaux sur la réponse
mécanique du matériau. En revanche, les résultats obtenus avec les deux modèles sont semblables pour les
chargements cycliques malgré le nombre plus important de paramètres consid́eŕes dans celui de Fedelich.

2.3 Campagne exṕerimentale sur l’AM1 non vieilli

Comme nous l’avons d́ejà souligńe, la base de données exṕerimentales contient principalement des
essais cycliques pour des vitesses de déformation comprises entre 10−5 et 10−3s−1. Dans le but d’́etendre
le domaine de validit́e du mod̀ele de comportement de l’AM1, 7 essais sur le matériau non-vieilli ontét́e
réaliśes. Les points suivants ontét́e étudíes :

– Le comportement de l’AM1̀a 400◦C, pour couvrir un domaine de températures pour lequel aucun
essai n’aét́e ŕealiśe à notre connaissance sur ce matériau. Or la bibliographie montre que certains
monocristaux de superalliages présentent une baisse de ductilité entre 20◦C et 650◦C ;

– Le comportement sous chargement cyclique réṕet́e. Ce type d’essai est très courant en fatigue et
permet l’́etude de la relaxation de la contrainte moyenne sous chargement dissyḿetrique. Nous avons
souhait́e étudier la ŕeponse du mod̀ele de comportement pour ce type de chargement ;
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2.3. Campagne expérimentale sur l’AM1 non vieilli

– Le comportement aux fortes vitesses de sollicitation pourlequel trois essais ontét́e effectúes ;
– Le comportement aux faibles vitesses de sollicitationétudíe au travers de relaxations de longue durée

et d’essais de restauration.

Le tableau 2.1 donne la matrice d’essais réaliśes sur le mat́eriau non vieilli. Le dispositif exṕerimental est
décrit dans l’annexe A. Nous attirons l’attention sur le faitque plusieurs essais comprennent des relaxations
de longue duŕeeà 950◦C et 1100◦C. Nous avons d́ejà mentionńe l’existence d’́evolutions microstructurales
duesà des sollicitations menéesà haute temṕerature et connues sous le nom de mise en radeaux. Il est
très probable qu’une coalescence des précipit́es, impliquant une modification du comportement mécanique,
intervienne au cours de ces essais, ce qui complexifie leur dépouillement. C’est́egalement le cas pour des
essais de fluage réaliśes chez Snecma et décrits dans [de Bussac 93] qui seront utilisés dans ce chapitre
pour l’extension du domaine de validité du mod̀ele de comportement. Nous négligerons dans ce chapitre
le ph́enom̀ene de mise en radeaux. Son influence sur la réponse ḿecanique ainsi que sa modélisation est
abord́ee dans la suite du document.

Essai Eprouvette Température [◦C] Orientation Type
01 X6684-A 400 〈001〉 Ecrouissage cycliquèa niveau croissant de

déformationRε = −1
02 X6684-B 950 〈001〉 Ecrouissage cycliqueRε = 0+

03 X6684-C 950 〈001〉 Double vitesse + relaxation 24h
04 X6684-D 1100 〈001〉 Double vitesse + relaxation 24h
05 X6684-E 950 〈001〉 Tractionà ε̇ = 10−5s−1 + décharge + fluage
09 X6686-D 950 〈001〉 Tractionà ε̇ = 10−3s−1 + restauration

09 suite X6686-D 950 〈001〉 Ecrouissage cycliquèa fréquence croissante
Rε = −1

TAB . 2.1. Matrice d’essais sur le matériau non vieilli.

2.3.1 Essai 01 :́ecrouissage cycliquèa 400◦C

Deux niveaux de d́eformation ont́et́e test́es,∆ε = 1% et∆ε = 2%. Les boucles contrainte-déformation
sont pŕesent́ees par la figure 2.2. Le premier niveau estélastique tandis que le seconde conduità la rupture
de l’éprouvette après seulement 14 cycles effectuésà ce niveau. Concernant la réponse ḿecanique, la figure
2.2(b) montre un durcissement cyclique. Ce durcissement peut-être expliqúe par d’importantes d́eformations
locales observ́ees sur l’́eprouvettèa l’issue de cet essai (”gonflement” de la partie utile de l’éprouvette et
présence de bandes de glissement en surface). Le durcissementcyclique et la localisation de la déformation
observ́es rendent d́elicat le d́epouillement de cet essai. Nous avons donc concentré notre analyse sur la
limite d’élasticit́e à 0.2%, qui d’apr̀es la figure 2.2 se situe aux alentours de 1000 MPa. Cette valeur est
inférieureà celle simuĺee avec le mod̀ele actuel (cf. figure 2.3). La littérature sur ce sujet montre deux types
de comportements suivant l’alliage considéŕe :

– pour le PWA 1480 [Shah 84, Milligan 89, Dollar 88] (figure 2.4)(a) et le MC2 [Pessah-Simonetti 92],
il a effectivement́et́e observ́e uneévolution de la limitéelastique entre 20◦C et 650◦C.

– En revanche, le CMSX2 [Dollar 88] et le CMSX4 [Sengupta 94] ont une limiteélastique constante
sur toute la plage de températures 20◦C-650◦C.

La diminution de la limitéelastique entre 20◦C et 400◦C est attribúee par [Milligan 89]à un certain type
de ḿecanismes de cisaillement des précipit́esγ′ par des superdislocationsa〈011〉 qui laissent derrìere elles
des boucles de défauts d’empilement. Ce ḿecanisme induit un durcissementà 20◦C par cŕeation d’obstacles
au mouvement des dislocations dans les précipit́es. C’est la disparition de ce mécanismèa 400◦C qui expli-
querait la diminution de la limitéelastique. L’existence de ce mécanisme semble liéeà la chimie de l’alliage
[Dollar 88].
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FIG. 2.5. Ŕesulats de l’essai 02 et comparaison avec le modèle macroscopique.

Concernant l’AM1, on peut souligner la proximité de composition chimique avec le MC2. En conclu-
sion, il semblerait que, d’après les donńees bibliographiques et notre essai, l’AM1 présente une diminution
de la limite élastique entre 20◦C et 400◦C. Les param̀etres du mod̀ele cristallin à basse temṕerature, et
notamment le seuilr0, devront donĉetre modifíes en conśequence.

2.3.2 Essai 02 : essai cyclique enRε = 0+

Cet essai, ŕealiśe à d́eformation impośee, a pour objectif l’́etude de l’́evolution de la contrainte moyenne
lors d’un chargement cyclique réṕet́e. L’amplitude de d́eformation impośee est de0.425% à une vitesse
ε̇ = 10−3s−1. Les ŕesultats sont présent́es par la figure 2.5 sur laquelle on peut constater une stabilisation
de la contrainte moyenne aux alentours de 50 MPa. La figure 2.5(b) propose de plus une comparaison avec
la simulation effectúee avec le mod̀ele de comportement actuel. Le modèle de comportement de l’AM1
poss̀ede unécrouissage cińematique non-lińeaire, ce qui implique une relaxationà źero de la contrainte
moyenne quelque soit l’amplitude de déformation appliqúee.

Une étude approfondie du comportement de l’AM1 en fatigue alternée a ét́e effectúee par Brien
[Brien 95, Brien 96, Brien 01a]. Les auteurs s’appuient sur une campagne expérimentale d’́etude des micro-
structures de d́eformation et de mesure de la contrainte moyenne en fonctionde l’amplitude de d́eformation
impośee et du nombre de cycles effectués. La figure 2.6 présente une comparaison de la contrainte moyenne
mise enévidence par l’essai 02 et les données issues de [Brien 96]. Elle montre que la contrainte moyenne
relev́ee en fatigue alterńee d́epend fortement du niveau de déformation impośe, la contrainte moyenne s’an-
nulant pour les fortes sollicitations dans le domaine plastique. Pour le monocristal, on retrouve donc un
comportement tr̀es semblablèa celui bien connu des alliages polycristallins. Notre résultat concorde avec
les mesures de Brien, les vitesses de sollicitationsétant comparables.

Ces auteurs expliquent l’existence d’une contrainte moyenne en fatigue ŕeṕet́ee par la nature composite
du mat́eriau. En effet, en considérant une celluléelémentaire ṕeriodiqueγ/γ′, on peut distinguer deux
zones. Sur la figure 2.7, la partie 1 est composée du couloir horizontal de matrice et du précipit́e alors
que la partie 2 ne contient que de la matrice. La phaseγ′ est plus dure que la phaseγ ce qui ǵeǹere des
contraintes internes de compatibilité dans la zone 1. Ces contraintes internes se superposent au chargement
appliqúe. Les couloirs de matrice verticaux se plastifient donc plusrapidement que les couloirs horizontaux.
Les observations MET dans [Brien 01a] confirment une anisotropie tr̀es marqúee en terme de densité de
dislocations entre couloirs horizontaux et verticaux pourles chargements les plus faibles (∆ε < 1.25%
d’apr̀es les auteurs). L’anisotropie disparaı̂t pour les sollicitations plus importantes.

L’essai 02 a donc révélé un d́efaut majeur du mod̀ele de comportement actuel. Celui-ci ne rend pas
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FIG. 2.7. Sch́ema de la microstructureγ/γ′ diff érenciant les couloirs de matrice horizontaux et verticaux.

compte des l’existence d’une contrainte moyenne non nulle sous chargement cyclique dissymétrique. L’uti-
lisation de termes d’écrouissagèa seuil [Chaboche 97] permettrait de décrire la non-relaxatioǹa źero de la
contrainte moyenne. Il nous a paru intéressant de nous pencher plus en détail sur ce probl̀eme de contrainte
moyenne sous chargement cyclique réṕet́e. L’annexe B propose une analyse plus complète et des voies
d’amélioration du mod̀ele.

2.3.3 Essais 03 et 04 : essaisà double vitessèa 950◦C et 1100◦C

Ces essais complexes permettent avec une seuleéprouvette d’appréhender les effets de vitesse sur une
large plage de taux de déformation : deε̇ = 10−1 s−1 à des vitesse très lentes, de l’ordre de10−9 s−1.
Bouvard a montŕe dans ses travaux [Bouvard 06] que le modèle de comportement tel qu’il áet́e identifíe
conduit à des contraintes très élev́eesà haute fŕequence (50Hz). Il a donc modifié la loi de viscosit́e en
introduisant une loìa deux pentes, ce qui a pour effet de saturer la contrainte visqueuseà partir d’une
certaine vitesse de déformation. C’est dans le but de vérifier cette hypoth̀ese de saturation de la viscosité
que nous avons conduit ces essais. Nous avons fait le choix d’étudier l’effet de la vitesse de déformation sur
le comportement sur un seul essai en effectuant des changements de vitesse entre10−3 et10−1s−1 pendant
la traction. Une relaxation de 24h est ensuite réaliśee de façoǹa quantifier le comportement de l’AM1 pour
les tr̀es faibles vitesses. Pour finir, un deuxième cycle est effectué,également avec changements de vitesse et
relaxation. Il est important de souligner ici les difficultés exṕerimentales soulevées par cet essai. Une vitesse
de d́eformation de10−1s−1 est difficileà atteindre avec la machine de traction du laboratoire. La vitesse de
déformation impośee effectivement varie entre6.10−2s−1 et10−1s−1. De plus, la mesure de déformationà
une telle vitesse peutêtre entach́ee d’erreurs.
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FIG. 2.8. Essais̀a double vitesse10−3/10−1 s−1, comparaison ŕesultats exṕerimentaux et simulations menées avec le
mod̀ele actuel.

Le figure 2.8 montre les résultats obtenus lors de ces essais ainsi que la comparaisonavec les simu-
lations effectúees avec le mod̀ele dans son identification actuelle. Considérant ces ŕesultats, un premier
constat s’impose : les courbes simulées diff̀erent notablement des courbes expérimentales, m̂eme pour les
portions de traction effectuéesà ε̇ = 10−3s−1, vitesse se situant pourtant dans la plage d’identificationdes
param̀etres du mod̀ele. Mais nous reviendrons sur ce point dans la section suivante. Concernant les fortes
vitesses de d́eformation, aucune saturation notable de la viscosité ne semblêetre observ́eeà 950◦C. En effet,
la différence entre la contrainte atteinte sur une portionà ε̇ = 10−3s−1 et celle atteinte sur une portionà
ε̇ = 10−1s−1 est la m̂eme pour la courbe expérimentale et la courbe simulée. En revanche, une lég̀ere
saturation est visiblèa 1100◦C. Concernant les relaxations, elles sont très mal d́ecrites par la loi actuelle qui
surestime fortement la contrainte atteinte asymptotiquement apr̀es une longue durée de relaxation.

2.3.4 Essai 09 suite : essaià fr équence croissante

Les essais̀a double vitesse de déformation (essais 03 et 04) n’ayant pas montré de saturation notable
de la viscosit́e entreε̇ = 10−3 s−1 et 10−1 s−1 à 950◦C, nous avons d́ecid́e d’effectuer un essai plus com-
plet pour des fŕequences comprises entre 0.016 Hz et 50 Hz. Les fréquences considéŕees nous obligent̀a
travailler en d́eplacement imposé. La d́eformation est ensuite déduite du d́eplacement par calcul. Ce type
d’essai est courant en fatigue, mais ici la difficulté ŕeside dans l’acquisition de la courbe force-déplacement
à haute fŕequence. En effet, durant l’essai nous avons constaté un d́ephasage entre la force et le déplacement
pour les hautes fréquences de sollicitation probablement dû à des probl̀emes d’asservissement (voir annexe
C). Il nous semble d́elicat de faire la part entre le déphasage d̂u à des contraintes techniques de celui en-
gendŕe par la viscoplasticité. C’est pourquoi nous focalisons notre analyse sur les valeurs extŕemales de
contrainte atteintes durant le cycle stabilisé. De plus, pour les fréquences de 25 Hz et de 50 Hz le nombre
de points d’acquisition est relativement faible. La contrainte maximale atteinte durant le cycle est donc
entach́ee d’une incertitude.

Le déplacement̀a imposer áegalement pośe probl̀eme. L’id́eal aurait́et́e de conserver la m̂eme consigne
tout en augmentant la fréquence. On aurait ainsi observé une diminution de la d́eformation plastique ce qui
aurait facilit́e le d́epouillement des essais. Mais on comprend bien que sur une plage de fŕequences aussi
étendue cela n’a pas puêtre fait. Le d́eplacement̀a imposer a donćet́e ŕeadapt́e à chaque fŕequence testée
afin de conserver une amplitude de déformation sensiblement constante. Le dépouillement de ces essais est
préciśe en annexe C. Le tableau 2.2 résume les ŕesultats obtenus.

Ils sontégalement reportés dans le diagramme (∆εp ;∆σ/2) (voir figure 2.9(a)). On constate que l’essai
09a est coh́erent avec les valeurs issues de [de Bussac 92] aux vitesses de d́eformation de 9.10−4 et 10−3

s−1 et que l’essai 09b est cohérent avec cellèa 9.10−3 s−1. Les essais 09c, 09d et 09e nous permettent
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Essai Fréquence Signal ∆ε/2 ε̇ ∆σ/2 ∆εp/2
Hz s−1 MPa

a 0.016 Triangle 1.5% 9.6 10−4 817 0.0120
b 0.16 Triangle 1.25% 8.0 10−3 886 0.0058
c 1.6 Triangle 1.10% 6.4 10−2 850 0.0033
d 5 Triangle 1.05% 2.1 10−1 836 0.0026
e 5 Triangle 1.15% 2.3 10−1 894 0.0031
f 25 Sinus 1.2% 1.2 912 0.0035
g 25 Sinus 1.25% 1.3 934 0.0042
h 50 Sinus 1.20% 2.4 890

TAB . 2.2. Ŕesultats essai 09 suite.

de situer les courbes d’écrouissage cyclique aux vitesses de 6. 10−2 et 2.10−1 s−1 respectivement. Ils sont
coh́erents avec les points préćedents. Les essais 09f, 09g et 09h (réaliśesà 25 et 50 Hz) posent problème
car il sont en dessous des points d et e (vitesse de déformation de 2.10−1 s−1). La d́eformation plastique
calcuĺee et l’amplitude de contrainte sont probablement entachées d’erreur.

Afin de situer nos essais par rapport aux travaux de [Bouvard 06], nous nous plaçons̀a ∆εp = 0.0031.
Nous interpolons les valeurs de∆σ/2 et d́eterminons l’amplitude d’écrouissage pour tracer un diagramme
(ε̇p ; σv = ∆σ/2−∆X/2−R0) (cf. figure 2.9(b)). Les valeurs de l’amplitude d’écrouissage cińematique et
de seuil initial sont d́etermińeesà l’aide du mod̀ele de comportement. En effet, pour un chargement cyclique
symétrique, on a :

∆X = 2
C

D
tanh

(

D
∆εp

2

)

(2.22)

ce qui donne∆X = 393 MPa. La figure compare le modèle de [Bouvard 06] et nos points expérimentaux.
Bouvard a utiliśe un mod̀ele à deux pentes avec la deuxième pentéegaleà 8n. Comme le montre la figure
2.9(b), le ŕegime des vitesses rapides est actif pour des vitesses de l’ordre de2 10−3 s−1, ce qui semble
trop faible au vu de nos essais. Bien qu’il nous soit impossible de tirer de ŕesultats quantitatifs pour les
fréquences supérieures̀a 5 Hz, nos points semblent révèler un changement de régime vers2 10−2 s−1.

2.3.5 Essais 05 et 09 : restauration de l’écrouissage

L’essai 05 est un essai de restauration. Après une charge jusqu’à 1.5% de d́eformationà une vitesse
de10−5 s−1, on se replace au centre du domaineélastique (1.25% de d́eformation) et, apr̀esêtre pasśe en
force impośee à ce m̂eme niveau, on réalise un temps de maintien de 19h30mn. Pendant le maintien,si
le ph́enom̀ene de restauration statique opère, on s’attend̀a restaurer la microstructure (ré-arrangement et
annihilation des dislocations), si bien que lors de la décharge on ŕe-́ecrouit le mat́eriau. On doit donc obtenir
une courbe de recharge proche de la courbe de charge initiale. Enfin on relance en déformation impośeeà
ε̇ = 10−5 s−1, un cycle complet d’́ecrouissage (+ ou –2.2%) que l’on termine par une relaxatioǹa une
déformation de2.2% pendant 21h51mn. Les résultats obtenus lors de cet essai montrent un comportement
très diff́erent de celui attendu. Lors du maintienà contrainte constante, le matériau exhibe du fluage et la
déformation augmente comme on peut le voir sur la figure 2.10, alors que l’on pensait̂etre au centre du
domaine d’́elasticit́e.

L’essai 09 est le pendant de l’essai 05. Nous avons enregistré la courbe de recharge après une relaxation
de 24h afin de la comparerà l’essai pŕećedent. Cette recharge seraégalement comparéeà une courbe de
décharge/rechargèa ε̇ =10−3s−1 réaliśee sur la m̂emeéprouvette, juste avant la relaxation afin d’estimer la
vitesse des ph́enom̀enes de restauration statique dans l’AM1. Le protocole expérimental est donc le suivant :

– écrouissagèa ε̇ = 10−3s−1 jusqu’̀a une d́eformation de1.5% ;
– décharge jusqu’àε = 0.75%, toujoursà ε̇ = 10−3 s−1 ;
– recharge jusqu’àε = 1.75% ;
– relaxation pendant 24 h̀aε = 1.75% ;
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2.3. Campagne expérimentale sur l’AM1 non vieilli
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– recharge jusqu’àε = 2.4% ;
– cyclage.

La courbe exṕerimentale pŕesent́ee par la figure 2.11 nous permet de tirer plusieurs conclusions :
– on observe un léger hyst́eŕesis lors de la d́echarge, ce qui nous fait penser que la limiteélastique ŕeelle

est peut-̂etre plus basse que celle indiquée par le mod̀ele ;
– le mat́eriau relaxe fortement, comme l’essai 03 l’a déjà montŕe ;
– la relaxation a entraı̂né une restauration de l’écrouissage puisque la courbe de recharge après relaxa-

tion est relativement proche de la courbe d’écrouissage initiale (cf. figure 2.11).

Conclusion de la partie exṕerimentale

Au vu des ŕesultats exṕerimentaux d́ecrits dans cette partie, la loi de comportement dans sa forme ac-
tuelle a comme principal d́efaut la mauvaise description des faibles vitesses de sollicitation. C’est pourquoi
nous nous proposons par la suite d’étudier diff́erentes formulations permettant un meilleur accord avec les
donńees exṕerimentales sur ce point. Concernant les hautes vitesses dedéformation, il sembléegalement
que le mod̀ele ne donne pas entière satisfaction et qu’il faille envisager d’utiliser un modèle permettant de
décrire le changement de pente observé.

Comme nous l’avons vu, l’essai 01 montre une diminution de lalimite élastique entre 20◦C et 400◦C,
ce qui va impliquer une ré-identification des param̀etresà ces temṕeratures. Enfin, le problème de la re-
laxation de la contrainte moyenne soulevé par l’essai 02 sera laissé de ĉoté car nous nous focalisons sur
les ph́enom̀enes d́ependant du temps qui sont essentielsà traiter pour rendre compte de l’évolution de la
microstructure du matériau et de son influence sur le comportement.

2.4 Extension du domaine de validit́e du mod̀ele de comportement de
l’AM1 à 950◦C

Les essais complémentaires ŕealiśes dans le cadre du PEA EGISTHE ont montré que le comportement
de l’AM1 est mal reproduit par le modèle actuel pour les faibles vitesses de sollicitation ainsique pour les
vitesseśelev́ees. Des problèmes ont́egalement́et́e mis enévidence en tractioǹa 950◦C. C’est pourquoi,
avant de proposer des améliorations de ce mod̀ele, nous avons recoupé nos essais avec ceux de la base
d’identification du mod̀ele afin d’́evaluer la dispersion matériau/laboratoire. Cette analyse est présent́ee en
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2.4. Extension du domaine de validité du mod̀ele de comportement de l’AM1̀a 950◦C

annexe D. Nous avonségalement́evalúe finement la ŕeponse du mod̀ele dans la plage de vitesses10−5-10−3

s−1 par rapport aux ŕesultats exṕerimentaux issus de [de Bussac 92] et aux nouvelles données apport́ees par
nos essais. Comme le montre l’annexe D, les recoupements entre donńees exṕerimentales ont́et́e assez
délicatsà mener. Nous pouvons cependant conclure que nos essais sontglobalement en accord avec ceux
des anńees 90 sauf pour la température de 950◦C pour laquelle nous avons relevé une diff́erence relativement
importante entre les essais monotones effectués dans le cadre de ce travail et les essais cycliques décrits dans
[de Bussac 92] pour l’orientation〈001〉 aux faibles d́eformations plastiques.

Les bases du modèle ayant́et́e revues, nous pouvons passerà son aḿelioration. Notons que notre but
ici est de modifier le moins possible la forme actuelle du modèle afin de rester dans un contexte industriel.
Nous avons envisagé plusieurs solutions pour décrire correctement le comportement de l’AM1 sur toute la
plage de vitesses10−9-10−1 s−1 :

– Garder une loi de viscosité de type Norton,̀a laquelle on ajoute un terme de restauration statique pour
la description des faibles vitesses de déformation et utiliser une deuxième pente de la m̂eme manìere
que [Bouvard 06] pour les vitessesélev́ees ;

– Opter pour une loi de viscosité de type sinus hyperbolique. Cette formulation a l’avantage de pŕesenter
une tendancèa la saturation pour les fortes vitesses. En revanche, le terme de restauration est toujours
nécessaire pour les faibles vitesses et les phénom̀enes de restauration de l’écrouissage observés durant
l’essai 09 ;

– Une troisìeme solution consistèa garder une loi de Norton pour les vitesses10−5-10−3 s−1 et ajouter
un deuxìeme potentiel ”lent” pour la description de la relaxation etdu fluage.

2.4.1 Recalage du mod̀ele sur la plage de vitesses 10−5-10−3s−1

Comme expliqúe plus haut, nous commençons par ré-identifier la loi de viscosité du mod̀ele actuel pour
un meilleur accord avec les données monotones des essais 05 et 09. Nous avons conservé l’exposant de la
loi de Norton et modifíe le coefficientk. Les param̀etres du mod̀ele ainsi identifíes figurent dans le tableau
2.3.

r0 c d k n
MPa MPa MPa.s1/n

69 215600 1960 780 5

TAB . 2.3. Coefficients octáedriques du mod̀ele de comportement de type Norton recalé sur la plage de vitesses 10−5-
10−3 s−1 (950◦C).

La base de donńees exṕerimentales dont nous disposons est maintenant relativement vaste. C’est pour-
quoi un ensemble conséquent de courbes sontà tracer pour estimer l’accord simulations/expériences et
quantifier l’apport des aḿeliorations successives que nous effectuons sur le modèle de comportement. Tout
au long de cette section, les comparaisons avec les courbes expérimentales en traction monotone et en
écrouissage cyclique sont présent́ees pour chaque modélisation propośee. Ici, le mod̀ele reproduit tr̀es bien
les essais monotones comme on peut le voir sur la figure 2.12(a). En revanche, pour les essais cycliques aux
faibles d́eformations plastiques le modèle surestime la valeur de la contrainte (cf. figure 2.12(b)). Un impor-
tant effet de vitesse estégalement pŕesent car cette surestimation est d’autant plus prononcée que la vitesse
de d́eformation est́elev́ee. Asymptotiquement, la courbe cyclique semble rejoindrela pŕevision du mod̀ele
comme le montrent les pointsà ε̇ = 10−3s−1. Un mod̀eleà 5 param̀etres est insuffisant pour décrire les deux
régimes d’́ecrouissage observés sur l’AM1. Nous avons pris le parti d’une bonne description des valeurs de
contraintes asymptotiques lorsque l’écrouissage cińematique est saturé, ce qui correspond́egalement̀a un
bon accord avec les essais monotones. Ce choix est justifié par la ńecessit́e de bien repŕesenter les essais
compĺementaires ŕealiśesà des d́eformations plastiques relativement importantes.

Il nous sembléegalement important de rassembler nos données en traçant les points dans le diagramme
(σ ;ε̇p) ou (σv ;ε̇p) à εp donńe. σv repŕesente la contrainte visqueuse et s’exprime comme la valeurde la
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contrainteσ moins celles deśecrouissages isotropes et cinématiques. C’est une donnée líeeà un mod̀ele.
Nous appelons régime des fortes vitesses la plage de vitesses comprises entre 10−2 et 10 s−1 ; le régime
intermédiaire caract́erise les vitesses comprises entre10−5 et 10−2 s−1. Les vitesses inférieuresà 10−5

s−1 sont dans le ŕegime des faibles vitesses. La figure 2.12(c) regroupe les données en traction monotone,
en fluage et durant la relaxation effectuée pendant l’essai 09 (i.e. les régimes de vitesses intermédiaires
et faibles) pourεp = 0.75%. Le diagramme en contrainte visqueuse n’a pas puêtre utiliśe car le mod̀ele
prévoit des contraintes internes trop importantes et de ce fait écarte beaucoup de points. Les fortes vitesses
n’ont pas puêtre plaćees sur ce graphe car nous ne possédons pas de points̀a une telle amplitude de
déformation plastique dans ce régime. Un deuxìeme diagramme, la figure 2.12(d), les présente avec les
vitesses interḿediaires pourεp = 0.15% (∆εp/2 = 0.15% pour les donńees cycliques). Les simulations
des essais 09 et 05 sont quantà elles pŕesent́ees sur les figures 2.12(e), (f) et (g). La lég̀ere modification
apport́eeà l’identification du mod̀ele ne change pas sa réponse pour les fortes et les faibles vitesses.

Un terme de restauration statique tel que ce cela aét́e d́ecrit au paragraphe 2.2 aét́e ajout́e pour aḿeliorer
la description du ŕegime des faibles vitesses comme le montre la figure 2.13. L’amélioration est bien ŕeelle
mais insuffisantèa nos yeux. Les contraintes internes sont encore trop importantes. Un voie d’aḿelioration
consistèa diminuer la valeur du seuil de plasticité r0 et à augmenter la contrainte visqueuse en proportion.
Cette approche est détaillée dans le paragraphe suivant.

2.4.2 Proposition 1 : Mod̀ele de type Norton

Augmentation de la contrainte visqueuse Nous allons envisager ici le cas limite d’un seuil de plasticité
initial nul. Il permettra d’appŕecier toutes les potentialités d’une loi de viscosité de Norton. Les coefficients
du mod̀ele ainsi identifíes sont disponibles au tableau 2.4. Les paramètres d’́ecrouissage cińematique restent
inchanǵes. Les figures 2.14(a) et (b) montrent que notre identification ne modifie pas la réponse dans le
régime des vitesses intermédiaires. Les figures 2.14(c), (d), (e), (f) et (g) confirmentque l’augmentation de
la contrainte visqueuse améliore grandement la réponse du mod̀ele pour les faibles vitesses de sollicitation,
notamment en fluage.

r0 c d K n
MPa MPa MPa.s1/n

0 215600 1960 687 7.46

TAB . 2.4. Coefficients octáedriques du mod̀ele de comportement de type Norton sans seuil.

Ajout d’un terme de restauration statique Un terme de restauration statique reste tout de même
nécessaire pour la description de la restauration de l’écrouissage se produisant au cours de l’essai 09. Nous
avons identifíe les param̀etres suivants pour la restauration :M = 600 MPa.s1/m, m = 8. Le terme de
restauration introduit affecte lég̀erement la ŕeponse en tractioǹa 10−5 s−1 (cf. figure 2.15(a)), traduisant
le compromis qui a d̂u être fait pour l’identification sur toute la plage de vitesses. La ŕeponse en fluage et
en relaxation est quantà elle grandement aḿeliorée comme le montrent les figures 2.15(c), (f) et (g). La
valeur de contrainte asymptotique obtenue en relaxation estcorrectement simulée. Cependant, le modèle ne
reproduit pas la courbe en ”s” présent́ee par la contrainte en fonction de la vitesse de déformation plastique.
De ce fait la courbe de relaxation n’est pas toutà fait bien d́ecrite dans son ensemble. De plus, on observe
une augmentation de la déformation lors du maintieǹa contrainte constante. La figure 2.15(e) montre que
ce mod̀ele pŕevoit un comportement de type retard au fluage au lieu d’une courbe de fluage. Malgré les
remarques souligńees pŕećedemment, nous considérons que ce modèle remplit les objectifs fix́es pour les
faibles vitesses de déformation. Les fortes vitesses, toujours mal reproduites,sont trait́ees au paragraphe
suivant.
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FIG. 2.12. Ŕesultats du mod̀ele de comportement actuel recalé sur la plage de vitesses 10−5-10−3 s−1. Les coefficients
mat́eriau correspondants sont donnés par le tableau 2.3.
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FIG. 2.13. Ajout d’un terme de restauration statique au modèle de comportement actuel recalé sur la plage de vitesses
10−5-10−3 s−1.

Ajout d’une deuxi ème pente pour les fortes vitessesNous utilisons une loi de viscosité à deux pentes,
tout comme dans [Bouvard 06], pour améliorer la ŕeponse du mod̀ele pour les fortes vitesses. La vitesse de
glissement pour le systèmes s’écrit alors :

γ̇s =

〈 |τs − xs| − rs

k1

〉n1

sign (τs − xs) +

〈 |τs − xs| − rs

k2

〉n2

sign (τs − xs) (2.23)

Au paragraphe 2.3.4 la saturation proposée par [Bouvard 06] áet́e compaŕee aux nouvelles données exṕe-
rimentales disponibles. Elles montrent une tendanceà la saturatioǹa partir d’une vitesse dėε⋆ = 10−2s−1.
Nous avons donc choisi de rendre effectif le régime des fortes vitessesà partir de cette valeur. L’exposantn2

est choisi en proportion den1(T ) avecn2 = ξn1(T ), le param̀etreξ étant ind́ependant de la température.
En l’absence de données quantitatives, et en s’inspirant d’une loi de viscosité de type sinus hyperbolique
(voir la suite), nous avons jugé qu’un coefficient de proportionnalité ξ = 3 est une valeur raisonnable. On
a :

k2(T ) = k1(T )ε̇⋆
ξ−1

ξn1(T ) (2.24)

L’utilisation de la formule 2.24 permetégalement de saturer le modèle actuel (c’est-̀a-dire sans modification
de la viscosit́e) à 1100◦C et de valider les valeurs prises pourξ et ε̇⋆ par comparaison avec les données issues
de l’essai 04 (cf. figure 2.17).

r0 c d k1 n1 k2 n2 M m
MPa MPa MPa.s1/n1 MPa.s1/n2 MPa.s1/m

0 215600 1960 687 7.46 455 22.38 600 8

TAB . 2.5. Coefficients octáedriques du mod̀ele n◦1 (mod̀ele de type Norton avec saturation de la viscosité et terme de
restauration statique).

2.4.3 Proposition 2 : Mod̀ele de type Norton avec deux potentiels

Nous avonśetudíe une deuxìeme possibilit́e afin de mieux d́ecrire les faibles vitesses de déformation
avec un mod̀ele de type Norton. Il s’agit d’ajouter un deuxième potentiel dit ”lent”, comme cela est proposé
dans [de Bussac 93]. Le premier potentiel reste inchangé par rapport au modèle d́ecrit au paragraphe 2.4.1.
Quant au second, il est choisi sansécrouissage. La vitesse de glissement s’écrit dans ce cas :

γ̇s =

〈 |τ s − xs| − rs

k1

〉n1

sign (τs − xs) +

〈

τ s

k2

〉n2

sign (τs) (2.25)

Les param̀etres mat́eriaux associés au deuxìeme potentiel sont :k2 = 2800 MPa.s1/n2 etn2 = 5.68.
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FIG. 2.14. Mod̀ele de type Norton, augmentation de la contrainte visqueuse. Les coefficients mat́eriau correspondants
sont donńes par le tableau 2.4.
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FIG. 2.15. Mod̀ele de type Norton, ajout d’un terme de restauration statique.
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FIG. 2.17. Utilisation d’un mod̀eleà deux pentes pour décrire les fortes vitesses de sollicitation, validation sur les essais
03 et 04.

Les simulations meńees avec ce modèle sont pŕesent́ees par la figure 2.18. Les résultats en termes de
relaxation et fluage sont plutôt bons. Seul b́emol, la courbe de relaxation dans le diagramme (σ ; ǫ̇p) présente
un ”coude”à la transition entre les deux régimes de vitesse du modèle, ce qui se traduit par des vitesses de
relaxation trop faibles pour des temps aux alentours de 10000 s puis trop rapides par la suite. Un moyen
de gommer cette transition un peu brutale est d’ajouter un terme de restauration statique. Cette stratégie a
ét́e appliqúee ici. Les param̀etres mat́eriau de ce deuxième mod̀ele sont ŕesuḿes par le tableau 2.6. Là aussi
un compromis a d̂u être trouv́e pour les vitesses de l’ordre de10−5s−1, à la limite entre les deux régimes
de vitesse. L’identification proposée n’est pas tout̀a fait assez dure pour l’essai de traction monotoneà
10−5s−1 mais permet d’aḿeliorer la ŕeponse en relaxation et en maintienà contrainte constante (essai 05)
comme le montre la figure 2.19. Enfin, pour la description des essais̀a forte vitesse de d́eformation, il serait
nécessaire d’ajouter une troisième viscosit́e comme cela áet́e fait pour le premier mod̀ele propośe.

r0 c d k1 n1 k2 n2 M m
MPa MPa MPa.s1/n1 MPa.s1/n2 MPa.s1/m

69 215600 1960 687 7.46 2800 5.68 900 6

TAB . 2.6. Coefficients octáedriques du mod̀ele n◦2 de type Nortoǹa deux potentiels.
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FIG. 2.18. Mod̀ele de type Nortoǹa deux potentiels.
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FIG. 2.19. Mod̀ele n◦2 de type Nortoǹa deux potentiels. Ajout d’un potentiel de restauration statique. Les coefficients
mat́eriau correspondants sont donnés par le tableau 2.6.

47



Chapitre 2. Mod́elisation macroscopique du comportement de l’AM1

2.4.4 Proposition 3 : loi de viscosit́e de type sinus hyperbolique

L’utilisation de lois de type Norton présente l’inconv́enient de multiplier le nombre de coefficients
mat́eriau si on souhaite décrire un large domaine de vitesses. C’est pourquoi nous nous int́eressons̀a des lois
de viscosit́e en sinus hyperbolique, non linéaires dans le graphe (ε̇p ;σv) contrairement̀a la loi de Norton.
La vitesse de glissement s’écrit :

γ̇s = ε̇0sinh

( |τs − xs| − rs

k

)n

sign (τ s − xs) (2.26)

Comme pŕećedemment, se pose la question des contraintes internes que nous estimons trop importantes
dans le mod̀ele actuel. La m̂eme d́emarche que pour l’identification de la loi de Norton vaêtre adopt́ee.
Dans un premier temps le coefficientr0 est pris nul.

Identification de la loi de viscosit́e La premìereétape consistèa identifier la loi de viscosité sur le do-
maine des vitesses intermédiaires. Cette identification conduit aux paramètres mat́eriau du tableau 2.7. La

r0 c d ε̇0 k n
MPa MPa s−1 MPa

0 215600 1960 3.70.10−8 22.86 1

TAB . 2.7. Coefficients octáedriques du mod̀ele de type sinus hyperbolique.

figure 2.20 pŕesente les ŕesultats obtenus avec ce modèle. Les ŕesultats monotones et cycliques pour les
vitesses de sollicitation interḿediaires sont globalement identiquesà ceux obtenus avec une loi de Norton
(figures 2.20(a) et (b)). Les faibles vitesses sont mieux décrites, que ce soit pour les essais de fluage que
pour les essais de relaxation (figure 2.20(c), (e), (f), (g) et (h)). Enfin, comme nous l’avons mentionné, ce
mod̀ele pŕesente une saturation de la viscosité pour les fortes vitesses (figure 2.20 (d)).

Ajout d’un terme de restauration statique Un terme de restauration statique peutéventuellement̂etre
ajout́e au mod̀ele pŕećedent. Contrairement aux cas des propositions 1 et 2, il doitêtre effectif pour les
vitesses tr̀es faibles (inf́erieures̀a10−7s−1) car le mod̀ele en sinus hyperbolique donne déjà de bons ŕesultats
pour les vitesses comprises entre10−7 et10−5s−1. Les param̀etres du terme de restauration statique identifié
sont :M=900 MPa.s1/m et m=9. Les comparaisons essais/simulations sont présent́ees par la figure 2.21.
Elles montrent que la fin de la relaxation de l’essai 09 est mieux décrite avec la restauration de même que
la recharge suivant la relaxation. La courbe simulée de la figure 2.21(d) montre une lég̀ere restauration
non pŕesente sans restauration statique (cf. courbe 2.20(g)). Enrevanche la vitesse de fluage de l’essai 05
simuĺee avec ce mod̀ele est trop importante vis-à-vis de l’exṕerience.

Pour un mod̀ele destińe à des applications industrielles, le gain apporté par l’ajout d’un terme de res-
tauration au mod̀ele en sinus hyperbolique doitêtre mis en balance avec les temps de calcul qui seront
augment́es et des difficult́es d’identification qui apparaı̂tront. Dans ce cadre, le terme de restauration ne
nous semble pas nécessaire et nous préconisons plut̂ot un mod̀ele tel que celui d́ecrit dans le tableau 2.7,
sans restauration statique.

2.4.5 Proposition 3 bis : loi de viscosit́e de type sinus hyperbolique, avec seuil

Le mod̀ele en sinus hyperbolique qui vient juste d’être pŕesent́e aét́e identifíe avec un seuilr0 nul, à
l’image de ce qui áet́e propośe pour les mod̀eles de type Norton. Cette hypothèse peut paraı̂tre un peu
brutale, c’est pourquoi nous avons souhaité voir si en prenant une valeur pas tropélev́ee pourr0, un mod̀ele
de viscosit́e de type sinus hyperbolique est capable de reproduire correctement l’ensemble des données
exṕerimentales. L’identification de ce modèle est pŕesent́ee par le tableau 2.8. Les résultats du mod̀ele avec
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FIG. 2.20. Mod̀ele de type sinus hyperbolique.
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FIG. 2.21. Mod̀ele n◦3 de type sinus hyperbolique avec terme de restauration.
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FIG. 2.22. Mod̀ele de type sinus hyperbolique avec seuil, comparaison de formulation sans et avec restauration statique.

seuil ne sont pas différents de ceux du modèle sans seuil présent́e au paragraphe préćedent. L’ajout d’un
terme de restauration statique a cependant ici une influenceplus marqúee. C’est pourquoi nous avons tracé à
la figure 2.22 la comparaison d’un modèle de type sinus hyperbolique avec seuil, sans terme de restauration
statique et avec.

r0 c d ε̇0 k n M m
MPa MPa s−1 MPa MPa.s−1

16 215600 1960 7,80.10−8 22.95 1 5000 5

TAB . 2.8. Coefficients octáedriques du mod̀ele de type sinh avec seuil.

2.4.6 Discussion

Sur la base des essais présent́es, nous avonśetudíe successivement trois formulations différentes pour
mod́eliser la viscosit́e de l’AM1 à 950◦C suivant l’orientation〈001〉 :

– Un mod̀ele de type Norton, sans seuil. Le comportement pour les faibles vitesses de sollicitation est
décrit par l’introduction d’un terme de restauration statique. De plus, la viscosité est satuŕee pour les
vitesses de sollicitation importantesà l’aide d’un double Norton ;

– Un mod̀ele toujours de type Norton avec cette fois deux potentiels.En effet, un deuxìeme potentiel
lent est ajout́e pour d́ecrire le comportement en fluage et en relaxation. Pour ce modèle, nous avons
également consid́eŕe un seuil de plasticité nul ;
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Chapitre 2. Mod́elisation macroscopique du comportement de l’AM1

– Un mod̀ele de viscosit́e de type sinus hyperbolique, avec ou sans seuil. Suivant la valeur choisie pour
le seuil, il aét́e ńecessaire d’introduire un terme de restauration statique.

Les deux premiers modèles, posśedant des lois de viscosité de type Norton, ont montré qu’un nombre
important de param̀etres doit̂etre ajout́e pour la description du comportement sur toute la plage de vitesses
10−9-10s−1 s−1(9 param̀etres pour le mod̀ele n◦1 et 11 param̀etres pour le mod̀eleà deux potentiels). Pour
des ŕesultats comparables, un modèle de type sinus hyperbolique aét́e identifíe, ńecessitant pour sa part 5
param̀etres mat́eriau (si l’on fixe la valeur de l’exposantn à 1). L’identification de ce mod̀ele sur toute la
plage de temṕerature d’utilisation de l’AM1 áet́e ŕealiśee par A. Roos dans le cadre du PEA EGISTHE
sur la base de ce travailà 950◦C. C’est la formulation avec un seuil nul qui aét́e retenue afin d’éviter
l’introduction d’un potentiel de restauration statique. Néanmoins, nous avons relevé une restauration de
l’ écrouissage au cours de l’essai 09 après une relaxation de 24h. Ce phénom̀ene n’est cependant pas décrit
par le mod̀ele propośe.

Nous avons souligńe les difficult́es de description des essais monotones et cycliques avec seulement
un écrouissage cińematique. Nous avons remarqué cette difficult́e surtoutà 950◦C. La ŕealisation d’essais
d’écrouissage cyclique pourraitêtre envisaǵee dans le futur pour confirmer cetécart entre courbes monotone
et cyclique pour cette température. Si cette tendanceétait confirḿee, une loi d’́ecoulement pŕesentant une
sensibilit́e à la vitesse de d́eformation comme l’a proposé Levkovitch [Levkovitch 06] (cf.́equation 2.11)
pourraitêtre une voie d’aḿelioration du mod̀ele sur ce point.

Enfin, m̂eme dans le domaine des fortes déformations plastiques pour lesquelles courbes monotone et
cyclique sont superposées, la description des boucles d’hystéŕesis n’est pas parfaite. La figure 2.23 montre
que la loi propośee dans le cadre du PEA EGISTHE ne permet pas une bonne description de la boucle
d’hyst́eŕesis. Il faudrait envisager la superposition de plusieursécrouissages cinématiques afin d’avoir plus
de degŕes de libert́e dans l’identification et obtenir un meilleur accord avec l’exṕerience.
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FIG. 2.23. Simulation de l’essai 09a (essai cycliqueà 0.016Hz) avec la loi de type sinus hyperbolique identifiée dans le
cadre du PEA EGISTHE.

2.5 Conclusion

Ce chapitre áet́e consacŕe à la mod́elisationà l’échelle macroscopique du comportement mécanique de
l’AM1. Apr ès avoir d́ecrit le mod̀ele de comportement utilisé à l’Onera [Méric 91], nous avons présent́e
les essais complémentaires sur le matériau non-vieilli ŕealiśes dans le cadre du PEA EGISTHE. Ces essais
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ont mis eńevidence deux points principaux. Tout d’abord, le modèle de comportement dans sa formulation
et son identification actuelles ne permet pas de décrire de manìere statisfaisante les relaxations de longue
duŕee, et de manière ǵeńerale les chargements lents. De plus, la viscosité du mat́eriau semble saturer pour
des vitesses de sollicitation de l’ordre10−1 s−1. Cette tendancèa la saturation n’est pas reproduite par le
mod̀ele actuel. Nous avons proposé de mod́eliser la viscosit́e de l’AM1 à l’aide d’un sinus hyperbolique.
Cette formulation permet, avec un nombre réduit de param̀etres, de d́ecrire le comportement du superalliage
sur la gamme de vitesse10−9-10−1 s−1.

L’identification propośee permet de mieux décrire le comportement de l’AM1 en fluage et en relaxation.
Nous verrons au chapitre 4 que sous chargements mécaniques lents̀a haute temṕerature, on observe une
évolution microstructurale connue sous le nom de mise en radeaux. Les param̀etres mat́eriau identifíes dans
ce chapitre prennent en compte de manière implicite le ph́enom̀ene de mise en radeaux. Au chapitre 7 de ce
mémoire, nous proposons un modèle de comportement rendant compte des effets de la mise en radeaux sur
le comportement ḿecanique.
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Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportement : une approche par homogéńeisation classique

3.1 Introduction

Le chapitre pŕećedent a trait́e du comportement de l’AM1̀a l’échelle macroscopique. Nous avons
présent́e ses principales caractéristiques puis nous avons abordé le probl̀eme de sa mod́elisation. Comme
nous l’avons souligńe, la mod́elisationà l’échelle macroscopique ne prend pas explicitement en compte
le caract̀ere biphaśe du mat́eriau. La probĺematique de ce travail sur les influences desévolutions micro-
structurales sur le comportement mécanique nous am̀ene naturellement̀a nous int́eresser au comportement
à l’échelle des phases (échelle ḿesoscopique). L’objectif de ce chapitre est donc,à partir du comportement
de chacune des phases, de modéliser le comportement de l’alliage grâceà des simulations̀a l’échelle de la
microstructure.

Ce type de problématiques est très courant en ḿecanique des matériaux et a fait l’objet de nombreuses
études dans le cas particulier des superalliages base nickel monocristallins comme nous l’avons vu au pre-
mier chapitre de ce ḿemoire. Nous restons dans le cadre de la mécanique des milieux continus classique. Les
outils permettant de d́ecrire le comportement des phases sont alors les mêmes qu’̀a l’échelle macroscopique,
c’est à dire des mod̀eles de comportement, plus ou moins phénoḿenologiques. Cependant l’utilisation de
tels mod̀elesà l’échelle ḿesoscopique repose sur l’hypothèse que la plasticité à cetteéchelle peut encore
être d́ecrite de manìere continue. En d’autres termes, cela signifie que les densités de dislocations présentent
dans les couloirs de matrice ou cisaillant les précipit́es sont suffisamment importantes.

Connaissant le comportement individuel des phases, le comportement du matériau biphaśe est ob-
tenu par homoǵeńeisation. Cependant, cette approche présente certaines limitations. Comme l’ont montré
[Espíe 96, Nouailhas 97], le comportement du matériau biphaśe n’est pas la simple superposition du com-
portement des phases prises individuellement. Ces auteursont montŕe les limites de cette approche en sou-
lignant que le comportement des phases dans le superalliageest diff́erent de leur comportement massif. Ce
phénom̀ene est d̂u aux effets d’́echelle observ́es en plasticit́e. Deux possibilit́es s’offrent alors. La première
solution consistèa ŕe-identifier le mod̀ele de comportement de chaque phase dans le superalliage comme
l’a fait Espíe dans sa th̀ese [Espíe 96]. Une deuxìeme solution est de faire appelà la ḿecanique des milieux
continus ǵeńeraliśes [Forest 00]. Cette approche est abordée au chapitre 6 de ce mémoire.

Nous suivons donc dans ce chapitre la même d́emarche que celle décrite dans [Espié 96, Nouailhas 97].
Dans un premier temps nous revenons brièvement sur les ḿecanismes de déformation des phasesγ et γ′

”massives”. Cettéetude bibliographique nous conduità identifier un mod̀ele de comportement pour les
phases isolées. Nous verrons que ce modèle ne permet pas de reproduire correctement le comportement de
l’AM1. La suite du chapitre propose une identification du comportement de chaque phase dans le superal-
liage. Enfin, la validit́e de l’approche est analysée en comparant les simulationsà l’expérience dans le cas
de chargements complexes ou de modifications de la microstructure.

3.2 Comportement des phasesγ et γ′

Avant d’aborder le comportement plastique des phasesγ et γ′, quelques pŕecisions sont apportées sur
leur comportement́elastique. Les constantes d’élasticit́e des phases isolées et du matériau biphaśe sont
relativement bien documentées dans la litt́erature. Une identification pour l’AM1̀a 950◦C et 1050◦C est
propośee en annexe E. Les différences de constantesélastiques sont relativement faibles, de l’ordre de 10%
comme le montre cette annexe. On peut donc considérer que les propriét́es élastiques sont homogènes.
Cette hypoth̀ese est utiliśee dans la grande majorité des simulations̀a l’échelle de la microstructure dans
les superalliages [Nouailhas 96, Forest 96]. De même, nous avons vu au premier chapitre qu’il existe un
désaccord de param̀etre de maille entre les phases, ce qui géǹere des contraintes de cohérence. De nom-
breuseśetudes se sont attachéesà les quantifier̀a l’aide de simulations paŕeléments finis (voir par exemple
[Glatzel 89, Ganghoffer 91, Feng 96]). En revanche, ces contraintes internes ne semblent pas avoir d’in-
fluence notable sur le comportement mécanique, dans le cadre de simulationsà l’échelle de la microstructure
[Espíe 96, Nouailhas 96]. Par conséquent, nous ńegligerons le d́esaccord paraḿetrique dans ce chapitre.
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3.2. Comportement des phasesγ etγ′

3.2.1 Mécanismes de d́eformation plastique à haute temṕerature

Phaseγ

De par sa cristallographie CFC, les dislocations qui se propagent dans la phaseγ sont de type1/2 〈110〉.
Il s’agit des syst̀emes de glissement que nous avons qualifiés d’octáedriques dans le chapitre 1 de ce
mémoire. Cependant, pour des raisonsénerǵetiques, une configuration dissociée apparâıt spontańement :

a

2
〈110〉 =

a

6
〈211〉 +

a

6
〈121̄〉 (3.1)

sépaŕee par une faute d’empilement. Dans [Benyoucef 94] est proposée unéetude in-situ des ḿecanismes
de d́eformation de la phaseγ massivèa 25◦C et 800◦C. [Pettinari 01]étudie l’influence de l’ordrèa courte
distance sur le comportement de phasesγ′ mod̀eles. A faible temṕerature, les auteurs observent que la
déformation plastique se localise. Par contre,à plus haute temṕerature,̀a partir de 900◦C, le comportement
de phasesγ est plus homog̀ene. Cet article proposéegalement des résultats d’essais de comportement de
ces phasesγ massives, tout comme dans [Espié 96].

Phaseγ′

La phaseγ′ se diff́erencie de la phaseγ par son caractère ordonńe. Par conśequent, lorsqu’une dislo-
cation parfaite cisaille une phaseγ′, elle modifie la nature chimique des premiers voisins créant ainsi une
paroi d’antiphase (APB). Ce défaut est tr̀esénerǵetique dans les superalliages. C’est pourquoi on observe
en fait l’accouplement de deux dislocations parfaites de lamatrice (appeĺee superpartielle). La deuxième
dislocation permet de rattraper le défaut d’ordre. De plus, tout comme dans la phaseγ, chaque superpartielle
se d́ecompose en deux partielles de Shockley, sépaŕees par une faute d’empilement complexe. En résuḿe,
une superdislocation de la phaseγ′ est dissocíee en 4 partielles de Shockley sépaŕees respectivement par
une faute d’empilement complexe, une paroi d’antiphase et une faute d’empilement complexe.

Influence de la nature biphaśee de l’alliage

Les phasesγ etγ′ présentent donc des comportements plastiques toutà fait différents. Globalement, la
phaseγ est moins dure que la phaseγ′. Le mouvement des dislocations se fait par conséquent pŕeféren-
tiellement dans la matrice et aux interfacesγ/γ′ comme l’ont montŕe de nombreux auteurs, par exemple
[Fredholm 87, Benyoucef 94]. Trois ḿecanismes de propagation des dislocations sont rencontrés à haute
temṕerature :

– le contournement d’Orowan ;
– la mont́ee le long des interfaces. Après propagation dans les couloirs, les dislocations de matrice

laissent contre les précipit́esγ′ des brins orient́es selon des directions de type〈011〉. A haute tem-
pérature, sous contraintes modéŕees, par montée de leur composante coin, ces mêmes dislocations
se ŕeorientent et se d́eplacent jusqu’̀a atteindre un autre couloirγ pour y glisser comme l’a montré
Fredholm [Fredholm 87] en fluagèa 1050◦C. Lorsque le glissement est assisté par la mont́ee, les
dislocations peuvent parcourir de grandes distances dans les couloirs de matrice ;

– le glissement d́evié ŕeṕetitif entre les plans[111] de la matrice. Dans les couloirs de matrice les
dislocations parfaites peuvent se propager sur de grandes distances en faisant des zigzags entre les
interfaces. Ce type de glissement aét́e observ́e par Ayrault [Ayrault 89]̀a 1050◦C en d́ebut de fluage.

Les superalliages base nickel ont fait l’objet de très nombreuseśetudes si bien que l’on a maintenant
une id́ee relativement précise des ḿecanismes de déformation plastique. Le contournement d’Orowan va
contribuerà l’écrouissage. Les ḿecanismes de montée aux interfaces et de glissement dévié affectent la
viscosit́e. Néanmoins, ces données exṕerimentales, souvent obtenues en microscopie par transmission, ne
sont pas assez quantitatives pour remonterà l’identification d’un mod̀ele. C’est pourquoi, l’identification du
comportement des phases massives est réaliśeeà partir de donńees macroscopiques.
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Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportement : une approche par homogéńeisation classique

3.2.2 Mod́elisation du comportement des phasesγ et γ′

Les donńees macroscopiques concernant le comportement des phases massives sont relativement rares.
Dans [Espíe 96], des essais monotones et cycliquesà 650◦C, 950◦C et 1100◦C sur un alliage de com-
position proche de celle de la matrice dans l’AM1 ontét́e effectúes. Dans [Cĺement 96], le m̂eme type
d’approche est utiliśe pour étudier le comportement monotone de la phaseγ de l’AM3 et le MC2 à
750◦C et 900◦C. Les donńees bibliographiques concernant le comportement des phases dans le superal-
liage sont encore plus rares. Desétudes de la cission résolue critique de chacune des phases sont dispo-
nibles [Nitz 98b, Nembach 06, Demura 07]. Des essais de nano-indentation sur du CMSX6 ontét́e ŕealiśes
par [Göken 99], mais il semble difficile de remonter au comportement inélastique de la matrice ou des
précipit́es. Le param̀etrer0 est le param̀etre le plus directement accessible. La figure 3.1 revient sur les
donńees bibliographiques disponibles pour ce paramètre. Ces donńees ont́et́e extrapoĺeesà 950◦C et 1050◦C
(points verts sur la figure 3.1). Les paragraphes suivants décrivent l’identification des autres coefficients du
mod̀ele.
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FIG. 3.1. D́ependance en température de la cission résolue critique des phasesγ et γ′, les valeurs exṕerimentales sont
issues de (1) [Nitz 98a] et (2) [Demura 07] ; les valeurs retenues dans ce travail sont représent́ees par les
symboles verts.

Le comportement de la phaseγ massive a donćet́e identifíe à 950◦C à partir des donńees de [Espié 96]
en utilisant un mod̀ele de type Cailletaud. Par rapport au chapitre préćedent, nous ne nous intéressons
ici qu’au comportement pour des vitesses de sollicitation interḿediaires, ce qui justifie l’emploi d’une loi
de Norton. Les valeurs des coefficients visco-plastiques sont donńees par le tableau 3.1. La comparaison
exṕerience/simulation est présent́ee par la figure 3.2. Nous notons que la matrice a un comportement très
peu visqueux̀a 950◦C. Il est alors int́eressant de simuler le comportement du superalliageà l’échelle de
la microstructure en introduisant le comportement visco-plastique identifíe pour la phaseγ massive et une
phaseγ′ élastique.

Coefficient r0 c d K n
MPa MPa MPa.s1/n

γ 35 200000 6200 75 5

TAB . 3.1. Coefficients du modèle de comportement pour les systèmes octáedriques de la phaseγ massivèa 950◦C.
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3.3. Simulation du comportement du matériau biphaśe
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FIG. 3.2. Comportement monotone (a) et cyclique (b) de la phaseγ à 950◦C

3.3 Simulation du comportement du mat́eriau biphasé

En premìere approximation, il est possible de considérer la microstructure de l’AM1 comméetant
périodique ; la celluléelémentaireétant compośee de cubes deγ′ entouŕes de canaux de matrice. Des
études ant́erieures [Espíe 96, Nouailhas 97] ont souligné l’importance de prendre des coins arrondis pour
les pŕecipit́es. Les coins des précipit́es sont donc mod́elisés par un arc de cercle pour lequel nous avons
choisi un rayon de 66 nm (voir figure 3.3). Nous avons choisi une taille de 450 nm pour les précipit́es et
une largeur de couloir de matrice de 100 nm, conformément aux valeurs publiées dans la litt́erature (e.g.
[Diologent 02]). Ces valeurs conduisentà une fraction volumique de précipit́es d’environ 68%.

Il s’agit alors d’attribuer un mod̀ele de comportementà chacune des phases et la réponse macroscopique
du mat́eriau biphaśe est obtenue en calculant les moyennes des tenseurs de déformation et de contrainte.

3.3.1 Convergence au maillage

Avant tout calcul, nous nous sommes intéresśes aux probl̀emes de convergence au maillage. Cetteétude
est ŕealiśee sur des calculs de traction suivant l’orientation〈001〉. Dans ce cas précis, l’étude des syḿetries
du probl̀eme permet de réduire le calcul̀a un huitìeme de cube. Des conditions aux limites en déplacement
tout à fait classiques sont appliquées de façoǹa imposer un chargement de traction.

Trois maillages, m1, m2 et m3, de plus en plus raffinés ont́et́e construits. De plus, nous avons considéŕe
pour chacun des maillages une interpolation linéaire ou quadratique dans leséléments. Le maillage m3
quadratique correspond au maillage le plus fin que l’on peut raisonnablement simuler par un calculéléments
finis sans faire appel au calcul parallèle. Le tableau 3.2 et la figure 3.3 décrivent les caractéristiques de ces
diff érents maillages.

Pour cettéetude, nous considérons un comportementélastique pour les précipit́es et adoptons un modèle
visco-plastique pour la matrice. Les paramètres de ce mod̀ele correspondentà l’identification ŕealiśee pour la
phaseγ massive (cf. tableau 3.1). La réponse du matériau biphaśe en traction pour une vitesse de sollicitation
deε̇=10−3 s−1 pour chacun des maillages est comparée au maillage m3 quadratique de référence . La figure
3.4 pŕesente les ŕeponses obtenues avec les différents maillages. On constate une influence non négligeable
de la finesse du maillage sur le comportement simulé puisque la contraintèa 1.8% de d́eformation varie
dans une fourchette de 130 MPa entre le maillage le plus fin et le maillage la plus grossier. Un telécart
peut surprendre si l’on se réfère aux calculs tout̀a fait similaires effectúes dans [Espié 96] òu des maillages
beaucoup moins fins sont utilisés. Il faut rappeler que le modèle de comportement pour la matrice utilisé
dans nos calculs présente une viscosité tr̀es faible (tableau 3.1). Selon nous, c’est le caractère quasiment
plastique du mod̀ele de comportement deγ qui explique la forte d́ependance au maillage observée dans nos
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Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportement : une approche par homogéńeisation classique

Maillage Nombre d’́eléments Nombre d’éléments Nombre total Nombre de ddl
dansγ (⋆) dansγ′ (⋆) d’éléments

m1 linéaire 4 6 600 2178
m1 quadratique 4 6 600 8283
m2 linéaire 8 12 4680 14994
m2 quadratique 8 12 4680 58947
m3 linéaire 16 18 17744 53430
m3 quadratique 16 18 17744 213483

TAB . 3.2. Caract́eristiques des maillages utilisés pour l’́etude de convergence, (⋆) se ŕeférerà la figure 3.3(a) pour la
définition de ces valeurs.

(a) Maillage m1 (b) Maillage m2 (c) Maillage m3

FIG. 3.3. Maillages utiliśes pour l’́etude de convergence. Pour chacun des maillage la phaseγ′ apparâıt en rouge.

calculs.

A titre de comparaison, nous avons effectué les m̂emes calculs en prenant le coefficient de résistancek
de la loi de Norton 10 fois plus important que celui identifié pour la phaseγ massive. La figure 3.5 montre
que si le comportement de la matrice est plus visqueux, les résultats des simulations dépendent beaucoup
moins de la finesse de maillage puisque la différence sur la contraintèa 1.8% de d́eformation calcuĺee
entre le maillage le plus grossier et la maillage le plus fin n’est alors que de 10 MPa. Cependant, malgré
tout, les isovaleurs des champs de contrainte aux points de Gauss ŕevèlent encore quelques problèmes de
discŕetisation. A titre d’exemple, la figure 3.6 montre la contrainteσ33 dans le plan xy pour le maillage m2
quadratique. On constate des variations de contrainte dansles éléments proches du coin du précipit́e. Ces
probl̀emes de discrétisation sont ńeanmoins tr̀es localiśes, d’autant plus localisés que le maillage est fin, ce
qui explique que l’on n’observe très peu de diff́erences sur la réponse macroscopique suivant le maillage
utilisé.

Nous concluons de cetteétude de convergence au maillage que l’utilisation du maillage m2 quadratique
permet d’assurer une bonne précision du calcul quel que soit le modèle de comportement adopté pour
chacune des phases. Par ailleurs, si les phases sont suffisamment visqueuses, le maillage m1 quadratique est
suffisant. Par conséquent, suivant le comportement des phases, l’un ou l’autredes maillages sera retenu.

3.3.2 Comportement de l’AM1à partir des propri étés des phases massivesà 950◦C

Ce paragraphe décrit les ŕesultats de simulation du comportement du matériau biphaśe à partir de celui
des phases isolées identifíe au paragraphe 3.2. Comme nous l’avons vu, la limite d’élasticit́e de la phase
γ′ étant tr̀es suṕerieureà celle de la phaseγ, les pŕecipit́es sont consid́eŕes comméelastiques. Quant̀a
la matrice, nous lui attribuons un comportement visco-plastique dont les param̀etres mat́eriau sont donńes
par le tableau 3.1. L’étude de convergence du paragraphe préćedent montre qu’il faut utiliser un maillage
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FIG. 3.4. Courbes contrainte déformationà ε̇ =10−3s−1 calcuĺees avec les différents maillages, les pourcentages in-
diquent l’erreur relative sur la contrainteà1.8% de d́eformation par rapport au maillage le plus fin.
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FIG. 3.5. Courbes contrainte déformation à ε̇ =10−3s−1 ; le param̀etre de ŕesistance de la loi de Nortonk =
750MPa.s1/5 pour la phaseγ.

FIG. 3.6. Isovaleurs aux points de Gauss deσ33 pour le maillage m2 quadratique, le plan est le plan y=0 (centre du
cube).
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FIG. 3.7. Simulation du comportement monotone de l’AM1 par homogéńeisation du comportement des phases massives

relativement fin dans ce cas ; les simulations décrites dans ce paragraphe ontét́e ŕealiśees sur le maillage
m2 quadratique. La figure 3.7 compare les résultats de simulations de tractionsà ε̇ = 10−3 s−1 et10−5 s−1

aux ŕesultats exṕerimentaux obtenus au chapitre 1. Cette comparaison montredes diff́erences significatives
entre simulations et expériences :

– La limiteélastique apparente de l’AM1 est plusélev́ee. Dans la simulation, le régime ińelastique com-
mence d̀es que le seuil de plasticité dans les couloirs de matrice est dépasśe, soit pour une contrainte
macroscopique d’environ 100MPa ;

– Les courbes exṕerimentales montrent uńecrouissage beaucoup plus important que les courbes si-
mulées ;

– Le superalliage est beaucoup plus sensibleà la vitesse de chargement que ce que prévoit la simulation.
En effet, la viscosit́e du mat́eriau biphaśe simuĺe est exactementégaleà celle de la matrice et nous
avons vu que la phaseγ massive est tr̀es peu visqueuse.

Ce calcul am̀eneà la conclusion que le comportement de chacune des phases estdiff érent de leur com-
portement massif lorsqu’elles sont dans le matériau biphaśe. Ce ŕesultat n’est paśetonnant ; il avait d́ejà
ét́e mis enévidence par Espié dans sa th̀ese [Espíe 96]. Les ph́enom̀enes de plasticité à l’échelle de la mi-
crostructure comportent un effet d’échelle líe au confinement des dislocations dans les couloirs de matrice.
C’est ce qui explique les différences de limite d’élasticit́e entre la phaseγ massive et dans le superalliage. De
plus, il est tr̀es probable que la différence d’́ecrouissage observée entre essais et simulations soit due au fait
que, lorsque la contrainte appliquée devient importante, les précipit́es ne sont pluśelastiques et sont cisaillés
par les dislocations. Enfin,à haute temṕerature pour la vitesse de déformation de10−5 s−1, il est probable
que la mont́ee des dislocations aux interfacesγ/γ′ contribueà la viscosit́e de l’AM1. Ce ph́enom̀ene n’est
absolument pas reproduit dans les simulations paréléments finis. Ces premiers calculs mettent donc en
évidence la complexité des interactions plasticité/microstructure mise en jeu dans les superalliages.

Si l’on veut aller plus loin et reproduire paréléments finis le comportement de l’AM1̀a l’échelle de
la cellule élémentaireγ/γ′ dans le cadre de la ḿecanique des milieux continus classique, nous devons
réidentifier,à partir du comportement macroscopique de l’AM1, le comportement de chacune des phases
dans le biphaśe.

3.3.3 Identification du comportement de chaque phase dans l’alliage

N’ayant à notre disposition que le comportement macroscopique de l’AM1, cette identification est ef-
fectúee par une ḿethode inverse et de manière it́erative jusqu’̀a ce que l’on trouve des coefficients matériau
pour chacune des phases qui permettent de reproduire au mieux le comportement macroscopique de l’al-
liage. Nous entrevoyons là une des limites de cette approche. En effet, il n’y a pas de solution unique au
probl̀eme car plusieurs jeux de coefficients différents peuvent conduire au même comportement macrosco-
pique.

Comme cela áet́e signaĺe, le cisaillement des précipit́es està prendre en compte pour décrire
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Famille Numéro Plan de Direction Facteur de Facteur de Facteur de
glissement de glissementSchmid[001] Schmid[111] Schmid[011]

octáedrique

1 [1̄01] 1√
6
≈ 0.41 0 1√

6
≈ 0.58

2 (111) [01̄1] 1√
6

0 0
3 [1̄10] 0 0 1√

6

4 [1̄01] 1√
6

0 0
5 (11̄1) [011] 1√

6
2

3
√

6
≈ 0.27 0

6 [110] 0 2
3
√

6
0

7 [01̄1] 1√
6

0 0
8 (1̄11) [110] 0 2

3
√

6
1√
6

9 [101] 1√
6

2
3
√

6
1√
6

10 [1̄10] 0 0 0
11 (111̄) [101] − 1√

6
2

3
√

6
0

12 [011] − 1√
6

2
3
√

6
0

cubique

13
(001)

[1̄10] 0 0 − 1√
8
≈ 0.35

14 [110] 0
√

2
3 ≈ 0.47 1√

8

15
(100)

[011] 0
√

2
3 0

16 [01̄1] 0 0 0
17

(010)
[1̄01] 0 0 1√

8

18 [110] 0
√

2
3

1√
8

TAB . 3.3. Facteur de Schmid suivant la direction du chargement.

l’ écrouissage de l’AM1. En tout, ce sont donc 20 coefficients qui sont à identifier pour d́ecrire le com-
portement des systèmes octáedriques et cubiques des deux phases. Néanmoins, dans le but de restreindre ce
nombre, un certaines hypothèses ont́et́e fait.

Dans [Espíe 96], le choix áet́e fait de faire porter l’effet d’́echelle sur la valeur du paramètrer0 dans la
matrice. Ainsi, une augmentation der0 permet une bonne description de la limiteélastique du superalliage.
Ce choix est contestable car il n’y pas de raison que l’effet d’ échelle ne porte paśegalement sur l’́ecrouissage
cinématique. Nous reviendrons sur ce point dans le chapitre consacŕe à la mod́elisation par les milieux
continus ǵeńeraliśes au chapitre 6. Nous faisons ici le choix de ne modifier que les coefficientsc et d.
Les param̀etresr0 caract́erisant le seuil de plasticité sont identifíes à partir des donńees exṕerimentales
présent́ees par la figure 3.1. Nous prenonségalement l’exposantn de la loi de Norton identique pour les
deux types de systèmes de glissements des deux phases etégalà 5. Le nombre de param̀etresà identifier
est maintenant de 12. L’identification des coefficients octaédriques et cubiques s’effectue en deux temps
comme cela est expliqué par la suite.

Identification des coefficients des systèmes de glissement octaédriques

Dans un premier temps les coefficients des systèmes octáedriques sont d́etermińes à partir de simu-
lations de traction et d’écrouissage cyclique suivant l’orientation〈001〉. En effet, comme le rappelle le
tableau 3.3, pour cette orientation seuls les systèmes octáedriques sont activ́es. Cependant, dans le calcul
de microstructure, il peut exister des zones où la contrainte est fortement multiaxiale, typiquement aux
coins des pŕecipit́es. Cette hypoth̀ese revient̀a ńegliger la contribution des systèmes cubiques qui peuvent
éventuellement s’activer localement dans ces zones. Elle sera v́erifiée a posteriori une fois les paramètres
des syst̀emes cubiques identifiés.

Dans un premier temps, les paramètres octáedriques de la matrice sont détermińes de façoǹa reproduire
le début de la courbe de traction. Le résultat de cette identification est présent́e par la figure 3.8. On a
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FIG. 3.8. Identification des param̀etres des systèmes octáedriques de la phaseγ à 950◦C à partir d’essais de traction
suivant〈001〉 à10−5s−1 et10−3s−1.

constat́e qu’il est impossible de reproduire le comportement de l’AM1 avec comme seuls paramètres libres
les coefficients matériau de la matrice. En effet, comme le montre la figure 3.8, lefait de conserver la
phaseγ′ élastique emp̂eche d’atteindre le comportement saturé macroscopique du matériau biphaśe. Nous
avons trouv́e deux approches dans la littérature. La première consistèa adopter un mod̀ele de comportement
visco-plastique pour la phaseγ′. Une autre approche áet́e d́evelopṕee par Nouailhas [Nouailhas 97]. Dans
cet article, un mod̀ele de comportement pour la phaseγ, baśe sur une approche par invariants, est proposé.
Ce mod̀ele est caractériśe par un crit̀ere de plasticit́e d́ependant de la pression hydrostatique. En d’autres
termes, c’est la trace du tenseur de contrainte qui entre dans l’écriture du crit̀ere et plus seulement sa partie
déviatorique, ce qui implique que la matrice est compressible plastiquement. Ce modèle a initialement́et́e
dévelopṕe dans le but de reproduire de manière satisfaisante des essais de traction mais aussi des essais
de torsion par des simulations de microstructure. Mais il permet également d’obtenir un bon accord entre
simulation et exṕerience en traction [Nouailhas 97, Massaoudi 02].

Nous avons opté pour la premìere solution qui consistèa autoriser la plasticité dans les pŕecipit́es. Cette
hypoth̀ese semble raisonnable au vue des cissions résolues critiques relevées exṕerimentalement pour cette
phase (cf. figure 3.1). Elle est d’ailleurs faite dans de nombreux travaux (e.g. [Espié 96, Fedelich 02]).
Néanmoins, comme souligné dans [Benyoucef 03], la contribution du cisaillement des précipit́es semble
faible devant la d́eformation subie par la matricèa haute temṕerature (850◦C dans ces exṕeriences in-situ).
Ce probl̀eme reste donc encoreà l’heure actuel ouvert.

Le tableau 3.4 pŕecise les valeurs des paramètres octáedriques des phasesγ et γ′ ainsi identifíes. La
figure 3.9 compare les résultats de l’identification proposée pour les systèmes octáedriques aux donńees
exṕerimentales en traction et enécrouissage cyclique sur l’AM1̀a 950◦C. Un compromis a d̂u être trouv́e
afin de d́ecrire au mieux l’ensemble des courbes de traction (figure 3.9(a)). En effet, cette figure montre que,
si l’on décrit correctement la traction pour les fortes déformations on constate, en revanche, que la pente
de la courbe notammentà 10−3 s−1 n’est pas tr̀es bien reproduite aux alentours deε ≈ 0.005. De m̂eme,
en écrouissage cyclique (figure 3.9(b)), la boucle obtenue parsimulation pour la vitesse de10−3 s−1 est
beaucoup moins large que la boucle expérimentale. Nous nous heurtons ici aux mêmes difficult́es que celles
rencontŕees au chapitre 1 pour l’identification du modèle macroscopique,à savoir la difficult́e de reproduire
de manìere satisfaisantéecrouissage cyclique et traction monotone avec un modèleà 5 param̀etres.

Pour finir, il est int́eressant de comparer sur une même figure le comportement de chaque phase tel
qu’il a ét́e d́etermińe dans ce travail et le comportement résultant du matériau biphaśe (figure 3.10). Ainsi,
le comportement de l’AM1 se situe entre celui des phasesγ et γ′. De plus, la comparaison de la courbe
de traction de la phaseγ identifiée pour l’AM1 (figure 3.10) et celle de la phase massive (figure3.2) sou-
ligne l’importance des effets d’échelle dans les superalliages. Nous avons expliqué la proćedure suivie pour
l’identification des param̀etres des deux phases. Nous aimerions toutefois vérifier que les comportements
des deux phases ainsi détermińes sont ŕealistes physiquement. Pour cela, nous avons fait un calculd’ordre
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 0

 200

 400

 600

 800

 0  0.0025  0.005  0.0075  0.01  0.0125  0.015  0.0175  0.02

σ 
[M

P
a]

ε

Essai 05 10-5 s-1

Essai 09 10-3 s-1

Simulation 10-5 s-1

Simulation 10-3 s-1

(a) Chargements monotones

-600

-400

-200

 0

 200

 400

 600

-0.0075 -0.005 -0.0025  0  0.0025  0.005  0.0075

σ 
[M

P
a]

ε

Essai 10-5 s-1

Essai 10-3 s-1

Simulation 10-5 s-1

Simulation 10-3 s-1

(b) Chargements cycliques

FIG. 3.9. Identification des param̀etres des systèmes octáedriques de chacune des phasesà 950◦C à partir d’essais sui-
vant 〈001〉 aux vitesses de sollicitation dėε = 10−5 s−1 et ε̇ = 10−3 s−1. Les ŕesultats exṕerimentaux en
écrouissage cyclique sont issus de [de Bussac 92].

de grandeur̀a l’aide de l’́equation d’Orowan qui lie la cission résoluèa la distance entre obstacles :

τorowan =
C44b

d
(3.2)

avecb la norme du vecteur de Burgers etd la distance entre obstacles. Modélisons le comportement de
la phaseγ en consid́erant que la contraintèa 0.2% de d́eformation plastique est la somme d’une cission
critique, liée aux frictions de réseau, et d’une contribtion de type Orowan. Dans le cas de la phaseγ massive,
la contribution d’Orowan est nulle, et, d’après la figure 3.2, on aσ0.2 ≈ 200 MPa. Quand cette phase est
dans l’AM1, d est égal, pour un système octáedrique,à

√
2x la distance entre deux précipit́es (́egale en

moyenneà 100 nm dans le cas de l’AM1). En prenantb = 0.254 nm ([Diologent 02]), on obtient une
contribution d’Orowan de l’ordre de 400 MPa, soitσ0.2 ≈ 600 MPa. Cette valeur est en accord avec la
contrainteà 0.2% de d́eformation plastique que l’on peut lire sur la figure 3.10. Cesimple calcul nous
permet de nous rassurer quandà la validit́e des param̀etres d́etermińes par les calculs de microstructure.

La figure 3.10 suscitéegalement quelques commentaires sur notre identification des param̀etres mat́eriau
de la matrice et des précipit́es. Comme on peut le voir, nous avons choisi unécrouissage relativement
lent pour la phaseγ, caract́eriśe par un coefficientd = 2500, et au contraire tr̀es rapide pour la phase
γ’ (d = 100000). Ce choix est difficileà justifier physiquement. Quantà la viscosit́e, elle est du m̂eme
ordre de grandeur dans les deux phases, ce qui n’est pas forcément tr̀es physique. On entrevoit ici l’un des
défauts majeurs d’une approche du comportement des superalliages par homoǵeńeisation. Les param̀etres
mat́eriau de chacune des phases sont difficilesà d́eterminer et̀a justifier physiquement. D’ailleurs il n’y a
pas unicit́e sur les param̀etres mat́eriau comme le montrent les identifications réaliśees par d’autres auteurs
[Espíe 96, Nouailhas 97].

L’ étude du comportement de l’AM1 par simulationà l’échelle de la microstructure permet d’obtenir des
informations sur les champs locaux. On peut en effet localiser les zones òu se concentrent les contraintes
et la plasticit́e, et estimer l’importance de la multiaxialité. La figure 3.11 pŕesente les champs de contrainte
σ11, σ22, σ33 sur la celluléelémentaire ainsi que la déformation plastiqueεp

33 sur la microstructure et dans la
matrice. Sur la figure 3.11(a), nous rappelons la définition des axes, le chargement appliqué étant suivant la
direction−z. Les figures 3.11(b), (c) et (d) montrent que le champ de contrainte est relativement uniforme
dans le pŕecipit́e. Comme on peut le voir sur les figures 3.11(e) et (f) la déformation plastique est la plus
forte le long des arêtes et dans les coins des précipit́es.
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FIG. 3.10. Comportement monotone des phasesγ, γ′ et de l’AM1 à 950◦C identifiés dans ce travail.

Identifications des coefficients des systèmes de glissement cubiques

Les coefficients des systèmes cubiques sont identifiés à partir d’essais suivant l’orientation〈111〉.
Le tableau 3.3 montre que pour un chargement suivant cette orientation, ce sont les systèmes cubiques
qui sont principalement activés. L’activation des systèmes octáedriques est́egalement possible sous forte
contrainte. Nous identifions donc les paramètres mat́eriau relatifs au systèmes cubiques avec les paramètres
octáedriques identifíes pŕećedemment. Nous rappelons que l’introduction du glissementcubiqueà l’échelle
des phases peut paraı̂tre contestable puisque le glissement cubique est en fait un glissement octáedrique
dévié [Bettge 99]. On peut cependant comprendre que l’écrouissage pour ce type de glissement est différent
de celui pŕesent́e par du glissement octaédrique pur, ce qui justifièa nos yeux l’introduction des six systèmes
cubiques fictifs. Enfin, pour cette orientation cristallographique, le chargement n’est plus symétrique par
rapport aux plansx = 0, y = 0 et z = 0 de la microstructure, ce qui nous obligeà effectuer les calculs sur
la celluleélémentaire complète.

Nous avons identifíe le comportement des phasesγ etγ′ suivant l’orientation〈111〉 en nous basantà la
fois sur des donńees exṕerimentales en traction obtenues dans le cadre du PEA EGISTHE (cf. chapitre 4, es-
sai 10) et eńecrouissage cyclique issues de [de Bussac 92] maiségalement̀a partir de la ŕeponse du mod̀ele
macroscopique. Le modèle macroscopique utilisé pour cette identification est le modèle de comportement
de l’AM1 identifié dans [de Bussac 92] et recalé, pour les chargements suivant〈001〉, sur les donńees en
traction monotone du PEA EGISTHE (paragraphe 2.4.1).

La figure 3.12 montre le résultat de notre identification des paramètres cubiques. Les coefficients iden-
tifi és sont pŕesent́es dans le tableau 3.4. En traction monotone, on obtient un bon accord entre les simulations
à l’échelle de la microstructure et les simulations menées avec le mod̀ele macroscopique. Il en résulte un
bon accord avec l’exṕerience pour la vitesse de déformation de10−5 s−1. En revanche, la simulation sur-
estime la contrainte pour la vitesse de déformation de10−3 s−1. Les comparaisons expérience/simulation
sur les boucles stabilisées (figure 3.12(b)) montrent que les simulations sous-estiment la largeur des cycles
pour les deux vitesseśetudíees. De plus, on constate unécart d’environ 80 MPa sur la contrainte stabilisée
entre exṕeriences et simulations pour la vitesse la plus rapide.

La figure 3.13 repŕesente la cission résolue macroscopique en fonction de la moyenne du glissement
pour chacun des systèmes de glissementà ε = 0.02 pour la vitesse de10−3 s−1. Comme pŕevu par le
critère de Schmid, trois systèmes de glissement cubique sont activés en traction suivant〈111〉. Cependant
ils ne s’activent pas tous avec la même intensit́e comme le pŕevoit le mod̀ele macroscopique. Dans notre
simulation, le syst̀eme 14 contribue de manière plus importantèa la d́eformation plastique que les systèmes
13 et 18.

La figure 3.14 pŕesente les isovaleurs de quelques champs remarquables. Tout d’abord elle montre que le
champ de contrainteσ33 est relativement homogène sur la microstructure, excepté aux coins des précipit́es.
Ces contraintes importantes aux coins des précipit́es induisent localement l’activation de systèmes de glis-
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(a) Définition des axes (b) contrainteσ11

(c) Contrainteσ22 (d) Contrainteσ33

(e) Déformation plastiqueεp
33

(f) Déformation plastiqueεp
33

dansγ

FIG. 3.11. Champs de contrainte et de déformation plastique locaux aux points de Gaussà 2% de d́eformation suivant
[001] à ε̇ = 10−3 s−1.
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FIG. 3.12. Identification des paramètres des systèmes cubiques de chacune des phasesà 950◦C à partir d’essais mono-
tones et cycliques suivant〈111〉 à ε̇ = 10−5 s−1 et ε̇ = 10−3 s−1.
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FIG. 3.13. Syst̀emes de glissement activés en traction suivant l’orientation〈111〉 à ε̇ = 10−3 s−1 etε = 0.02.

Param̀etre Syst̀emes r0 c d k n
MPa MPa MPa.s1/n

Phaseγ octáedriques 35 2.105 2500 750 5
cubiques 20 5.107 106 750 5

Phaseγ′ octáedriques 200 5.105 105 1000 5
cubiques 150 5.106 10000 500 5

TAB . 3.4. Param̀etres mat́eriau des phasesγ etγ′ à 950◦C.
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sement octáedriques tels que le système 6 (figure 3.14(c)). Contrairement au cas de la traction suivant〈001〉,
les pŕecipit́es se d́eforment moins plastiquement en traction suivant〈111〉 comme le montrent les cartes de
glissement sur les systèmes 14, 15 et 18. Le système 15 qui est non actif macroscopiquement est néanmoins
activé localement, notamment aux coins des précipit́es.

Maintenant que nous disposons d’un jeu complet de paramètres mat́eriau pour le comportement des
phases, nous vérifions que l’hypoth̀ese effectúee au paragraphe 3.3.3 est justifiée. Rappelons que nous
avions ńegligé la contribution des systèmes cubiques pour un chargement suivant〈001〉. Une simulation
avec l’ensemble des systèmes de glissement a doncét́e ŕealiśee. La moyenne du glissement cubique cumulé
sur la microstructure est de1.710−7, contre2.110−2 pour la moyenne du glissement octaédrique. De plus,
aucune diff́erence n’est visible sur la réponse macroscopique entre le calcul prenant seulement en compte
le glissement octáedrique et le calcul avec tous les systèmes de glissement. L’hypothèse faite au paragraphe
3.3.3 est donc largement justifiée.

Comportement suivant l’orientation 〈011〉

Un point important consistèa simuler par homoǵeńeisation le comportement de l’AM1 suivant l’orien-
tation 〈011〉. En effet, au niveau macroscopique nous avons vu qu’une loi de Schmid sur les systèmes
cubiques se justifie par les bons résultats obtenus pour cette orientation. Nous souhaitons donc v́erifier
que cette hypoth̀ese est́egalement valablèa l’échelle de la microstructure pour les simulations par ho-
moǵeńeisation. La figure 3.15 présente la comparaison entre simulations avec le modèle macroscopique et
simulations biphaśees en traction monotone ainsi que la comparaison avec des résultats exṕerimentaux. En
traction monotone, l’accord entre modèle macroscopique et simulations biphasées est aussi bon que celui
montŕe pour les orientations〈001〉 et 〈111〉. En revanche, la comparaison avec l’essai 12 (cf. chapitre 4)
montre que la simulatioǹa l’échelle de la microstructure ainsi que le modèle macroscopique surestiment
fortement la contrainte.

Conclusions sur l’identification du comportement des phasesγ et γ′ dans l’AM1

Nous avons donc identifié un mod̀ele de comportement pour chacune des phases. Le tableau 3.4 ré-
capitule ce travail d’identification en donnant les paramètres des systèmes octáedriques et cubiques des
deux phases. En conclusion, nous avons reporté sur la figure 3.16 les simulations en traction suivant les
orientations〈001〉, 〈011〉, 〈111〉 et 〈123〉 compaŕees aux ŕesultats exṕerimentaux de [Poubanne 89]. La
figure 3.16(a) pŕesente les simulations effectuées avec le mod̀ele macroscopique et la figure 3.16(b) les
simulationsà l’échelle de la microstructure. Globalement l’accord entre simulations et exṕeriences est sa-
tisfaisant dans le sens où les simulations par homogéńeisation donnent les bonnes tendances concernant
l’anisotropie du comportement ḿecanique. On retrouve, dans l’ordre croissant de niveau de contrainte pour
une m̂eme vitesse de sollicitation, les orientations〈111〉, 〈123〉, 〈011〉 et 〈001〉. L’accord entre simulations
et exṕeriences n’est cependant pas parfait, même pour l’orientation〈001〉. Une premìere raison vient du
fait que les essais de [Poubanne 89] n’ont pasét́e effectúes dans les m̂emes conditions expérimentales et de
nuance de matériau. Il est toujours d́elicat de comparer des résultats exṕerimentaux provenant de différentes
campagnes expérimentales comme souligné dans l’annexe D. Pour les autres orientations, et notamment les
orientations〈011〉 et 〈123〉 activant simultańement syst̀emes octáedriques et cubiques, les différences ont
ét́e discut́ees au paragraphe préćedent. Mais il est rassurant de constater que le modèle macroscopique ne
donne pas forćement de meilleurs résultats.

Le travail d’identificationétant valid́e sous chargement uniaxial, nous nous sommes intéresśes aux li-
mites de cette approche. Deux questions peuventêtre pośees :

– Que donnent les simulationsà l’échelle de la microstructure sous chargement multiaxial ?
– Cette approche permet-elle de prévoir le comportement de l’AM1 pour des microstructures

lég̀erement modifíees par rapport̀a la microstructure de référence ?
Ces deux points sont successivement abordés dans la suite du chapitre.
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(a) Déformée x15 (b) Contrainteσ33

(c) Glissement octáedriqueγ6 (d) Glissement cubiqueγ14

(e) Glissement cubiqueγ15 (f) Glissement cubiqueγ18

FIG. 3.14. Isovaleurs du champ de contrainteσ33 et des champs de glissementγ6, γ14, γ15, γ18 aux points de Gauss
issues de la simulation de traction monotoneà ε̇ = 10−3 s−1 àε = 0.02.
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FIG. 3.15. Validation de l’identification d’un modèle visco-plastiquèa 950◦C pour chacune des phases par comparaison
avec des simulations d’essais monotones suivant〈011〉 avec le mod̀ele cristallin.

3.4 Simulation d’essais de torsion

La simulation du comportement en cisaillement constitue une validation de l’identification des pa-
ramètres visco-plastiques des deux phases. Nous commençons par comparer les simulations̀a l’échelle
de la microstructurèa la ŕeponse du mod̀ele macroscopique pour un chargement en cisaillement pur. La
simulation des essais de torsion réaliśes par Bonnand durant sa thèse [Bonnand 06] est ensuite comparée
aux ŕesultats exṕerimentaux.

3.4.1 Simulation du comportement du mat́eriau biphasé en cisaillement pur sui-
vant 〈001〉

La réponse d’un monocristal en cisaillement pur suivant〈001〉 dépend de l’orientation secondaire de
l’ échantillon [Nouailhas 93, Bonnand 06]. En effet, dans le cas d’un tube soumis̀a un chargement de torsion,
on observe des bandes de déformation plus importantes dans les directions de type〈011〉 que dans celles
de type〈100〉. La figure 3.17, issue de [Bonnand 06] montre qu’un modèle de comportement cristallin est
capable de reproduire cette anisotropie observée exṕerimentalement [Nouailhas 93].

Nous avons donc effectué des simulations de cisaillement pur en déformation impośee suivant〈001〉 en
consid́erant les deux orientations secondaires〈100〉 et 〈110〉. Les ŕesultats des simulations sont comparés
à la ŕeponse du mod̀ele macroscopique (figure 3.4.1). Cette figure montre un bon accord entre les deux
types de simulations pour l’orientation secondaire〈001〉. En revanche le comportement suivant l’orientation
secondaire〈011〉 est mal reproduit par la simulation du matériau biphaśe. Celle-ci surestime fortement la
contrainte par rapport au modèle macroscopique. En d’autres termes, l’anisotropie en cisaillement est mal
reproduite par nos simulations du matériau biphaśe. Cette diff́erence est surprenanteétant donńe que nous
avons identifíe les param̀etres mat́eriau des deux phases en partieà partir de simulations effectuées avec le
mod̀ele macroscopique.

En cisaillement pour l’orientation secondaire〈100〉, quatre syst̀emes de glissement cubiques sont actifs,
les 15, 16, 17, 18. La d́eformation plastique se concentre dans la matrice ; le précipit́e reste globalement
élastique (voir figure 3.19). La figure 3.20 compare les simulations en consid́erant la phaseγ′ élastique ou
visco-plastique. La comparaison montre que les deux courbes sont superposées, ce qui montre bien que le
précipit́e restéelastique durant la simulation d’un chargement de cisaillement.

Nous n’avons pas retrouvé dans nos simulations en cisaillement les problèmes évoqúes dans
[Nouailhas 97]. Les auteurs avaient mis enévidence la difficult́e de reproduire avec le m̂eme jeu de pa-
ramètres le comportement en traction et le comportement en cisaillement. Ici, m̂eme si l’anisotropie est mal
reproduite, les simulations du matériau biphaśe donnent le bon ordre de grandeur sur les contraintes.
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FIG. 3.16. Mod́elisation de l’anisotropie de comportement de l’AM1à 950◦C pour une vitesse de10−4s−1. Les donńees
exṕerimentales sont issues de [Poubanne 89].
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3.4. Simulation d’essais de torsion

FIG. 3.17. Isovaleurs de la composanteεθz sous chargement de torsion d’un tube orienté suivant[001] obtenues par
simulation avec le mod̀ele cristallin de l’AM1, d’apr̀es [Bonnand 06].
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FIG. 3.18. Simulation de cisaillement pur et comparaison avec le modèle macroscopique.

3.4.2 Simulation d’essais de torsion sur tube

Dans sa th̀ese, Bonnand [Bonnand 06] a réaliśe des essais de torsion sur tubes orientés suivant[001] à
950◦C. Il a effectúe deux types d’essais en couple imposé, des essais̀a 5 Hz et des essais avec des temps de
maintien de 220 s. Nous avons simulé uniquement ces derniers. Les niveaux de chargement sont respective-
ment de 200, 330 et 400 MPa. Les mesures de déformations locales sont faitesà l’aide d’un extensom̀etre
dont la position angulaire est non maı̂trisée mais connue. L’orientation de l’extensomètre est respectivement
de -39◦, -25◦et 39◦par rapport̀a la direction[100].

L’anisotropie mise eńevidence au paragraphe préćedent nous am̀eneà effectuer les calculs sur le tube
completà la suite de Bonnand. Pour des raisons de temps de calculs nous n’avons pas effectué les simu-
lations à l’aide de la ḿethode deśeléments finis imbriqúes (EF2). Nous avons opté pour une approche
mixant la loi de comportement macroscopique et le calculà l’échelle de la microstructure comme dans
[Nouailhas 96]. Le calcul sur le tube entier, en tenant compte de la d́esorientation par rapportà l’axe [001],
est effectúee avec le mod̀ele macroscopique. Ces simulations nous donnent accès aux champs de contrainte
locaux au niveau des pointes de l’extensomètre. La figure 3.21 présente la valeur du cisaillement ainsi cal-
culée pour chacun des trois cas de chargement envisagés. Ces champs locaux sont ensuite appliqués comme
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Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportement : une approche par homogéńeisation classique

FIG. 3.19. Isovaleurs aux points de Gauss du glissement cubique 15 en cisaillement suivant〈001〉 pour l’orientation
secondaire〈100〉. Un facteur 10 est appliqué sur la d́eformée du maillage.
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FIG. 3.20. Comparaison du comportement en cisaillement suivant l’orientations 〈001〉 du mat́eriau dans le cas où les
précipit́es sont́elastiques et dans le cas où il sont visco-plastiques.

consignes au calculà l’échelle de la microstructure.

La figure 3.22 pŕesente les ŕesultats des simulations d’essais de torsion sur tube. Sur ces figures nous
avonségalement reporté la ŕeponse du mod̀ele macroscopique. On constate que les courbes simulées sont
en accord avec les courbes expérimentales pour les chargement de 200 MPa et 330 MPa. Par contre, la
simulationà l’échelle de la microstructure surestime fortement la déformation dans le cas du chargement de
400 MPa. Dans ce cas l’extensomètre est sitúe à un angle proche de 45◦par rapport̀a [100], donc proche de
l’orientation[110]. Ce ŕesultat n’est par conséquent paśetonnant puisque le paragraphe préćedent a montŕe
que nos simulations de microstructure reproduisent mal le comportement en cisaillement pour l’orientation
secondaire[110].

3.5 Effets d’échelle de la microstructure

Enfin, pour conclure cette partie consacrée à la mod́elisation du comportement de l’AM1 par ho-
moǵeńeisation ṕeriodique, nous reprenons des essais d’écrouissage cyclique effectués par Espíe [Espíe 96]
sur trois tailles de microstructure dont les caractéristiques sont reportées dans le tableau 3.5. Comme cela a
ét́e pŕeciśe, les param̀etres visco-plastiques de chacune des phases ontét́e identifíes en prenant en compte
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FIG. 3.21. Ŕesultats des calculs de torsion sur tubes. La valeur du cisaillement au noeud 568 du maillage représentant
la position de l’extensom̀etre est traćee en fonction du temps pour les trois cas de chargement avec temps de
maintien test́e dans [Bonnand 06].

le fait qu’elles sont dans le matériau biphaśe, avec des dimensions et une morphologie données. Faisant
varier la taille des couloirs et des précipit́es, il est peu probable que l’on obtienne un bon accord entre nos
simulations et les essais d’Espié. Les calculs ont cependantét́e meńes pouŕevaluer l’effet d’́echelle induit
par une ĺeg̀ere modification des paramètres microstructuraux, sachant que le taux de phase est maintenuà
peu pr̀es constant.

Microstructure f m g
Taille des pŕecipit́es [µm] 0.25 0.5 0.65
Taille des couloirs [µm] 0.104 0.135 0.170

Fraction volumique de précipit́es 57% 68% 67%

TAB . 3.5. Caract́eristiques des microstructures testées dans [Espié 96].

La figure 3.23 compare essais et simulations. Le comportement des microstructures f et m est correcte-
ment reproduit. En revanche, les calculs par homogéńeisation ṕeriodique pŕevoient une ŕeponse trop dure
d’environ 200 MPa pour la plus grosse microstructure. Celle-ci ne pŕesente pourtant une taille supérieure
que de 25% par rapport̀a la microstructure m. Nous mettons ainsi enévidence le deuxième inconv́enient ma-
jeur de cette approche. Les coefficients matériau ne sont valables que pour une microstructure bien précise.

3.6 Conclusion

Ce chapitre áet́e consacŕe à l’étude du comportement de l’AM1̀a l’aide de simulations̀a l’échelle de la
microstructure. Le comportement de chacune des phases de l’alliage aét́e identifíeà partir du comportement
du mat́eriau biphaśe. Ce chapitre a eu pour objectif de montrer les apports, maisaussi les limitations de cette
approche.

Les simulations̀a l’échelle de la microstructure permettent, tout comme le modèle de comportement
macroscopique, de reproduire l’anisotropie du comportement de l’AM1 en traction et en torsion. Elles per-
mettent de plus d’avoir accès aux champs de contraintes et de déformations locaux. Enfin, elles permettent
de reproduire des effets liésà la nature composite du superalliage. On penseà la non relaxatioǹa źero de la
contrainte moyenne sous chargement cyclique dissymétrique. Ce point fait l’objet de l’annexe B.

Cependant, nous voyons deux limites de cette approche. La première concerne l’identification des pa-
ramètres mat́eriau des deux phases. Nous avons proposé dans ce travail un jeu de paramètres qui permet de
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FIG. 3.22. Simulation des essais de torsion de [Bonnand 06]à l’aide de calculs de microstructure.
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FIG. 3.23. Calculs ṕeriodiques sur diff́erentes tailles de microstructuresγ/γ′.
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reproduire le comportement macroscopique de l’AM1. Néanmoins les valeurs des paramètres mat́eriau ne
sont pas uniques et on peut trouver plusieurs jeux de paramètres conduisant au m̂eme comportement macro-
scopique. Il faudrait avoir accès, soit par l’exṕerience, soit par des simulations plus fines, au comportement
de chacune des phases dans le matériau biphaśe. De plus, le jeu de paramètres mat́eriau propośe est associé
à une taille de microstructure donnée. Ceci constitue la seconde limitation de cette approche.Elle ne permet
pas de rendre compte des effets d’échelle en plasticité. Comme nous l’avons déjà mentionńe, les th́eories de
mécanique des milieux continus géńeraliśes tentent de reproduire ces effets. De tels modèles ont́et́e étudíes
dans le cadre de ce travail. Ils font l’objet du chapitre 6.
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Chapitre 4

Etude exṕerimentale de la coalescence
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Chapitre 4. Etude expérimentale de la coalescence orientée

4.1 Introduction

Les aubes de turbine en superalliages monocristallins basenickel subissent d’importantes sollicitations
mécaniques et thermiques. Ces conditions de fonctionnementinduisent deśevolutions microstructurales du
mat́eriau à haute temṕerature. Plusieurs phénom̀enes ont́et́e mis enévidence par les industriels et cher-
cheurs. Le premier phénom̀ene est ce que l’on appelle classiquement la mise en radeaux des pŕecipit́es.
Il est notamment observé en fluagèa haute temṕerature [Tien 71, Caron 83, MacKay 85, Fredholm 87,
Ayrault 89]. La mise en radeaux est caractériśee par une coalescence orientée des pŕecipit́es.

Ce vieillissement constitue le coeur des travaux menés durant cette th̀ese. Ńeanmoins, d’autres
phénom̀enes de vieillissement peuvent intervenir. On pense par exempleà la pŕecipitation des phases topolo-
giquement compactesà haute temṕerature,́etudíee en d́etail dans [Pessah-Simonetti 92]. Ce thème n’est pas
abord́e dans ce travail. Enfin, comme l’ont montré [Cailletaud 79, Cormier 06], un chargement anisotherme
peutégalement avoir des conséquences sur la microstructure du matériau et son comportement mécanique.
En effet, ces auteurs ont mis enévidence l’apparition d’une microstructure bimodale quand le superalliage
subit une surchauffe puis une redescente en température rapide. La présence d’une fine précipitation dans
les couloirs de matrice a un effet durcissant d’après [Cailletaud 79]. Ce phénom̀ene peut se coupler̀a la
mise en radeaux dans le cas de fluage anisotherme [Cormier 06]. Quelques essais ontét́e ŕealiśes dans le
cadre de ce travail en marge de l’étude de la mise en radeaux afin de tenter de quantifier l’influence de la
repŕecipitation dans l’AM1. Les ŕesultats sont présent́es en annexe G.

Ce chapitre aborde le phénom̀ene de mise en radeaux, ou coalescence orientée, dans les superalliages
monocristallins d’un point de vue expérimental. Une revue bibliographique est présent́ee dans la première
partie du chapitre. La deuxième partie du chapitre décrit les essais réaliśes dans le cadre de ce travail afin de
caract́eriser les effets de la mise en radeaux sur le comportement mécanique. Les résultats exṕerimentaux
sont pŕesent́es en deux temps. Dans un premier temps nous nous attachonsà d́ecrire les ŕesultats des
diff érentes conditions de vieillissementétudíees puis nous d́etaillons les effets de ces vieillissements sur
le comportement ḿecanique de l’AM1.

L’ étude bibliographique et l’étude exṕerimentale ont pour objectif de répondre aux deux questions sui-
vantes :

– Quelles sont les ḿecanismes̀a l’origine de la mise en radeaux et quels sont les paramètres contr̂olant
les microstructures obtenues ?

– Quelles sont les conséquences deśevolutions microstructurales sur le comportement mécanique du
mat́eriau ?

4.2 Etude bibliographique de la mise en radeaux

4.2.1 Illustration du phénomène

La mise en radeaux est un phénom̀ene qui s’observe dans les superalliagesà haute temṕerature et sous
chargement ḿecanique. La microstructure cuboı̈dale pŕesent́ee au premier chapitréevolue et on observe une
coalescence orientée des pŕecipit́es. La figure 4.1 présente l’́evolution de microstucture de l’AM1 sous un
chargement de fluage de 150 MPaà 1050◦C. Cette sollicitation conduit̀a des pŕecipit́es formant des pla-
quettes perpendiculairesà l’axe de traction. De telleśevolutions morphologiques sontégalement observées
sur les aubes de turbine en service comme l’ont montré [Draper 89, Biermann 96]. Cependant, les micro-
structures peuvent̂etre plus complexes du le fait qu’elles subissent des chargements thermoḿecaniques
complexes et multiaxiaux en contraintes, notammentà cause de la présence de canaux de refroidissement.
Ces morphologies complexes ont poussé les auteurs̀a s’int́eresser en premier lieu aux cas plus simples de
mises en radeaux en fluage ou en fatigue uniaxiale, conditions de chargement pour lesquelles il existe une
litt érature abondante.
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FIG. 4.1. Evolution de la microstructure de l’AM1 au cours d’un essai de fluage à 1050◦C sous 150 MPa, d’après
[Diologent 02].

Mise en radeau en fluage

L’essai de fluage est l’essai le plus courammentétudíe en terme d’́evolution morphologique des
précipit́es. Il nous semble donc important de détailler la mise en radeaux dans ce cas. Une description
approfondie peut̂etre trouv́ee dans [Fredholm 87, Ayrault 89]. Ces auteurs ontétudíe les ḿecanismes de
déformation mis en jeu pendant un essai de fluageà haute temṕerature et leur corrélation avec l’́evolution de
la microstructure. La ŕeponse d’un superalliage sous un chargement de fluage présente trois stades comme
on peut le voir sur la figure 4.1 :

– Le fluage primaire correspondà une augmentation de la déformation plastique. A l’́echelle microsco-
pique cela se traduit par une augmentation de la densité de dislocations mobiles jusqu’à saturation et
blocage de ces dislocations aux interfacesγ/γ′ par cŕeation de ŕeseaux. Parallèlement la microstruc-
tureévolue, et,̀a la fin du stade primaire, les radeaux sont formés ;

– Le stade secondaire est caractériśe par une vitesse de déformation constante. En effet, les réseaux de
dislocations contribuent̀a limiter le nombre de dislocations mobiles. Les radeaux restent relativement
stables pendant le fluage secondaire ;

– Le stade tertiaire correspondà une forte augmentation de la vitesse de déformation. La microstructure
se d́estabilise. Fredholm [Fredholm 87] relie le début du fluage tertiairèa l’inversion de connexité,
la phaseγ′ devenant enveloppante. Ceci favorise son cisaillement parles dilocations comme cela a
ét́e montŕe par unéetude comparative in-situ des comportements des microstructures cuböıdales et
coalesćees [Cĺement 06]. La ruine du matériau survient lorsqu’un nombre important de fissures sont
présentes.

L’essai de fluage type présent́e ci-dessus n’est en réalit́e pas appliquablèa tous les monocristaux de super-
alliage. Le comportement en fluage tertiaire varie suivant le mat́eriau. Le MC2 par exemple ne présente pas
d’inversion de connexité. Pour l’AM1, on peut distinguer deux phases durant le stadede fluage tertiaire.
La premìere phase correspondà l’inversion de connexité. Elle pourrait̂etre qualifíee de stade précurseur de
l’endommagement ou de fluage accéléŕe. Puis, lorsque la d́eformation devient tr̀es importante, on se situe
dans un stade d’endommagement durant lequel il y a amorçageet propagation de fissures.

Forces motrices sur la mise en radeaux

La compŕehension des forces motrices régissant la mise en radeaux a fait l’objet de nombreux tra-
vaux. Classiquement, des approches enélasticit́e telles que celles proposées dans [Pineau 76, Nabarro 96,
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Pollock 94, Kamaraj 03] mettent enévidence quatre facteurs influençant l’évolution de la microstructure :
– le signe du d́esaccord paraḿetrique ;
– la différence de constantesélastiques entre les deux phases ;
– le sens et la direction de la contrainte appliquée ;
– la temṕerature.
L’influence de la contrainte appliquée s’observe par exemple en comparant les microstructures issues

d’essais de fluage traction et de fluage compression suivant〈001〉. Le cas du fluage traction, nous en avons
déjà parĺe, conduit̀a la formation de plaquettes perpendiculairesà l’axe du chargement. On parle de coales-
cence de type N. En fluage compression, les précipit́es ont tendancèa coalescer suivant des plans contenant
l’axe de la contrainte (type P). Plus géńeralement, [Tien 71] présente unéetude d́etaillée de la microstructure
en fonction de l’orientation du chargement. Pour une contrainte orient́ee suivant l’axe〈011〉, deux syst̀emes
de radeaux parallèles aux directions〈010〉 et 〈001〉 coexistent. Enfin pour un chargement suivant〈111〉, la
microstructuréevolue de façon isotrope. On peut en retenir que les radeauxont tendancèa se d́evelopper
dans les plans de type{001}. Ces ŕesultats ǵeńeraux se retrouvent pour la plupart des superalliages indus-
triels.

L’effet d’ états de contraintes plus complexes aégalement́et́eétudíe. Karamaj [Kamaraj 98, Kamaraj 03]
a effectúe divers essais de fluage biaxiaux. Il a montré qu’unétat de cisaillement pur parallèleà〈011〉 produit
des radeaux̀a 45◦. En revanche uńetat de ciasaillement pur parallèle à 〈001〉 ne produit pas de mise en
radeaux. Pour uńetat de cisaillement combiné à de la flexion avec une contrainte de flexion supérieureà la
contrainte de cisaillement, on retrouve les résultats classiques (radeaux perpendiculairesà l’axe de traction
ou parrall̀eles en compression). Nous avons parlé ici de la contrainte appliquée comme force motrice de la
coalescence orientée. Nous verrons plus loin, dans le paragraphe traitant du rôle de la d́eformation plastique,
que ceci n’est pas toutà fait correct.

Fredholm [Fredholm 87] a montré de plus une corrélation entre le signe du désaccord paraḿetrique et
l’orientation des radeaux. Pour un misfit négatif (ce qui est le cas de la plupart des superalliages industriels),
on observe une coalescence de type N en fluage traction suivant 〈001〉 et une coalecence de type P en fluage
compression. Pour un alliageà misfit positif, ces ŕesultats sont inversés. Ces ŕesultats sont corroborés par
les mod̀elesélastiques tels que celui de Pineau [Pineau 76].

Enfin, la temṕerature joue un r̂ole majeur dans le phénom̀ene de coalescence orientée puisqu’il fait in-
tervenir la diffusion. Dans [Fredholm 87], des tests de fluage sur du CMSX-2,̀a 760◦C et 750 MPa, sont
meńes jusqu’̀a rupture (temps de rupture : 1200 h, déformationà rupture : 18%). Les micrographies ne
montrent qu’un d́ebut d’accolement latéral des pŕecipit́es. Pour des temps̀a rupture comparables (environ
350 h), il faut,à 950◦C, un temps de 70 h et une déformation de 0.3% pour observer unéevolution micro-
structurale comparable, alors qu’à 1050◦C, 1 h de fluage suffit. A 760◦C, la cińetique est tr̀es lente. Il faut
donc des temps très longs et/ou des déformations importantes pour provoquer une modification appréciable
de la microstructure.

Mise en radeaux en fatigue et en fatigue thermoḿecanique

La mise en radeaux peutégalement̂etre observ́ee en fatiguèa haute temṕerature [Hanriot 93, Espié 96,
Frenz 96, Brien 96, Mughrabi 96] ou en fatigue thermomécanique [Kraft 95]. La figure 4.2, issue de
[Frenz 96], pŕesente l’́evolution microstructurale qui peutêtre observ́ee sous chargement cycliqueà 980◦C.
Une vitesse de d́eformation relativement lente (10−5s−1) conduit à une coalescence très marqúee des
précipit́es suivant une directioǹa 45◦de l’axe de chargement. Pour une sollicitation plus rapide de 10−3s−1,
les auteurs observent uńepaississement des couloirs de matrice ainsi qu’un début d’accolement des
précipit́es. En revanche, il ne semble pas se dégager d’orientation préférentielle de la microstructure dans ce
cas. On remarque de plus que l’évolution microstructurale observée pour la vitesse 10−5s−1 s’accompagne
d’un adoucissement marqué du mat́eriau.

D’autres auteurs ont́etudíe lesévolutions microstructurales sous chargements cycliquessymétriques
[Gabb 89, Glatzel 89]. Dans ces travaux, les vitesses de sollicitation sont de l’ordre de10−3 s−1. Les auteurs
observent une augmentation de la taille des précipit́es accompagńee d’une modification morphologique. Les
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FIG. 4.2. Evolution de la microstucture durant un chargement cyclique alterné [Frenz 96].

précipit́es tendent̀a devenir plus arrondis. C’estégalement ce que l’on peut observer sur la figure 4.2.

Dans [Brien 95, Brien 96], une comparaison de la mise en radeaux en fatigue alterńee et ŕeṕet́ee est faite
à 950◦C dans l’AM1. Les essais présent́es dans ces travaux sont conduitsà une fŕequence de 0.25 Hz, soit
une vitesse de d́eformation de l’ordre de10−3-10−2 s−1. Dans les deux cas, une coalescence de type N est
observ́ee. Cependant un chargement alterné semble y conduire plus rapidemment d’après les auteurs. Ainsi
dans [Brien 96], des temps très courts sont relevés pour la mise en radeaux en fatigue alternée (environ
une demi-heurèa 950◦C). Ces ŕesultats semblent en contradiction avec les travaux cités pŕećedemment, qui,
pour des vitesses de sollicitation rapides ne montrent pas d’orientation priviĺegíee de la microstructure. Les
travaux de Brien ont́et́e effectúes en microscopie par transmission, contrairementà Frenz et al. [Frenz 96]
qui ont utiliśe la microscopièa balayage. Le MET ne permettant pas l’observation de zones importantes du
mat́eriau, il est probable que localement Brien ait observé des radeaux de type N. La coalescence de type N
a également́et́e observ́ee en fatigue ŕeṕet́eeà 1100◦C à 0.5 Hz dans [Zhou 07b].

Le cas de la fatigue thermomécanique est plus complexe. Uneétude est proposée par Kraft [Kraft 95].
Suivant le cycle thermoḿecanique subi par le matériau, ils observent des radeaux de type N ou de type
P. Par exemple, un cycle thermomécanique durant lequel le cyclage mécanique et le cyclage thermique
sont en phase conduità des radeaux perpendiculairesà l’axe de la sollicitation. A contrario, un cycle ther-
momécanique d́ephaśe ǵeǹere des radeaux de type P. L’orientation des précipit́es d́epend donc de la nature
du chargement, tension ou compression, durant la phase chaude du cycle thermique. Une fine précipitation
de phaseγ′ est également observée dans les couloirs de matrice. Elle est due aux variations de fraction
volumique de pŕecipit́es entre la temṕerature la plus basse et la plusélev́ee, respectivement 600◦C et 1100◦C
dans [Kraft 95].

4.2.2 Influence de la plasticit́e

Au paragraphe préćedent, nous avons parlé de l’influence de la contrainte de fluage sur l’évolution
morphologique des précipit́es. Cette section décrit plus pŕecisemment le r̂ole du chargement ḿecanique.
Un chargement ḿecanique induit de la plasticité dans les couloirs de matriceγ. Un certain nombre
d’auteurs ont mis eńevidence de manière exṕerimentale le r̂ole des dislocations sur la mise en radeaux
[Fahrmann 96, V́eron 97, Matan 99]. Un premier chargement de fluageà basse temṕerature, typique-
ment 850◦C, est appliqúe. Dans un deuxième temps, leśechantillons pŕe-d́eformés sont plaćes à haute
temṕerature, aux alentours de 1000◦C, sous charge nulle. La microstructure résultante montre une coales-
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FIG. 4.3. R̂ole des dislocations sur la coalescence orientée pour un alliagèa misfit ńegatif. Suivant le sens d’application
de la contrainte, les contraintes de cohérence sont relaxées par les dislocations dans les couloirs horizontaux
ou verticaux. D’apr̀es [Carry 81].

cence des précipit́es, dont l’orientation d́epend du pŕe-chargement appliqué. Ainsi, dans [Fahrmann 96],
un pŕe-chargement en fluage traction conduità une microstructure coalescée de type N alors qu’un pré-
chargement en fluage compression géǹere des radeaux de type P. Enfin, unéchantillon soumis̀a un pŕe-
chargement en traction puis en compression révèle une coalescence sans direction préférentielle. Ces
évolutions sont visibles m̂eme pour des temps de maintienà haute temṕerature relativement courts (ty-
piquement 1h dans [Fahrmann 96]) pour lesquels la mise en radeaux en fluage n’a pas le temps de se mettre
en place. Les auteurs en concluent que la plasticité influe sur la cińetique de mise en radeaux.

Une explication du r̂ole des dislocations sur l’évolution morphologique des précipit́es est propośee
dans [Carry 81]. Deux types de dislocations sont présentes durant un essai de fluage. Un réseau de dis-
locations d’interface se forme afin de relaxer les contraintes de coh́erence. Les contraintes engendrées
par le d́esaccord param̀etrique entre les phasesγ et γ′ sont en effet relax́ees plastiquement lorsque la
taille des pŕecipit́es est trop importante. La figure 4.4 illustre les réseaux de dislocations d’interface. Les
dislocations de d́eformation consituent le deuxième type de dislocations présentes dans le matériau. La
contrainte appliqúee fait propager des segments vis créant des dip̂oles coin dans les interfaces. Suivant
le sens du chargement, traction ou compression, le signe du misfit et la face consid́eŕee, ces dip̂oles
relâchent ou aggravent les contraintes de cohérence [Carry 81]. Ce phénom̀ene est illustŕe par la figure
4.3. Pour un alliagèa misfit ńegatif soumis̀a une tension suivant[001], les dislocations de déformation
diminuent les contraintes de cohérence sur les faces perpendiculaireà l’axe [001] des pŕecipit́es. Elles les
augmentent sur les faces perpendiculairesà [100] et [010]. Par conśequent, les faces normalesà [001] sont
énerǵetiquement plus favorables que les autres et les précipit́es se d́eveloppent perpendiculairementà la
direction du chargement. En compression, ce sont les faces[100] et [010] des pŕecipit́es qui sont favoriśees.
Des mod́elisations du r̂ole des dislocations sur les contraintes de cohérence ont́et́e propośees, par exemple
[Buffière 95, V́eron 96, Brien 01b].

De nombreuses mesures du désaccord paraḿetrique pendant un essai de fluage confirment les cal-
culs et mod̀eles pŕesent́es au paragraphe préćedent. [Biermann 95] notamment ont constaté que l’́ecart
paraḿetrique des superalliages monocristallinsà temṕerature ambiante devient anisotrope après une
déformation en fluagèa haute temṕerature. Le misfit devient lég̀erement ńegatif dans la direction perpendi-
culaireà la contrainte, ou en d’autres termes dans le plan des radeaux, et positif dans la direction parallèle
à la contrainte, ou perpendiculairement aux radeaux. Cetteanisotropie ŕesulte des dislocations présentes
aux interfacesγ/γ′. Ces m̂emes mesures de désaccord paraḿetrique ontégalement́et́e effectúeesà chaud
sur des superalliages préalablement d́eformés en fluage, sur de l’AM1 [Royer 98, Royer 01] ou du MCNG
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FIG. 4.4. Ŕeseau de dislocations formé en fluagèa 1050◦C sur l’alliage 221 d’apr̀es [Fredholm 87].

[Diologent 02]. Ces mesures permettent d’approcher des valeurs de misfit pendant l’essai (figure 4.5).

FIG. 4.5. Evolution du d́esaccord param̀etrique parall̀elementà l’axe de chargement et de la déformation pendant un
essai de fluage [Royer 01].

La mise en radeaux est néanmoins possible sans plasticité. Dans [Racine 95], unéetude approfondie des
premìeres heures de fluage est menée. A 1050◦C sous 100 MPa, elle montre que dans les cas où l’ évolution
morphologique est d́ejà engaǵee, des zones sans dislocations peuvent néanmoins pŕesenter une coalescence
notable. Les pŕecipit́es semblent donc pouvoir changer de forme en l’absence de dislocations. Un essai
original est propośe dans [Matan 99] sur la mise en radeauxà 950◦C sur du CMSX4. La ǵeoḿetrie conique
de l’éprouvette permet d’obtenir une variation de la contraintede 150à 300 MPa. Apr̀es avoir ŕealiśe un
essai de fluage d’une centaine d’heure sur une telleéprouvette, la microstructure est analysée, montrant
des taux de mise en radeaux différents tout au long de l’éprouvette. Un recuit de 400 h̀a 950◦C est meńe
à la suite duquel une nouvelle analyse d’image est réaliśee. Cet essai met eńevidence l’existence d’une
contrainte seuil au dessous de laquelle les radeaux n’évoluent pas hors contrainte. Par conséquent, cet essai
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met enévidence l’existence d’un régime de mise en radeauxélastique, tr̀es lent et d’un ŕegime activ́e par
les dislocations.

4.2.3 Influence de la mise en radeaux sur le comportement ḿecanique

Cette section aborde l’influence de la mise en radeaux sur le comportement ḿecanique des superalliages
monocristallins. Premièrement, nous traitons de l’influence d’une pré-d́eformation en fluage traction ou
compression, sur le comportement et la durée de vie en fluage. Dans un deuxième temps, l’influence sur le
comportement cyclique et monotone estétudíee. Enfin, nous nous intéressons̀a l’influence de la coalescence
orient́ee sur le comportement et la durée de vie en fatigue.

Influence sur le comportement en fluage

L’infuence de pŕe-d́eformations en fluage traction ou compression aét́e notamment́etudíee dans
[MacKay 85, Ayrault 89]. Deux cas de figures ontét́e étudíes dans la litt́erature, le cas d’un pré-fluage
en compression sur le comportement en fluage traction [Ayrault 89] et le cas inverse d’une pré-d́eformation
en fluage traction sur le comportement en fluage compression [MacKay 85].

L’effet d’une pŕe-d́eformation en fluage compression se révèle endommageant comme on peut le consta-
ter sur la figure 4.6(a). En effet, le taux de pré-d́eformation augmentant, la durée de vie en fluage tension
diminue. D’apr̀es [Ayrault 89], une perte de 80% sur la duŕee de vie en fluage tractioǹa 1050◦C, 170 MPa
est observ́ee pour une d́eformation initiale de3.7%.

Deux ŕesultats peuvent̂etre tiŕes de la figure 4.6(a) :
– La d́eformation en fluage primaire est plus importante pour l’essai en tension pur. Une pré-

déformation en fluage compression semble ralentir la cinétique au d́ebut du fluage. Ayrault
[Ayrault 89] attribue ce ph́enom̀eneà une ŕeduction du libre parcours moyen des dislocations lorsque
la microstructure se présente sous forme de plaquettes parallèlesà l’axe de sollicitation. Une telle
microstructure ŕeduirait la d́eformation par glissement.

– En revanche, la durée du fluage secondaire est réduite par une pré-d́eformation en compression. Cette
réduction est d’autant plus forte que la pré-d́eformation est importante ;

Quantà la microstructure obtenue, elle est présent́ee par la figure 4.6(b). Elle a un aspect très chahut́e qui res-
semble aux microstructures vieillies en fatigue alternée [Frenz 96]. Dans [Shui 06] est présent́ee l’évolution
de la microstructure d’un superalliage préalablement d́eformé en fluage compression. Les auteurs montrent
que les pŕecipit́es, initialement sous forme de radeaux parallèlesà la direction de la contrainte, s’inclinent
progressivement jusqu’à un angle d’environ 45◦par rapport̀a l’axe de sollicitation tel que l’on peut le voir
sur la figure 4.6(b).

D’autres auteurs ont publié des ŕesultats sur l’influence d’une pré-d́eformation en compression sur le
fluage traction. Dans [Li 07], uńechantillon de superalliage est pré-flué en compressioǹa 1050◦C sous 200
MPa pendant 6h puis testé en fluagèa basse et haute températures. Le matériau pŕe-d́eformé est compaŕe au
mat́eriau initial en fluagèa 800◦C sous 600 MPa. Les auteurs [Li 07] retrouvent le même comportement que
Ayrault [Ayrault 89], à savoir une cińetique ralentie en d́ebut de fluage mais une durée de vie plus courte
pour le mat́eriau pŕe-d́eformé. Cette duŕee de vie plus faible est attribuée au fait que les interfaces semi-
coh́erentes des précipit́es du mat́eriau pŕe-d́eformé sont plus facilement cisaillées que celles du matériau
initial. En revanche,̀a 1000◦C sous 200 MPa, le superalliage pré-flué montre une durée de vie plus longue
que le mat́eriau initial. Ce ph́enom̀ene serait d̂u au fait que la montée des dislocations aux interfacesγ/γ′,
mécanisme de d́eformation pŕeférentielà cette temṕerature, est ralentie. Ce résultat semble contradictoire
avec les ŕesultats de Ayrault [Ayrault 89]. Cependant, la pré-d́eformation appliqúee dans [Li 07] est plus
faible (elle vaut0.32% contre0.52% dans [Ayrault 89]). Comme souligné par [Ayrault 89], la duŕee de vie
dépend fortement de la pré-d́eformation. Les ŕesultats de [Li 07] semblent par conséquent indiquer que, si
la pŕe-d́eformation est suffisament faible, on peut tirer partie de lamicrostructure en plaquettes parallèlesà
la direction du chargement forḿee en fluage compression.
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(a) (b)

FIG. 4.6. Effet d’un pŕe-fluage compression sur le comportement de l’AM1 en fluage traction sous 170 MPàa 1050◦C,
d’apr̀es [Ayrault 89].

FIG. 4.7. Effet d’un pŕe-fluage traction sur le comportement en fluage compression du superalliage NASAIR 100à
1000◦C sous 207 MPa, d’après [MacKay 85].

L’influence d’une pŕe-d́eformation en fluage traction sur le comportement en fluage est étudíee dans
[MacKay 85]. Ces auteurs montrent qu’un tel vieillissementconduità des cińetiques de fluage plus rapides
que celles observées sur le matériau non-vieilli ainsi qu’̀a des duŕees de vie plus courtes.

Influence sur le comportement monotone et cyclique

[MacKay 85] est la première publicationà étudier l’influence de la microstructure sur la limite
d’élasticit́e. Dans cet article, une diminution de la contrainteà rupture et de la limitèa0.2% d’une centaine
de MPa est mise eńevidence. Le ḿecanisme de d́eformation pŕedominant en traction est le cisaillement de
la matriceγ et il est favoriśe par une microstructure en radeaux dans laquelle les couloirs de matrice sont
plus larges. [Pessah-Simonetti 92] trouve le même comportement pour l’alliage MC2.

L’ étude la plus complète sur l’influence de la mise en radeaux sur le comportement mécanique que
nous avons trouv́ee dans la litt́erature áet́e propośee par Espíe durant sa th̀ese [Espíe 96]. Il nous semble
important de d́etailler ici les ŕesultats obtenus durant ce travail. Différents types de vieillissements ontét́e
mis en oeuvre sur l’AM1̀a 1100◦C, la mise en radeaux en fluage traction ou compression durant20 h mais
aussi l’́evolution morphologique en fatigue. Les chargements utilisés en fatigue consistent en un cyclage
à 10−3 s−1 avec un temps de maintien en traction ou en compression de 1 h.Le cyclage avec temps de
maintien en traction conduit̀a des radeaux de type N et celui en compressionà des radeaux de type P,
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en accord avec les morphologies de vieillissement en fluage.De plus, deux amplitudes de déformations,
conduisant̀a des microstructures plus ou moins fines, ontét́e étudíees (∆ε=1.8% et 2.0%).

Les comportements monotones et cycliques des différentes microstructures vieillies ont ensuiteét́e
évalúes à 650◦C et 950◦C. A 650◦C, la morphologie des précipit́es n’engendre aucun effet notable sur le
comportement ḿecanique de l’AM1. En effet, comme nous l’avons vu au chapitre1, à cette temṕerature la
déformation plastique se produit en bandes de cisaillements.Les pŕecipit́es, quelle que soit leur forme, sont
cisaillés.

En revanche, le vieillissement a un effet significatifà 950◦C. Intéressons nous dans un premier temps aux
microstructures issues d’un vieillissement en fluage. En traction monotone, les microstructures en radeaux
N et P pŕesentent un comportement moins résistant d’environ 125 MPa que la microstructure initiale en
cubes. L’orientation des radeaux ne semble cependant pas jouer sur le comportement en traction. De plus,
aucun effet de la mise en radeaux sur la viscosité n’aét́e mis eńevidence entre 9.10−4 s−1 et 9.10−3 s−1.

Pour un essai de traction compression, une différence entre radeaux N et P est mise enévidence pour
les premiers stades de plasticité lors de la d́echarge, les radeaux N se plastifiant avant les radeaux P. En-
fin, en écrouissage cycliquèa d́eformation impośee croissante, le comportement adouci des radeaux par
rapport aux cubes est retrouvé. Là aussi une influence de l’orientation des précipit́es est mise eńevidence
pour les amplitudes de déformation ińelastique inf́erieures̀a 0.8%. Cette influence s’estompèa plus forte
déformation, la d́eformation prenant le pas sur la microstructure. La limiteélastique des radeaux N semble
être plus faible que celle des radeaux P, elle-même plus faible celle de la microstructure en cubes.

Comme signaĺe pŕećedemment, unéetude du comportement mécanique des morphologies issues de
vieillissements en fatigue estégalement proposée dans [Espié 96]. Comme pour les radeaux obtenus par
fluage, les microstructures N et P issues d’essais de fatigueà (∆ε = 2.0%) montrent un comportement
moins ŕesistant que la microstructure en cubes. Cet adoucissementest encore plus prononcé que pour les ra-
deaux obtenus par fluage. Le seuil de plasticité semble diminuer et l’adoucissement atteint environ 180 MPa
à 2% de d́eformation impośee. En revanche, aucune influence de l’orientation des radeaux n’est observ́ee
en traction.

Les essais d’écrouissage cyclique sur les microstructure N et P obtenuespar fatigue montrent une nette
influence de l’orientation des radeaux. Le rôle de la plasticit́e introduite lors de vieillissements en fatigue
est avanće pour expliquer les diff́erences de comportement entre radeaux obtenus en fluage et enfatigue.
Ces derniers présentent une densité de dislocations dans les couloirs de matrice, en plus des réseaux de
dislocations d’interfaces présentes lors du fluage. Pour finir, Espié s’est pench́e sur l’influence de la taille des
microstructures N et P obtenues en fatigue en diminuant la déformation impośee au cours du vieillissement.
Il montre qu’enécrouissage cyclique, la microstructure de type P fine a un comportement tr̀es proche de
celui de la microstructure non-vieillie.

Pour ŕesumer, cettéetude met eńevidence une influence notable de la mise en radeaux sur le compor-
tement ḿecanique de l’AM1à 950◦C, allant dans le sens d’un adoucissement. L’orientation des radeaux
n’influe pas sur le comportement en traction monotone mais joue un r̂ole enécrouissage cyclique. Les mi-
crostructures obtenues en fatigue ont une résistance encore plus faible du fait de la déformation plastique
cumuĺee mise en jeu lors du vieillissement. La figure 4.8 illustre ces ŕesultats.

L’influence de la mise en radeaux sur le comportement mécanique áegalement́et́eétudíeeà l’Onera dans
le cadre d’un projet européen BRITE EURAM [Olschewski 95]. Comme le montre la figure 4.9, la mise en
radeaux a peu d’effets sur le comportement mécaniquèa 1050◦C. Cependant, l’amplitude de déformation
impośee dans ces essais est relativement faible, ce qui peut expliquer la faible influence de la coalescence
orient́ee mise eńevidence.
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FIG. 4.8. Influence de la mise en radeaux sur le comportement mécanique suivant l’orientation〈001〉 à 950◦C d’apr̀es
[Espíe 96].
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FIG. 4.9. Influence de la mise en radeaux sur le comportement mécaniquèa 1050◦C, résultats issus du projet BRITE
EURAM [Olschewski 95].

FIG. 4.10. Influence de la microstructure sur la durée de vie en fatigue d’après [Ott 99].

Influence sur le comportement en fatigue

Dans [Ott 99] la duŕee de vie en fatigue de trois types de microstructures est compaŕee : microstructure
initiale en cubes, microstructures en radeaux de types N et microstructure de type P. Les auteurs trouvent
une diff́erence significative en terme de durée de vie des trois microstructures comme le montre la figure
4.10. Cette figure met́egalement eńevidence une lég̀ere diff́erence en terme de réponse ḿecanique entre
les trois microstructures pendant toute la partie de la durée de vie òu le mat́eriau n’est pas endommagé.
Les courbes de durées de vie sont́etaýees de micrographies qui exhibent une direction de propagation de
fissure fonction de la microstructure. Dans le cas de précipit́es cuböıdaux ou sous forme de radeaux de type
N, les fissures se propagent perpendiculairement au chargement, la microstructure en radeauxétant plus
défavorable que celle en cubes car dans ce cas la propagation ne montre aucun branchement. En revanche,
les pŕecipit́es en radeaux de type P obligent la fissureà se propager transversalement avec de nombreux
branchements. La figure 4.11 illustre l’orientation de la fissure par rapport̀a la microstructure. Le m̂eme
type de ŕesultats áegalement́et́e montŕe dans [Engler-Pinto 96], qui a de plusétudíe le cas de la fatigue
thermoḿecanique.

4.2.4 Conclusion de l’́etude bibliographique

L’ étude bibliographique qui áet́e meńee permet de répondre aux questions posées en introduction du
chapitre. La mise en radeaux est un phénom̀ene diffusif qui se produit dans les superalliages base nickel sous
chargement ḿecaniquèa haute temṕerature, globalement au dessus de 900◦C. Les param̀etres contr̂olant la
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FIG. 4.11. Orientation de la fissure par rapportà la microstucture (a) précipit́es sous forme de cubes, (b) de radeaux de
type N et (c) de radeaux de type P [Ott 99].

mise en radeaux sont donc le temps, la température et le chargement mécanique. Plus précisemmment nous
avons vu que la plasticité dans les couloirs de matrice joue sur la cinétique de coalescence. Le terme de
coalescence orientée est plus juste que celui de mise en radeaux car nous avons vuque suivant le chargement,
fluage traction, fluage compression ou fatigue alternée, on peut obtenir desévolutions microstructurales très
diff érentes.

La coalescence orientée des pŕecipit́es a des conséquences sur le comportement mécanique et la durée
de vie. De manìere ǵeńerale, elle a un effet adoucissant sur le comportement. Cet effet est bien marqúe
sur le comportement autour de 950◦C. Par contre aucun effet n’est visible sur le comportementà basse
temṕerature, typiquement 650◦C, ouà tr̀es haute temṕerature (1050◦C). De plus, elle conduit̀a une ŕeduction
de la duŕee de vie du matériau en fluage et en fatigue.

La suite du chapitre d́ecrit les essais réaliśes dans le cadre de cette thèse pour quantifier l’influence de
la mise en radeaux sur le comportement mécanique.

4.3 Description des essais

Cette section est une présentation des essais de caractérisation des effets de la coalescence orientée sur
le comportement ḿecanique. Les essais réaliśes dans le cadre de ce travail ont pour objectif de recueillir
les donńees exṕerimentales ńecessaires̀a l’identification d’un mod̀ele de comportement́etendu dans le-
quel les effets de la mise en radeaux sur le comportement mécanique sont pris en compte. Leur principe
est donc tr̀es simple. Leśeprouvettes sont soumisesà différentes conditions de vieillissement puis testées
mécaniquement. Le premier paragraphe de cette section décrit le choix des conditions de vieillissement
sur la base de l’étude bibliographique réaliśee dans la section préćedente. Le second décrit les essais de
comportement complexes mis au point dans le but de pouvoir identifier sur une seuléeprouvette tous les
param̀etres d’un mod̀ele de comportement.

4.3.1 Matrice d’essais sur mat́eriau vieilli

Comme l’a montŕe l’étude bibliographique, le vieillissement en fluage est un moyen privilégíe de
vieillissement du matériau. Tout comme dans [Espié 96], nous souhaitons comparer l’influence de l’orien-
tation des radeaux N ou P sur le comportement de l’AM1. Les premiers vieillissements sont donc réaliśes
en fluagèa 1050◦C sous 150 et -150 MPa. Nous avons vu grâceà l’étude bibliographique que les paramètres
contr̂olant la coaescence orientée sont le temps, la température et le chargement mécanique. La bibliogra-
phie montreégalement que la microstructure en radeaux est relativement stable durant le stade de fluage
secondaire [Diologent 02]. C’est pourquoi nous n’avons pasétudíe l’influence du temps de vieillissement
sur la ŕeponse ḿecanique de l’AM1. Les duréede fluage sont choisies de façonà se situer au milieu du
fluage secondaire. Nous nous sommes basés sur les donńees de [Diologent 02] pour calibrer la durée de
fluage. Nous n’avons paśetudíe le stade tertiaire car apparaı̂t alors la notion d’endommagement. Ce point
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fera l’objet de travaux ult́erieursà l’Onera.

En revanche, l’influence du niveau de contrainte et de la température sont̀a étudier dans le but de ca-
librer un mod̀ele de comportement. Nous avons choisi 1050◦C, 200 MPa pour l’́etude de l’influence de la
contrainte de fluage et 950◦C, 300 MPa pour l’́etude de l’influence de la température de fluage. Nous avons
envisaǵe deux strat́egies pour le dimensionnement de ces essais. La première consistèa se placer̀a une
déformation plastique comparableà celle enregistrée apr̀es l’essai de fluage sous 150 MPaà 1050◦C. La
deuxìeme option est de tenter de se placer dans chaque cas au milieudu fluage secondaire. Or, pour l’in-
fluence de la temṕerature, on sait que la diffusion plus faibleà 950◦C doit être en quelque sorte compensée
par une d́eformation plastique plus importante. Par conséquent nous avons retenu la deuxième option et
calibrons le temps de vieillissement de façonà être au milieu du stade de fluage secondaire.

De plus, il est int́eressant de se pencher sur l’influence de vieillissements enfluage suivant des orien-
tations cristallographiques différentes de l’orientation〈001〉 car à notre connaissance seule l’orientation
〈001〉 a fait l’objet d’une telleétude. Ainsi nous avons réaliśe des vieillissements en fluage traction pour
les orientations〈011〉 et 〈111〉. L’ étude bibliographique áegalement montré un adoucissement important
du mat́eriau lors de chargements cycliques alternés lents̀a haute temṕerature. Nous avons souhaité étudier
ce point pour les trois orientations〈001〉, 〈011〉 et 〈111〉. Les vieillissements en fatigue sont effectués en
déformation impośee enRε = −1 à une vitesse de 10−5 s−1. Enfin, il està noter que nous avons aussiétudíe
l’influence de la temṕeratureà laquelle est effectúe l’essai ḿecanique de caractérisation. Nous avons,à la
suite du travail effectúeà l’Onera dans les années 90 [Olschewski 95],étudíe l’influence d’un vieillissement
sur le comportement̀a 1050◦C.

Durant les vieillissements̀a 1050◦C, 200 MPa et 950◦C, 300 MPa nous avons suivi la cinétique de mise
en radeaux par l’interḿediaire d’un cyclage ḿecanique. Pour cela, nous effectuons un cycle enRǫ = 0 à une
vitesse de 10−3 s−1 avant puis au cours de l’essai de fluage. La comparaison de la réponse ḿecanique entre
le cycle effectúe avant l’essai de fluage et les cycles réaliśes au cours de l’essai de fluage nous permettent
de mesurer la cińetique de mise en radeaux. Ce suivi a pour objectif de vérifier l’hypoth̀ese selon laquelle
le comportement du matériau est stable pendant le fluage secondaire.

Essai Eprouvette Orientation Conditions de vieillissement Essai mécanique
Temṕerature Chargement Temps Temṕerature

06 X6684F 〈001〉 Référence 950◦C
07 X6686A 〈001〉 1050◦C Fluage 150 MPa 72h 950◦C
17⋆ X6685A 〈001〉 1050◦C Fluage 200 MPa 12h 950◦C
08 X6686C 〈001〉 1050◦C Fluage -150 MPa 72h 950◦C
14 X6686E 〈001〉 1050◦C Fatigue10−5s−1 24h 950◦C
18⋆ X6685B 〈001〉 950◦C Fluage 300 MPa 55h 950◦C
16 X6686H 〈001〉 Référence 1050◦C
15 X6686F 〈001〉 1050◦C Fluage 150 MPa 72h 1050◦C
12 X2267A 〈011〉 Référence 950◦C
13 X2268B 〈011〉 1050◦C Fluage 150 MPa 115h 950◦C
20 X2270C 〈011〉 1050◦C Fatigue10−5s−1 24h 950◦C
10 X5537B 〈111〉 Référence 950◦C
11 X5537D 〈111〉 1050◦C Fluage 150 MPa 28h 950◦C
19 X5538D 〈111〉 1050◦C Fatigue10−5s−1 24h 950◦C

TAB . 4.1. Matrice d’essais de comportement sur matériau vieilli, les essaiśetoilés ont fait l’objet de suivi de la cińetique
de mise en radeaux.

4.3.2 Essais de comportement complexes

Le nombre d’́eprouvettes̀a notre dispositiońetant limit́e, nous avons d̂u mettre au point un essai de
comportement complexe permettant d’identifier, sur une seule éprouvette, l’ensemble des paramètres d’un
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mod̀ele de comportement. Le deuxième chapitre de ce ḿemoire a introduit le formalisme des modèles de
comportement ph́enoḿenologiques. Dans ce cadre, les paramètres suivants sontà identifier :

– La limite d’élasticit́e au travers du coefficientsr0. Cette information est fournie par un essai de traction
monotone ;

– La viscosit́e, ou en d’autres termes l’effet de la vitesse de chargement.Nous avons opté ici pour des
changements de vitesse durant la traction de façon similaire à ce qui áet́e fait pour les essais 03 et 04
(chapitre 2) ; Les vitesses de chargement choisies sont10−5 s−1 et10−3 s−1. Elles correspondent au
domaine de vitesses classiquementétudíe.

– L’ écrouissage cińematique, caractériśe par les coefficientsc et d, d décrivant la vitesse de saturation
de l’écrouissage etc/d donnant la valeur̀a saturation ;

De plus, nous souhaitons avoir une information sur l’influence de la mise en radeaux sur une relaxation de
longue duŕee notamment pour ce qui concerne les effets de restaurationde l’écrouissage.

Ces consid́erations conduisentà l’essai type suivant :
– Un premier cycle avec changement de vitesse sur la première traction ;
– Un deuxìeme cycle avec toujours des changements de vitesses dans la partie du cycle en traction puis

une relaxation ;
– Un troisìeme cycle identique au premier.

L’essai est ŕealiśe en d́eformation impośee. La vitesse de base estε̇=10−3 s−1. La valeur de la d́eformation
maximaleεmax et le temps de relaxationtrelax sont adapt́esà la temṕeratureà laquelle l’essai est réaliśe.
En effet, le temps de relaxation est de 24 hà 950◦C mais de seulement 2 h̀a 1050◦C afin d’́eviter que le
mat́eriau ne se mette en radeaux pendant l’essai de comportement.

Les essais de référence sur matériau non-vieilli sont pŕesent́es par la figure 4.12. Pour l’essai 06 suivant
〈001〉, nous avons effectué deux changements de vitesse en traction. Nous constatons sur la figure 4.12(a)
que ce choix ne permet pas d’atteindre une contrainte stabilisée sur les portions̀a vitesse rapide. C’est
pourquoi les essais réaliśes par la suite ne comportent qu’un changement de vitesse.

Pour les trois essais̀a 950◦C, les trois cycles ŕealiśes se superposent relativement bien. Il est surtout
intéressant de comparer les cycles 2 et 3 car une relaxation longue est effectúee durant le deuxième cycle.
La déformation plastique et la température sont́elev́ees. Tout leśeléments sont donc réunis pour que l’on
observe une mise en radeaux. Ce n’est a priori pas le casà 950◦C car nous n’observons pas de différence
de comportement ḿecanique après la relaxation. En revanche l’essai 16 montre un adoucissement sur la
portion à ε̇ = 10−5s−1 entre le cycle 2 et le cycle 3. Cet adoucissement n’est cependant pas visible sur
les portions̀a vitesse rapide. Les micrographies réaliśees apr̀es cet essai (figure 4.13) confirment un début
d’évolution microstructurale, plus ou moins marqué suivant les ŕegions de l’́echantillon.

Les ŕesultats des essais sont décrits en deux temps. Nous commençons par décrire les ŕesultats des essais
de vieillissement en terme de réponse ḿecanique et de microstructure. Il està noter que les micrographies
ont ét́e ŕealiśeesà l’issue du vieillissement et de l’essai mécanique de caractérisation. Celui-ci s’effectuant
à haute temṕerature, on ne peut pasécarter la possibilit́e d’uneévolution microstructurale durant l’essai de
comportement, quelle que soit la température. Nous avons souligné que la temṕerature de 1050◦C assocíee
à une sollicitation ḿecanique importante conduità un d́ebut d’́evolution morphologique des précipit́es apr̀es
seulement environ 3h, ce que ne semblent pas montrer les essais de ŕeférences̀a 950◦C. Dans un deuxième
temps, les ŕesultats en termes d’influence sur le comportement mécanique sont présent́es et analyśes.

4.4 Vieillissements et observation des microstructures vieillies

4.4.1 Vieillissements en fluage

Le vieillissement de ŕeférence est celui effectué en fluagèa 1050◦C, 150MPa, pendant une durée de 72h
(essai 07). La figure 4.14(a) montre un bon accord avec les résultats issus de [Diologent 02]. De plus, on
constate sur la figure 4.14(b) que le vieillissement réaliśe conduit au milieu du fluage secondaire comme
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FIG. 4.12. Essais de comportement de référence sur matériau non-vieilli.

souhait́e. Les micrographies (figure 4.15) réaliśees apr̀es l’essai 07 montrent que la structure en radeaux
est bienétablie. Comme mentionné au cours de l’́etude bibliographique, un chargement de fluage traction
conduità une microstructure sous forme de plaquettes normalesà l’axe de sollicitation, ce que nous retrou-
vons ici.

Influence de la contrainteà 1050◦C

Nous avonśetudíe l’influence d’une contrainte sur le comportement en fluage de l’AM1, tant en sens
(traction ou compression, essai 08) qu’en intensité (essai 17). La figure 4.17(a) montre l’évolution de la
valeur absolue de la déformation plastique en fonction du temps pendant les essais 07 et 08, pour lesquels la
contrainte de fluage est respectivement de 150 et -150 MPa. Ilest int́eressant de constater que la déformation
plastique est plus faible dans le cas du fluage compression. Nous retrouvons ici un résultat d́ejà mis en
évidence dans [Ayrault 89]. La figure 4.17(b) compare fluage traction et fluage compressionà différents
niveaux de chargement. La différence de niveau de déformation plastique se retrouve en fluage sous 140
et 170 MPa. Elle est d’autant plus marquée que la contrainte de chargement est importante. En revanche,
le sens de chargement, traction ou compression, ne semble pas affecter notablement la vitesse de fluage
stationnaire.

Dans un deuxìeme temps, nous avonsétudíe l’influence de l’intensit́e de la contrainte sur le comporte-
ment en fluage. Comme signalé pŕećedemment, le vieillissement aét́e interrompu apr̀es 4h afin de mesurer la
cinétique de mise en radeaux. La courbe de fluage est présent́ee par la figure 4.19. On constate que le niveau
de d́eformation diminue suite au cycle réaliśe apr̀es 4h. En revanche la vitesse de déformation semble rester
constante après l’interruption. Nous n’avons pas d’autres données exṕerimentales en fluage sous 200 MPa
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(a) (b)

FIG. 4.13. Microstructure observéeà l’issue de l’essai 16, sens travers (essai de référencèa 1050◦C). Suivant les zones,
on observe un d́ebut de mise en radeaux des précipit́es plus ou moins marqué.

à 1050◦C qui pourraient nous indiquer comment ”recaler” les deux parties de courbes. Comme le montre
la figure 4.19(b), nous avons choisi de recaler les données exṕerimentales de façoǹa avoir continuit́e de
la déformation plastique entre les deux parties de la courbe. L’essai de fluagèa 950◦C au cours duquel
le même type d’interruption áet́e ŕealiśe et pour lequel nous disposons de données permet d’appuyer le
recalage effectúe.

La figure 4.19(b) compare les courbes de fluage des essais 07 et17 ainsi que les données issues de
[Ayrault 89]. On observe une forte influence de la contraintede fluage sur la vitesse de déformation. Pour
un chargement de 140 ou 150 MPa, le stade de fluage secondaire est bien net. A plus forte contrainte ce
n’est plus le cas et on rentre rapidement dans le régime tertiaire. Cependant, les micrographies réaliśeesà
l’issue de l’essai 17 montrent une mise en radeaux semblableà celle obtenuèa l’issue de l’essaìa 1050◦C,
150 MPa (voir figure 4.20).

Influence de la temṕerature de fluage

L’essai 18, pour lequel un vieillissement en fluageà 950◦C sous 300MPa áet́e ŕealiśe, est pŕesent́e par
la figure 4.21. Tout comme l’essai 17, cet essai a fait l’objetd’interruptions afin de mesurer l’évolution du
comportement au cours du fluage. La figure 4.21 (a) présente la courbe de fluage brute. Les cycles effectués
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FIG. 4.14. Courbe de fluagèa 1050◦C et 150MPa, comparaison avec les essais de Diologent [Diologent 02].
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(a) AM1 non vieilli, sens travers (b) AM1 non vieilli, sens long

(c) Après essai 07, sens travers (d) Après essai 07, sens long

FIG. 4.15. Comparaison des micrographies de l’AM1 non vieilli et après un vieillissement en fluage traction sous 150
MPaà 1050◦C.

FIG. 4.16. Plans de coupe long et travers.
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FIG. 4.17. Influence du sens de la contrainte en fluageà 1050◦C.

(a) Sens travers (b) Sens long

FIG. 4.18. Micrographies après fluage compressionà 1050◦C, 150 MPa (essai 08).
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FIG. 4.19. Courbe de fluagèa 1050◦C, 200 MPa. La figure (a) présente les données de l’essai 17 brutes. Les données
recaĺees sont comparéesà la courbe de fluage sous 150 MPa (essai 07) et 140 et 170 MPa [Ayrault 89].
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(a) Sens long (b) Sens travers

FIG. 4.20. Micrographies réaliśeesà l’issue de l’essai 17 (vieillissement en fluage traction sous 200 MPaà 1050◦C).

au cours du fluage affectent le niveau de déformation, comme préćedemment̀a 1050◦C sous 200 MPa.
De plus, un arr̂et accidentel de la charge et de la température s’est produit après 34h de fluage. On peut
supposer que la microstructure du matériau n’a paśevolúe pendant les 8h de coupure de l’essai puisque la
temṕerature s’est brusquement arrêt́ee. Ces interruptions ne semblent pas affecter trop fortement la vitesse
de fluage. En effet, un ”recalage” du niveau de déformation apr̀es chaque interruption et du temps après 34h
montre que la courbe obtenue est en bon accord avec un essai effectúe sur le m̂eme mat́eriau et dans les
mêmes conditions [Diologent 02].

Contrairement au fluagèa 1050◦C sous 150 MPa, l’essai 18 ne présente pas de stade de fluage se-
condaire tr̀es marqúe. La vitesse de d́eformation diminue aux alentours de 10h puis réacćelère apr̀es. Dans
[Diologent 02], des observations de la microstructure et des structures de dislocations ontét́e ŕealiśees apr̀es
5h et 50h de fluage. Après 5h, les pŕecipit́es ont d́ejà presque entièrement coalescé. La mise en radeaux se
poursuit entre 5h et 50h par unépaississement des couloirs de matrice. Ayrault [Ayrault 89] noteégalement
cette diff́erence importante entre le fluageà 1050◦C et 950◦C. L’épaississement des couloirs de matrice
à 1050◦C se produit tr̀es rapidement pendant le fluage primaire et on observe uneépaisseur des radeaux
constante durant le secondaire. Comme le soulignent ces deux auteurs,̀a 950◦C, la vitesse d’́epaississement
des couloirs est croissante durant tout l’essai. Enfin, d’après [Ayrault 89],à un taux de d́eformationégal, les
radeaux produits̀a 950◦C sont plus ŕeguliers et plus rectilignes qu’à 1050◦C.

Concernant les structures de dislocations, Diologent observe un cisaillement notable des précipit́es apr̀es
50h de fluage. Les réseaux de dislocations statiques sontégalement bien moins réguliers qu’̀a 1050◦C. C’est
d’apr̀es [Ayrault 89] la raison pour laquelle l’AM1 ne présente pas̀a proprement parler de stade de fluage
secondairèa cette temṕerature.

Les micrographies réaliśeesà l’issue de l’essai 18 sont présent́ees par la figure 4.22. Elles montrent un
état de mise en radeaux bien avancé. Néanmoins, des traces d’interfaces verticales sont visibles contraire-
ment aux micrographies effectuées sur leśechantillons flúesà 1050◦C.

Influence de l’orientation cristallographique

L’influence de l’orientation cristallographique sur le comportement en fluage áet́e étudíee à 1050◦C
sous 150 MPa. L’essai 13 correspondà un vieillissement en fluage suivant l’orientation〈011〉 ; l’essai 11à
un vieillissement en fluage suivant〈111〉. Les courbes de fluage pour les orientations〈001〉, 〈011〉, et〈111〉
sont compaŕees sur la figure 4.23.

Pour l’orientation〈011〉, on observe une période d’incubation pendant laquelle le matériau ne flue pas
ou tr̀es peu. Cette ṕeriode concerne les 10 premières heures de fluage. Puis on observe un stade stationnaire
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FIG. 4.21. Courbe de fluagèa 950◦C, 300 MPa comparée aux donńees de Diologent [Diologent 02].

(a) Sens long (b) Sens travers

FIG. 4.22. Micrographies après fluagèa 950◦C sous 300 MPa (essai 18).
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FIG. 4.23. Influence de l’orientation cristallographique sur le comportementen fluagèa 1050◦C sous 150 MPa.
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(a) Mat́eriau non-vieilli (apr̀es essai 12) (b) Mat́eriau vieilli (apr̀es essai 13)

FIG. 4.24. Comparaison des microstructures non vieillie et vieillie en fluageà 1050◦C, 150 MPa suivant l’orientation
〈011〉.

bien marqúe durant lequel la vitesse de déformation est́egaleà3.3 10−8 s−1. Après 100h de fluage la vitesse
de d́eformation augmente rapidement, ce qui laisse penser que l’on entre dans le fluage tertiaire. Nous avons
compaŕe nos donńees avec des données issues de la littérature sur l’influence de l’orientation cristallogra-
phique sur le comportement en fluage. Comme le montre Ayrault, la d́esorientation par rapportà l’orienta-
tion 〈011〉 influence fortement le comportement en début de fluage. Ainsi, pour une désorientation de 8◦, une
période d’incubation de 130 h est observéeà 950◦C sous 240 MPa alors que pour une désorientation de 14◦

aucune ṕeriode d’incubation n’est observée. Cet́ecart engendre une grande dispersion sur la durée de vièa
rupture de l’́eprouvette en fluage suivant l’orientation〈011〉. La littérature met́egalement eńevidence le fait
que l’anisotropie en fluage est d’autant plus prononcée que la temṕerature est basse [Ayrault 89, Sass 96]. La
courbe de fluage suivant l’orientation〈111〉 mesuŕee au cours de l’essai 11 met enévidence une d́eformation
et une vitesse de déformation importantes, et supérieures̀a celles observ́ees pour les orientations〈001〉 et
〈011〉.

De manìere ǵeńerale, un chargement de fluage conduità une coalescence des précipit́es parall̀element̀a
un plan de type{001}, quelle que soit l’orientation du chargement appliqué [Khan 91]. Le fluage traction
suivant l’orientation〈001〉 conduità des radeaux perpendiculairesà l’axe de chargement, le fluage traction
suivant〈011〉 à des radeaux inclińe à 45◦par rapport̀a la contrainte. Pour une sollicitation suivant〈111〉,
les pŕecipit́es coalescent simultanément suivant les trois plans de type{001} conduisant̀a une microstruc-
ture relativement isotrope. Dans [Tien 71] un modèle énerǵetique permettant de retrouver ces résultats est
propośe.

Les microstructures vieillies en fluage〈011〉 et 〈111〉 ont ét́e observ́ees. La figure 4.24 présente les mi-
crostructures ”non-vieillies” et après fluage suivant l’orientation〈011〉. Comme on peut le voir sur la figure
4.24(a), le ”non-vieilli” est̀a nuancer car les micrographies ontét́e ŕealiśees apr̀es l’essai de comportement
complexe. Un d́ebut de coalescence des précipit́es est visible. La figure 4.24(b) présente une coupe longitu-
dinale de la microstructure après vieillissement (et essai de comportement). Les précipit́es se pŕesentent sous
formes de parallélépip̀edes aligńes parall̀elementà une direction[100]. Deux syst̀emes de plaquettes, nor-
males aux directions〈001〉 et 〈010〉 apparaissent. Une troisième famille, de normale〈011〉, estégalement
visible. Celle-ci est en fait une combinaison des deux premières. On constate de plus unépaississement
important de la microstructure.

La même comparaison est effectuée pour le fluage suivant l’orientation〈111〉 et est pŕesent́ee par la
figure 4.25. Une coupe transversale dans le matériau ”non-vieilli” (essai 10) montre des précipit́es triangu-
laires 4.25(a). Apr̀es fluage, uńepaississement conséquent de la microstructure est observé d̂u à la coales-
cence des précipit́es. On trouve des zones où cette coalescence est relativement isotrope (figure 4.25(b)), en
tout cas sans orientation préférentielle marqúee.
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(a) Mat́eriau non-vieilli (apr̀es essai 10) (b) Mat́eriau vieilli (apr̀es essai 11)

FIG. 4.25. Comparaison des microstructures non vieillie et vieillie en fluageà 1050◦C, 150 MPa suivant l’orientation
〈111〉.

Cinétique de mise en radeaux en fluage

Comme cela áet́e pŕeciśe, les essais 17 et 18 ont fait l’objet d’interruptions au cours du vieillissement
en fluage de façoǹa évaluer la cińetique de mise en radeaux. La courbe de fluageà 950◦C sous 300 MPa
(essai 18), en bon accord avec un essai dans les mêmes conditions [Diologent 02], nous laisse penser que
les interruptions durant le fluage et le cycle effectué n’influe pas trop sur le comportement en fluage. La
question est moins claire pour l’essai 17 car nous n’avons pas de ŕeférence pour ces conditions de fluage.
De plus, cet essai est réaliśe à 1050◦C, temṕerature pour laquelle les phénom̀enes de diffusion sont bien plus
rapides qu’̀a 950◦C. L’influence de la plasticité mise en jeu au cours des cycles intermédiaires est a priori
plus grande qu’̀a 950◦C.

La figure 4.26 pŕesente le comportement cyclique en cours de fluage pour ces deux essais. Concernant
l’essai 17 (figure 4.26(a)), nous avons eu des problèmes de mesure qui rendent difficile le dépouillement. Il
semble tout de m̂eme que l’on observe un très ĺeger adoucissement après 4 h de fluage, que l’on peut estimer
à environ 30 MPa. L’adoucissement est plus prononcé apr̀es 14h de fluage. Il est de l’ordre de 60 MPa. Les
conclusions de cette mesure de cinétique sont rendues complexes par le fait que la mise en radeaux a une
influence tr̀es faible sur le comportement mécaniquèa 1050◦C sous une vitesse de sollicitation de 10−3

s−1 comme nous le verrons par la suite. L’adoucissement observé apr̀es 14 h de fluage peutêtre interpŕet́e
commeétant d̂u à l’entŕee dans le stade de fluage accéléŕe. En effet, on observèa partir de 10 h de fluagèa
1050◦C, 200 MPa une nette augmentation de la déformation plastique.

Pour l’essai 18, deux interruptions ontét́e ŕealiśees, apr̀es 25 h et 40 h de fluage (si on tient compte de
l’arrêt de l’essai de 8 h). Un adoucissement d’environ 100 MPa est observ́e apr̀es 25h de fluage. Entre 25 h
et 40 h de fluage, le comportement n’évolue pas sensiblement, ce qui nous permet de conclure que la mise
en radeaux est achevée en un temps inférieurà 25 hà 950◦C sous 300 MPa.

4.4.2 Vieillissements sous chargement cyclique

L’influence d’un vieillissement cyclique alterné à 1050◦C sur le comportement ḿecanique fait l’objet
des essais 14 pour l’orientation〈001〉, 19 pour l’orientation〈111〉 et 20 pour l’orientation〈011〉. La vitesse
de d́eformation aét́e choisie suffisamment lente,ε̇ = 10−5 s−1, de façonà reproduire l’adoucissement
observ́e dans [Mughrabi 96] .

La figure 4.27 montre les boucles contrainte déformation mesuŕees au cours du vieillissement de l’essai
14 ainsi que l’́evolution de l’amplitude de contrainte. Un adoucissement d’environ 100 MPa est observé, ce
qui est loin d’̂etre ńegligeable rapporté à la contrainte maximale qui vaut 350 MPa au premier cycle. Les
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FIG. 4.26. Mesures de la cinétique de mise en radeaux au moyen de cycles effectués au cours des essais 17 et 18.
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FIG. 4.27. Vieillissement cycliquèa ε̇ = 10−5 s−1 à 1050◦C pendant 24h suivant l’orientation〈001〉 (essai 14).

micrographies correspondantes sont présent́ees par la figure 4.28. La figure 4.28(b) montre une orientation
préférentielle de la microstructurèa 45◦ par rapport̀a l’axe de chargement. De plus, comme après un vieillis-
sement en fluage, la microstructure aépaissi et les précipit́es ont globalement une forme plus arrondie qu’à
l’ état non vieilli.

Le même type de vieillissement áet́e effectúe sur deśeprouvettes orientées suivant〈011〉 (essai 20)
et 〈111〉 (essai 19). Concernant l’orientation〈011〉, dont les ŕesultats sont présent́es par la figure 4.29, un
adoucissement d’une quarantaine de MPa est enregistré. Il est donc plus faible que pour l’orientation〈001〉
mais la d́eformation plastique est elle aussi plus faible.

Les observations au MEB réaliśeesà l’issue de l’essai 20 montrent une microstructure orientéeà 30◦ par
rapport aux direction cubiques. Tout comme en fluage suivantcette orientation, on note l’existence de deux
familles de plaquettes. D’ailleurs, on a remarqué la pŕesence de micro fissures dans cetteéprouvette (figure
4.31). On constate que la fissure s’est propagée suivant l’orientation de la microstructure.

Enfin, la figure 4.32 pŕesente les ŕesultats d’un vieillissement cyclique suivant l’orientation 〈111〉. Pour
cette orientation, l’adoucissement observé est d’environ 120 MPa. Contrairement au vieillissement enfluage
suivant l’orientation〈111〉, le vieillissement cyclique conduità une microstructure non isotrope. La figure
4.33 montre l’existence de deux systèmes de plaquettes.
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(a) Sens travers (b) Sens long

FIG. 4.28. Micrographies de l’AM1 après un vieillissement cycliquèa ε̇ = 10−5 s−1 à 1050◦C suivant l’orientation
〈001〉 (essai 14).
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FIG. 4.29. Vieillissement cycliquèa ε̇ = 10−5 s−1 à 1050◦C pendant 24h suivant l’orientation〈011〉 (essai 20).

FIG. 4.30. Micrographie sens travers effectuée à l’issue de l’essai 20 (vieillissement cyclique suivant l’orientation
〈011〉).
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(a) (b)

FIG. 4.31. Micrographie sens travers réaliśeeà l’issue de l’essai 20 montrant la propagation d’une micro fissure suivant
l’orientation de la microstructure.
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FIG. 4.32. Vieillissement cycliquèa ε̇ = 10−5 s−1 à 1050◦C pendant 24h suivant l’orientation〈111〉 (essai 19).

FIG. 4.33. Micrographie sens travers effectuée à l’issue de l’essai 19 (vieillissement cyclique suivant l’orientation
〈111〉).
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4.5 Influence du vieillissement sur le comportement ḿecanique

Cette partie d́ecrit les ŕesultats des essais mécaniques ŕealiśes apr̀es les vieillissements. Nous nous
intéressons dans un premier temps aux essais effectués suivant l’orientation〈001〉. Pour plus de clarté,
le dépouillement des essais suivant les orientations〈011〉 et 〈111〉 est pŕesent́e en annexe H.

4.5.1 Influence d’un vieillissement̀a 1050◦C, 150 MPa

La figure 4.34 pŕesente l’influence d’un vieillissement en fluage traction oucompression de 150 MPàa
1050◦C sur le comportement ḿecaniquèa 950◦C. Les ŕesultats des essais 07 (fluage traction) et 08 (fluage
compression) sont comparésà l’essai de ŕeférence (essai 06) réaliśe sur le mat́eriau non vieilli. Les conclu-
sions suivantes peuventêtre tiŕees de ces essais :

– La mise en radeaux induit un adoucissement du comportementmécanique. D’apr̀es la figure 4.34(b),
on l’évalueà environ 150 MPa ;

– On note une influence négligeable de l’orientation des radeaux sur le comportement mécanique . Les
radeaux de type N, obtenus en fluage traction, plastifient plus vite que les radeaux de type P obtenus en
fluage compression. Ce phénom̀ene peut s’observer lors du passage en compression et sur lescycles
2 et 3. En revanche, lorsque l’écrouissage est saturé, la contrainte exhib́ee par la microstructure de
type P est ĺeg̀erement plus faible ;

– La mise en radeaux semble avoir une faible influence sur la viscosit́e. Ce point est difficilèa juger
d’apr̀es la premìere tractiońetant donńees les difficult́es de mise au point de l’essai 06. En revanche,
les parties en traction des cycles 2 et 3 nous permettent de conclure quant̀a la tr̀es faible infuence sur
la viscosit́e. Le tableau 4.2 relève les contraintes des portionsà ε̇ = 10−5 s−1, ε̇ = 10−3 s−1 et en
fin de relaxation. La diff́erence entre la contrainte sur les portions10−5 s−1 et 10−3 s−1 mesure la
diff érence de contrainte visqueuse entre ces deux vitesses de déformation. Cette diff́erence est́egale
à 285 MPa pour le matériau non vieilli (essai 06) contre 250 MPa pour le matériau vieilli (essais 07 et
08). On peut donc conclure que l’effet principal de la mise enradeaux sur le comportementà 950◦C
semble porter sur l’écrouissage ;

– La mise en radeaux a néanmoins une influence sur la relaxation et en particulier sur la contrainte
obtenue asymptotiquement. En effet, la contrainte se stabilise à environ 80 MPa pour le matériau
vieilli en traction et en compression, alors que cette contrainte vaut environ 200 MPa pour le matériau
non vieilli.

Les ŕesultats obtenus dans ce travail sont en accord avec ceux d’Espíe [Espíe 96] pŕesent́es au paragraphe
4.2.3.

L’adoucissement induit par la mise en radeaux peut s’interpréter en terme de contrainte d’Orowan.
Comme nous l’avons vu, la mise en radeaux entraı̂ne une augmentation de la largeur des couloirs de matrice.
La contrainte d’Orowan indique que la cission résolue critique est proportionnelleà l’inverse de la distance
entre obstacles. Uńelargissement des couloirs de matrice induit donc une diminution de la cission critique
et un adoucissement du comportement du matériau.

Contrainte Essai 06 Essai 07 Essais 08 Différence essai 06
[MPa] (référence) (radeaux N) (radeaux P) moins essai 07
Traction10−5 s−1 575 475 460 100
Traction10−3 s−1 860 720 720 140
Relaxation 190 80 80 110

TAB . 4.2. Influence d’un vieillissement en fluage traction et compression sous 150 MPàa 1050◦C sur le comportement
mécaniquèa 950◦C. Contraintes stabiliśees relev́ees au cours des cycles 2 et 3 pour les portionsà ε̇ = 10−5

s−1, ε̇ = 10−3 s−1 et en fin de relaxation.

Dans un deuxìeme temps, l’influence sur le comportementà 1050◦C du m̂eme vieillissement estétudíee
au travers de la comparaison des essais 15 et 16. Comme cela aét́e souligńe pŕećedemment, l’essai 16 de
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FIG. 4.34. Influence d’un vieillissement en fluage traction et compression de 150 MPàa 1050◦C 150MPa sur le com-
portement ḿecaniquèa 950◦C (essais 07 et 08).
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référencèa 1050◦C subit lui-m̂eme unéevolution de la microstructure. La figure 4.35 présente les ŕesultats
des essais 15 et 16. Le tableau 4.3 propose une comparaison quantitative entre les résultats pour ces deux
essais. Les remarques suivantes peuventêtre formuĺees :

– La mise en radeaux a une influence sur le comportementà faible vitesse de d́eformation. Ainsi pour
les portionsà ε̇ = 10−5 s−1, on rel̀eve un adoucissement d’environ 60 MPa entre le matériau non
vieilli et le mat́eriau vieilli. Cette diff́erence se retrouvéegalement lors de la relaxation.

– L’influence sur le comportementà ε̇ = 10−3 s−1 est plus difficileà interpŕeter. Lors de la première
traction,à faible d́eformation, il aét́e relev́e un adoucisssement d’environ 50 MPa entre les essais 16
et 15. A plus forte d́eformation impośee, cette diff́erence est de l’ordre de 10 MPa.

Par conśequent, la mise en radeaux a une influence sur la viscosité à 1050◦C. Cette infuence sur la viscosité
ne se manifeste pasà faible d́eformation.

Contrainte [MPa] Essai 16 Essai 15 Différence essai 16
(référence) (radeaux N) moins essai 15

Cycle 1 Traction10−3 s−1 àε = 0.7% 390 340 50
Traction10−5 s−1 325 265 60
Traction10−3 s−1 àε = 1.75% 545 535 10
Compression10−3 s−1 -535 -520 15

Cycle 2 Traction10−3 s−1 àε = 0 455 430 25
Traction10−5 s−1 300 225 75
Traction10−3 s−1 àε = 1.75% 545 535 10
Relaxation 120 75 45
Compression10−3 s−1 -520 -515 5

Cycle 3 Traction10−3 s−1 àε = 0 485 475 10
Traction10−5 s−1 280 225 55
Traction10−3 s−1 àε = 1.75% 540 545 5
Compression10−3 s−1 -520 -515 5

TAB . 4.3. Contraintes relevées au cours des essais 15 et 16.

4.5.2 Influence de la contrainte de fluage

L’influence de la contrainte de fluage sur le comportement mécanique est́etudíee au travers des essais
06, essai de référence, 07, vieilli sous 150 MPaà 1050◦C et 17, vieilli sous 200 MPàa la m̂eme temṕerature.
Les ŕesultats de ces essais sont présent́es par la figure 4.36. Cette figure montre une influence notablede la
contrainte de fluage. La comparaison entre l’essai 07 et l’essai 17 montre un adoucissement plus prononcé
pour l’essai 17, aussi bien sur les portionsà une vitesse de déformation de10−5 s−1 que sur les portions̀a
10−3 s−1. En revanche, la contrainte de fluage n’a pas d’influence sur larelaxation et la contrainte atteinte
en fin de relaxation (c.f. figure 4.36(c)).

Cette influence de la contrainte de fluage est peut-être due au fait que la déformation plastique mise en
jeu au cours de l’essai 17 est relativement importante. On peut se demander si l’on a pas atteint le stade de
fluage acćeléŕe. En effet, on oserve une augmentation de la vitesse de fluageà partir de 10h de fluage. Cette
hypoth̀ese est supportée par les mesures de cinétique de mise en radeaux effectuées au cours de cet essai.
La figure 4.26(a) montre une différence de comportement significative après 4h et apr̀es 14h de fluage.

4.5.3 Influence de la temṕerature de fluage

La temṕerature de fluage a une influence sur la première traction durant laquelle on relève un adouciss-
sement plus marqué du mat́eriau vieilli à 950◦C sous 300 MPa que lorsqu’il áet́e vieilli à 1050◦C sous 150
MPa (figure 4.37). Cette différence s’estompe dès le passage en compression. Il est délicat de comparer
les deux vieillissements dans la mesure où la d́eformation plastique mise en jeu durant le vieillissementà
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FIG. 4.35. Influence d’un vieillissement en fluage traction sous 150 MPaà 1050◦C sur le comportementà 1050◦C (essais
15 et 16).
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FIG. 4.36. Influence de la contrainte de fluageà 1050◦C sur le comportement ḿecaniquèa 950◦C. Les vieillissements
sous 150 MPa (essai 07) et sous 200 MPa (essai 17)à 1050◦C sont compaŕesà l’essai 06 de ŕeférence.
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FIG. 4.37. Influence de la température de fluage sur le comportement mécaniquèa 950◦C. Les vieillissement̀a 950◦C
sous 300 MPa (essai 18) età 1050◦C sous 150 MPa (essai 07) sont comparésà l’essai de ŕeférence (essai 06).

950◦C est plus importante que pour le vieillissementà 1050◦C. C’est d’ailleurs sans doute ce qui explique
la différence entre l’influence des deux vieillissements lors de lapremìere traction.

4.5.4 Influence d’un vieillissement cyclique

Un vieillissement cycliquèa ε̇=10−5 s−1 entrâıne un adoucissement plus prononcé qu’un vieillissement
en fluage (figure 4.38). On peut interpréter cet adoucissement en considérant les microstructures obtenues en
vieillissement cyclique. Comme nous l’avons vu, un vieillissement cyclique lent géǹere une microstructure
orient́eeà 45◦par rapport aux directions cubiques. La largeur de couloir effective vue par les dislocations
des syst̀emes octáedriques est donc augmentée par rapport au cas du fluage. En revanche, la figure 4.38(c)
montre que le mode de vieillissement n’influence pas la relaxation.
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FIG. 4.38. Influence d’un vieillissement cycliqueà 1050◦C sur le comportement ḿecaniquèa 950◦C. Les vieillissements
sous chargement cyclique (essai 14) et sous chargement de fluage(essai 07)̀a 1050◦C sont compaŕesà l’essai
06 de ŕeférence.
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4.6 Conclusion

Ce chapitre áet́e consacŕe à l’étude exṕerimentale de la mise en radeaux et de son influence sur le
comportement ḿecanique. Nous avons vu que la mise en radeaux ou coalescenceorient́ee s’observe dans
les superalliages monocristallins sous chargement mécaniquèa haute temṕerature. Les essais effectués dans
le cadre de cette thèse ont mis en jeu différents types de vieillissements, en fluage maiségalement en
fatigue, suivant plusieurs orientations cristallographiques et̀a différentes temṕeratures (1050◦C et 950◦C).
Les vieillissements en fluage conduisentà des pŕecipit́es suivant des plans de type{001}. Suivant le sens
de chargement et l’orientation cristallographique de l’échantillon, tel ou tel type de précipit́es est favoriśe.
En revanche, les vieillissements en fatigue mènentà une coalescence orientéeà 45◦de l’axe de chargement
si celui-ci est suivant la direction〈001〉.

De manìere ǵeńerale la mise en radeaux conduità un adoucissement du comportement. Elle influe
sur l’écrouissage et sur la viscosité de manìere simultańee. Pour le comportementà 950◦C, l’effet sur
l’ écrouissage semble plus prononcé que sur la viscosité. Par contre,̀a 1050◦C, l’effet sur la viscosit́e est
plus important. Un adoucissement estégalement observé pour les orientations〈011〉 et 〈111〉 comme le
montrent les ŕesultats pŕesent́esà l’annexe H.

Nous attribuons l’adoucissement observé à l’augmentation de la largeur des couloirs de matrice. Cette
augmentation a notammentét́e calcuĺee par analyse d’image dans [Diologent 02, Epishin 09]. L’adoucisse-
ment du comportement des microstructure issues de fatigue est plus prononće. Ce ŕesultat peut̂etre expliqúe
par l’augmentation de la largeur des couloirs vue par les dislocations lorsque la microstructure est orientée
à 45◦.
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Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

5.1 Introduction

Le chapitre pŕećedent a d́ecrit exṕerimentalement le ph́enom̀ene de mise en radeaux dans les superal-
liages et son influence sur le comportement mécanique du matériau. Nous avons vu que des chargements
mécaniques̀a haute temṕerature conduisent̀a une coalescence orientée des pŕecipit́es. Ce chapitre aborde
la mod́elisation de ce ph́enom̀ene.

Le premier mod̀ele de mise en radeaux est dû à Tien et Copley [Tien 71]. Il est basé sur une mini-
misation de l’́energie totale du système. Les calculs sont dévelopṕes dans le cadre de la théorie des in-
teractionsélastiques d’Eshelby avec pour hypothèse unéelasticit́e isotrope et en ńegligeant l’interaction
entre pŕecipit́es. Pineau [Pineau 76] a dévelopṕe un mod̀ele similaire, permettant́egalement de prévoir
les morphologies de coalescence en fluageà haute temṕerature. Ces modèles ontét́e affińes par la suite.
Le mod̀ele de Miyazaki [Miyazaki 79] par exemple prend en compte l’anisotropieélastique des superal-
liages. Plus ŕecemment des modèles prenant en compte la plasticité dans la matrice ont́et́e d́evelopṕes
[Socrate 92, Arrel 94, Ratel 06, Wu 09].

Les mod̀eles cit́es jusqu’ici sont tous basés sur le m̂eme principe : les auteurs calculent lesénergies líees
à différentes morphologies, cubes, radeaux P ou N, et cherchent laconfiguration qui minimise l’́energie du
syst̀eme sous tel ou tel chargement. Ces modèles ont permis de mettre enévidence l’influence des constantes
élastiques, du d́esaccord paraḿetrique et du chargement sur les morphologies de coalescence. Cependant,
la façon dont les interfacesγ/γ′ migrent n’est pas d́ecrite.

D’autres mod̀eles plus complets permettent de simuler l’évolution de la microstructure. Le modèle
propośe par V́eron [Véron 95, V́eron 96] en est un exemple. L’évolution de la largeur des couloirs de
matrice est mod́elisée. Plus pŕeciśement, la largeur de chaque couloir est calculée à partir du flux de
matìere d̂u à la diffusion età la plasticit́e. Des mod̀eles de type champs de phases ontégalement fait
leurs preuves dans la modélisation desévolutions morphologiques dans les superalliages, que ce soit
l’obtention de microstructures cuboı̈dales [Wang 98, Vaithyanathan 02, Wang 08], la mise en radeaux
[Li 97, Boussinot 07, Gururajan 07] ou le vieillissement de microstructures bimodales issues de trempe
[Boussinot 09]. Les mod̀eles champs de phases sont en effet bien adaptésà l’étude des transformations de
phases dans les superalliages base nickel car il se placentà l’échelle ḿesoscopique et intègrent un certain
nombre de ph́enom̀enes physiques tels que la chimie du matériau, l’énergie d’interface entre les deux phases
et les interactionśelastiques induites par un désaccord paraḿetrique.

Cependant, comme nous l’avons souligné au chapitre préćedent, l’activit́e plastique dans les couloirs
de matrice semble jouer un rôle important dans le phénom̀ene de mise en radeaux. C’est pourquoi, nous
proposons dans ce chapitre l’introduction de la plasticité dans un mod̀ele champs de phases, au travers d’un
mod̀ele de comportement viscoplastique phénoḿenologique [Gaubert 08, Gaubert 09].

Ce chapitre est organisé de la façon suivante. Nous présentons dans un premier temps le modèle champs
de phaseśelastique d́evelopṕe par Boussinot durant sa thèse [Boussinot 07]. Nouśetudions l’obtention de
la microstructure cuboı̈dale caract́eristique des superalliagesà l’aide de ce mod̀ele. Puis nous proposons
un couplage entre ce modèle champs de phases et un modèle de comportement viscoplastique. Le modèle
coupĺe est utiliśe pourétudier la mise en radeaux sous différentes conditions de chargement. Le modèle
coupĺe pŕesent́e dans ce chapitre ainsi qu’une partie des résultats ont fait l’objet de publications [Gaubert 08,
Gaubert 09].

5.2 Modélisation par la théorie des champs de phases

La transformation de phase donnant lieuà une microstructureγ/γ′ est une transformation solide-solide
avec diffusion. Dans notréetude, nous utilisons un système binaire Ni-Al pour mod́eliser l’évolution mi-
crostructurale dans les superalliages. La description d’un alliage industriel tel que l’AM1 ńecessiterait en
principe de tenir compte des nombreuxéléments d’alliages en présence. Nous faisons l’hypothèse que, par
rapport au système mod̀ele Ni-Al, leséléments d’alliage ne modifient pas qualitativement les mécanismes
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physiques responsables de l’évolution microstructurale que nous souhaitons décrire. Ainsi nous mod́elisons
l’alliage industriel AM1 pour un système binaire effectif, similairèa Ni-Al, mais pour lequel les quantités
physiques sont celles de l’AM1 (énergie d’interface, misfit, etc.)

Le mod̀ele champs de phases consisteà d́ecrire la microstructure du matériauà l’échelle ḿesoscopique
à l’aide de champs continus. L’évolution de ces champs est régie par des forces motrices d’origine chimique
et élastique. Nous tenons̀a signaler que le traitement de l’élasticit́e inhomog̀ene que nous utiliserons icià
ét́e d́evelopṕe par Boussinot pendant sa thèse [Boussinot 07].

5.2.1 Description de la microstructureγ/γ′

La premìere étape de la mod́elisation par champs de phases consisteà choisir les champs continus
repŕesentatifs de la microstructure. Les deux phases différent en terme de concentration en Al (espèce
minoritaire), la phaseγ étant de type NiAl et la phaseγ′ de type Ni3Al. Le premier champ̀a consid́erer pour
la mod́elisation champs de phases est doncc(r , t), défini comme la concentration atomique en aluminium.
De plus, la phaseγ est d́esordonńee sur un ŕeseau CFC tandis que la phaseγ′ s’ordonne en structureL12

sur le m̂eme ŕeseau CFC. Lors de la mise en ordreγ → γ′, l’invariance par les translations des vecteurs de
l’ étoile 〈 1

2 , 1
2 , 0〉 est perdue, ce qui implique l’existence de 4 variants de translation de la phaseγ′, qui, à

l’ échelle macroscopique sontéquivalents. L’́etat d’ordre de la phaseγ′ doit être d́ecrit dans le cas d’alliages
à forte fraction volumique, comme c’est le cas de l’AM1, car il joue un r̂ole important dans le régime de
coalescence des précipit́es.

La théorie des ondes de concentration est classiquement utilisée pour d́ecrire l’état d’ordre
[Khachaturyan 83]. Dans ce formalisme, la probabilité de pŕesence des atomes d’aluminium en tout point
R du ŕeseau sous-jacent s’écrit :

pR = c +
∑

q 6=0

ηq e
iq .R (5.1)

où c est la concentration moyenne en atomes d’aluminium. Pour décrire une phase ordonnée, la fonction
pR doit être ṕeriodique. Dans le cas de la structureL12, la probabilit́e de pŕesence s’́ecrit à l’aide des
vecteurs de l’́etoile〈 1, 0, 0 〉. Ainsi :

pR = c + η1e
iq

1
.R

+ η2e
iq

2
.R

+ η3e
iq

3
.R (5.2)

avecq
1

= 2π
a [100], q

2
= 2π

a [010], q
3

= 2π
a [001] eta le param̀etre de la mailléelémentaire.

La phase d́esordonńeeγ est d́efinie parη = (η1, η2, η3) = 0 car les sites du réseau CFC sontéquivalents
et la probabilit́e de trouver un atome d’aluminium est la concentrationc de la phase.

Pour une phase ordonnée,η 6= 0. Les composantes de ce vecteur sont appelées param̀etres d’ordrèa
longue distance. La maille CFĆelémentaire peut se décomposer en quatre sous réseaux cubiques simples
d’origine (0, 0, 0), ( 1

2 , 1
2 , 0), ( 1

2 , 0, 1
2 ) et (0, 1

2 , 1
2 ). La concentration de chacun de ces sous-réseaux s’ex-

prime donc en fonction deη d’apr̀es 5.2. A une translation( 1
2 , 1

2 , 0), ( 1
2 , 0, 1

2 ) ou (0, 1
2 , 1

2 ), les vecteurs
η = η[11̄1̄], η = η[1̄11̄] et η = η[1̄1̄1] décrivent la m̂eme structure queη = η[111]. Ces param̀etres
d’ordre d́efinissent donc les 4 variants de la phaseγ′.

La théorie des ondes de concentration décrite ici à l’échelle atomique est́etendueà l’échelle
mésoscopique pour la description de microstructures hét́erog̀enes dans le cadre d’un modèle champs de
phases. L’id́ee de base d’une ḿethode champs de phases est d’identifier des grandeurs mésoscopiques (ou
param̀etres d’ordre) qui permettent d’identifier localement la présence d’une phase et sa nature sans avoir
recoursà l’échelle atomique. Dans le cas présent, òu nous supposons que la microstructure est exclusi-
vement constitúee d’une ŕepartition des deux phasesγ et γ′, ce point de vue conduit nécessairement̀a
identifier la concentrationc et les amplitudesη1, η2, η3, commeétant les param̀etres d’ordre pertinents.
Plus pŕeciśement, la microstructure sera représent́ee,à l’échelle ḿesoscopique, par des variations continues
des champs de concentrationc(r ) et de param̀etres d’ordrèa longue distanceηi(r ).
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5.2.2 Cińetique

La mod́elisation par champs de phases consisteà se munir d’une fonctionnelle d’énergie libre
mésoscopiqueF faisant le lien entre la microstructure, i.e. les champsc(r , t) etηi(r , t), et sońenergie libre
totale. La fonctionnelle d’énergie libre prend en compte l’énergie libre des phases homogènes, leśenergies
de surfaces entre les différentes phases ainsi que l’énergieélastique. L’́evolution temporelle de chacun des
4 champs d́ecrivant la microstructure est, dans ce type de modèles, gouverńee par la force motrice corres-
pondante d́efinie comme la d́erivée fonctionnelle de l’́energie libre totale par rapport au champ considéŕe.
En supposant que l’évolution du champ est lińeairement proportionnellèa la force motrice, on obtient les
équations d’Allen-Cahn pour les champs de paramètres d’ordre et de Cahn-Hilliard pour la concentration
qui est un champ conservé (sa moyenne spatiale est constante dans le temps) :

∂ηi

∂t
= −L

δF

δηi
(5.3)

∂c

∂t
= M∇2 δF

δc
(5.4)

le coefficient cińetiqueL dans 5.3 et la mobilitéM dans 5.4́etant suppośes constants.

Les champsc(r ) etηi(r ) ont ét́e d́efinis ci-dessus comme représentant les variations lentes des ampli-
tudes des ondes qui composent les occupations de sitesà l’échelle atomique. Bien que séduisant, ce point
de vue reste très impŕecis car il n’est pas assorti d’une méthode permettant de faire le lien quantitatif entre
l’ échelle atomique et l’échelle ḿesoscopique. La ḿethode la plus naturelle pour formaliser ce lien consiste
en fait à d́efinir les champsc(r ) et ηi(r ) au pointr par des moyennes arithmétiques sur des cellules de
taille finie indićees par le vecteurr : c’est la ḿethode du coarse-graining. En d’autres termes, un change-
ment d’́echelle doit̂etre ŕealiśe pour d́efinir les champs continus. L’ingrédient de base est alors uneénergie
libre mésoscopiqueF qui incorpore les fluctuations d’échelle inf́erieureà la taille du changement d’échelle.
L’obtention deF par un changement d’échelle depuis un modèle microscopique n’est possible que dans des
cas mod̀eles [Bronchart 06]. Pour l’étude de microstructures plus complexes, l’énergie libre est obtenue par
une approche ph́enoḿenologique (approche de Ginzburg-Landau).

Afin de rendre compte des fluctuations de plus grande taille que le changement d’échelle, il est usuel
d’introduire un terme de bruit de Langevin dans le membre de droite deśequations 5.3 et 5.4. Ce bruit doit
vérifier le th́eor̀eme de fluctuation-dissipation de façonà assurer une description correcte des fluctuationsà
l’ équilibre. Un bruit gaussien, dont l’expression dans les cas non-conserv́e et conserv́e est donńee par 5.5 et
5.6 respectivement, est classiquement utilisé en champs de phases.

〈ξη(r , t)ξη(r ′, t′)〉 = 2kBTLδ(r − r ′)δ(t − t′) (5.5)

〈ξc(r , t)ξc(r
′, t′)〉 = −2kBTM∇2δ(r − r ′)δ(t − t′) (5.6)

aveckB la constante de Boltzmann etT la temṕerature en kelvin.

5.2.3 Fonctionnelle d’́energie libre de Ginzburg-Landau

Développement de Landau homog̀ene

Comme nous venons de le voir, le système biphaśeγ/γ′ peutêtre d́ecrit par quatre variables : le champ
de concentration et trois champs de paramètres d’ordrèa longue distance. Cette partie décrit la construction
de la fonctionnelle d’́energie librefhomo(c, {ηi}) d’une microstructure homogène. La th́eorie de Landau
consisteà approximer cette fonctionnelle par un développement polynomial en puissance des paramètres
d’ordre par rapport̀a l’état de plus grande symétrie. L’analyse des syḿetries perdues lors de la mise en ordre
permet d’́eliminer les termes du développement non nécessaires. En effet, la densité d’énergie libre doit̂etre
invariante pour toutes les opérations de syḿetrie de la phase désordonńee. Dans le cas présent, elle doit
doncêtre invariante par permutation des axes du cube, ce qui revient à permuter les param̀etres d’ordre, et
translation selon les vecteurs~T1 = (0, 1

2 , 1
2 ), ~T2 = (1

2 , 0, 1
2 ), ~T3 = (1

2 , 1
2 , 0). En revenant̀a la formulation

116
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en ondes de concentration, on en déduit que ces translations correspondentà inverser le signe de deux des
trois param̀etres d’ordre. La densité d’énergie libre a donc la forme suivante :

fhomo(c, {ηi}) = fγ(c) + A2

∑

i=1,3

η2
i + A3η1η2η3 + A4





∑

i=1,3

η2
i





2

+ A′
4

∑

i=1,3

η4
i + ... (5.7)

où les coefficientsA2, A2, A4, etc. d́ependent a priori de la concentration. Pour simplifier, ils sont pris
constants ou lińeaires enc. Une forme parabolique pour l’énergie libre de la phase désordonńee fγ est
retenue. Enfin, le d́eveloppement de Landau est arrêt́e au plus bas ordre permettant une description correcte
de la transitionfcc → fcc + L12, qui est ici l’ordre 4 en param̀etres d’ordre :

fhomo(c, {ηi}) = ∆f





1

2
(c − cγ)2 +

B
6

(c2 − c)
∑

i=1,3

η2
i − C

3
η1η2η3 +

D
12

∑

i=1,3

η4
i



 (5.8)

Dans 5.8,∆f repŕesente l’́echelle d’́energie du mod̀ele etc2 est une concentration arbitraire choisie entre
les concentrations d’équilibrecγ et cγ′ des phases en présence.B, C etD sont des constantes dépendant de
c2, cγ , cγ′ et de la valeur des paramètres d’ordrèa l’équilibreη0.

Les expressions des constantesB, C et D sont obtenues eńecrivant l’́equilibre thermodynamique des
deux phases qui stipule l’égalit́e des potentiels chimiquesà l’équilibre :

∂fγ

∂c
(cγ) =

∂fγ′

∂c
(cγ′) (5.9)

La phaseγ est caract́eriśee par des param̀etres d’ordre nuls, conduisantà l’expression suivante de la
densit́e d’énergie libre de cette phase :

fγ(c) =
∆f

2
(c − cγ)

2 (5.10)

Notons au passage que le coefficient∆f doit être choisi strictement positif pour assurer la stabilité de la
phaseγ.

La densit́e d’énergie libre de la phase ordonnée est obtenue en remplaçant les paramètres d’ordre par
leur valeur d’́equilibre :

Fγ′(c) = min
η0

fhomo(c, η0, η0, η0) (5.11)

La recherche des extrema conduità l’expression de la norme des paramètres d’ordreηeq en fonction de la
concentration. Ce calcul, décrit en d́etail dans [Boussinot 07], conduità la relation suivante :

ηeq(c) =

√
3

2

C
D

[

1 +

√

1 − 4BD
C2

(c2 − c)

]

(5.12)

dans le cas òu :

c > c2 −
C2

4BD (5.13)

ce qui fixe le domaine d’existence de la phaseγ′.

Nous devons maintenant choisir la valeur des coefficientsB, C et D. Par soucis de simplicité, nous
supposons une tangente commune de pente nulle. La combinaison deséquations 5.9 et 5.12 conduit aux
expressions suivantes pour les constantesB, C etD en fonction de deux param̀etres libres∆f et c2 :































B =
2

η2
0

(cγ′ − cγ)

C =
6

η3
0

(cγ′ − cγ)(c2 − cγ)

D =
2

η4
0

(cγ′ − cγ)(cγ′ + 2c2 − 3cγ)

(5.14)
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avec :

η0 =
ηeq(cγ′)√

3
(5.15)

Energie libre de Ginzburg-Landau

Dans le cas d’une microstructure hét́erog̀ene, il faut prendre en compte le coût énerǵetique d’une in-
terface entre les phases en présence. L’́energie libre est classiquement approximée par une fonctionnelle
Ginzburg-Landau :

FGL =

∫

V

[

fhomo(c, {ηi}) +
λ

2
|∇c|2 +

3
∑

i=1

β

2
|∇ηi|2

]

dV (5.16)

où les termes de gradient ontét́e choisis isotropes, ce qui conduità desénergies chimiques d’interface
isotropes.

5.2.4 Traitement de l’́elasticité

L’ énergiéelastique d’une microstructure composée d’inclusions coh́erentes immerǵees dans une matrice
s’écrit :

Eel =
1

2

∫

V

σ
∼

: ε
∼

el dV (5.17)

Dans le cas d’une transformation de phase cohérente, la d́eformationélastiqueε
∼

el est relíeeà la d́eformation
totaleε

∼

ε
∼

el(r ) = ε
∼
(r ) − ε

∼

0(r ) (5.18)

oùε
∼

0(r ) repŕesente la d́eformation hors contrainte. Dans l’hypothèse òu les param̀etres de maille des phases
sont lińeairement proportionnels̀a la concentration (loi de Vegard), la déformation hors contrainte s’écrit :

ε
∼

0(r ) = ε
∼

T ∆c(r ) (5.19)

avec∆c(r ) = c(r ) − c̄, c̄ étant la concentration moyenne. Le tenseurε
∼

T assocíe à la transformation de
phaseγ → γ′ est diagonal (εT

ij = εT δij) et ses composantes sont données par

εT =
δ

cγ′ − cγ
(5.20)

où δ est le d́esaccord paraḿetrique, d́efini par :

δ = 2
aγ′ − aγ

aγ′ + aγ
(5.21)

L’ énergieélastique implique une force motrice sur la diffusion qu’ilfaut évaluer. Lors d’une transfor-
mation de phase diffusive comme c’est le cas dans les superalliages base nickel, l’équilibreélastique est
beaucoup plus rapide que le temps caractéristique de diffusion. Il est par conséquent possible de considérer,
pour l’étude d’́evolutions microstructurales, que l’équilibre ḿecanique est réaliśeà tout instant. Les tenseurs
de d́eformation et de contrainte sont donnés par leśequations d’́equilibre ḿecanique :

{

div σ
∼

= 0

σ̄
∼

= σ
∼

a dans le cas d’une contrainte appliquée ouε̄
∼

= ε
∼

a dans le cas d’une déformation appliqúee
(5.22)

où σ̄
∼

et ε̄
∼

repŕesentent respectivement les tenseurs de contrainte et de déformation moyennes.
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Nous consid́erons un milieu ṕeriodique. Le tenseur de déformation est la somme d’une contribution
moyennēε

∼
et d’une contribution ṕeriodiqueδε

∼
(r ) (telle que

〈

δε
∼

〉

= 0). Dans le cadre des petites pertur-
bations, le champ de déplacement h́et́erog̀eneu est relíe à la partie ṕeriodique du tenseur de déformation :

δε
∼

=
1

2

(

∇u + (∇u )T
)

(5.23)

La loi de Hooke relie le tenseur de contrainte au tenseur de déformationélastique par l’interḿediaire du
tenseur des raideursλ

∼

∼

: σ
∼

= λ
∼

∼

: ε
∼

el. Dans le cas des superalliages, les propriét́esélastiques des phasesγ et

γ′ sont diff́erentes. Le tenseur des raideurs au pointr dépend donc de la microstructure en ce point. Dans
le cadre d’une approche en champ, nous faisons donc dépendreλ

∼

∼

de la valeur locale du champ :

λ
∼

∼

(c(r )) = λ̄
∼

∼

+ λ
∼

∼

′ ∆c(r ) (5.24)

Le tenseur des raideurs moyenλ̄
∼

∼

et la contribution h́et́erog̀eneλ
∼

∼

′ sont donńes par :















λ̄
∼

∼

= τγ λ
∼

∼

γ + τγ′ λ
∼

∼

γ′

λ
∼

∼

′ =
λ
∼

∼

γ′ − λ
∼

∼

γ

cγ′ − cγ

où λ
∼

∼

γ etλ
∼

∼

γ′

sont les tenseurs de raideurs des phasesγ andγ′ à l’équilibre, et òu τγ = (cγ′ − c̄)/(cγ′ − cγ)

et τγ′ = 1 − τγ sont respectivement les taux de phase des phasesγ etγ′ à l’équilibre incoh́erent.

La combinaison deśequations 5.19 et 5.24 permet d’obtenir l’expression suivante pour le tenseur de
contrainte moyen :

σ̄
∼

= λ̄
∼

∼

: ε̄
∼

+ λ
∼

∼

′ :
[〈

∆c(r ) δε
∼
(r )

〉

−
〈

∆c(r ) ε
∼

0(r )
〉]

(5.25)

Cetteéquation permet d’écrire la condition aux limites en contrainte imposée dans 5.22 comme une condi-
tion sur la d́eformation moyenne :

ε̄
∼

= S̄
∼

∼

:
[

λ
∼

∼

′ :
(〈

∆c(r ) ε
∼

0(r )
〉

−
〈

∆c(r ) δε
∼
(r )

〉)

+ σ
∼

a
]

(5.26)

où S̄
∼

∼

= λ̄
∼

∼

−1
est le tenseur des souplesses. Dans le cas d’une déformation impośee, on a directement̄ε

∼
égal

àε
∼

a.

Nous avonśegalement implementé des conditions aux limites mixtes afin de pouvoir simuler des essais
de traction :

{

ε̄11 = εa
11

σ̄ij = 0 pour(i, j) diff érent de (1,1)
(5.27)

L’ équation d’́equilibre ḿecanique de 5.22 est expriméeà l’aide du champ de d́eplacement moyen :

λ̄ijkl
∂2

∂rjrl
uk = − ∂

∂rj

[

{λ̄ijkl + λ′
ijkl∆c(r )}

[

ε̄kl − ε0
kl(r )

]

+ {λ′
ijkl∆c(r )}δεkl(r )

]

(5.28)

En introduisant un nouveau tenseur symétriqueh
∼

et un nouveau vecteurf définis par

h
∼
(r ) = {λ̄

∼

∼

+ λ
∼

∼

′∆c(r )} :
[

ε̄
∼
(r ) − ε

∼

0(r )
]

+ {λ
∼

∼

′∆c(r )} : δε
∼
(r ) (5.29)

f (r ) = ∇ · h
∼
(r ) (5.30)

Dans l’espace de Fourier, l’équation d’́equilibre ḿecanique 5.28 devient :

u (q ) = Ḡ
∼

(q ) · f
∼

(q ) (5.31)

où Ḡ
∼

est le tenseur de Green associé au tenseur de raideurs moyen :

Ḡ−1
ij (q ) = λ̄ikjl qk ql (5.32)
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Le syst̀eme d’́equations 5.26 et 5.31 estéquivalent au système d’́equations de l’́equilibre ḿecanique 5.22.

Dans le cas de l’élasticit́e homog̀ene (i.e.λ′

∼

∼

= 0), f (r ) ne d́epend pas du d́eplacement h́et́erog̀ene

u (r ) et (5.31) est la solution analytique pour le champ de déplacement. En injectant l’expression de
u (q ) et deε̄

∼
dans l’́energieélastique 5.17, on aboutità une expression analytique pour l’énergieélastique

[Khachaturyan 83] :

Eel =
1

2

∫ ∗

q

dq

(2π)3
B(q ) |c(q )|2 (5.33)

où
∫ ∗

q
=

∫

q 6=0

B(q ) = σ
∼

0(q ) : [ε
∼

0(q )]∗ − q · σ
∼

0(q ) · G
∼

(q ) · [σ
∼

0(q )]∗ · q (5.34)

σ
∼

0(q ) = λ
∼

∼

: ε
∼

0(q ) (5.35)

Dans le cas de l’élasticit́e inhomog̀ene, (5.31) est seulement uneéquation diff́erentielle caru et ses
dérivées apparaissent des deux côtés de l’́equation. Cependant, la différence de constantesélastiques entre
les phasesγ et γ′ joue un r̂ole important lors d’́evolutions microstructurales sous chargement dans les
superalliages. L’́equilibre ḿecanique est donc résolu it́erativement̀a l’aide d’un algorithme de point fixe
décrit au paragraphe 5.3.2.

5.3 Implémentation numérique

Cette section aborde la résolution nuḿerique du mod̀ele champs de phases, en décrivant successive-
ment les sch́emas d’int́egration deśequations d’Allen-Cahn et Cahn-Hilliard et l’algorithme de point fixe
permettant la ŕesolution de l’́equilibre ḿecanique.

5.3.1 Equations cińetiques

L’ énergie libre totaleF du syst̀eme s’́ecrit :

F =

∫

V

[

fhomo(c, {ηi}) +
λ

2
|∇c|2 +

3
∑

i=1

β

2
|∇ηi|2

]

dV + Eel (5.36)

Leséquations de Cahn-Hilliard et Allen-Cahn s’écrivent alors respectivement :

∂c

∂t
(r , t) = M∇2

[

∂fhomo

∂c
(r , t) − λ∇2c(r , t) +

δEel

δc(r , t)

]

(5.37)

∂ηi

∂t
(r , t) = −L

[

∂fhomo

∂ηi
(r , t) − β∇2ηi(r , t)

]

(5.38)

Ceséquations sont résolues dans l’espace de Fourier, ce qui présente deux intér̂ets principaux. L’aspect
local du laplacien revient̀a une simple multiplication par−q 2. Enfin, la ŕesolution en Fourier permet
l’utilisation de sch́emas d’int́egration semi-implicites très efficaces tels que celui présent́e dans [Chen 98].
Cet algorithme nuḿerique est brìevement ŕesuḿe ici.

Nous consid́erons dans un premier temps l’équation d’Allen-Cahn, qui, dans l’espace de Fourier, s’écrit :

∂ηi

∂t
(q , t) = −L

[

{

∂fhomo

∂ηi
(r , t)

}

q
+ βq 2ηi(q , t)

]

(5.39)
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A l’ordre 1, sa discŕetisation en temps conduità l’équation 5.40 :

ηi(q , t + ∆t) − ηi(q , t)

∆t
= −L

[

{

∂fhomo

∂ηi
(r , t)

}

q
+ βq 2ηi(q , t + ∆t)

]

(5.40)

Le terme lińeaire enηi dans la force motrice estévalúe au tempst + ∆t, d’où le caract̀ere semi-implicite
de ce sch́ema. L’́equatioǹa ŕesoudre s’́ecrit donc :

ηi(q , t + ∆t) =
ηi(q , t) − L∆t{∂fhomo

∂ηi
(r , t)}q

1 + L∆tβq 2
(5.41)

Quantà l’équation de Cahn-Hilliard, elle s’écrit dans l’espace de Fourier :

∂c

∂t
(q , t) = −Mq 2

[

{

∂fhomo

∂c
(r , t)

}

q
+ λq 2c(q , t) +

{

δEel

δc(r , t)

}

q

]

(5.42)

La contributionélastique, dans le cas de l’élasticit́e inhomog̀ene, n’a pas d’expression analytique. Elle peut
cependant̂etre śepaŕee en une partie homogène et une partie inhomogène. La partie homogène 7.18, lińeaire
en concentration, estévalúee au tempst+∆t. La contribution de la partie inhomogène de l’́elasticit́e s’́ecrit
alors :

{

δEel

δc(r , t)

}

q
− B(q )c(q , t) (5.43)

et est trait́ee explicitement. Par conséquent, l’́equatioǹa ŕesoudre s’́ecrit :

c(q , t + ∆t) =

c(q , t) − Mq 2∆t

[

{

∂fhomo

∂c(r ,t)

}

q
+

{

δEel

δc(r ,t)

}

q
− B(q )c(q , t)

]

1 + Mq 2∆t
(

λq 2 + B(q )
) (5.44)

5.3.2 Algorithme de ŕesolution de l’́equilibre élastique

Ce paragraphe décrit l’algorithme de point fixe utiliśe pour la ŕesolution deśequations de l’́equilibre
mécanique 5.22. Il est similairèa ceux d́ecrits dans [Moulinec 94, Hu 01b, Gururajan 07]. Certains des
algorithmes d́ecrits dans ces publications sont basés sur les d́eformations [Moulinec 94, Hu 01b] et d’autres
sur les d́eplacements [Gururajan 07].

Le syst̀emeà ŕesoudre est constitué deśequations 5.31 et 5.26. Connaissantu (n)(q ) et ε̄
∼

(n) à l’it ération
(n), on peut calculer le tenseur de déformation h́et́erog̀ene, tout d’abord dans l’espace de Fourierδε

∼
(q ),

puis dans l’espace réel δε
∼
(r ). L’ équation (5.29) permet de calculerh

∼
(r ). En se plaçant dans l’espace

de Fourier, nous obtenonsh
∼
(q ) et calculonsf (q ) grâceà (5.30). Finalement,u (n+1)(q ) et ε̄

∼

(n+1) sont
déduits de 5.31 et 5.26.

On itère l’algorithme de point fixe jusqu’à atteindre la convergence. Le test de convergence utilisé est :

max
q

∣

∣

∣
u (n+1)(q ) − u (n)(q )

∣

∣

∣
< υ d ǫT

∑

i,j

∣

∣

∣ε̄
(n+1)
i,j − ε̄

(n)
i,j

∣

∣

∣ < υ ǫT

où d est le pas de grille etυ le critère de convergence, fixé à10−5.

Pour le premier pas de temps de la simulation (t = 0), u (0)(q ) et ε̄
∼

(0) sont initialiśes avec les solutions
analytiques de l’́elasticit́e homog̀ene. Par la suite (t>0), la premìere it́eration de l’algorithme de résolution
de l’équilibre ḿecanique est initialiśeeà partir des solutions du pas de temps préćedent. L’annexe E présente
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Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

uneétude bibliographique des constantesélastiques des phasesγ et γ′ montrant que les superalliages base
Ni présentent une faible inhomogéńeité élastique. En conséquence, l’algorithme de point fixe converge en
un nombre ŕeduit d’itérations. Typiquement, 3 itérations sont ńecessaires pour les premiers pas de temps, et
seulement une itération apr̀es.

5.3.3 Discŕetisation de l’espace

Introduction des termes d’hétérogénéité Le paragraphe 5.3.1 a montré la discŕetisation temporelle des
équations champs de phases. Nous abordons ici leur discrétisation spatiale. Nous travaillons sur une grille
régulìere d́efinie par un pas de grilled. Le mod̀ele d’́energie libre ”chimique”, d́ecrit par l’́equation 5.16,
écrit sur la grille et adimensionné, devient :

F̃ =
F

∆fd3
=

∑

r

[

f̃homo(c, {ηi}) +
λ̃

2
|∇̃c|2 +

β̃

2

∑

i

|∇̃ηi|2
]

(5.45)

où :

f̃homo =
fhomo

∆f

λ̃ =
λ

∆fd2

β̃ =
β

∆fd2

∇̃ = d∇

(5.46)

Les grandeurs̃λ et β̃ sontà calibrer de façoǹa obtenir des interfaces suffisamment diffusesà l’échelle du
pas de grille. Classiquement, l’interface doit s’étaler sur au moins 3 pas de grille. L’énergie adimensionnée
d’une interface entre les phasesγ etγ′ estégaleà :

σ̃ =
∑

r

{

(

f̃(ceq(r ), ηeq
i (r )) − f̃min(c̄)

)

+
λ̃

2
|∇̃ceq(r )|2 +

β̃

2

3
∑

i=1

|∇̃ηeq
i (r )|2

}

(5.47)

où f̃min est l’énergie de ŕeférence correspondantà l’énergie libre associéeà la tangente commune defγ et
fγ′ , nulle dans notre cas. Pour une interface plane et lorsque l’interface est suffisamment diffuse, les profils
d’équilibre sont tels qu’il existe unéegalit́e entre les contributions homogène et h́et́erog̀eneà cettéenergie :

∑

r

f̃(ceq(r ), ηeq
i (r )) =

∑

r

{

λ̃

2
|∇̃ceq(r )|2 +

β̃

2

3
∑

i=1

|∇̃ηeq
i (r )|2

}

(5.48)

Comme dans [Boussinot 07], nous utilisons cette propriét́e pour estimer l’ordre de grandeur des coefficients
λ̃ et β̃. En supposant que la contributionénerǵetique des termes de gradient est du même ordre de grandeur
pour la concentration et les paramètres d’ordre, il obtient les ordres de grandeur suivants :

λ̃ = f̃col

(

ξ

δc

)2

(5.49)

β̃ =
1

3
f̃col

(

ξ

δη

)2

(5.50)

où ξ est la largeur de l’interface en unité d, f̃col est la valeur du maximum de la densité d’énergie libre
adimensionńee le long du profil de l’interface,δc = cγ′ − cγ et δη = 1.

L’ énergie d’interface exṕerimentaleσ est relíeeà l’énergie d’interface sans dimensionσ̃ par :

σ = σ̃d∆f (5.51)
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5.4. Simulations avec le modèle champs de phasesélastique

Cette relation est utiliśee pour calculer∆f :

∆f =
σ

σ̃d
(5.52)

∆f décrôıt donc quand on augmente le pas de grille.

Contr ôle des concentrations de l’́equilibre cohérent

La comṕetition entreénergieélastique et́energie d’origine chimique est géŕee par le rapport sans di-
mension :

χ =
C44(ε

T )2

∆f
= C44ε

T 2 σ̃d

σ
(5.53)

Il est important de noter qu’une augmentation du pas de grille d entrâıne une augmentation du rapportχ.
Nous savons par ailleurs que l’élasticit́e modifie les concentrations d’équilibre dans le sens de leur rappro-
chement. Cela váegalement̂etre la cas dans du modèle adopt́e ici. Dans [Boussinot 07], unéetude montre
que cette influence de l’élasticit́e sur l’́equilibre du syst̀eme tend̀a être relativement importante lorsque l’on
augmente le pas de grille. Il faut bien garderà l’esprit que, dans notre modèle, les courbures de la fonc-
tionnelle d’́energie libre homog̀ene ne sont pas représentatives de la physique du système. Boussinot a donc
dévelopṕe une ḿethode rendant les concentrations de l’équilibre coh́erent ind́ependantes du pas de grille.
Les concentrations de l’équilibre coh́erent sont obtenues pour une configuration dans laquelle l’énergie
élastique est minimale, c’est-à-dire une microstructure composée de plaquettes infinies. Une façon de s’af-
franchir de l’influence du pas de grille sur l’équilibre coh́erent consiste donc̀a retrancher de l’énergie totale
du syst̀eme l’́energiéelastique de la configuration en plaquettes. Dans le cas de l’élasticit́e homog̀ene, cette
énergie est donńee par :

Bmin

2

∫ ∗

~q

d~q

(2π)3
|c(~q)|2 (5.54)

où Bmin correspond au minimum de la fonctionB(~q) définie par l’́equation 7.19. La densité d’énergie libre
homog̀ene du syst̀emef ′

homo devient :

f ′
homo = fhomo −

Bmin

2
(c − c̄)2 (5.55)

Cette modification revient en faità d́ecaler les concentrations de l’équilibre incoh́erent. Boussinot a montré
que ce d́ecalage du diagramme de phases cohérent permet de conserver des concentrations de l’équilibre
coh́erent constantes quel que soit le pas de grille utilisé. Notons que cette correction est exacte pour des
constanteśelastiques homog̀enes sur le système mais qu’elle n’est qu’approchée dans le cas de l’élasticit́e
inhomog̀ene qui nous int́eresse ici. Par conséquent, nous observerons tout de même de ĺeg̀eres fluctuations
des concentrations de l’équilibre coh́erent suivant le pas de grille utilisé.

Notons que, pour fixer les valeurs des concentrations de l’équilibre coh́erent, nous allons supposer que
celles-ci sont proches des concentrations de l’équilibre incoh́erent. Bien que ces concentrations soient en
principe diff́erentes, l’́ecart est probablement très faible et sa prise en compte va au-delà du mod̀ele pŕesent́e
ici [Ardell 00].

5.4 Simulations avec le mod̀ele champs de phaseśelastique

5.4.1 Calibration des grandeurs physiques du mod̀ele

Cette partie d́etaille le choix des valeurs numériques des param̀etres physiques entrant dans le modèle
champs de phases.
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Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

Fonctionnelle d’énergie libre homog̀ene Les concentrations des phasesγ et γ′ en coexistance in-
coh́erente sont d́etermińeesà partir du diagramme de phases incohérent (figure 5.1), obtenu par simula-
tion ou exṕerimentalement [Ardell 00, Wang 07]. Il peutêtre approxiḿe par les fonctions suivantes, dans

FIG. 5.1. Diagramme de phases du système Ni-Al d’apr̀es [Wang 07]

lesquellesT est la temṕerature en K :

cγ = 1 10−4T + 0.0277 (5.56)

cγ′ = −2.5 10−5T + 0.2613 (5.57)

Ces expressions conduisentà cγ = 0.15 et cγ′ = 0.231 à 950◦C. Les superalliages ont un taux de phaseγ′

élev́e, autour de 68% pour l’AM1. Une concentration moyenne de l’ordre de 0.2 serautilisée par la suite.

De plus, il faut fixer la concentrationc2 entrant dans la fonctionnelle d’énergie libre homog̀ene. D’apr̀es
5.13, la fonctionnelle d’́energie libre de la phase désordonńee est stable sic < c2. Puisque notre objectif
n’est pas d’́etudier les premiers instants de l’évolution microstructurale, nous choisissons une valeur de c2

inférieure aux concentrations moyennes utilisées pour nos simulations, soitc2 = 0.18. Ce choix garantit
une apparition rapide de la phaseγ′ dans nos simulations. Enfin, le paramètre d’ordre d’́equilibreη0 est
choisiégalà 1.

La figure 5.2 montre les lignes de niveaux de la fonctionnellepourη1 = η2 = η3.

Energie élastique Les quantit́es ńecessaires pour calculer l’énergieélastique sont le d́esaccord pa-
ramétrique et les constantesélastiques de chacune des phases. L’annexe E propose une identification des
constanteśelastiques des phasesγ etγ′.

Quant au misfit, cette grandeur est relativement malaiséeà d́eterminer exṕerimentalement, et ce pour
diff érentes raisons. Le premier problème est líe au fait que l’on ne dispose la plupart du temps des phases que
lorsqu’elles sont en présence dans le superalliage. Il faut alors bien distinguer ledésaccord paraḿetrique dit
”non-contraint”δ, qui caract́erise l’́ecart de param̀etres de mailles des deux phases considéŕees śepaŕement
du misfit ”sous contrainte”δc, qui est lui mesuŕe lorsque les deux phases sont en présence. Dans le cas
de l’alliage biphaśe, une partie du d́esaccord paraḿetrique est relax́eeélastiquement, ce qui entraı̂ne des
diff érences entre ces deux valeurs. Dans les simulations champsde phases, nous avons besoin de la valeur
non-contrainte.

Une étude bibliographique a donćet́e ŕealiśee afin d’en d́eterminer une valeur pour l’AM1 aux
temṕeratures d’environ 1000◦C. Nous nous sommmes tout d’abord intéresśes aux moyens d’estimer la
diff érence entre misfit contraint et non-contraint. La première technique consistèa śeparer les deux phases
[Nathal 85]. Il est possible d’effectuer une attaque chimique ouélectrolytique d’une des deux phases. La
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FIG. 5.2. Lignes de niveaux de la fonctionnelle pourη1 = η2 = η3. Les zones rouges représentent les faibleśenergies
libres et l’́energie libre augmente en allant vers le bleu. Les zones rouges sans lignes de niveaux sont une
saturation du code de couleur par des valeursélev́ees de l’́energie libre.

phase restante se trouve alorsà l’état de poudre et on peut mesurer son paramètre de maille. Cette ap-
proche est utiliśee pour la d́etermination deaγ′ . Cependant, n’ayant pas la valeur correspondante deaγ à
disposition, il est difficile d’en tirer des résultats pertinents. D’autres auteurs ont détermińe la densit́e de
dislocations aux interfacesγ/γ′, cette densit́e étant proportionnelle au désaccord paraḿetrique si celui-ci est
entìerement relax́e plastiquement. Enfin, des calculs analytiques ou des simulations paŕeléments finis per-
mettent de calculer la déformationélastique due au misfit [Ganghoffer 91, Feng 96]. Grâceà de tels calculs,
en admettant la valeur du misfit sous contrainte connue, la formule permet d’acćeder au misfit non-contraint.

Diff érentes techniques d’imagerie permettent d’accéder à des grandeurs liées à la cristallographie
telles que les param̀etres de maille. Pour les superalliages, la diffraction desrayons X [Biermann 95,
Diologent 02] et la CEBD [Lahrman 98, V̈olkl 98] sont utiliśees. Cependant,́etant donńee la faible
diff érence de param̀etre de maille entre les deux phases, Royer et al. [Royer 98] montrent que pour
l’AM1 en dessous de 1200◦C, il est difficile de distinguer deux pics de diffraction. Audessus de cette
temṕerature, ils observent de nombreuses dislocations, ce qui les conduit̀a une valeur de misfit libre. En-
fin, la dernìere difficult́e est líee aux śegragations chimiques dans les superalliages. De nombreuxauteurs
[Caron 99, Schulze 00] montrent que le misfit est plus fort dans les dendrites que dans les interdentdrites.
Une mesure par diffraction X permet de remonterà une valeur moyenne du misfit, qui n’est finalement
repŕesentative d’aucune zone du matériau.

D’après les ŕesultats de [Royer 98], nous nous sommes donc fixés une plage de valeurs admissibles pour
le désaccord param̀etrique comprise entre -0.1% et -0.2% pour des temṕeratures autour de 1000◦C.

Paramétrage des interfaces Deux types de valeurs sont des données d’entŕee de nos simulations : une
valeur physique de l’énergie d’interface entreγ etγ′ et des valeurs nuḿeriques qui sont les préfacteurs des
termes de gradientλ etβ.

Une d́etermination pŕecise de l’́energie d’interface entre les phasesγ et γ′ est difficile à atteindre
exṕerimentalement. Les valeurs d’énergies d’interfaces sont géńeralement d́eduites d’exṕeriences de
mûrissement en utilisant des lois de type LSW. De plus, desénergies tr̀es faibles sont obtenues. Par exemple,
une valeur de 4 mJ.m−2 a ŕecemment́et́e publíee pour un alliage binaire Ni-Al̀a 700◦C [Ardell 05]. Une
alternative consistèa ŕealiser des simulations̀a l’échelle atomique et diverses tentatives ontét́e effectúees
pour calculer l’́energie d’interfaceγ/γ′. Cependant, comme lesénergies mises en jeu sont très faibles, un
potentiel tr̀es pŕecis est ńecessaire pour prédire une valeur d’énergie d’interface fiable. De plus, une atten-
tion sṕeciale doitêtre port́eeà la d́efinition d’uneénergie d’interface entre deux phases ne possédant pas le
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FIG. 5.3. Profils de concentration et de paramètre d’ordre simuĺes en 1D afin de valider le choix des valeurs numériques
des param̀etresλ etβ.

même param̀etre de maille [Boussinot 09].

Dans le cas pŕesent, nous avons besoin de l’énergie d’interface pour l’AM1 autour de 1000◦C. Nous
avons choisi de calibrer ce paramètre sur la taille critiqueℓ3D à partir de laquelle les précipit́es sph́eriques
se transforment en précipit́es cuböıdaux. Cette taille peut̂etre mesuŕee sur des micrographies. D’après les
micrographies dans [Diologent 02], nous avons trouvé une valeur d’environ 50 nm pourℓ3D. Cette taille
caract́eristique peut́egalement̂etreévalúee analytiquement en comparant l’énergie d’une sph̀ere deγ′ isolée
dans une matriceγ et l’énergieélastique d’un cube isolé de m̂eme volume. Un calcul approché d́ecrit dans
[Khachaturyan 83] et repris dans [Boussinot 07] donne :

ℓ3D =
C11C44(C11 + C12 + 2C44)

(C11 + 2C12)2|∆|

(

0.0601 + 0.0429
∆

C11 + 2C12 + 4C44

)−1
σ

C44ε02 (5.58)

avec∆ = C11 −C12 − 2C44 etσ l’ énergie d’interfaceγ/γ′. Pour un misfit de−0.1%, cette formule donne,
pour les constanteśelastiques proposées,σ ≈ 0.6 mJ.m−2.

Pour des simulations 2D, la microstructure est invariante par translation suivant l’axez. La transition
morphologique sph̀ere-cube devient une transition cercle-carré. Cette transition est caractériśee parℓ2D. La
formule analytique est donnée dans [Boussinot 07] et donne pour les constantesélastiques retenues dans ce
travail :

ℓ2D

ℓ3D
≈ 0.125 (5.59)

Par conśequent, dans nos simulations 2D nous utiliserons uneénergie d’interfaceσ2D = 5 mJ.m−2.

Dans le paragraphe 5.3.3, une estimation des coefficientsλ̃ et β̃ a ét́e propośee. Leurs valeurs sont
affinées par la simulation d’une interfaceγ/γ′ en 1D. Les valeurs retenues sontλ = 0.21 etβ = 0.000975.
La figure 5.3 montre que ces valeurs conduisentà des interfaces suffisamment diffusesà l’échelle du pas de
grille.

Coefficient de diffusion La linéarisation de (5.4) autour decγ permet d’obtenir une relation entreM et
le coefficient d’interdiffusion :

M =
D(cγ)

∆f
(5.60)

où D(cγ) = D0exp(−∆U/kT ) est le coefficient d’interdiffusion. Les valeurs numériques pourD0 et∆U
sont prises dans [Fujiwara 99] (D0 = 1.4510−4 m2s−1, ∆U = 2.8 eV). Le param̀etre de relaxationL dans
(5.3) est priśegalàMd2.
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(a) t=0 (b) t=1 h (c) t=61 h (d) t=180 h

(e) t=0 (f) t=1 h (g) t=61 h (h) t=180 h

FIG. 5.4. Ǵeńeration de la microstructure cuboı̈daleγ/γ′. Les images de la ligne supérieure repŕesentent le champ de
concentration, les images de la ligne inférieure repŕesentent les champs de paramètres d’ordre. La simulation
fait 10µm x 10µm.

5.4.2 Ǵenération de la microstructure cuböıdale en 2D

Le but de ce chapitre est d’étudier la mise en radeaux des précipit́es initialement cuböıdaux. Dans
cette section, nous présentons les résultats du mod̀ele champs de phases conduisantà la microstructure
cuböıdale qui sera utiliśee ult́erieurement comme configuration initiale pour les simulations sous charge-
ment ḿecanique. La ǵeńeration de la microstructure cuboı̈dale a d́ejà ét́e trait́ee dans la litt́erature. La
majeure partie des publications traitent ce problème eńelasticit́e homog̀ene [Wang 98, Zhu 04, Wang 08].
Certains travaux ont toutefoiśet́e ŕealiśes dans des situations où les propríet́esélastiques des deux phases
sont tr̀es diff́erentes [Hu 01b, Zhu 01]. Dans les superalliages, les constantesélastiques des phasesγ et γ′

ne diffèrent que d’environ 10% comme nous l’avons vu dans l’annexe E. L’influence de l’inhomogéńeité
des constanteśelastiques devrait donĉetre relativement faible si le chargement extérieur est nul.

Une grille ŕegulìere de 512x512 points est utilisée pour ǵeńerer la microstructureγ/γ′ à partir d’unétat
désordonńe sous des conditions de bords libres. Le désaccord paraḿetriqueétant relax́e élastiquement̀a
950◦C, la ǵeńeration de la microstructure est réaliśee enélasticit́e. On choisit un misfit de -0.1%. La figure
5.4 pŕesente l’́evolution microstructurale. La fraction volumique d’équilibre vaut 72%. Les images 5.4(a)-
(d) repŕesentent le champ de concentration local dans un dégrad́e de gris. Les images 5.4(e)-(h) représentent
les champs de paramètres d’ordre suivant un schéma de couleurs qui fait apparaı̂tre les quatre variants de
translation de la phaseγ′ et la phaseγ dans des couleurs différentes. L’́evolution microstructurale d́ebute
avec la formation de nombreux domainesγ′ dont la forme n’est pas bien définie. Pendant le recuit, la
taille moyenne des précipit́es augmente et leurs formesévoluent de telle sorte qu’après 180 h on obtienne
la microstructure caractéristique des superalliages composée de cubes deγ′ alignés avec les directions
cubiques. Dans cette microstructure, la phaseγ′ est toujours entourée par la phaseγ ce qui est en accord
avec le fait que l’́energie de paroi d’antiphase dans la phaseγ′ est suṕerieureà deux fois l’́energie d’interface
γ/γ′ [Kikuchi 79, Le Bouar 03].

La figure 5.5 montre un zoom de la microstructure après 61 h de recuit. Cette image contient de gros
précipit́es cuböıdaux et de plus petits qui ont une forme plus sphérique. Cette observation peutêtre utiliśee
pour estimer la taille critiqueℓ2D définie au paragraphe 5.4.1. Le précipit́e 1, dont la taille est de 82 x 55 nm,
est clairement cuboı̈dal tandis que le précipit́e 2, dont le diam̀etre est de 35 nm, est presque sphérique. Par
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FIG. 5.5. Zoom sur la figure 5.4(c) , taille 170 nm x 170 nm.

conśequent la taille critique de transition sphère cube est d’environ 50 nm comme c’est le cas pour l’AM1.

La figure 5.4(d) montre une dispersion importante sur la taille des pŕecipit́es compaŕee aux microgra-
phies exṕerimentales. Comme montré dans [Hu 01b, Zhu 01], une dispersion moins importante peutêtre
obtenue quand l’inhomogéńeité élastique est tr̀es forte. D’apr̀es les simulations de [Hu 01b, Zhu 01], les
constanteśelastiques des précipit́es doivent̂etre deux fois plus importantes que celles de la matrice pour
retrouver une microstructure similaireà celle de l’AM1. Une telle inhomoǵeńeité élastique est en désaccord
avec toutes les mesures expérimentales.

5.5 Modélisation phénoménologique de la plasticit́e

L’ étude bibliographique de la mise en radeaux dans les superalliages a mis eńevidence le r̂ole joúe
par les dislocations en relaxant une partie des contraintesde coh́erence. La question qui se pose alors est :
comment introduire l’activit́e plastique dans une modélisation champs de phases ?

Une premìere approche consisteà introduire les dislocations [Leonard 98, Hu 01a] et leur dynamique
[Rodney 01, Wang 01, Rodney 03, Zhou 07a] dans un modèle champs de phases. Les dislocations sont
alors repŕesent́ees par leur d́eformation libre et́evoluent individuellement dans le champélastique qu’elles
géǹerent. Cependant, la simulationà l’échelle ḿesoscopique des interactions mutuelles entre dislocations
des 12 syst̀emes octáedriques et l’́evolution de la microstructureγ/γ′ est tr̀es lourde. En effet, dans cette
approche de la plasticité en champs de phases, la taille du coeur des dislocations vaut plusieurs pas de
grilles. La taille du coeur est essentielle pour décrire les interactions entre dislocationsà courte distance.
Par conśequent, un pas de grille subnanométrique est ńecessaire pour reproduire des dislocations avec une
taille de coeur ŕealiste. Cette limite empêche la ŕealisation de simulations̀a l’échelle du micron. Notons
que cette ḿethode a ńeanmoins ŕecemment́et́e utilisée [Zhou 07a] et a montré que la d́eformation plastique
joue un r̂ole majeur dans la mise en radeaux. C’est pourquoi l’introduction de l’activit́e plastique au travers
d’un tenseur de d́eformation plastique ḿesoscopique s’avère int́eressante. Une première version de cette
approche áet́e propośee dans [Boussinot 07] où une d́ecroissance du désaccord paraḿetrique aét́e intro-
duite pour rendre compte des conséquences de l’activité plastique. Cet approche, quoique très simpliste,
a ńeanmoins permis de simuler la désorientation des radeaux après de tr̀es longs temps de fluage, comme
observ́e dans les exṕeriences. Une autre version de cette approche aét́e propośee dans [Zhou 08]. Dans cet
article, un tenseur de déformation plastique, lié aux distances entre dislocations observées dans les super-
alliages en fluage, est introduit dans un modèle champs de phases mais en supposant une activité plastique
égale dans tous les couloirs de matrice.

L’objet de cette partie est donc de développer un mod̀ele champs de phases avec plasticité plus phy-
sique mais permettant la réalisation de simulations̀a l’échelle ḿesoscopique. L’utilisation d’un modèle de
viscoplasticit́e ph́enoḿenologique, tel que celui de Cailletaud présent́e au chapitre 1, est la ḿethode qui
a ét́e naturellement suivie ici. Des modèles similaires ont́et́e propośes dans la litt́erature. Notons les tra-
vaux de Ubachs [Ubachs 05] qui aétudíe le comportement ḿecanique de souduresétain-plomb en pŕesence
d’évolutions microstructurales, m̂eme si dans ce modèle champs de phases la plasticité n’influence pas
l’ évolution de la microstructure. Des modèles champs de phases couplésà l’activité plastique ont́et́e pro-
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pośes tr̀es ŕecemment [Uhehara 07, Guo 08] et appliqués respectivement̀a la croissance de grains età la
précipitation d’hydrures de zirconium.

Cette section aborde le couplage entre le modèle champs de phases décrit pŕećedemment et la plasticité
traitéeà l’aide du mod̀ele cristallin, ainsi que son implémentation nuḿerique dans le code champs de phases
du LEM. Ce mod̀ele est ensuite appliqué à la simulation d’́evolutions microstructurales sous chargement
dans l’AM1.

5.5.1 Retour sur la th́eorie des champs de phases - couplage avec la viscoplasticité

Au début de ce chapitre nous avons construit leséquations cińetiques de manière ph́enoḿenologique
en supposant une relation linéaire entre la variation temporelle du champ et la force motrice assocíee. La
distinction entre champs non-conservés et conserv́es permet d’aboutir aux́equations d’Allen-Cahn et de
Cahn-Hilliard. Ńeanmoins, Gurtin [Gurtin 96] a proposé une autre construction de ceséquations̀a partir
d’une approche thermodynamique similaireà celle classiquement utilisée en ḿecanique. Dans le cadre de
ce travail couplant́evolution microstructurale et plasticité, il nous semble intéressant de se pencher sur cette
théorie.

Approche de Gurtin

L’ état du mat́eriau d́epend des variables suivantes :
– Le champ de concentrationc et son gradient∇c ;
– Le potentiel chimiqueµ et de son gradient∇µ ;
– Les champs de paramètres d’ordrèa longue distanceηk et leurs gradients∇ηk ;
– Le champ de d́eformationélastiqueεe ;
– L bes variables internesVk parmi lesquelles les variables liéesà l’état d’́ecrouissage du matériau.

Equations d’équilibre Gurtin [Gurtin 96] suppose l’existence de microforces qui traduisent le travail
des champs (concentration, paramètres d’ordre). Il existe donc un vecteur microcontrainteξ

∼

, ainsi que des
microforces associées,π etγ, repŕesentant respectivement les microforces internes et externes. Dans le cas
présent, on suppose qu’il y a deuxéquilibres de microforces liésà la concentration et̀a l’état d’ordre. Ces
équilibres sont donńes par :

∇.ξ
c
+ πc + γc = 0 (5.61)

∇.ξ
ηk

+ πηk
+ γηk

= 0 (5.62)

A l’ équilibre des microforces, il faut bien sûr ajouter leśequations d’́equilibre classiques, c’est-à-dire
l’ équation de conservation de la matière :

˙(∫

V

cdV

)

+

∫

∂V

h .n dS = 0 (5.63)

pour chaque volume de contrôle V , avech
∼

le flux de matìere à traversdS (on suppose qu’il n’y a pas
d’apport de matìere de l’ext́erieur), ce qui s’́ecrit de manìere locale :

ċ = −∇.h (5.64)

ainsi que l’́equation d’́equilibre macroscopique (en supposant qu’il n’y a pas de forces volumiques) :

∇.σ
∼

= 0 (5.65)
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Second principe La puissance des efforts extérieurs s’́ecrit :

Pext =

∫

∂V

(ξ
c
.n )ċ dS +

∫

V

γcċ dV +

∫

∂V

(ξ
ηk

.n )η̇k dS +

∫

V

γηk
η̇k dV

−
∫

∂V

µh .n dS +

∫

∂V

(σ
∼
.n ) : ε̇

∼
dS (5.66)

Le second principe de la thermodynamique
∫

∂V
ḟ dV ≤ Pext donne :

∫

V

ḟ dV ≤
∫

V

(

∇.(ξ
c
ċ) + γcċ + ∇.(ξ

ηk
η̇k) + γηk

η̇k −∇. (µh ) + ∇.
(

σ
∼

: u̇
∼

)

)

dV (5.67)

où f est la densit́e d’énergie libre. Sa d́erivée par rapport au temps s’écrit :

ḟ(c,∇c, ηk,∇ηk, µ,∇µ, ε
∼

e, Vk) =
∂f

∂c
ċ +

∂f

∂∇c
.∇ċ +

∂f

∂ηk
η̇k +

∂f

∂∇ηk
.∇η̇k +

∂f

∂µ
µ̇ +

∂f

∂∇µ
.∇µ̇ +

∂f

∂ε
∼

e
: ε̇

∼

e +
∂f

∂Vk
V̇k (5.68)

En utilisant le second principe et leséquations d’́equilibre des microforces :

(

∂f

∂c
+ πc − µ

)

ċ ≤ 0

(

− ∂f

∂∇c
− ξ

c

)

.∇ċ ≤ 0

(

− ∂f

∂ηk
− πηk

)

η̇k ≤ 0

(

− ∂f

∂∇ηk
− ξ

ηk

)

.∇η̇k ≤ 0

∂f

∂µ
µ̇ ≤ 0

∂f

∂∇µ
.(∇̇µ) ≤ 0

h .(∇̇µ) ≤ 0
(

− ∂f

∂ε
∼

e
+ σ

∼

)

: ε̇
∼

e ≤ 0

σ
∼

: ε̇
∼

p ≤ 0

∂f

∂Vk
V̇k ≤ 0

(5.69)

On suppose que∂f
∂µ = 0 et ∂f

∂∇µ = 0. Les équations ci-dessus nous permettent d’écrire un certain
nombre d’́equations d’́etat, correspondant aux effets réversibles :

ξ
c

=
∂f

∂∇c

ξ
ηk

=
∂f

∂∇ηk

σ
∼

= − ∂f

∂ε
∼

e

Ak =
∂f

∂Vk
(5.70)
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Potentiel de dissipation Afin de d́ecrire compl̀etement le comportement du matériau, on suppose l’exis-
tence d’un potentiel de dissipation tel que :

−(
∂f

∂ηk
+ πηk

) =
∂ϕ

∂η̇k

−h =
∂ϕ

∂∇µ

σ
∼

=
∂ϕ

∂ε̇
∼

p

−Ak =
∂ϕ

∂V̇k

(5.71)

On suppose que le potentiel de dissipation sécrit :

ϕ =
1

2
Lkη̇k

2 +
1

2
M(∇µ)2 + ϕvp(∇µ, (∇̇µ), ηk, η̇k, Vk, V̇k) (5.72)

Pour d́eterminer leséquations diff́erentielles ŕegissant le système, nous nous donnons une densité
d’énergie libre de la forme :

f(c, ηk, εe, Vk) = fhomo(c, ηk) +
λ

2
|∇c|2 +

∑

k

β

2
|∇ηk|2 + eel(S) + fvp(S) (5.73)

où S repŕesente l’ensemble des variables.

Equation d’Allen-Cahn généralisée En supposantγηk
= 0, on a :

∂f

∂ηk
+

∂f

∂∇ηk
− Lkη̇k − ∂ϕvp

∂η̇k
= 0 (5.74)

soit dans le cas le plus géńeral :

η̇k +
∂ϕvp

∂η̇k
=

1

Lk

(

∂fhomo

∂ηk
+ βk∆ηk +

∂(eel + fvp)

∂ηk
+

∂(eel + fvp)

∂∇ηk

)

(5.75)

Equation de Cahn-Hilliard généralisée De même, on suppose queγc = 0 :

µ +
∂ϕvp

∂
=

∂f

∂c
+

∂f

∂∇c
=

∂fhomo

∂c
+ λ∆c +

∂(eel + fvp)

∂c
+

∂(eel + fvp)

∂∇c
(5.76)

et en utilisant l’́equation de conservation de la matière :

ċ = −∇.h = −M∆µ = M∆

(

∂fhomo

∂c
+ λ∆c +

∂(eel + fvp)

∂c
+

∂(eel + fvp)

∂∇c

)

+∇
(

∂ϕvp

∂∇µ

)

(5.77)

Lorsqueeel et evp ne d́ependent pas dec, deηk, ni de leurs gradients et que le potentiel de dissipation
viscoplastiqueϕvp ne d́epend ni dėηk ni de∇µ, on retrouve leśequations d’Allen -Cahn et Cahn-Hilliard.

Couplage champs de phases et viscoplasticité

La premìere version du mod̀ele champs de phases couplé à un mod̀ele viscoplastique áet́e ŕealiśee
durant ce travail en utilisant un modèle de plasticit́e isotrope [Gaubert 08] (voir annexe I). En dehors de
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l’anisotropie de la plasticité, ce mod̀ele coupĺe contient d́ejà les ingŕedients essentiels permettant l’étude en
champs de phases de l’évolution microstructurale des superalliages. Ce premiermod̀ele a permis de valider
la démarche d’utilisation de la plasticité à l’échelle du champs de phases.

Ici, nous adoptons une loi de comportement de type viscoplasticité cristalline pour chacune des phases.
Ce mod̀ele aét́e d́ecrit au paragraphe 2.2.1. Les variables internes liéesà l’écrouissage sont donc les va-
riables d’́ecrouissage isotropes et cinématiques pour chaque système de glissement,ps etαs respectivement.
On a donc une densité d’énergie libre líeeà l’état d’́ecrouissage du matériau, qui s’́ecrit dans le cas le plus
géńeral en introduisant un couplage sur les variables isotropes :

fvp =
1

2

∑

s

cs(αs)2 +
1

2

∑

r

∑

s

Hrsprps (5.78)

Les variables duales sont liées aux variablesps etαs par les lois d’́etat :

xs =
∂fvp

∂αs
= csαs (5.79)

rs =
∂fvp

∂ps
= bQ

∑

r

Hsrpr (5.80)

Nous avons vu que l’écrouissage isotrope peutêtre ńegligé dans le cas des superalliages. L’équation (5.81)
se ŕeduit alors̀a :

fvp =
1

2

∑

s

cs(αs)2 (5.81)

Dans le mod̀ele champs de phases couplé, l’état du mat́eriau est donc d́ecrit par quatre types de champs :
le champ de concentrationc(r ), les champs de paramètres d’ordreηk(r ), le champ de d́eformationε

∼
(r )

et les variables internes d’écrouissage cińematiqueαs(r ). L’ énergie totale du sytème est donńee par :

F = FGL + Eel + Fvp (5.82)

Nous devons̀a pŕesent d́ecrire la d́ependance de chacun des termes de l’équation 5.82 dans le but de dériver
les forces motrices. La fonctionnelleFGL(c, ηi) est toujours donńee par 5.16. Le terme d’énergieélastique
dépend maintenant dec(r ), ε

∼
(r ) et deε

∼

p(r ) :

Eel(c, {αs}, ε
∼
) =

1

2

∫

V

(ε
∼
− ε

∼

0 − ε
∼

p) : λ
∼

∼

: (ε
∼
− ε

∼

0 − ε
∼

p)dV (5.83)

L’ énergie libre líeeà l’écrouissageFvp(c, {αs}) est l’intégrale sur l’́echantillon de 5.81. Cettéenergie libre
dépend des variables internes d’écrouissage cińematiqueαs(r ) mais également de la concentration. En
effet, nous avons vu au chapitre 3 que les comportements mécaniques des phasesγ etγ′ sont tr̀es diff́erents.
Cette inhomoǵeńeité de comportement est traduite en champs de phases en rendantFvp(c, {αs}) dépendant
de la concentration.

Paramètres viscoplastiques en champs de phasesNous avons choisi de faire dépendre les param̀etres
mat́eriau du mod̀ele viscoplastique d́ependant de la concentration de manière toutà fait similaireà ce qui
est fait pour les constantesélastiques. Cependant nous avons utilisé ici une interpolation de typetanh
afin d’éviter des probl̀emes de divergence numérique.X désignant l’un des param̀etres viscoplastiques, sa
dépendance en concentration s’écrit :

X(r ) = X̄ + X ′tanh

(

θ
c(r ) − c̄

cγ′ − cγ

)

(5.84)

avec










X̄ =
Xγ + Xγ′

2

X ′ =
Xγ − Xγ′

2

(5.85)
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θ contr̂ole l’évolution du param̀etreX dans l’interfaceγ/γ′. La valeurθ = −5 a ét́e choisie de façoǹa
assurerX(cγ) = Xγ etX(cγ′) = Xγ′ avec une pŕecision de 2%.

Une approche diff́erente peut-̂etre adopt́ee pour le traitement de l’inhomogéńeité de l’activit́e plastique.
Les variables internes d’écrouissage elles-m̂emes peuvent̂etre homoǵeńeiśees dans l’interface plutôt que les
param̀etres mat́eriau [Uhehara 07]. Dans sa thèse, Ammar áetudíe différents sch́emas d’homoǵeńeisation.
Néanmoins, on sait que la largeur des interfaces en champs de phases est bien plus importante que leur
largeur physique. Par conséquent, la d́eformation plastique dans l’interface n’a pas de sens physique clair.
C’est pourquoi aucune de ces méthodes ne nous semble plus justifiée qu’une autre.

Au chapitre 2, nous avons identifié des param̀etres mat́eriau viscoplastiques pour les deux phasesγ
et γ′. En fluage et pour des sollicitations modéŕeesà haute temṕerature, il est possible de considérer que
la phaseγ′ se d́eforme uniquement de façonélastique. La façon la plus simple de réaliser cette condition
dans le cadre de notre modèle coupĺe est de fixer un seuil de plasticité tr̀es important pour la phaseγ′.
Une valeurr0γ′=1000 MPa permet d’assurer que le comportement de cette phase restéelastique. Les autres
param̀etres viscoplastiques (n, k, cs, ds) de la phaseγ′ sont priségauxà ceux de la phaseγ. Dans ce cadre,
le seul param̀etre ńecessitant une interpolation suivant le schéma (5.84) est le seuilrs

0(r ) des syst̀emes
octáedriques et cubiques.

Equations cinétiques Nous reprenons leśequations d’Allen-Cahn et de Cahn-Hilliard géńeraliśees
dérivées pŕećedemment. Par ailleurs, un certain nombre d’hypothèses áet́e fait :

– L’ énergieélastique et l’́energie libre líeeà l’écrouissage ne dépendent pas des champs de paramètres
d’ordre ni de leurs gradients. Par conséquent, leśequations d’́evolution des champs de paramètres
d’ordre sont toujours données par 5.3 ;

– Le choix des param̀etres mat́eriau expliqúe au paragraphe préćedent implique que la force motrice

dueà l’écrouissage
δFvp

δc
disparâıt. De plus nous n’avons pas considéŕe de d́ependance deeel et fvp

au gradient de concentration ni de dépendance deφvp au gradient de potentiel chimique.

L’ équation de Cahn-Hilliard s’écrit :

ċ = M∆

(

∂fhomo

∂c
+ λ∆c +

∂eel

∂c

)

(5.86)

La force motrice d’originéelastique est obtenue en dérivant l’énergieélastique par rapport au champ de
concentration en supposant que l’équilibre ḿecanique est atteint

δeel

δc
=

1

2
ε
∼

el : λ
∼

∼

′ : ε
∼

el − ε
∼

T :
[

λ̄
∼

∼

+ λ
∼

∼

′∆c
]

: ε
∼

el (5.87)

avecε
∼

el = ε̄
∼

+ δε
∼
− ε

∼

T ∆c− ε
∼

p. Par conśequent, dans le modèle construit ici, le couplage entre l’évolution
microstructurale et la plasticité intervient au travers de l’énergiéelastique.

5.5.2 Implémentation numérique

La proćedure utiliśee pour la ŕesolution nuḿerique du mod̀ele coupĺe est ŕesuḿee par la figure 5.6. A
chaque pas de temps l’équilibre ḿecanique est résolu en supposant que le tenseur de déformation libreε

∼

0(r )
et le tenseur de d́eformation plastique sont constants. La résolution de l’́equilibre ḿecanique est effectuée
suivant la proćedure expliqúee au paragraphe 5.3.2, mais en remplaçantε

∼

0(r ) parε
∼

0(r ) + εp(r ). A la fin
de la ŕesolution de l’́equilibre ḿecanique, nous avons les valeurs actualisées des tenseurs de déformation et
de contrainte.

La deuxìemeétape de la proćedure consistèa ŕesoudre leśequations viscoplastiques. Pour ce faire, nous
calculons la cission résolue pour chaque système de glissement en utilisant le tenseur de contrainte calculé
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préćedemment. Les variables internesαs(r ) ainsi que le tenseur de déformation plastique sont calculésà
l’aide d’un sch́ema d’int́egration de type Euler.

Enfin, la dernìereétape de la proćedure consistèa calculer l’́evolution des champs de concentration et
de param̀etres d’ordrèa l’aide du sch́ema semi-implicite pŕesent́e au paragraphe 5.3.1.

FIG. 5.6. Sch́ema de la proćedure utiliśee pour la ŕesolution du mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique.

5.5.3 Diagramme de phases semi-cohérent

Avant toute simulation nuḿerique avec le mod̀ele coupĺe, nous avons souhaité étudier l’influence d’une
déformation plastique sur le diagramme de phases cohérent. Nous avons vu au paragraphe 5.3.3 comment
contr̂oler les concentrations d’équilibre coh́erent dans les simulations champs de phases. Le but est de
poursuivre les calculs effectués dans la th̀ese de Boussinot [Boussinot 07] sur le diagramme de phases
coh́erent en y ajoutant la contribution d’une déformation plastique. L’élasticit́e est suppośee homog̀ene ; on
noteE le module d’Young etν le coefficient de Poisson. On noteεT la déformation hors contrainte, qui est
diagonale dans notre cas :

ε0(r ) = εT (c2 − c1) (5.88)

La concentration moyenne s’écrit c̄ = zc1 + (1 − z)c2, c1 et c2 étant les concentrations des phasesà
l’ équilibre etz la fraction de phase 1.εT est relíe au d́esaccord paraḿetrique par l’́equation 5.20.

On consid̀ere une d́eformation plastique homogène dans la phase 1 et nulle dans la phase 2. De plus, le
tenseur de d́eformation plastique s’écrit :

ε
∼

p =





2εp 0 0
0 −εp 0
0 0 −εp



 (5.89)

Dans le cas envisagé, l’énergieélastique d́epend de la microstructure considéŕee. On suppose que le
syst̀eme est consistitúe d’une microstructure ṕeriodique en plaquettes normalesà l’axex. Une fonction de
forme θ(r ) décrit la microstructure.θ vaut 1 dans la phase 1 et 0 dans la phase 2. Dans ce cas l’énergie
élastique s’́ecrit, avec les notation introduite au paragraphe 5.2.4 :

Eel =
1

2

∫ ⋆ dq
x

2π
B(1, 0, 0)|θ(q )|2

=
1

2
B(1, 0, 0)z(1 − z)

(5.90)
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Le termeB(1, 0, 0) vaut

B(1, 0, 0) =
2

C11
(C11 − C12)(C11 + 2C12)

(

εT (c2 − c1) − εp
)2

(5.91)

L’ énergiéelastique du système s’́ecrit alors :

Eel =
E

1 − ν

(

εT (c2 − c1) − εp
)2

(5.92)

oùA = 1
2

E
1−ν .

L’ énergie libre totale est la somme de l’énergie d’origine chimique est de l’énergieélastique donńee
par :

E = zF1(c1) + (1 − z)F2(c2) + Eel (5.93)

A l’ équilibre thermodynamique, on a :

∂E
∂c1

= 0 (5.94)

∂E
∂c2

= 0 (5.95)

Calculons ces deux quantités. Pour cela nous avons besoin des dérivées dez par rapport̀a c1 et c2 qui sont
obtenues en d́erivantc̄ = zc1 + (1 − z)c2 :

dz = − z

c1 − c2
dc1 −

1 − z

c1 − c2
dc2 (5.96)

On en d́eduit :

∂E
∂c1

= zF ′
1(c1) − 2Az(1 − z)(c2 − c1)ε

T 2
+ 2Az(1 − z)εT εp − z

c1 − c2
[F1(c1) − F2(c2)

+ A(c2 − c1)
2(1 − 2z)εT 2 − 2A(c2 − c1)(1 − 2z)εT εp + A(1 − 2z)εp2] = 0

(5.97)

et

∂E
∂c2

= (1 − z)F ′
2(c2) + 2Az(1 − z)(c2 − c1)ε

T 2 − 2Az(1 − z)εT εp − 1 − z

c1 − c2
[F1(c1) − F2(c2)

+ A(c2 − c1)
2(1 − 2z)εT 2 −A(c2 − c1)(1 − 2z)εT εpA(c2 − c1)

2(1 − 2z)εp2] = 0
(5.98)

On se place dans une zone biphasée du diagramme de phase, doncz et 1 − z sont non nuls et on peut
diviser 5.97 et 5.98 parz et1 − z respectivement :

F ′
1(c1) −

F1(c1) − F2(c2)

c1 − c2
−A(c2 − c1)ε

T 2
+ 2AzεT εp + A(1 − 2z)

εp2

c2 − c1
= 0 (5.99)

F ′
2(c2) −

F1(c1) − F2(c2)

c1 − c2
+ A(c2 − c1)ε

T 2 − 2A(1 − 2z)εT εp + A(1 − 2z)
εp2

c2 − c1
= 0 (5.100)

La combinaison de (5.99) et (5.100) donne :

F ′
1(c1) + 2Ac1ε

T 2
+ 2AεT εp(1 − z) = F ′

2(c2) + 2Ac2ε
T 2

(5.101)

L’ équilibre est donc donné par leséquations (5.99) et (5.101). Par conséquent, l’́equilibre d́epend de la
concentration moyennēc au travers dez.

On cherche les concentrations d’équilibre pour de petites variations autour des concentrations de
l’ équilibre incoh́erent :

c1 = c0
1 + ∆c1

c2 = c0
2 + ∆c2

(5.102)
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où c0
1 et c0

2 désignent les concentrations de l’équilibre incoh́erent. Ces concentrations vérifient :

F1(c
0
1) − F2(c

0
2)

c0
1 − c0

2

= F ′
1(c

0
1) = F ′

2(c
0
2) (5.103)

Au premier ordre, on a :

F1(c1) − F2(c2)

c1 − c2
=

F1(c
0
1) − F2(c

0
2)

c0
1 − c0

2

(

1 +
∆c2 − ∆c1

c0
1 − c0

2

)(

1 − ∆c2 − ∆c1

c0
1 − c0

2

)

=
F1(c

0
1) − F2(c

0
2)

c0
1 − c0

2

(5.104)

et

z =
c2 − c̄

c2 − c1
= z0 +

z0∆c1 + (1 − z0)∆c2

c0
2 − c0

1

(5.105)

où z0 est le taux de phasèa l’équilibre incoh́erent. Ces deux́equations nous permettent d’exprimer les
équation d’́equilibre (5.99) et (5.101) :

∆c1

[

F ′′
1 (c0

1) + AεT 2
+ A (1 − z0)ε

p2

(c0
2 − c0

1)
2

+ 2AεT εp

]

+ ∆c2

[

−AεT 2A− (1 − 4z0)ε
p2

(c0
2 − c0

1)
2

− 2AεT εp 1 − z0

c0
1 − c0

2

]

+ A(c0
0 − c0

2)ε
T 2

+ 2AεT εpz0 + Aεp2 1 − 2z0

c0
2 − c0

1

= 0

(5.106)

∆c1

[

F ′′
1 (c0

1) + 2AεT 2 − 2AεT εp z0

c0
1 − c0

2

]

− ∆c2

[

F ′′
2 (c0

2)2AεT 2 − 2AεT εp 1 − z0

c0
1 − c0

2

]

+ 2A(c0
1 − c0

2)ε
T 2

+ 2AεT εp = 0

(5.107)

On pose

νp =
εp

εT (c0
2 − c0

1)
(5.108)

et

F̃ ′′
i =

F ′′
i

AεT 2 (5.109)

Leséquations d’́equilibre deviennent :

∆c1

[

F̃ ′′
1 (c0

1) + (1 − z0)νp2 − 2νpz0

]

+ ∆c2

[

F̃ ′′
2 (c0

2) − (3 − 4z0)ν
p2 + 2(1 − z0)ν

p
]

+ (c0
1 − c2

2)
[

1 − z0ν
p − (1 − 2z0)ν

p2
]

= 0
(5.110)

∆c1

[

F̃ ′′
1 + 2 − 2z0ν

p
]

− ∆c2

[

F̃ ′′
2 − 2(1 − z0)ν

p
]

+ 2(c0
1 − c0

2)(1 − νp) = 0 (5.111)

On obtient donc un système de deux́equations lińeaires en∆c1 et∆c2.

Nous avons cherché à le ŕesoudre dans un cas simple. On considère que la courbure d’énergie libre de
la phase 2 tend vers l’infini. On a donc∆c2 = 0 d’apr̀es (5.111). Dans ce cas, la solution estégaleà :

∆c1 = (c0
2 − c0

1)
1 − z0ν

p − (1 − 2z0)ν
p2

F̃ ′′
1 + 1 − 2z0νp + (1 − z0)νp2

(5.112)

Lorsqueǫp est nul, on retrouve le cas du diagramme de phases cohérent trait́e dans [Boussinot 07] :

∆c1 =
c0
2 − c0

1

F̃ ′′
1 + 1

(5.113)

Lorsqueνp = 1, la plasticit́e compense exactement la contributionélastique et∆c1 est nul. On retrouve le
cas de l’́equilibre incoh́erent. Au del̀a de cette valeur la plasticité tend̀aécarter les concentrations d’équilibre
comme le montre la figure 5.7.
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FIG. 5.7. Evolution de∆c1 en fonction deνp dans le cas òu la courbure d’́energie libre de la phase2 tend vers l’infini.
Les valeurs nuḿeriques utiliśees pour ce calcul sont les suivantes :c1 = 0.15, c2 = 0.23, c̄ = 0.2 et F̃ ′′

1 = 1.

Ce calcul analytique permet de comprendre l’influence d’unedéformation plastique sur les concentra-
tions d’́equilibre des deux phases. Contrairementà l’élasticit́e, au-del̀a d’une certaine valeur, la plasticité
a tendancèa écarter le concentrations d’équilibre. Dans un premier temps nous continuons d’utiliser le
contr̂ole des concentrations d’équilibre coh́erent d́ecrit au paragraphe 5.3.3 même si le calcul qui áet́e
effectúe semble montrer que cette méthode n’est pas pertinente quand la déformation plastique est impor-
tante. Pour des travaux ultérieurs, il serait pŕeférable d’adapter la ḿethode de contrôle des concentrations
d’équilibre mise au point dans [Boussinot 07] au modèleélasto-viscoplastique.

5.6 Simulation de la mise en radeaux

5.6.1 Comportement viscoplastique de la phaseγ

Au chapitre 3 de ce ḿemoire nous avons proposé une identification du comportement de chacune des
phases dans l’AM1̀a 950◦C. Cette identification áet́e ŕealiśee à l’aide de ŕesultats macroscopiques sous
chargements monotones et cycliques pour des vitesses de sollicitation comprises entre 10−5 s−1 et 10−3

s−1. Dans ce chapitre nous considérons principalement des chargements de fluage. Par conséquent, nous
pouvons faire l’hypoth̀ese que les précipit́es sont́elastiques. Les coefficients matériau de la phaseγ sont
donńes dans le tableau 5.1. Dans ces premières simulations, seuls les systèmes octáedriques sont pris en
compte.

Nous avons vu que cette identification n’est valable que pourune microstructure donnée qui correspond
à la microstructure cuboı̈dale de l’AM1 pour des canaux de matrice de largeur 100 nm. Les effets d’́echelle
existants en plasticité (Orowan) impliquent que, pour des canaux de matrice plus larges, la contrainte
prédite est surestiḿee par rapport̀a l’expérience. En champs de phases nous traitons des microstructures
qui évoluent et de ce fait le comportement de la phaseγ évolue. En particulier, la largeur des couloirs de
matrice augmente pendant un essai de fluage [Diologent 02]. L’adoucissement induit peutêtre estiḿe gr̂ace
à l’équation d’Orowan qui indique que la cission résolue critique est proportionnelleà l’inverse de la largeur
des couloirs. Les mesures expérimentale de [Diologent 02] montrent que la largeur des couloirs est multi-
pliée par un facteur 3. D’après l’équation d’Orowan, on d́eduit que la cission résolue critique est divisée par
un facteur 3.

L’adoucissement líe à l’élargissement des couloirs de matrice ne pasêtre directement introduit dans
le mod̀ele champs de phases actuel car aucuneéchelle de longeur n’apparaı̂t dans leśequations de com-
portement viscoplastique. Un deuxième jeu de param̀etres mat́eriau pour la phaseγ est propośe afin de
prendre en compte l’adoucissement de son comportement pendant un essai de fluage. Ce jeu de paramètres
est appeĺe dans la suite evp2. Le seuil de plasticitér0 et le module d’́ecrouissage cińematiquec sont diviśes
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Coefficient rs
0 (MPa) n k (MPa.s1/n) cs (MPa) ds

Syst̀emes octáedriques 12 5 750 7.104 2500

TAB . 5.1. Param̀etres mat́eriau de la phaseγ identifiésà 950◦C dans le cas de la microstructure en radeaux (couloirs de
matrice 3 fois plus larges que dans la microstructure en cubes initiale).

FIG. 5.8. Comparaison du comportement de la phaseγ avec les jeux de param̀etres evp1 et evp2. Les courbes contrainte
déformation sont traćees pour deux vitesses de déformation,10−5 s−1 et10−3 s−1.

par un facteur 3 sans modification des paramètres de viscosité (voir taleau 5.1). La comparaison entre le
comportement de la phaseγ simuĺe avec chacun des deux jeux de paramètres est montrée par la figure 5.8.

Les deux jeux de coefficients matériau peuvent̂etre vus comme deux cas limites de simulations sous
chargement de fluage. Le jeu evp1 détermińe au chapitre 3 est adapté à la simulation du d́ebut de fluage tant
que la microstructure n’a pas tropévolúe. Le jeu evp2 représente le comportement de la matrice lorsque la
microstructure en radeaux estétablie.

5.6.2 Ŕesultats nuḿeriques

L’ évolution microstructurale pendant un chargement de fluageà 950◦C sous 300 MPa est simulée à
l’aide des mod̀eles champs de phasesélastique et́elasto-viscoplastique. Les simulations sont en 2D sur
une grille ŕegulìere de 512 x 512 points. La condition initiale est la microstructure cuböıdale ǵeńeŕee au
paragraphe 5.4.2 obtenue après 180 h de recuit.

L’ évolution microstructurale est présent́ee par la figure 5.9, l’axe de tractionétant horizontal. Les images
de la ligne suṕerieure repŕesentent les résultats de la simulation avec le modèle élastique. Les images de
la ligne du milieu et de la ligne inférieure sont les résultats des simulations̀a l’aide du mod̀ele élasto-
viscoplastique avec les jeux de paramètres evp1 et evp2 respectivement. Les radeaux sont orientés per-
pendiculairement̀a l’axe de traction, en accord avec les observations expérimentales. La comparaison
des pŕedictions des mod̀elesélastique et́elasto-viscoplastique montre que la plasticité influenceà la fois
l’ évolution de la microstructure et sa cinétique. La cission ŕesolue critiquéetant plus basse pour le jeu de
param̀etres evp2, l’activit́e plastique est moins importante pour le jeu de paramètres evp1 que pour le jeu
evp2. Ceci explique pourquoi la microstructure obtenue avec le jeu de param̀etres evp1 diff̀ere peu de la
prédiction obtenue avec le modèle champs de phasesélastique.

La plasticit́e influence la forme globale des radeaux. Les radeaux obtenusenélasticit́e sont rectilignes et
bien aligńes par rapport aux directions cubiques tandis que les radeaux obtenus eńelasto-viscoplasticité avec
les coefficients evp2 sont plus irréguliers et montrent une forme ondulée. Comme le montrent les flèches
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(a) t=5 h (b) t=10 h (c) t=20 h (d) t=40 h

(e) t=5 h (f) t=10 h (g) t=20 h (h) t=40 h

(i) t=5 h (j) t=10 h (k) t=20 h (l) t=40 h

FIG. 5.9. Simulation de la mise en radeaux. (a-d) Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phases
élastique. (e-h) Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele élasto-viscoplastique et le jeu de pa-
ramètres evp1. (i-l) Evolution microstructurale avec le modèle élasto-vicoplastique et le jeu de paramètres
evp2.
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(a) Simulatiońelastique (b) Simulation evp2

FIG. 5.10. Microstructure en radeaux obtenue avec le modèleélastique et́elasto-viscoplastique d’après les figures 5.9(d)
et (l) respectivement, montrant l’influence de la plasticité sur la forme des radeaux.

sur la figure 5.10, en présence d’une activité plastique importante, la direction des radeaux peut dévier sub-
stanciellement des directions cubiques. A l’intérieur des radeaux, la forme des précipit́esγ′ estégalement
clairement modifíee par la pŕesence de l’activit́e plastique comme montré par les ŕegions rectangulaires
mises eńevidence sur la figure 5.10

Une autre diff́erence entre résultatśelastique et́elasto-viscoplastique concerne l’évolution de la fraction
volumique de phaseγ′. Dans la microstructure cuboı̈dale initiale, elle est proche de 0.72. Sous chargement
de fluage, elle diminue avec les deux modèles. Elle vaut 0.62 après la mise en radeauxélastique, 0.53 avec
les coefficients evp1 et 0.33 avec les coefficients evp2. Cette tendance est en accord avec les observations
exṕerimentales sur l’alliage CMSX-4 [Serin 04]. Cependant, d’un point de vue quantitatif, la diminution du
taux de phase est trop importante dans nos simulationsélasto-viscoplastiques. En effet, expérimentalement,
la diminution n’est que d’environ 10%. Les variations de taux de phase sont duesà des modifications des
concentrations des phasesγ et γ′ entre les concentrations initiales de l’équilibre coh́erent et les concen-
trations dans la microstructure en radeaux dans laquelle les contraintes de cohérence sont partiellement
relax́ees. Dans le modèle champs de phases, uneévolution plus faible peut̂etre obtenue en augmentant
les courbures de la densité d’énergie libre homog̀ene autour des minima correspondants aux phasesγ et
γ′. Une autre solution peut consisterà adapter le contrôle des concentrations d’équilibre propośe dans
[Boussinot 07] au caśelasto-viscoplastique comme mentionné au paragraphe 5.5.3.

La microstructure en radeaux est consistuée de domainesγ′ alignés perpendiculairementà l’axe de
traction. Sous chargement de fluage, nos simulations prévoient qu’̀a l’intérieur des radeaux les domainesγ′

se rapprochent les uns des autres. Cet effet est plus prononcé quand la plasticité est prise en compte. On
observe, dans la majorité des cas, que les domainesγ′ voisins sont en relation d’antiphase les uns par aux
rapport autres. Par conséquent ils ne vont jamais coalescer pour former un seul domaine. Ce ne semble pas
être le cas sur les micrographies expérimentales òu les zones allonǵees deγ′ semblent constitúees d’un seul
bloc. Dans les exṕeriences, deux domainesγ′ initialement en antiphase peuvent coalescer en présence de
plasticit́e [Chen 04]. En effet, quand une dislocation de matrice, dontle vecteur de Burgerb est du type
1/2[110], traverse un couloir d́elimité par deux domainesγ′, la position relative des domaines est décaĺee
d’un vecteurb . Par conśequent, la relation d’antiphase entre deux domainesγ′ change et peut disparaı̂tre
conduisant̀a une possible coalescence des domaines. En champs de phases, ce ph́enom̀ene pourrait̂etre pris
en compte en introduisant un couplage entre la plasticité et les champs de paramètres d’ordre.

Une autre conśequence de la plasticité est l’acćelération deśevolutions microstructurales conduisantà
la microstructure en radeaux. Ce point est illustré sur les figures 5.9(a),(e) et (i) sur lesquelles des zones
caract́eristiques sont mises enévidence. La zone 1 montre deux domainesγ′ en relation d’antiphase qui se
rapprochent l’un de l’autre. Ils sont encore loin l’un de l’autre apr̀es 5 h dans la simulatiońelastique tandis
qu’ils sont d́ejà en contact dans la simulationélasto-viscoplastique avec le jeu de paramètres evp2. Dans la
zone 2, les deux domaines sont de même variant et coalescent pour former un radeau. Après 5 h de fluage,
les domaines sont toujours bien sépaŕes dans la simulatiońelastique alors qu’il ont d́ejà coalesće dans la
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FIG. 5.11. Evolution de la d́eformation plastique simulée avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique et
comparaison avec les données exṕerimentales de [Diologent 02].

simulationélasto-viscoplastique evp2. Enfin, la mise en radeaux procède non seulement par coalescence
orient́ee des pŕecipit́es maiségalement par séparation en deux domaines d’un précipit́e γ′ menantà la
formation de couloirs de matriceγ. Ce type d’́evolution morphologique peutêtre observ́e dans la zone 3.
Pour conclure, nos simulations prévoient que la plasticité augmente significativement la cinétique de mise
en radeaux. Des tendances similaires sont rapportées dans [Zhou 08].

L’ évolution de la d́eformation plastique en fonction du temps de fluage est tracée sur la figure 5.11 et
compaŕeeà des mesures expérimentales sur l’AM1. La courbe de fluage montrant le moins de d́eformation
plastique correspond̀a la simulation evp1. Comme expliqué au paragraphe 5.6.1, le jeu de paramètres evp1
est cenśe reproduire le comportement de la phaseγ au d́ebut du fluage et sous-estimer son comportement
pendant le fluage secondaire. Comme le montre la figure 5.11, cette simulation est en bon accord avec les
résultats exṕerimentaux au tout d́ebut du fluage. La courbe montrant le plus de déformation plastique sur
la figure 5.11 est le résultat de la simulation evp2 pour laquelle les paramètres mat́eriau de la phaseγ ont
ét́e adapt́es pour prendre en compte l’élargissement des couloirs de matrice. Comme prévu, cette simulation
surestime la d́eformation plastique au début du fluage. Elle la surestimeégalement au cours du fluage secon-
daire. La diff́erence entre courbe expérimentale et courbe simulée avec le jeu de paramètres evp2 est aussi
le résultat de la diminution de fraction volumique de phaseγ′. Ce ŕesultat illustre les difficult́ees d’identifi-
cation des param̀etres mat́eriauévoqúes au paragraphe 5.6.1. La situation est relativement complexe car la
microstructuréevolue. Il est difficile de d́ecoupler la d́eformation plastique résultant de l’́ecrouissage et la
viscosit́e des canaux de matrice qui s’élargissent de celle dueà l’évolution de la microstructure età la dimi-
nution du taux de phaseγ′. Pour ce qui est de la viscosité, nous rappelons que les paramètres mat́eriau ont
ét́e identifíes sur des essais monotones et cycliques effectuésà des vitesses de déformation comprises entre
10−5 s−1 et 10−3 s−1. En fluage dans les conditionsétudíees, la vitesse de déformation est approximative-
ment de 5.10−8 s−1 en fluage secondaire [Diologent 02]. Cette vitesse de déformation implique l’existence
de ḿecanismes de restauration de l’écrouissage comme modélisés dans [Svoboda 97]. Dans le cadre du
mod̀ele de comportement viscoplastique utilisé ici, un mod̀ele de viscosit́e de type sinus hyperbolique et un
terme de restauration statique sont classiquement utilisés pour aḿeliorer la ŕeponse en fluage (voir chapitre
2). De tels ḿecanismes de restauration ne sont pas utilisés ici.

De plus, apr̀es 25 h de fluage, la courbe expérimentale montre une augmentation importante de la vitesse
de d́eformation plastique. D’après Diologent [Diologent 02], elle est liée au cisaillement des précipit́es par
les dislocations. L’activit́e plastique de la phaseγ′ seraità prendre en compte dans le modèle pour rendre
compte de cette augmentation.

Une meileure compréhension de l’́evolution microstructurale passe par l’analyse des champsde
déformation et de contrainte. Le champ de contrainteσ11, le champ de d́eformationε11 et le champ de
déformation plastiqueεp

11 sont pŕesent́es par les figures 5.12, 5.13 et 5.14. Ces figures montrent clairement
que les comportements des couloirs horizontaux et verticaux sont diff́erents. La plasticité est concentrée
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(a) Simulatiońelastique (b) Simulation evp1 (c) Simulation evp2

FIG. 5.12. Champs de contrainteσ11 à t=10 h simuĺes avec le mod̀eleélastique et le mod̀eleélasto-viscoplastique.

dans les couloirs perpendiculairesà l’axe de traction comme reporté dans la litt́erature (voir par exemple
[Pollock 94]).

Dans les couloirs horizontaux, la déformationε11 est pratiquement́egaleà celle dans les précipit́es
voisins de telle sorte que ces canaux sontà peine visibles sur la figure 5.13. Ce point est observé pour
le résultat de la simulatiońelastique maiśegalement pour les résultatśelasto-viscoplastiques. Ce compor-
tement est analoguèa celui d’une fine plaquette, le fin couloir de matrice représentant une fine inclusion
entouŕee de matriceγ′. Comme montŕe dans [Khachaturyan 83], l’état d’́equilibre de ce problème est ŕealiśe
quand la d́eformation totale est homogène sur l’́echantillon et́egaleà la d́eformation qu’aurait la matrice
en l’absence d’inclusion. Ce comportement, obtenu dans le cadre de l’́elasticit́e, explique le comportement
mécanique des couloirs horizontaux de matrice dans la simulation élastique (figure 5.13(a)). De plus, comme
on peut le voir sur la figure 5.14, la déformation plastique est négligeable dans les couloirs horizontaux. Par
conśequent, l’analogie avec le problème d’une inclusion sous forme de plaquettes reste valide pour analyser
le comportement des couloirs horizontaux dans les simulationsélasto-viscoplastiques.

Les couloirs horizontaux ont un comportement différent. Comme le montre la figure 5.13, la déformation
ε11 est localiśee dans ces couloirs. Ce point est vrai pour la simulationélastique (figure 5.13(a)) car les
précipit́es sont plus durs que la matrice. Cependant, la localisationest beaucoup plus prononcée dans les si-
mulationsélasto-viscoplastiques du fait de la plasticité pŕesente dans les couloirs de matrice. En comparant
les figures 5.13 et 5.14, on peut conclure que, après 10 h de fluage, la valeur de la déformationε11 est prin-
cipalement d’originéelastique dans la simulation evp1 alors qu’elle est principalement d’origine plastique
dans la simulation evp2.

La déformation plastiquèa l’intérieur des couloirs verticaux de matrice n’est pas homogène. Comme
on peut le voir sur la figure 5.14(b), la déformation plastiqueεp

11 montre des maxima le long des directions
à 45◦des directions cubiques. Ces directions correspondent auxdirections pour lesquelles le facteur de
Schmid est maximum, donc pour lesquelles la cission résolue duèa la contrainte appliqúee est maximale.
Une conśequence de cette anisotropie de l’activité plastique est de permettre la formation de radeaux avec
une orientation diff́erente des orientations cubiques.

5.6.3 Discussion

Nous avons construit un modèle champs de phasesélasto-viscoplastique pour simuler la mise en radeaux
dans les superalliages monocristallins. Les simulations ont montŕe que la plasticit́e a une influence sur
la forme des radeaux et la cinétique de mise en radeaux. Les résultats obtenus sont en bon accord avec
l’expérience. Cependant nous avons mis enévidence un certain nombre de problèmes dans nos simulations.
Tout d’abord, la microstructure en cubes géńeŕee avec le mod̀ele élastique est relativement différente de
la microstructure de l’AM1 pour deux raisons. Les précipit́es dans l’AM1 sont plus carrés que dans la
simulation et leur taille semble moins dispersée.
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(a) Simulatiońelastique (b) Simulation evp1 (c) Simulation evp2

FIG. 5.13. Champs de déformationε11 à t=10h simuĺes avec le mod̀eleélastique et le mod̀eleélasto-viscoplastique.

(a) Simulation evp1 (b) Simulation evp2

FIG. 5.14. Champs de déformation plastiqueεp
11

à t=10h simuĺes avec le mod̀eleélasto-viscoplastique.

143



Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

Concernant la simulation de la mise en radeaux, nous avons mis enévidence un problème de taux de
phase dans nos simulations. Celui-ci varie trop fortement pendant la simulation. Cette variation importante
peut être dueà l’utilisation du contr̂ole des concentrations de l’équilibre coh́erent propośe par Boussinot
[Boussinot 07]. Le fait d’enlever̀a la densit́e d’énergie libre homog̀ene l’́energiéelastique d’une plaquette a
pour conśequence d’́ecarter les concentrations d’équilibre incoh́erent. Ainsi, quand la plasticité est faible et
que l’élasticit́e domine, les concentrations d’équilibre sont les concentrations incohérentes exṕerimentales.
En revanche, nous avons vu sur le calcul analytique du diagramme de phases semi-cohérent que la plasticité
a tendancèa écarter les concentrations d’équilibre lorsqu’elle est importante. Ceci explique que les concen-
trations dans chacune des phases ainsi que le taux de phase varient beaucoup. L’id́eal serait de proposer
un contr̂ole des concentrations d’équilibre en pŕesence de plasticité. Ce n’est pas si simplèa ŕealiser. En
effet, il faut proposer une correctionévolutive, fonction de la quantité de d́eformation plastique, quíecarte
les concentrations de l’équilibre incoh́erent lorsque la plasticité est faible et qui les resserre lorsqu’elle est
plus importante. Une autre possibilité consistèa choisir une fonctionnelle d’énergie libre homog̀ene dont la
courbure pr̀es des minima est plus importante. Cela permettrait de limiter les variations des concentrations
d’équilibre. Dans la suite du chapitre, nous proposons de ne pas d́ecaler le diagramme de phases incohérent.
Nous risquons d’observer une variation des concentrationsd’équilibre en d́ebut de simulation lorsque la
déformation plastique est encore faible.

Enfin, à 950◦C, le cisaillement des précipit́es intervient relativement tôt au cours du fluage (moins de
50 h d’apr̀es [Diologent 02]). A une température pluśelev́ee, par exemple 1050◦C, ce probl̀eme ne se pose
plus. Puisque notre modèle champs de phases ne permet pas le cisaillement des précipit́esγ′, il semble plus
adapt́e à la simulation de l’́evolution microstructuralèa cette temṕerature plut̂ot qu’à 950◦C. Il est important
d’ajouter que l’influence de la température est tr̀es difficileà prendre en compte quantitativement dans une
mod́elisation champs de phases. Les coefficients de diffusion notamment ne sont pas forcément bien connus,
même pour un alliage binaire.

Dans la suite du chapitre nous avons tenté de reḿedierà ces probl̀emes. Le paragraphe 5.7.1 propose
une analyse des facteurs pouvant expliquer les différences entre les microstructures en cubes simulées et
exṕerimentales. Les paragraphes 5.7.2 et 5.7.3 montrent des résultats d’́evolution microstructurale sous
chargement ḿecaniquèa 1050◦C.

5.7 Vers des simulations champs de phases plus quantitatives ?

5.7.1 Ǵenération de la microstructure cuböıdale

Première simulation

Nous reprenons ici les simulationsélastiques conduisantà la microstructure cuboı̈dale. Nous rappelons
que ces simulations sont effectuées̀a contrainte macroscopique nulle avec le modèleélastique. La simulation
de ŕeférence est réaliśee en prenant un misfitégalà−0.2%. Quant au coefficientχ, nous l’avons fix́e à 0.1,
ce qui conduit̀a un pas de grille de 11.8 nm. La figure 5.15 montre l’évolution de la microstructure.

Nous avons comparé la microstructure obtenue par simulationà la microstructure de l’AM1. Cette
comparaison est présent́ee par la figure 5.16. On constate que la forme des précipit́es est beaucoup plus
régulìere exṕerimentalement et que la dispersion de la taille des précipit́es semble plus faible. Afin de
confirmer cette constatation nous avons mené uneétude quantitative de la taille et de la forme des précipit́es
obtenus par simulation.

L’analyse de la taille des précipit́es est effectúee de la façon suivante. L’image du champ de concen-
tration est binariśee. Une fonction permet alors de repérer les pŕecipit́es. Deux mesures de leur tailles ont
ét́e choisies. La première mesurel1 est égaleà la racine cubique du volume des précipit́es. En 2D, cette
mesure est́egaleà la racine carŕe de la surface des précipit́es. La deuxìeme mesurel2 estégaleà la distance
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(a) t=0 (b) t=3.6 h (c) t=14.7h (d) t=33.3 h

(e) t=0 (f) t=3.6 h (g) t=14.7 h (h) t=33.3 h

FIG. 5.15. Simulation de formation de la microstructure cuboı̈daleà partir du d́esordre. Les dimensions de la simulation
sont de 6µm x 6µm. Les images (a)̀a (d) repŕesentent le champ de concentration entre t=0 et t=33.3 h. les
images (e)̀a (h) repŕesentent les champs de paramètres d’ordre aux m̂eme temps. Le code de couleur fait
apparâıtre en gris la matrice et chacune des couleurs représente un variant de la phaseγ′.

moyenne suivant l’axex ouy au barycentre du précipit́e :

l2x =

√

∫

V

(x − xB)2dV (5.114)

où xB désigne l’abscisse du barycentre. Nous avons de plus calculé le facteur de forme des précipit́es d́efini
comme le rapport entrel2x et l2y.

La figure 5.17 pŕesente l’́evolution de la moyenne del1 ainsi que de l’́ecart type en fonction du temps.
On trouve une cińetique ent0.35. On constate sur la figure 5.17 que l’évoltion del31 està peu pr̀es lińeaire en
fonction du temps. La th́eorie LSW n’est pas applicable car elle ignore l’élasticit́e mais dans [Thornton 04]
un mod̀ele est d́evelopṕe selon lequel l’́evolution ent1/3 persite si les pŕecipit́es sont cuböıdaux.

La figure 5.18 pŕesente une analyse statistique des tailles des précipit́es ainsi que du facteur de forme. La
valeur moyenne de la taille des précipit́es, quelle que soit la mesure utilisée, est d’environ 450 nm. Le fac-
teur de forme moyen est approximativement de 1. Ces chiffressont conformes aux valeurs expérimentales
[Diologent 02]. Cependant nous constatons une forte dispersion sur ces valeurs. Nous pouvons compa-
rer nos distributions de précipit́esà celles trouv́ees dans [Thornton 04]. Les auteurs montrent que, lorsque
l’ élasticit́e devient importante, la distribution de tailles devient moins abrupte aux grandes tailles, en accord
qualitatif avec nos ŕesultats. Ainsi, la figure 5.18 montre que la taille des précipit́es varie entre 50 et 1800
nm. De m̂eme le facteur de forme varie entre 0.2 et 2.6.

Pour comparer exṕerience et simulation, il faudrait effectuer le même d́epouillement sur les micro-
graphies exṕerimentales. Mais nous voyons déjà sur la figure 5.16 que la principale différence entre les
microstructures exṕerimentales et simulées concerne la forme de précipit́es, que l’on peut par exemple ca-
ract́eriser par le nombre de côtés des polygones deγ′. Sur l’image exṕerimentale, ils en ont tous quatre alors
que l’image tiŕee de la simulation montre une grande proportion de précipit́es avec plus de quatre côtés.
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FIG. 5.16. Comparaison de la microstructure obtenue par simulation et de la microstructure de l’AM1̀a la m̂emeéchelle.
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FIG. 5.18. Statistiques de tailles des précipit́esà l’issue de la simulation de formation de la microstructure cuboı̈dale.
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Pourquoi ces diff́erences ? Malgré nos efforts pour calibrer les simulations par champs de phases
sur les caractéristiques de l’AM1, nous observons une différence importante entre les microstructures
exṕerimentales et les microstructures obtenues par simulation en termes de dispersion sur les tailles des
précipit́es. Nous avons tenté d’aller plus loin en recensant des explications possiblesdes diff́erences ob-
serv́ees. Selon nous, trois facteurs sontà consid́erer. D’une part les incertitudes sur les paramètres des
simulations champs de phases et d’autre part des erreurs d’ordre nuḿerique peuvent influer sur les résultats.
Enfin, certaines hypothèses utiliśees pour construire le modèle, notamment le fait de considérer un alliage
binaire pour mod́eliser un alliage industriel de composition beaucoup plus complexe, peut́egalement jouer
un rôle sur les ŕesultats obtenus.

Nous avons recensé les incertitudes d’ordre physique suivantes pouvant avoir une influence sur la mor-
phologie des pŕecipit́es :

– Incertitude sur les constantesélastiques des deux phases. D’une part, l’étude bibliographique que nous
avons meńee sur les constantesélastiques dans les deux phases semble montrer une inhomogéńeité
sur les propríet́esélastiques de l’ordre de 15% entreγ et γ′ et, d’autre part, [Hu 01b] montre que,
pour obtenir des populations de précipit́es semblables̀a l’expérience, il faut une inhomogéńeité tr̀es
forte. Cependant, les simulations dans [Hu 01b] ne prennentpas en compte les différents variants de
la phaseγ′. C’est pourquoi il nous semble intéressant d’́etudier ce point ;

– Les traitements thermiques subis par le matériau sont plus complexes que ce que l’on a simulé jus-
qu’ici. Il subit notamment un traitement d’homogéńeisationà 1200◦C avant un revenùa 850◦C. Ce
passagèa 1200◦C a-t-il une influence sur la microstructure finale ?

– Le traitement de l’́energie d’interface. Tout d’abord, l’énergie d’interface peut̂etre anisotrope. Une
énergie d’interface anisotrope conduità des pŕecipit́es plus carŕes. Ensuite, le poids relatif des coeffi-
cientsλ et β peut avoir un r̂ole important lorsque les couloirs sont fins. Jusqu’à pŕesent, par manque
d’informations, nous avons choisi de déterminerλ/β pour que les termes hét́erog̀enesλ|∇c|2 et
β|∇η|2 contribuent de manière similaireà l’énergie d’interface. Une possibilité pour estimerλ/β
serait d’utiliser l’́energie de paroi d’antiphase (APB) dans la phaseγ′ pure. Plus pŕecisemment, il
est bienétabli que, dans le système Ni-Al, l’énergie d’APB conservative est très significativement
suṕerieureà l’énergie d’interfaceγ/γ′ (les ordres de grandeurs de cesénergies de surface sont res-
pectivement de 100 mJ.m−2 et 10 mJ.m−2). On peut raisonnablement supposer qu’il en est de même
dans les superalliages industriels. Il peut doncêtre important d’int́egrer cette information dans notre
mod́elisation en identifiant en conséquence les coefficientsλ etβ . Une autre id́ee, si les gradients de
param̀etres d’ordre sont forts, est de continuer le développement de la partie hét́erog̀ene et d’ajouter
le terme|η|4.

Bien d’autres param̀etres physiques entrent dans nos simulations mais nous pensons qu’ils n’ont pas
d’influence sur le ŕegime de coalescence des précipit́es. Il s’agit notamment de la fonctionnelle d’énergie
libre. C’estégalement le cas du misfit et de l’énergie d’interface qui vont uniquement modifier leséchelles
de temps et d’espace des simulations.

Nous avons envisagé deux types d’erreurs d’ordre numérique, la premìere líee à la finesse de la
discŕetisation et la seconde liée au caractère 2D de nos simulations. Deux questions se posent alors :

– Quelle est l’influence du pas de grille sur la coalescence des pŕecipit́es ?
– Obtient-on les m̂emes statistiques de populations de précipit́es pour des simulations 2D et 3D ?

La premìere question conduit̀a l’analyse suivante. La croissance de la taille moyenne desprécipit́es
s’accompagne d’événements de coagulation. Cesévénements sont très d́ependants de la morphologie des
interfaces, en particulier de leurépaisseur, car celle-ci contôle le recouvrement des champs de diffusion
entre pŕecipit́es proches voisins. C’est précisemment l̀a que notre mod́elisation est la plus approximative,
car les interfaces que l’on reproduit sont beaucoup plus larges qu’observ́e exṕerimentalement. Cette largeur
excessive est une conséquence de la valeur nanométrique du pas de grille. Dans la mesure où la duŕee
desévénements de coagulation est contrôlée par le recouvrement des champs de diffusion, les propriét́es
intrinsèques des ph́enom̀enes de coagulation sont mal reproduits. Néanmoins, le temps caractéristique des
événements de coagulationétant tr̀es inf́erieur au temps caractéristique de la croissance1, il est peu probable
que l’évolution macroscopique de la microstructure soit très sensiblèa la valeur du pas de grille. L’analyse
du second point́evoqúe ci-dessus (statistique de la taille des précipit́es en 3D) ńecessiterait des simulations
3D très couteuses en moyens informatiques. Celles-ci n’ont pasét́e entreprises ici.

1La coagulation et la croissance sont deux phénom̀enes contr̂olés par diffusion. Leurs temps caractéristiques sont donc reliés aux
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Les points suivants sontétudíes dans la suite dans cette section. Premièrement, nous discutons le fait que
les simulations sont effectuées sur un alliage binaire. De même nous discutons sur la pertinence de prendre
uneénergie d’interface isotrope. Puis nous présentons des simulations permettant de quantifier le rôle de
l’inhomogéńeité des constanteśelastiques ainsi que celui d’un revenuà 1200◦C. Enfin, enétudiant l’in-
fluence de la discrétisation sur la coalescence des précipit́es, nous avons rencontré un probl̀eme nuḿerique.
Nous avons observé des sauts sur les contraintes normales aux interfacesγ/γ′. Ce point est́egalement
détaillé.

Influence deséléments d’alliage

Comme pŕeciśe au premier chapitre, les superalliages utilisés industriellement présentent de nombreux
éléments d’alliage. Nos simulations sont effectuées sur l’alliage binaire Ni-Al. On peut donc légitimement se
poser la question du rôle des autreśeléments d’alliage sur la microstructure. Pour répondrèa cette question,
il faudrait ajouter d’autreśeléments d’alliages dans nos simulations. Des modèles champs phases modélisant
des alliages ternaires ontét́e propośes ŕecemment [Wang 08, Kitashima 08]. La prise en compte d’éléments
d’alliage suppĺementaires ne pose pas de problème de principe mais soulève des questions d’identification.
En effet, cela ajoute au modèle de nombreux param̀etres qui sont difficiles̀a ajuster puisque, par exemple,
l’influence des diff́erentśeléments d’alliage sur leśenergies d’interface et les coefficients de diffusion n’est
en ǵeńeral pas connue.

Par contre nous pouvons comparer nos simulationsà des ŕesultats exṕerimentaux sur un alliage binaire
Ni-Al à forte fraction de pŕecipit́es. La figure 5.19 est issue de [Chellman 74]. Elle semble montrer des
tailles de pŕecipit́es relativement homogènes. Chellman et Ardell annoncentégalement que la coalescence
des pŕecipit́es entrâıne la formation de quelques gros précipit́es. La forme des précipit́es dans Ni-Al est
très ŕegulìere puisque, en coupe, ils ont presque toujours quatre côtés. Donc, a priori, ce ne sont pas les
autreséléments d’alliage entrant dans la composition de l’AM1 qui influencent la forme des précipit́es.
Bien évidemment, il faudrait plus de résultats exṕerimentaux sur le système Ni-Al pour confirmer ce point.

FIG. 5.19. Image exṕerimentale d’apr̀es d’un alliage binaire Ni-Al̀a forte fraction volumique de précipit́es. L’image fait
2.6 x 2.1µm. D’apr̀es [Chellman 74].

Isotropie de l’énergie d’interface

Dans nos simulations, nous avons considéŕe que l’́energie d’interface est isotrope. Dans un modèle
champs de phases, il est possible d’utiliser des termes de gradient anisotropes, ce qui permet de reproduire
l’anisotropie deśenergies d’interface. Une anisotropie cubique de l’énergie d’interface permettrait d’obtenir
dans les simulations des précipit́es de forme plus cuboı̈dale. La pertinence d’une telle démarche peut̂etre
évalúee en regardant des précipit́esγ′ tout petits. En effet, plus la taillel est petite, plus l’́energie d’inter-
face (proportionnellèa l2) est importante vis-̀a-vis de l’́energieélastique (proportionnellèa l3). Ainsi, si la

longueurs caractéristiques associéesà ces ph́enom̀enes : la largeur des interfacesξet la taille moyenne des précipit́esl, respectivement.
Dans le ŕegime de croissance,ξ est tr̀es inf́erieurà l. Par conśequent, le temps caractéristique des ph́enom̀enes de coagulation est très
inférieur au temps caractéristique de la croissance.
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Phaseγ Phaseγ Inhomoǵeńeité
C11 [GPa] 177 197 11%
C12 [GPa] 130 135 3.8%
C44 [GPa] 90 95 5.4%

Anisotropie
2C44

C11 − C12
3.83 3.06 22%

TAB . 5.2. Constanteśelastiques des phasesγ etγ′ utilisées pour quantifier l’influence de l’anisotropie de la phaseγ sur
la microstructure.

forme des gros précipit́es est la conśequence de l’anisotropiéelastique, la forme des petits précipit́es est
pricipalement le reflet de l’anisotropie interfaciale. Malheureusement,̀a notre connaissance, aucune analyse
microstructurale de petits précipit́es (inf́erieursà quelques dizaines de nm) n’aà ce jourét́e entrepris dans
l’AM1. Nous ne pouvons donc pas conclure sur ce point.

Influence de l’inhomoǵenéité des constanteśelastiques

Dans [Hu 01b] est proposée uneétude paraḿetrique de la morphologie des précipit́es en fonction de
l’inhomogéńeité des propríet́esélastiques des deux phases. Les auteurs mettent notamment en évidence le
rôle de la diff́erence d’anisotropiéelastique et d’inhomoǵeńeité des modules de cisaillement sur la micro-
structure. Ces simulations ontét́e meńees avec un modèle champs de phases qui ne prend pas en compte
l’existence de diff́erents variants pour les précipit́es. C’est pourquoi il nous a semblé int́eressant d’effectuer
quelques simulations afin de quantifier l’influence de l’inhomoǵeńeité élastique sur les microstructuresγ/γ′.
Nous avons ńeanmoins souhaité conserver des propriét́esélastiques comparables pour les deux phases,étant
donńe que l’́etude bibliographique réaliśee sur les constantesélastiques a montré que leur inhomoǵeńeité
est relativement faible dans les superalliages.

Nous avons effectúe une simulation avec les caractéristiqueśelastiques des deux phases données par le
tableau 5.2. Nous avons joué sur l’anisotropie de la phaseγ. Le jeu de coefficients retenu conduità une
diff érence de 22% sur le coefficient d’anisotropie entre les deux phases, contre 10% avec les param̀etres
identifiés dans l’annexe E. Les modules de cisaillementC44 sont pris constants par rapport au jeu de pa-
ramètres initial.

La figure 5.20 montre l’́evolution de la microstructure avec le jeu de paramètres du tableau 5.2. La
comparaison des figures 5.20(c) et (d) montre que l’augmentation de l’anisotropie de la phaseγ entrâıne
une microstructure dont les couloirs de matrice sont mieux dessińes et plus longs. Les cercles rouges de la
figure 5.20(d) mettent eńevidence des zones où l’on a coalescence des précipit́es avec le jeu de coefficients
élastiques initial et non coalescence avec le jeu du tableau5.2. L’absence de coalescence de ces précipit́es
limite en partie la formation de certains précipit́es ”biscornus”. Cependant, la microstructure obtenue par
cette simulation est encore bien différente de la microstructure de l’AM1.

Simulation d’un traitement thermique

Nous simulons un maintieǹa 1200◦C avant le revenùa 950◦C. Les param̀etres de la simulatioǹa 1200◦C
sont les suivants :

– param̀etres de la fonctionnellecγ = 0.175, cγ = 0.25, cb = 0.19 ;
– misfit δ = −0.3% en accord avec les mesures de [Royer 98] ;
– χ = 0.1 ;
– les constanteśelastiques des phasesγ etγ′ sont donńees par le tableau 5.3 ;
– on suppose, faute de données exṕerimentales, que l’énergie d’interface a la m̂eme valeur̀a 1200◦C

qu’à 950◦C.
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(a) t=3.6 h (b) t=14.7 h (c) t=33.3 h (d) t=33.3 h, figure 5.15

FIG. 5.20. Influence de l’anisotropie de la phaseγ sur la formation de la microstructure en cubes. Les constantes
élastiques utiliśees pour cette simulation sont données par le tableau 5.2. La microstructure finale obtenue
avec les propríet́es élastiques identifíees dans l’annexe E est ajoutée pour faciliter la comparaison (image
(d)).

Phaseγ Phaseγ′

C11 [GPa] 167.9 159.7
C12 [GPa] 126.5 111.7
C44 [GPa] 76.3 84.1

E〈001〉 [GPa] 59.2 67.8
ν〈001〉 [GPa] 0.43 0.41

Anisotropie
2C44

C11 − C12
3.68 3.50

TAB . 5.3. Constanteśelastiques des phasesγ et γ′ à 1200◦C. Ces valeurs sont obtenuesà partir de l’interpolation
propośee en annexe E.

L’influence de la temṕerature intervient́evidemment sur la valeur du coefficient de diffusion. Il est
calcuĺe à l’aide de l’́equation donńee au paragraphe 5.4.1. Nous avons choisi de garder le paramètre χ
constant. Le pas de grille est donc modifié. Cependant, les paramètres choisis pour la température de 1200◦C
conduisent̀a un pas de grille de 10 nm, relativement proche du celui que l’on aà 950◦C.

La figure 5.21 montre l’́evolution microstructuralèa partir du d́esordrèa 1200◦C. La fraction volumique
de pŕecipit́esà l’équilibre est de l’ordre de 0.4. On constate la formation de précipit́es relativement allonǵes
conforḿement aux exṕeriences effectúees par Ardell [Chellman 74] et̀a d’autres simulations champs de
phases [Wang 98].

(a) 1.5 minutes (b) 4.5 minutes (c) 9 minutes (d) 15 minutes

FIG. 5.21. Ǵeńeration de la microstructure cuboı̈daleà 1200◦C.
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FIG. 5.22. Microstructure cuboı̈dale obtenue par un revenu de 15 minutesà 1200◦C puis vieillie 1.5hà 950◦C.
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FIG. 5.23. Statistiques de tailles de précipit́esà l’issue de la simulation d’un maintien de 15 minutesà 1200◦C puis de
1.5 heures̀a 950◦C.

La microstructure ǵeńeŕee à 1200◦C sert ensuite de configuration initialeà un maintieǹa 950◦C. La
figure 5.22 pŕesente le ŕesultat de ces deux revenus. On constate que les cubes sont beaucoup plus carrés
qu’à l’issue d’un maintien de 33.3 heuresà 950◦C. Cela est probablement dû au fait que nous avons pris un
désaccord paraḿetrique plus important̀a 1200◦C qu’à 950◦C.

Un recuit pŕeliminaireà 1200◦C aégalement des conséquences claires sur la forme des précipit́es. En
effet, sur la figure 5.22, la majorité des pŕecipit́es a une forme polygonaleà quatre ĉotés alors que ce n’était
pas le cas de la figure 5.15. La forme des précipit́es de la figure 5.22 est donc en meilleur accord avec la
microstructure de l’AM1. La figure 5.23 montre que la taille moyenne des précipit́es est plus importante
qu’à l’issue de la première simulation. De plus, la dispersion de taille,évalúee par l’́ecart type diviśe par la
taille moyenne, est sensiblement plus faible après un recuit initial̀a 1200◦C (0.54 contre 0.78 pour un recuit
uniqueà 950◦C).

Problèmes nuḿeriques sur le vecteur traction aux interfacesγ/γ′

La figure 5.24 montre les profils de concentration et de contrainte obtenus lors de la simulation d’un
vieillissement̀a 1200◦C pŕesent́ee au paragraphe préćedent. On constate l’existence de sauts de contrainte
d’environ plus ou moins 20 MPa comme le montre la figure 5.24(c). Ces sauts sont non physiques. Ils
résultent de la ḿethode nuḿerique utiliśee pour discŕetiser leséquations d’́evolution. C’est ce que nous
résumons ci-dessous.
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(a) Isovaleurs de concentration (b) Isovaleurs de contrainteσ11
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(c) Profils de contrainteσ11 pour une ordonńee de 185 px
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(d) Profils de contrainteσ22 pour une ordonńee de 185 px
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(e) Zoom sur les profils de concentration et de contrainteσ11

FIG. 5.24. Isovaleurs et profils de concentration et de contrainte pour la simulation d’un vieillissement̀a 1200◦C.
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Leséquations diff́erentielles de Cahn-Hilliard (pour l’évolution du champ de concentration) et d’Allen-
Cahn (pour les champs de paramètres d’ordre) doivent̂etre traduites en schémas nuḿeriques. Pour des
raisons d’efficacit́e algorithmique, ceśequations sont intégŕees dans le réseau ŕeciproque. Deux stratégies
sont alors possibles. La première ḿethode consistèa appliquer des transforḿees de Fourier sur leséquations
d’évolution initiales, puis̀a introduire une coupureqmax sur les valeurs de l’onde dans le réseau ŕeciproque.
La seconde ḿethode consistèa permutter ces deux opérations : on discŕetise d’abord leśequations
diff érentielles sur une grille de pasd, puis on applique des transformées de Fourier, discrètes cette fois-
ci, sur leséquations aux diff́erences finies. Ces deux méthodes sont́equivalentes si, dans la méthode 1, la
coupureqmax tend vers l’inifini et si, dans la ḿethode 2, le pas de grille tend vers zéro.

Bien entendu, dans les simulations numériques,qmax et d sont finis et relíes l’unà l’autre parqmax =
π/d. Les deux ḿethodes sont alors numériquement diff́erentes. Par exemple , l’opérateur diff́erentiel ∂

∂x
sera repŕesent́e, dans l’espace de Fourier, par le multiplicateuriqx dans la ḿethode 1, et par le multiplicateur
i sin qx dans la ḿethode 2. Les diff́erences nuḿeriques entre les deux méthodes sont donc essentiellement
port́ees par les ondes dont le vecteur d’onde est comparableà qmax = π/d, c’est-̀a-dire dont les longueurs
d’onde sont comparablesà 2d. Globalement, la diff́erence entre les deux méthodes sera donc d’autant plus
faible que les interfaces (qui représentent les plus petites inhomogéńeités pŕesentent dans la microstructure)
sont larges vis-̀a-vis du pas de grille. Ce dernier critère est pŕeciśement celui que l’on s’astreintà respecter
afin que la grille de calcul n’interfère pas avec l’évolution microstructurale. En conclusion, puisque le
paraḿetrage est choisi de manièreà avoir des interfaces diffuses, on peut choisir indifférement la ḿethode
1 ou 2 pour repŕesenter les oṕerateurs diff́erentiels dans l’espace de Fourier. Pour des raisons de cohérence
numérique, il est pŕeférable de n’utiliser qu’une seule des deux méthodes.

Il s’avère que les calculs présent́es ci-dessus ont́et́e effectúes en utilisant simultańement les deux
méthodes. Plus préciśement, les oṕerateurs diff́erentiels dans le terme de Ginzburg et dans l’équation
d’évolution du champs de concentration (Cahn-Hilliard) ontét́e trait́es selon la ḿethode 2. Par contre,
dans la ḿethode de point fixe utiliśee pour ŕesoudre leśequations de l’́equilibre ḿecanique (voiŕequation
5.28), l’inverse de la transforḿee de Fourier de la fonction de Green aét́e calcuĺee selon la ḿethode 1 (voir
équation 5.32, òu l’on définit la transforḿee de Fourier qui apparaı̂t dans le membre de gauche de l’équation
5.28), tandis que la transformée de Fourier de l’oṕerateur diff́erentiel qui intervient dans le membre de droite
de l’équation 5.28 áet́e calcuĺee selon la ḿethode 2. Cette incohérence est tr̀es probablement̀a l’origine
des sauts de contrainte observés à la traverśee des interfaces. Cependant, pour les raisonsévoqúees ci-
dessus (longueurs d’onde concernées et temps caractéristique deśevénements de coagulation très inf́erieur
au temps caractéristique de croissance), les conséquences nuḿeriques de cette incohérence ne devraient pas
être pŕejudiciables au niveau de l’évolution microstructurale globale.

Afin de vérifier cette analyse, nous avons entrepris les comparaisons suivantes. Nous avons simulé
la coagulation de deux précipit́es sous chargement de fluage enélasticit́e et avec le mod̀ele élasto-
viscoplastique. Dans les deux cas, nous avons comparé les ŕesultats entre les deux situations suivantes :
calculer toutes les transformées de Fourier des opérateurs diff́erentiels par la ḿethode 1 (cas A) ou calculer
la transforḿee de Fourier de la fonction de Green selon la méthode 1 et les transforḿees de Fourier des
autres oṕerateurs diff́erentiels selon la ḿethode 2 (cas B). Le cas B correspondà la proćedure qui áet́e
suivie dans les simulations présent́ees dans ce ḿemoire.

Le chargement appliqué est de 150 MPa suivant l’axey (axe vertical). La simulation porte sur une grille
de 64 x 32 points. La figure 5.25 compare l’évolution microstructurale, obtenue avec le modèle élastique,
de deux pŕecipit́es carŕes dans les cas A et B définis ci-dessus. On constate que la coagulation des précipit́e
intervient ĺeg̀erement plus t̂ot dans le cas B. En revanche, la procédure A ou B choisie n’a pas d’influence
sur la forme du pŕecipit́e obtenu en fin de simulation. La même comparaison áet́e meńee avec le mod̀ele
élasto-viscoplastique dans les mêmes conditions de chargement (voir figure 5.26). Dans ce cas, on n’observe
pas de diff́erence entre le calcul mené suivant la proćedure A et le calcul meńe suivant la proćedure B. Ces
simulations confirment donc l’analyse ci-dessus. Les sautsde contrainte observés dans nos simulations sont
sans conśequence majeure sur l’évolution microstructurale gloable. Nous avons tracé un profil du champ
de contrainteσ11 obtenu avec le mod̀eleélastique (voir figure??). Cette figure montre que l’on obtient pas
de sauts de contrainte en utilisant la méthode 1 pour le calcul de toutes les transformées de Fourier des
opératuer diff́erentiels.
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(a) t=0 (b) Cas A, t=1.1 h (c) Cas A, t=4.4 h

(d) t=0 (e) Cas B, t=0.97 h (f) Cas B, t=4.4 h

FIG. 5.25. Comparaison de l’évolution microstructurale de deux précipit́es carŕes de m̂eme variant sous chargement de
fluage de 150 MPa avec le modèleélastique dans le cas A (toutes les transformées de Fourier des opérateurs
diff érentiels sont calculées selon la ḿethode 1) et dans le cas B (la transformée de Fourier de la fonction de
Green est calculée selon la ḿethode 1 et les transforḿees de Fourier des autres opérateurs diff́erentiels selon
la méthode 2).

(a) t=0 (b) Cas A, t=0.36 h (c) Cas A, t=4.4 h

(d) t=0 (e) Cas B, t=0.36 h (f) Cas B, t=4.4 h

FIG. 5.26. Comparaison de l’évolution microstructurale de deux précipit́es carŕes de m̂eme variant sous chargement de
fluage de 150 MPa avec le modèle élasto-viscoplastique dans le cas A (toutes les transformées de Fourier
des oṕerateurs diff́erentiels sont calculées selon la ḿethode 1) et dans le cas B (la transformée de Fourier
de la fonction de Green est calculée selon la ḿethode 1 et les transforḿees de Fourier des autres opérateurs
diff érentiels selon la ḿethode 2).
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FIG. 5.27. Profil du champ de contrainteσ au milieu de la bôıte à t=1.1 h obtenu avec le modèleélastique dans les cas
A (toutes les transforḿees de Fourier des opérateurs diff́erentiels sont calculés selon la ḿethode 1) et B(la
transforḿee de Fourier de la fonction de Green est calculée selon la ḿethode 1 et les transforḿees de Fourier
des autres oṕerateurs diff́erentiels selon la ḿethode 2).

Conclusion

Cette partie a eu pour objectif de simuler l’obtention de la microstructure cuböıdale des superalliages.
Une attention particulière aét́e port́ee au choix des paramètres physiques entrant dans le modèle champs
de phases. Malgré cela nous avons mis enévidence le fait que les formes de précipit́es obtenus par simula-
tion sont tr̀es diff́erentes et les tailles semblent beaucoup plus dispersées que celles que l’on peut observer
dans les superalliages industriels. Les mêmes types de microstructures ontét́e obtenus par d’autres auteurs
[Vaithyanathan 02]. Nous avons discuté l’influence d’un certain nombre de points :

– l’influence deśeléments d’alliage ;
– l’isotropie de l’́energie d’interface ;
– l’influence de l’inhomoǵeńeité des constanteśelastiques ;
– l’influence d’un revenùa 1200◦C.

Nous avons vu qu’un revenùa 1200◦C permet d’obtenir une microstructure plus proche de la microstructure
exṕerimentale. Il est donc important de reproduire, dans les simulations, la m̂eme histoire thermique que
celle suivie exṕerimentalement afin d’aḿeliorer le ŕealisme physique de la modélisation. Il sera notamment
nécessaire, pour la m̂eme raison, d’effectuer des simulations 3D.

Nous avons rencontré un probl̀eme d’ordre nuḿerique majeur dans nos simulations. La contrainte nor-
male pŕesente des sauts aux interfacesγ/γ′. Comme nous l’avons expliqué plus haut, ces sauts sont la
conśequence d’une utilisation simultannée de deux ḿethodes diff́erentes (ḿethode 1 et 2) pour calculer les
transforḿees de Fourier des opérateurs diff́erentiels dans la résolution de l’́equilibre ḿecanique. Comme
l’ont montŕe les tests pŕesent́es ci-dessus, ces artefacts n’ont pas de conséquences sur l’évolution micro-
structurale globale.

5.7.2 Etude deśevolutions microstructurales sous chargement ḿecanique en 2D

Nous reprenons ici les simulations sous chargement mécaniquèa 2D. Cette section présente les simula-
tions nuḿeriques meńeesà partir de la microstructure en cubes géńeŕee au paragraphe 5.7.1 (figure 5.22).
C’est la microstructure obtenue après un recuit̀a 1200◦C puisà 950◦C qui sert de configuration initiale aux
simulations pŕesent́ees dans cette partie. Les simulations sont réaliśees en 2D. Par rapport aux simulations
du paragraphe 5.6, plusieurs paramètres sont modifíes. La temṕerature d’́etude est 1050◦C. Nous avons
cependant choisi de prendre le même coefficient de diffusion et la m̂eme valeur de l’́energie d’interfacèa
1050◦C qu’à 950◦C. Nous avonśegalement choisi de prendre le misfitégalà−0.2%. De plus, comme signalé
préćedement, la correction de l’énergie libre homog̀ene pour contr̂oler les concentrations d’équilibre n’est
plus appliqúee dans les simulationśelasto-viscoplastiques. L’objectif est d’analyser le réalisme physique
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Coefficient r0 k n c d
MPa MPa.s1/n MPa

Syst̀emes octáedriques 12 500 4.3 6700 500
Syst̀emes cubiques 17 500 4.3 170000 20000

TAB . 5.4. Coefficients octáedriques de la phaseγ identifiésà 1050◦C correspondant au comportement dans la micro-
structure en radeaux (evp2).

des simulations avec les améliorations propośees.

Entre une temṕerature de 950◦C et une temṕerature de 1050◦C, le comportement viscoplastique de la
phaseγ change. L’annexe F propose une identification des paramètres mat́eriau à 1050◦C. Tout comme
pour les simulations de mise en radeaux présent́ees pŕećedemment (section 5.6), nous avons considéŕe un
deuxìeme jeu de param̀etres correspondant au comportement de la phaseγ lorsque la microstructure est en
radeaux. Ces coefficients sont présent́es dans le tableau 5.4. C’est ce jeu de paramètres qui est utiliśe par la
suite pour simuler l’́evolution microstructurale sous chargement mécanique. Enfin les constantesélastiques
à 1050◦C sont donńees dans l’annexe E.

Fluage suivant la direction〈100〉

Nous avons simulé la mise en radeaux en fluage suivant la direction〈001〉 sous un chargement de
150 MPaà 1050◦C. Les ŕesultats de la simulatiońelastique (figure 5.28) sont comparés aux ŕesultats de la
simulationélasto-viscoplastique (figure 5.29).

Nous retrouvons ici les m̂emes diff́erences entre simulationsélastiques et́elasto-viscoplastiques qu’au
paragraphe 5.6.2. La plasticité affecte la forme des radeaux et la cinétique de coalescence orientée. La
diff érence de cińetique de mise en radeaux entre simulationélastique et simulatiońelasto-viscoplastique
est plus importante ici qu’au paragraphe 5.6.2. Sur les images 5.28(b) et 5.29(c), un rectangle rouge met
en évidence une zone dans laquelle la coalescence orientée est effective après 5.44 h de fluage dans la
simulationélasto-viscoplastique. Après 9.15 h de fluage simulé avec le mod̀eleélastique, la coalescence des
précipit́es n’a pas encore eu lieu.

La plasticit́e affecteégalement la forme des précipit́es. En effet sur la figure 5.29(c), dans la zone en-
touŕee de rouge, nous observons que les précipit́es sont orient́es suivant une direction différente des di-
rections cubiques. Comme nous l’avons vu au paragraphe 5.6.2, c’est la plasticit́e qui permet une telle
désorientation.

Une différence par rapport au paragraphe 5.6.2 concerne le taux de phase obtenu avec la simulation
élasto-viscoplastique. Dans la simulation présent́ee ici, le taux de phaseγ′ augmente au d́ebut de la simu-
lation de fluage. Il vaut 0.72 initialement contre 0.76 après 1.83 h de fluage. Par la suite, il resteà peu pr̀es
constant. Cette augmentation est probablement due au fait que nous n’avons pas utilisé la correction de la
densit́e d’énergie libre homog̀ene d́ecrite au paragraphe 5.3.3. Lorsque la plasticité est faible, les concen-
trations d’́equilibre se rapprochent. Cetteévolution des concentrations d’équilibre est tr̀es probablement̀a
l’origine de l’augmentation de taux de phase observée.

Fatigue suivant la direction 〈100〉

Nous avons simulé l’effet d’un chargement de fatigue alterné sur la microstruture de l’AM1. Le char-
gement appliqúe est de±0.9%. La figure 5.30 pŕesente les ŕesultats de la simulatiońelastique et de la
simulationélasto-viscoplastique après 15 cycles. Les deux microstructures obtenues sont très diff́erentes.
En élasticit́e, la microstructuréevolue peu. Les précipit́es coalescent mais les directions〈100〉 et 〈010〉 res-
tent les orientations privilégíees de la microstructure. Dans le cas de la simulationélasto-viscoplastique,
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(a) t=0 h (b) t=9.15 h (c) t=18.2 h

FIG. 5.28. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélastique dans le cas du fluage traction
suivant〈100〉. La taille de la simulation est de 6µm x 6µm.

(a) t=0 h (b) t=1.83 h (c) t=5.44 h (d) t=18.2 h

FIG. 5.29. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivant〈100〉. La taille de la simulation est de 6µm x 6µm.

on assistèa une d́esorientation de la microstructure. La microstructure tend à s’orienterà environ 45◦des
axes cubiques. La simulation prenant en compte la plasticité permet donc de reproduire qualitativement les
résultats obtenus au chapitre 4, ce que ne permet pas le modèleélastique.

La figure 5.31 montre le champ de déformation plastique après 15.5 h de fatigue. On constate que la
déformation plastique est localisée à 45◦par rapport aux directions cubiques. C’est donc la déformation
plastique qui explique l’́evolution de la microstructure.

Il est également int́eressant de comparer la réponse macroscopique délivrée par le mod̀ele élasto-
viscoplastique et les résultats exṕerimentaux. La figure 5.32 montre que la simulation surestime la
contrainte. Cela est probablement dû au fait que l’on a ńegligé la d́eformation plastique dans les précipit́es.
Cette hypoth̀ese n’est surement plus valable en fatigue. La simulation montre un adoucissement cyclique,
tout comme l’essai 14 présent́e au chapitre 4. L’amplitude de cet adoucissement est cependant plus faible
que celui observ́e exṕerimantalement. L’adoucissement est d’environ 50 MPa dansla simulation contre en-
viron 100 MPa exṕerimentalement. L’adoucissement observé dans les simulations est probablement dû à
des variations du taux de phase au cours du cyclage. En effet,aucuneéchelle de longeur n’est présente
explicitement dans le modèle de viscoplasticité utilisé ici. Les coefficients viscoplastiques identifiés pour
la phaseγ contiennent implictement une taille caractéristique puisqu’ils ont́et́e identifíes pour une micro-
structure donńee. Lorsque la microstructuréevolue, le comportement de la phaseγ évolue. Il sera donc
important de modifier la mod́elisation viscoplastique et d’y introduire uneéchelle de longueur.

A notre connaissance, il s’agit des premières simulations de l’influence d’un chargement cyclique sur
l’ évolution microstructurale dans les superalliages base nickel estétudíee en champs de phases. Le modèle
élasto-viscoplastique donne des résultats encourageants. Nous montronségalement que la prise en compte
de la plasticit́e est ńecessaire pour reproduire l’évolution microstructurale observée au chapitre 4.
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(a) t=0 (b) Simulation élastique t=
15.5 h (15 cycles)

(c) Simulation élasto-vis-
coplastique, t= 15.5 h (15
cycles)

FIG. 5.30. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélastique (a) et́elasto-viscoplastique
(b) dans le cas d’un chargement de fatigue alterné suivant〈100〉. La taille de la simulation est de 6µm x 6
µm.

FIG. 5.31. D́eformation plastiqueεp
11

apr̀es 15.5 h de fatiguèa 1050◦C.
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FIG. 5.32. Cycles contrainte déformation simuĺes avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique.
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5.7.3 Etude deśevolutions microstructurales sous chargement ḿecanique en 3D

Les microstructuresγ/γ′ exṕerimentales sont 3D alors que jusqu’à pŕesent nous n’avons réaliśe que
des simulations̀a 2D, i.e. invariantes par translation selon une direction cubique. Dans ce paragraphe, nous
présentons des résultats de simulation en 3D. La réalisation de simulations en 3D permet d’appliquer des
chargements suivant des directions cristallographiques diff érentes de〈001〉, impossibles̀a ŕealiser en 2D.
Cependant, les simulation 3D́etant côuteuses en temps calcul nous avons dû nous limiterà effectuer des
simulations sur une microstructure modèle contenant un seul précipit́eγ′.

L’ évolution de la microstructure durant des chargements de fluage est simulée sur une cellule
élémentaire ṕeriodique avec le mod̀ele champs de phasesélastique et le mod̀ele élasto-viscoplastique. Les
simulations sont ŕealiśees en 3D sur une grille de 64 points de côté. Comme pŕećedemment, ces simulations
sont ŕealiśeesà 1050◦C sous un chargement de 150 MPa. Nousétudions leśevolutions microstructurales en
fluage suivant les orientations〈100〉, 〈110〉 et 〈111〉.

Fluage suivant la direction〈100〉

Chargement de fluage traction L’ évolution microstructurale pendant un chargement de fluagetraction
suivant〈001〉 simuĺee avec le mod̀ele champs de phasesélastique est présent́ee par la figure 5.33. Le résultat
de la simulatiońelasto-viscoplastique est présent́e par la figure 5.34. Dans les deux cas l’axe de traction est
horizontal. On observe que la microstructure, initialement sous forme de cubes,évolue de façoǹa former
des radeaux perpendiculairesà l’axe de traction conforḿement aux observations microstructurales réaliśees
au chapitre 4.

Tout comme pour les simulations réaliśees en 2D, la comparaison des figures 5.33 et 5.34 montre que
la plasticit́e dans les canaux de matrice affecteà la fois la cińetique de mise en radeaux et la forme des
précipit́es lorsque la microstructure en radeaux est bienétablie. La figure 5.33 montre que la mise en radeaux
est effective apr̀es 1.75 h eńelasticit́e alors qu’il faut seulement 0.61 h avec la plasticité. La mise en radeaux
est donc environ 3 fois plus rapide lorsque l’activité plastique dans les couloirs de matrice est prise en
compte. Cependant, pour obtenir des résulats plus quantitatifs, il faudraitétudier l’influence de taille des
interfaces par rapportà la taille des couloirs de matrice.

La plasticit́e affecteégalement la forme des radeaux comme on peut le voir sur la figure 5.35. Les
radeaux obtenus eńelasticit́e sont tr̀es rectilignes. Ceux obtenus par la simulationélasto-viscoplastique ont
une forme moins rectangulaire.

La figure 5.36 pŕesente le champ de déformation plastique issu de la simulationélasto-viscoplastique.
A t=0.44 h, le champ de déformation plastique est inhomogène. La d́eformation plastique se concentre dans
les couloirs de matrice verticaux. Elle est quasi nulle dansles couloirs horizontaux, sauf aux extrémit́es
de ces couloirs. Dans ces zones on observe une déformation plastique interḿediaire qui s’explique par un
glissement plastique incliné à 45◦par rapport̀a l’axe de traction. L’activit́e plastique dans ces zones modifie
l’ évolution microstructurale ultérieure et explique la forme incurvée des pŕecipit́es. Apr̀es la coalescence,
la forme des radeaux est alors moins rectiligne que dans le cas élastique. La forme incurvée des radeaux
semble se ŕesorberlentement avec le temps mais persiste toujours après 8.9 h.

Chargement de fluage compression Ce paragraphéetudie les microstructures obtenues en fluage com-
pression suivant〈001〉. La figure 5.37 pŕesente les ŕesultats obtenus avec le modèle élastique et la figure
5.38 ceux obtenus avec le modèleélasto-viscoplastique. Pour ce chargement on obtient une microstructure
sous forme d’aiguilles parallèlesà la direction du chargement comme le montre la figure 5.39. Tout comme
pour le fluage traction, on observe une cinétique de coalescence plus rapide lorsque la plasticité dans les
couloirs de matrice est prise en compte.

La coalescence est effective après 0.61 h pour la simulatiońelasto-viscoplastique. C’est le même temps
qu’en fluage traction. Dans [Zhou 07a], un modèle champs de phase couplé à de la dynamique des dislo-
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5.7. Vers des simulations champs de phases plus quantitatives ?

(a) t=0 h (b) t=0.89 h (c) t=1.31 h (d) t=1.75 h

(e) t=3.50 h (f) t=8.90 h

FIG. 5.33. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélastique dans le cas du fluage traction
suivant〈100〉. Les images représentent des coupes en z=32 px pour différents temps de fluage. La taille de
la simulation de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

(a) t=0 h (b) t=0.44 h (c) t=0.61 h (d) t=0.89 h

(e) t=1.75 h (f) t=8.90 h

FIG. 5.34. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivant〈100〉. Les images représentent des coupes en z=32 px pour différents temps de fluage.
La taille de la simulation de 526 nm x 526 nm x 526 nm.
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Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

(a) Simulatiońelastique (b) Simulationélasto-viscoplastique

FIG. 5.35. Visualisation en 3D des microstructures obtenues avec le modèle élastique (a) et le modèle élasto-
viscoplastique (b) après 8.9 h de fluage traction suivant〈100〉.

(a) t=0.44 h (b) t=8.90 h

FIG. 5.36. Champ de d́eformation plastiqueεp
11

en fluage traction suivant〈001〉. Les images représentent des coupes
en z=32 px.
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5.7. Vers des simulations champs de phases plus quantitatives ?

(a) t=0.89 h (b) t=1.31 h (c) t=1.75 h (d) t=8.90 h

FIG. 5.37. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélastique dans le cas du fluage com-
pression suivant〈100〉. Les images représentent des coupes en z=32 px pour différents temps de fluage. La
taille de la simulation est de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

(a) t=0.44 h (b) t=0.61 h (c) t=1.75 h (d) t=8.90 h

FIG. 5.38. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique dans le cas du
fluage compression suivant〈100〉. Les images représentent des coupes en z=32 px pour différents temps de
fluage. La taille de la simulation est de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

cations est utiliśe pour comparer coalescence orientée en fluage traction et en fluage compression. Dans
cet article, le misfit est positif ce qui conduità une mise en radeaux de type P en traction et de type N en
compression. Les auteurs relèvent une diff́erence sur la cińetique de la coalescence orientée entre traction
et compression. La mise en radeaux est effective après 7.2 h de fluage pour la microstructure de type P et
10.7 h pour la microstructure de type N. Nous n’avons pas retrouvé cette diff́erence dans nos simulations.
Cependant, la fraction volumique de précipit́es est plus faible dans [Zhou 07a], ce qui peut expliquer les
diff érences avec nos simulations.

Fluage suivant la direction〈110〉

Le chargement appliqué est de la forme :

σ
∼

a =
σa

2





1 1 0
1 1 0
0 0 0



 (5.115)

La simulation champs de phasesélastique, figure 5.40, montre que l’on obtient une coalescence de la mi-
crostructure suivant l’axe z. La coupe suivant le plan z=32 px montre que la section des précipit́es, au d́ebut
rectangulaire, s’arrondit.

Le lien entre la sollicitation et le type de mise en radeaux observ́e peutêtre compris en utilisant une
approximation de type champ moyen décrite en d́etail dans [Boussinot 07]. Cette approximation est valable
dans le cas de petites différences de constantesélastiques entre les deux phases comme c’est le cas dans
les superalliages base nickel. L’approximation champ moyen consistèa utiliser la valeur moyenne de la
fonction de Green. On peut, dans le cadre de cette approximation, consid́erer un tenseur de déformation

163



Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

(a) Simulatiońelastique (b) Simulationélasto-viscoplastique

FIG. 5.39. Visualisation en 3D des microstructures obtenues avec le modèle élastique (a) et le modèle élasto-
viscoplastique (b) après 8.9h de fluage en compression suivant〈100〉.

propre effectif d́efini par :

ε⋆
ij = εT

ij − S̄ijklλ
′
klmn

[

ε̄mn − εT
mn(cγ′ + cγ − 2c̄)

]

(5.116)

De plus, lorsqu’on applique une contrainte, on a :

ε̄ij ≈ S̄ijklσ
a
kl (5.117)

avecS̄
∼

∼

le tenseur des souplesses. Cette approximation n’est valable que si :

σa >> ∆λ
δa

a
(5.118)

où ∆λ repŕesente l’inhomoǵeńeité élastique etδa/a le misfit. Dans notre cas, la différence de constantes
élastiques est de l’ordre de 10 GPa et le misfit de l’ordre de 10−3. La condition 5.118 ńecessiteσa >> 10
MPa, ce qui est le cas ici.

Nous avons calculé le tenseur effectif avec̄c = 0.2, C̄11 = 185 GPa,C̄12 = 131 GPa,C̄44 = 88 GPa,
C ′

11 = 6 GPa,C ′
12 = −57 GPa,C ′

44 = 79 GPa,σa = 150 MPa etεT = −0.0247 :

ε
∼

⋆ =





−0.024952 −0.000767 0
−0.000767 −0.024952 0

0 0 −0.024928



 (5.119)

Les composantesε⋆
12 etε⋆

21 sont ńegligeables devant les composantesε⋆
11, ε⋆

22 etε⋆
33, ce qui conduit̀a :

ε
∼

⋆ ≈





−0.024952 0 0
0 −0.024952 0
0 0 −0.024928



 (5.120)

Un calcul du minimum d’́energieélastique effectúe avec ce tenseur effectif (voir paragraphe 7.4.1) montre
que les directions qui minimisent l’énergieélastique sontn = (1, 0, 0) et n = (0, 1, 0). Ce calcul pŕevoit
donc l’obtention d’aiguilles normales̀a la directionz. La simulation champs de phasesélastique est en
accord avec ce résultat.

La simulation viscoplastique donne un résultat diff́erent comme le montre la figure 5.41. On a toujours
une coalescence suivant l’axe z des précipit́es mais leur section est différente du calcuĺelastique. Elle
est rectangulaire au début (apr̀es 0.89 h). Cela signifie que les directions[100] et [010] sont équivalentes
énerǵetiquement dans ce cas. Pour des temps de fluage plus longs, onobserve que la direction[110] est
équivalentéenerǵetiquement aux directions[100] et [010].
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5.7. Vers des simulations champs de phases plus quantitatives ?

(a) t=0.89 h (b) t=1.75 h (c) t=8.90 h

(d) t=0.89 h (e) t=1.75 h (f) t=8.90 h

FIG. 5.40. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélastique dans le cas du fluage traction
suivant〈110〉. Les images de la ligne supérieure repŕesentent la microstructure en 3D. Les images de la ligne
inférieure sont des coupes suivant le plan z=32 px. La taille de la simulation est de 526 nm x 526 nm x 526
nm.

Ces ŕesultats sont coh́erents avec les observations expérimentales. La figure 5.42 montre la microstruc-
ture obtenue après fluage le long de〈011〉. On constate l’existence de trois familles de plaquettes. Celles-ci
sont mises eńevidence en rouge sur la micrographie. On observe des plaquettes de normale〈100〉, 〈010〉 et
〈110〉. Cette observation áegalement́et́e faite par Ayrault [Ayrault 89] (voir figure 5.42(b)).

L’observation de plaquettes normalesà l’orientation[110] est expliqúee au chapitre 7. Nous y proposons
un mod̀ele baśe sur une minimisation de l’énergiéelastique en présence de d́eformation plastique. Ce modèle
permet de montrer que pour une déformation plastique suffisament importante, l’orientation qui minimise
l’ énergiéelastique est la direction[110].

Fluage suivant la direction〈111〉

Le chargement appliqué est de la forme :

σ
∼

a =
σa

3





1 1 1
1 1 1
1 1 1



 (5.121)

La figure 5.43 pŕesente le ŕesultat de la simulatiońelastique pour ce chargement. Cette figure montre que la
coalescence des précipit́es s’effectue suivant les axes[100],

[

010]

]

et [001]. En revanche, sur le résultat de la
simulationélasto-viscoplastique (figure 5.44), on n’observe pas de coalecence des précipit́es. Ces ŕesultats
sont coh́erents avec les observations faites au chapitre 4. Les microstructures obtenues expérimentalement
montrent une microstructure ”isotrope” dans le sens où aucune des faces de type{001} n’est privilégíee par
rapport aux autres.

Comme au paragraphe préćedent, nous avons calculé le tenseur propre effectif pour expliquer la micro-
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Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

(a) t=0.89 h (b) t=1.75 h (c) t=8.90 h

(d) t=0.89 h (e) t=1.75 h (f) t=3.50 h (g) t=8.90 h

FIG. 5.41. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivant〈110〉. Les images de la ligne supérieure repŕesentent la microstructure en 3D. Les
images de la ligne inférieure sont des coupes suivant le plan z=32 px. La taille de la simulation est de 526
nm x 526 nm x 526 nm.

(a) (b)

FIG. 5.42. (a) Microstructure obtenue expérimentalement en fluage suivant〈110〉. (b) Sch́ema explicitant la morpholo-
gie des plaquettes observées apr̀es fluage le long de〈110〉 (d’apr̀es [Ayrault 89]).
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5.8. Conclusion

structure obtenue lors de la simulation champs de phasesélastique :

ε
∼

⋆ =





−0.024303 −0.00051010 −0.00051010
−0.00051010 −0.024303 −0.00051010
−0.00051010 −0.00051010 −0.024303



 (5.122)

Les composantes non diagonales sont négligeables par rapport aux composantes diagonales :

ε
∼

⋆ ≈





−0.024303 0 0
0 −0.024303 0
0 0 −0.024303



 (5.123)

Au premier ordre, le tenseur effectif est donc diagonal. Lescalculs dans [Khachaturyan 83] montrent que
dans ce cas les trois directions cubiques sonténerǵetiquement́equivalentes. C’est pourquoi on obtient une
coalescence suivant les trois directions cubiques dans le casélastique. Dans le caśelasto-viscoplastique,
pour des faibles d́eformations plastiques, le modèle du chapitre 7 prévoit également que les trois directions
cubiques sont́equivalentes. C’est ce que nous retrouvons en champs de phases puisque le précipit́e cubique
le reste apr̀es un chargement de fluage suivant〈111〉.

La différence entre la simulatiońelastique et la simulatiońelasto-viscoplastique est que dans le premier
cas on a coalescence suivant les direction[100], [010] et [001] alors que dans le second cas le précipit́e
reste cubique. En présence de plasticité les faces des précipit́es sont tr̀es plates et la courbure des interfaces
au niveau des arêtes est plus importante que dans le casélastique. L’analyse du tenseur de déformation
plastique montre que les composantes les plusélev́ees sontεp

12, εp
13 etεp

23. La valeur deεp
12 dans la phaseγ

est pŕesent́ee par la figure 5.45. On remarque que l’activité plastique est uniforme dans toute la longueur des
couloirs et est plus importante dans les zones communesà plusieurs couloirs.Une compréhension plus fine
de l’influence de la plasticité dans le cas de la traction suivant〈111〉 nécessiterait d’effectuer de nouvelles
simulations. En effet, il serait intéressant d’effectuer des calculs en utilisant au départ un pŕecipit́e moins
symétrique, c’est-̀a-dire pas tout̀a fait cubique, afin de tester si le comportement très syḿetrique que nous
observons, et qui est imposé par la syḿetrie de la configuration, persiste dans ce cas. Ensuite, il serait
également int́eressant d’effectuer de nouveaux calculs en réduisant le taux de phase de la phaseγ′ afin
d’observer plus facilement les changements morphologiques ayant lieu avant la coalescence.

5.8 Conclusion

Ce chapitre áet́e consacŕe à la mod́elisation de la coalescence orientée avec la ḿethode des champs de
phases. Nous avons construit un modèle champs de phases qui prend en compte la plasticité dans les cou-
loirs de matrice. Nous avons utilisé un mod̀ele de comportement phénoḿenologique cristallin pour d́ecrire
la plasticit́e de la phaseγ. Le mod̀ele aét́e utilisé pour simuler l’́evolution microstructurale pendant des
chargements de fluage et de fatigue suivant différentes orientations cristallographiques. Les résultats du
mod̀ele sont en accord avec les observations expérimentales. De plus, la comparaison avec les simulations
élastiques a montré que dans certains cas la prise en compte de la plasticité est ńecessaire pour reproduire
correctement leśevolutions microstructurales. C’est notamment le cas pourun chargement de fatigue al-
terńee suivant〈001〉 où l’on observe une microstructure orientéeà 45◦des axes cubiques. C’estégalement le
cas en fluage suivant la direction[011] où le mod̀eleélasto-viscoplastique prévoit l’apparition de plaquettes
orient́ees normalement̀a l’orientation]110[ en plus des plaquettes normalesà [100] et [010]. La plasticit́e
influe également sur la forme des radeaux. De manière ǵeńerale, ils sont moins rectilignes lorsque l’activité
plastique est prise en compte. Enfin, la plasticité joue un r̂ole sur la cińetique de mise en radeaux. Celle-ci
est plus rapide en présence de d́eformation plastique. Les perspectives de l’approche couplée champs de
phases et viscoplasticité sont discut́ees dans la conclusion géńerale de la th̀ese.
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Chapitre 5. Mod́elisation de la coalescence orientée

(a) t=1.75 h (b) t=2.19 h (c) t=2.63 h (d) t=8.9 h

(e) t=1.75 h (f) t=2.63 h (g) t=8.90 h

FIG. 5.43. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélastique dans le cas du fluage traction
suivant〈111〉. Les images de la ligne supérieure repŕesentent la microstructure en 3D. Les images de la ligne
inférieure sont des coupes suivant le plan z=32 px. La taille de la simulation de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

(a) t=1.75 h (b) t=4.38 h (c) t=8.90 h (d) t=8.90 h

FIG. 5.44. Evolution microstructurale simulée avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivant〈111〉. Les images (a), (b), (c) sont des coupes suivant le plan z=32 px.L’image (d)
repŕesente la microstructure en 3D. La taille de la simulation de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

FIG. 5.45. Champ de d́eformation plastiqueεp
12

dans le planz=32 px apr̀es 8.9 h de fluage suivant〈111〉.
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Chapitre 6

Size effects in generalized continuum
crystal plasticity
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5.2 Modélisation par la théorie des champs de phases . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 116

5.2.1 Description de la microstructureγ/γ′ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 117
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5.4 Simulations avec le mod̀ele champs de phaseśelastique . . . . . . . . . . . . . . . . . 125
5.4.1 Calibration des grandeurs physiques du modèle . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 125
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

Nous avons vu au chapitre 3 que des simulationsà l’échelle de la microstructure menées dans le cadre
de la ḿecanique des milieux continus classique ne permet pas de rendre compte d’effets d’échelle (largeur
des couloirs de matrice, etc.). C’est pourquoi nous nous sommes tourńes vers la ḿecanique des milieux
continus ǵeńeraliśes. Deux mod̀eles sont utiliśes, le mod̀ele Cosserat et le modèlemicrocurlqui par rapport
au mod̀ele de Cosserat prend en compte le rotationnel de la déformationélastique dans le calcul du tenseur
densit́e de dislocation de Nye. Ce chapitre propose uneétude analytique des effets d’échelle d́elivrés par les
deux mod̀eles dans le cas d’une microstructure laminée constitúee de deux phases. Il présentéegalement
quelques simulations menées sur des microstructuresγ/γ′ sous diff́erentes conditions de chargement.

Ce travail aét́e ŕealiśe en cooṕeration avec le Centre des Matériaux. Dans un premier temps, j’ai
dévelopṕe l’approche analytique originale présent́ee aus paragraphes 2.2 et 2.3. J’ai pu montré aussi les
limites de l’approche par les milieux de Cosserat. En coopération avec N. Cordero du Centre des Matériaux,
ce mod̀ele a ensuitéet́e ǵeńeraliśe par le biais du mod̀ele ditmicrocurl, présent́e au paragraphe 2.4. Nous
avons compaŕe les deux approches au paragraphe 2.5. Enfin, nous discutonsles ḿerites de ces modèles pour
décrirer les effets d’́echelles dans les superalliagesà base de nickel, au moins de manière qualitative, au pa-
ragraphe 2.6. Je clos ce chapitre par des simulations paréléments finis d’une microstructure 2D plus proche
des gamma/gamma’, en cisaillement et tracion. J’ai enfin misenévidence clairement certaines limitations
des approches proposées. Le texte de ce chapitre fait l’objet d’un manuscrit soumis pour publication.

6.1 Introduction

Classical crystal plasticity theory incorporates internal variables associated with scalar dislocations den-
sities in order to describe the hardening behavior of singleand polycrystals [McDowell 08]. The modelling
of size effects observed in crystalline solids, e.g. grain of precipitate size effects, requires, at least, the in-
troduction of the effect of the dislocation density tensor as introduced by [Nye 53]. Since the dislocation
density tensor is related to the rotational part of the gradient of plastic deformation, the partial differen-
tial equations to solve generally are of higher order than inclassical mechanics. That is why it is usually
necessary to resort to the mechanics of generalized continua in order to formulate properly models that
incorporate extra–hardening effect associated with the dislocation density tensor. The generalized crystal
plasticity models developed in the past 40 years can be classified into two main groups of theories :

– Strain gradient plasticity models involving the rotational part of plastic deformation or its full gradient
[Aifantis 84, Aifantis 87, Steinmann 96, Fleck 97, Gurtin 02,Lele 08],

– Generalized continuum theories with additional degrees of freedom accounting for rotation or full
deformation of a triad of crystal directors and the effect oftheir gradients on hardening : Cosserat
models [Kr̈oner 63, Forest 00, Clayton 06], micromorphic theory in [Eringen 70, Bammann 01].

Most of these phenomenological theories have been shown to capture size effects at least in a qualitative
way. However, clear demonstrations that they can reproducethe scaling laws expected in precipitate harde-
ning or grain size effect, namely Orowan and Hall–Petch laws, remain seldom.

The extra–hardening effects predicted by generalized continuum crystal plasticity models can be sum-
marized by three main characteristics, illustrated by the schematic curves of figure 6.1 representing the
macroscopic stress response, e.g. the yield stress, as a function of the characteristic sizel of the microstruc-
ture (grain or precipitate size, etc.). A hardening effect is usually obtained when the characteristic size of
the microstructure decreases. For large sizes, the asymptotic behavior corresponds to the size–independent
response of conventional crystal plasticity models. In contrast, for small sizes, depending on the model
considered, a bounded or unbounded asymptotic behaviour can be obtained. The Cosserat crystal plasticity
model in [Forest 00] for instance delivers an asymptotic saturated extra–hardening∆σ. In the intermediate
region around a characteristic lengthlc, a size–dependence response is observed characterized by asca-
ling law ln. The objective of this work is to derive explicitly the characteristics∆Σ, lc andn for models
representative of the two mentioned classes of material models.

An analytic description of the size–dependent behavior is possible only in some special simplified geo-
metrical situations. The case of the shearing of a single crystal layer under single (or double) slip was
treated for strain gradient plasticity models in [Shu 01, Bittencourt 03, Hunter 08]. Single slip in a two–

170



6.1. Introduction

phase laminate microstructure was considered in [Sedláček 00, Forest 03b, Forest 08] where the plastic slip
distribution was compared for the continuous dislocation line tension model, considered as a reference, and
Cosserat and strain gradient plasticity models, includingAifantis model [Aifantis 87]. This simple situation
is considered again in the present work in order to derive explicit expressions of the overall extra–hardening,
the characteristic sizelc and the scaling law, which had not been done in the previous references.

In the crystal plasticity theory at small deformation, the gradient of the velocity field can be decomposed
into elastic and plastic deformation rates :

Ḣ
∼

= u̇ ⊗ ∇ = Ḣ
∼

e
+ Ḣ

∼

p
(6.1)

where
Ḣ
∼

p
=

∑

α

γ̇αl α ⊗ n α (6.2)

with, u the displacement field,α the number of slip systems,γ the amount of slip,l the slip direction
andn the normal to the slip plane. The elastic deformationH

∼

e bridges the gap between compatible total
deformationH

∼
and incompatible plastic deformationH

∼

p. Applying the curl operator to a compatible field
yields zero so that :

curl Ḣ
∼

= 0 = curl Ḣ
∼

e
+ curl Ḣ

∼

p
(6.3)

The incompatibility of plastic deformation is therefore fully characterized by its curl part called dislocation
density tensorΓ

∼
[Nye 53, Steinmann 96, Forest 97, Acharya 00, Cermelli 01, Svendsen 02] defined here

as :
Γ
∼

= −curlH
∼

p = curlH
∼

e (6.4)

The tensorsH
∼

,H
∼

e,H
∼

p, generally non–symmetric, can be decomposed into their symmetric and skew–
symmetric parts :

H
∼

= ε
∼

+ ω
∼
, H

∼

e = ε
∼

e + ω
∼

e, H
∼

p = ε
∼

p + ω
∼

p (6.5)

Then (6.3) becomes :
0 = curl ε

∼

e + curlω
∼

e + curlH
∼

p (6.6)

Neglecting the curl part of elastic strainε
∼

e leads to the following approximation of the dislocation density
tensor derived by Nye :

Γ
∼
≃ curlω

∼

e (6.7)

Nye’s formula sets a linear relationship between this approximation of the dislocation density tensor and
lattice curvature. The Cosserat crystal plasticity theorydeveloped in [Forest 97] incorporates the effect of
lattice curvature on crystal hardening behavior. It requires three additional degrees of freedom associated
with the lattice rotationω

∼

e. In contrast, the theories [Gurtin 02, Svendsen 02] includethe full curl of plastic
deformation, which requires in general nine additional degrees of freedom associated with the generally
non–symmetric plastic deformation tensorH

∼

p. We will call “curlHp” this class of models.

A consequence of neglecting the curl of elastic strain tensor in the Cosserat model is that Cosserat effects
can arise even in the elastic regime as soon as gradient of “elastic” rotation exists. Indeed,curlω

∼

e 6= 0 as
soon ascurl ε

∼

e 6= 0. In contrast, in thecurlHp theory, strain gradient effects arise only when plastic
deformation has occurred. As it will be shown in this paper, this leads to different behavior at the interface
between an elastic phase and a plastic phase.

This paper is organized as follows. Strain / stress fields andthe back–stress in a laminate microstructure
submitted to simple shear are derived for the Cosserat modelin section 6.2 and for a “curlHp” model in
section 6.3. It will be shown that an indeterminacy arises inthe resolution of the considered boundary value
problem based on the latter approach, due to the presence of apurely elastic layer. A regularization method
is proposed in section 6.4 by introducing a model, calledmicrocurl, that falls in the class of generalized
continua with additional degrees of freedom and makes it possible to unambiguously solve the two–phase
simple shear problem. The comparison of the size effects predicted by the Cosserat andmicrocurlmodels is
drawn in section 6.5. In section 6.6, we discuss how our results could be used for an identification of strain
gradient plasticity parameters from experimentally observed size effects, like precipitate size effects in two–
phase single crystal nickel based superalloys following the work initiated in [Busso 00, Forest 00, Tinga 08].
The solution is finally extended to the case of symmetric double slip. Very similar size effects are evidenced,
opening the route to further multislip generalizations of the models.
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

FIG. 6.1. Descritpion of two different profiles of the macroscopic flow stressthat can be obtained with the different
groups of models.

Notations

First–rank, second–rank and fourth–rank tensors are respectively denoted byA ,A
∼

andA
∼

∼

. The super-

scriptsA
∼

s andA
∼

a will respectively denote the symmetric and skew-symmetricparts of the considered
tensor. Both intrinsic and index notations are given at someplaces for clarity.

The intrinsic definition of the curl operator applied to a tensorT of any rank in any coordinate system
qi is

curlT =
∂T

∂qi
× e i (6.8)

where× denotes the vector product. In a Cartesian frame and for a tensor of rank 2, this gives :

curlA
∼

=
∂A

∼

∂xl
× e l = Aik,le i ⊗ (e k × e l) = ǫjklAik,le i ⊗ e j (6.9)

whereǫijk is the permutation tensor. Hence

(curlA
∼

)ij = ǫjklAik,l (6.10)

Note that the definition of the curl operator chosen in [Cermelli 01] is theopposite and transposeof (6.10).

Finally, brackets<> are used to compute average values over a unit cellV :

< − >=
1

V

∫

V

− dV (6.11)

6.2 Cosserat modelling of simple shear in a two–phase laminate

Simple shear of a two–phase laminate was considered first in [Sedĺaček 00] and then explored in more
details in [Forest 03b, Forest 08] from the point of view of the continuum theory of dislocations, on the
one hand, and for Cosserat and strain gradient continuum plasticity models, on the second hand. Analytic
solutions of the boundary value problem were derived for thestress, strain and plastic slip profiles in the
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microstructure. According to the Cosserat model in [Forest08], a back–stress intrinsically arises when
writing the Schmid law from the skew symmetric contributionof the stress and orientation tensors. After
recalling the main features of the Cosserat approach, the objective of this section is to derive the main
characteristics of the size effect, i.e. maximum stress amplitude, characteristic size of transition zone and
scaling law exponent, that were not obtained in the previousreferences.

6.2.1 The Cosserat model

The Cosserat continuum is described by a displacement fieldu and an independent microrotation field,
represented by its axial vectorφ . Two deformation measures are then defined :

e
∼

= u ⊗ ∇ + ǫ
∼
.φ , eij = ui,j + ǫijkφk (6.12)

κ
∼

= φ ⊗ ∇, κij = φi,j (6.13)

wheree
∼

represents the relative deformation tensor andκ
∼

the curvature tensor.
The stress tensors associated with the previous deformation and curvature are the force stress tensorσ

∼

and the couple stress tensorm
∼

. They have to fulfil the balance of momentum and balance of moment of
momentum equations :

div σ
∼

= 0, σij,k = 0 (6.14)

div m
∼

+ 2
×
σ = 0, mij,j − ǫijkσjk = 0 (6.15)

Volume forces and couples are not considered for simplicity. In (6.15),
×
σ is the axial vector associated with

the skew-symmetric part of the stress tensor :

×
σ = −1

2
ǫ
∼

: σ
∼

(6.16)

Moreover, boundary conditions for the traction and couple stress vectors read :

t = σ
∼
.n , ti = σijnj (6.17)

m = m
∼

.n , mi = mijnj (6.18)

wheren is the unit normal vector to the boundary.
The deformation is decomposed into its elastic and plastic parts :

e
∼

= e
∼

e + e
∼

p (6.19)

Plastic deformation is due to slip processes

ė
∼

p =
∑

α

γ̇αl α ⊗ n α (6.20)

The constitutive equations for isotropic Cosserat elasticity read

σ
∼

= λ(tre
∼

e)1
∼

+ 2µe
∼

es + 2µce
∼

ea (6.21)

m
∼

= α(trκ
∼
)1
∼

+ 2βκ
∼

s + 2γκ
∼

a (6.22)

whereλ andµ are the classical Laḿe constants, andµc, α, β andγ are four additional elastic constants. In a
2D situation, as it is the case in this work, theα constant is not relevant and we chooseβ = γ for simplicity.
The size effects exhibited by the solutions of boundary value problems involving such a model are related
to an intrinsic length, typically defined as

lω =

√

β

µ
(6.23)

In the present contribution the constraintµ/µc ≪ 1 is enforced. This condition means that the Cosserat
microrotation is close to the lattice rotation and

κ
∼
≈ curlω

∼

e (6.24)
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

FIG. 6.2. Single slip in a two–phase periodic microstructure under simple shear; the grey phase (h) displays a purely
linear elastic behavior whereas the white elastic–plastic phase (s) is characterized by a single slip system
(n , l ).

It follows that the curvature tensor of the Cosserat theory isan approximation for the dislocation density
tensor.
The Schmid criterion is used as the yield criterion ; the critical resolved shear stressτc is taken constant for
the analytic developments of this work (thus no strain–hardening is considered). The generalized resolved
shear stress for the slip systemα, defined by its slip plane normal vectorn α and its slip direction vectorl α

is computed as

τα = σ
∼

: P
∼

α = σ
∼

s : P
∼

αs + σ
∼

a : P
∼

αa = τα
sym − xα (6.25)

whereP
∼

α = l α⊗n α is the orientation tensor. The first contribution in the generalized resolved shear stress
is the classical resolved shear stressτα

sym. The second contribution is a back-stressxα which is related to
the divergence of couple stress tensor using (6.15) :

xs = −1

2
(div m

∼
).(l s × n s) (6.26)

The slip system is activated when the resolved shear stress reaches the thresholdτc so that the yield criterion
reads

|τα| = |τα
sym − xα| ≤ τc (6.27)

It has been shown in [Forest 08] that this back-stress component leads to linear kinematic hardening in
single slip under shear.

6.2.2 Application to a two-phase periodic microstructure under simple shear

We consider a two–phase periodic microstructure under simple shear as studied in [Forest 03b,
Forest 08]. This microstructure, described in figure 6.2, iscomposed of a hard purely elastic phase (h)
and a soft elastic–plastic single crystal phase (s). One single slip system is considered in the soft phase (s),
with slip direction normal to the interface plane (h)/(s). This periodic unit cell is subjected to mean simple
glide γ̄ in the crystal slip direction of phase (s). We look for a displacement and micro-rotation fields of the
form

u1 = γ̄ x2, u2(x1) = u(x1), u3 = 0 (6.28)

φ1 = φ2 = 0, φ3 = φ(x1) (6.29)

Consequently, the Cosserat deformation and curvature tensors become

e
∼

=





0 γ̄ + φ(x1) 0
u,1 − φ(x1) 0 0

0 0 0



 , κ
∼

=





0 0 0
0 0 0

φ,1 0 0



 (6.30)
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The solution forφ in the elastic phase (h) can be found in [Forest 03b]. The micro-rotation exhibits an
hyperbolic profile, given by

φ(h+) = ah cosh

(

ωh

(

x1 −
s + h

2

))

+ dh for s/2 < x < (s + h)/2 (6.31)

φ(h−) = ah cosh

(

ωh

(

x1 +
s + h

2

))

+ dh for − (s + h)/2 < x < −s/2 (6.32)

with

ωh2
=

2µhµh
c

βh(µh + µh
c )

(6.33)

andah anddh two integration constants. We also have for the deformationtensor

e
(h+)
21 = −µh − µc

h

µh + µc
h
φh+ + γ̄ + dh 2µh

µh + µc
h

(6.34)

e
(h−)
21 = −µh − µc

h

µh + µc
h
φh− + γ̄ + dh 2µh

µh + µc
h

(6.35)

In the plastic phase, the solution is derived here for the yield criterion (6.27). We compute successively

e
∼

p = γl ⊗ n =





0 γ 0
0 0 0
0 0 0



 e
∼

e =





0 ee
12 0

ee
21 0 0
0 0 0



 (6.36)

which imply two non-zero components for the stress tensor

σ12 = µs(ee
12 + ee

21) + µc
s(ee

12 − ee
21) (6.37)

σ21 = µs(ee
12 + ee

21) + µc
s(ee

21 − ee
12) (6.38)

and one non-zero component for the couple-stress tensor

m31 = 2βsκ31 (6.39)

The balance equations give

σ21,1 = 0 (6.40)

m31,1 − (σ12 − σ21) = 0 (6.41)

The resolved shear stress is given by
τ = σ

∼
: P

∼
= σ12 (6.42)

Combining (6.40), (6.41), (6.42) and the yield condition (6.27), we end up with the following equation for
the micro-rotation axial vector in the (s) phase

φs
,11 = 0 (6.43)

The integration of (6.43) leads to a parabolic profile forφs

φs = asx2
1 + ds (6.44)

as andds being two integration constants.

Determination of the four integration constantsas, ds, ah, dh is performed after taking interface and
periodicity conditions into account :

– Continuity ofφ for x1 = s/2 :

as s2

4
+ ds = ah cosh

(

ωh h

2

)

+ dh (6.45)
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– Continuity ofm31 for x1 = s/2 :

βsass = −βhahωh sinh

(

ωh h

2

)

(6.46)

– Continuity ofσ21 for x1 = s/2 : in the (s) phase,

σ21 = m31,1 + σ12 (6.47)

which implies
σ21 = 4βsas + τc (6.48)

In the (h) phase, it reads

σ21 = µh(γ̄ + φ + e21) + µc
h(γ̄ + φ − e21) = 2µh(γ̄ + dh) (6.49)

Combining the two previous equations, we obtain

4βsas + τc = 2µh(γ̄ + dh) (6.50)

– Periodicity ofu2 : We use the property〈e21〉 = 〈u,1 − φ〉 = 〈φ〉.
In the (h) phase we have :

e21 =
2µc

h

µh + µc
h
ah cosh

(

ωh

(

x1 −
s + h

2

))

+ γ̄ + 2dh (6.51)

In the (s) phase :

e21 = ee
21 =

τc

2µ
+

βsas(µs + µc
s)

µsµc
s

(6.52)

which give the following relation between the integration constants

s

(

τc

2µ
− βsas(µs + µc

s

µsµc
s

+ ds

)

+ as s3

12
+

4µc
hah

µh + µc
h

sinh

(

ωh h

2

)

+ h(2dh + γ̄) = 0 (6.53)

These equations can be solved analytically. Theas constants reads

as =

γ̄ − τc

2µh

(

fs + 2(1 − fs) + fs
µh

µs

)

−f3
s

6
l2 − βs

f2
s

βhωh
l coth

(

ωh
l(1 − fs)

2

)

− βs

(

fs
µs + µc

s

µsµc
s

+
4

µh

) (6.54)

In (K.11), fs represents the fraction of phase (s),fs = s/l. The remaining constants can be determined as
functions ofas :

ah =
−sβsas

βhωh sinh
(

ωh h
2

) (6.55)

dh = −4βsas − τc

2µh
− γ̄ (6.56)

ds = −4βsas − τc

2µh
− γ̄ − sβsas

βhωh
coth

(

ωh h

2

)

− as s2

4
(6.57)

Figure 6.3 illustrates the micro-rotation profile in the two–phase laminate for a fraction of phase (s) equal
to 0.3, for three sets of material parameters. The first one isclearly showing the continuity of this variable
at the interface while the two others, introducing a mismatch between the two phases, show sharper profiles
at the interfaces. The first set of values for material parameters has been chosen in order to clearly show the
parabolic profile in the soft phase and the hyperbolic one in the hard phase.
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6.2. Cosserat modelling of simple shear in a two–phase laminate

FIG. 6.3. Profiles of lattice rotationφ in the two–phase microstructure with the Cosserat model. (a) With a set of material
parameters giving clearly visible parabolic and hyperbolic profiles (µ = 35000 MPa,µh

c = µs
c = 106 MPa,

βh = βs = 10 MPa.mm2 andτc = 40 MPa). (b) With a mismatch between the moduli of the two phases
βh = 0.1 MPa andβs = 10 MPa and (c)βh = 10−5 MPa andβs = 10 leading to sharper profiles at the
interfaces.
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6.3 Strain gradient plasticity : The “ curlHp” model

We consider now a strain gradient plasticity theory including the full curl of plastic deformation tensor
H
∼

p. This approach, called here the “curlHp” model, was proposed by [Gurtin 02] and applied to a constrai-
ned layer problem and a composite problem in [Bittencourt 03]. The balance and constitutive equations are
first recalled and recast into the notations used throughoutthis work. Then the model is applied for crystal
plasticity under single slip ; a specific form of the back–stress arising from this application is given. As it
was done with the Cosserat model, the “curlHp” model is finally applied to the two–phase microstructure.

6.3.1 Balance equations

Following [Gurtin 02] we consider a continuum whose power density of internal forces takes the form :

p(i) = σ
∼

: Ḣ
∼

+ s
∼

: Ḣ
∼

p
+ M

∼
: curl Ḣ

∼

p
(6.58)

For objectivity reasons, the stress tensorσ
∼

is symmetric whereas the micro–stress tensors
∼

and the double–
stress tensorM

∼
are generally not symmetric. The total power of internal forces in a domainV with boun-

dary∂V is

P(i) =

∫

V

(

σ
∼

: Ḣ
∼

+ s
∼

: Ḣ
∼

p
+ M

∼
: curl Ḣ

∼

p
)

dV

=

∫

V

(

(σij u̇i),j +
(

MijǫjklḢ
p
ik

)

,l

)

dV +

∫

V

(

−σij,j u̇i + sijḢ
p
ij − ǫjklMij,lḢ

p
ik

)

dV

= −
∫

V

(

σij,j u̇i − (ǫkjlMik,l − sij)Ḣ
p
ij

)

dV +

∫

∂V

(

σijnj u̇i +

∫

∂V

ǫjklMijnlḢ
p
ik

)

dS

(6.59)

The power densities of contact forces are taken as

p(c) = t .u̇ + m
∼

: Ḣ
∼

p
, (6.60)

wheret ,m
∼

respectively are surface simple and double tractions. Volume forces are not written for simpli-
city. The method of virtual power can be used to derive the field equations governing the continuum, based
on virtual motionsu̇ andḢ

∼

p
:

div σ
∼

= 0, σij,j = 0 (6.61)

curlM
∼

+ s
∼

= 0, ǫjklMik,l + sij = 0 (6.62)

for all regular points ofV . Furthermore the following boundary conditions on∂V are derived :

t = σ
∼
.n , ti = σijnj (6.63)

m
∼

= M
∼

.ǫ
∼

.n , mij = Mikǫkjlnl (6.64)

6.3.2 Energy and entropy principles ; Constitutive equations

Under isothermal conditions, the energy balance in its local form states that :

ρė = p(i) (6.65)

wheree is the internal energy density function andρ mass density. The entropy principle is formulated as :

ρ(ė − ψ̇) ≥ 0 (6.66)
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whereψ is the Helmholtz free energy function. The free energy is taken as a functionψ(ε
∼

e, curl H
∼

p, α)
of elastic strain, dislocation density tensor and possibleinternal hardening variablesα. As a result, the
Clausius–Duhem inequality becomes :

(

σ
∼
− ρ

∂ψ

∂ε
∼

e

)

: ε̇
∼

e +

(

M
∼

− ρ
∂ψ

∂curlH
∼

p

)

: curl Ḣ
∼

p
+ (σ

∼
+ s

∼
) : Ḣ

∼

p − ρ
∂ψ

∂α
α̇ ≥ 0 (6.67)

We make the constitutive assumption that the two first contributions are non dissipative :

σ
∼

= ρ
∂ψ

∂ε
∼

e
, M

∼
= ρ

∂ψ

∂curlH
∼

p (6.68)

The following dissipation rate remains :

D = (σ
∼

+ s
∼
) : Ḣ

∼

p − Rα̇ ≥ 0 (6.69)

whereR = ρ∂ψ/∂α
∼

is the thermodynamic force associated with the internal variable. The existence of a
dissipation potentialΩ(σ

∼
+ s

∼
, R) is postulated such that

Ḣ
∼

p
=

∂Ω

∂
(

σ
∼

+ s
∼

) , α̇ = −∂Ω

∂R
(6.70)

6.3.3 Application to single slip

For crystal plasticity under single slip conditions, plastic deformation is given by :

Ḣ
∼

p
= γP

∼
= γ̇l ⊗ n (6.71)

whereP
∼

= l ⊗ n is the orientation tensor,l is the slip direction andn the normal to the slip plane. The
dissipation rate becomes :

(τ + l .s
∼
.n )γ̇ − Rα̇ ≥ 0 (6.72)

whereτ = l .σ
∼
.n is the resolved shear stress. In the absence of hardening variableα for simplicity, we are

lead to adopt the following generalized Schmid law (for positive γ̇) :

|τ − x| = τc, with x = −l .s
∼
.n (6.73)

meaning that plastic flow occurs when the effective resolvedshear stress|τ −x| reaches the critical resolved
shear stressτc. A kinematic hardening componentx naturally arises in the formulation for which a more
specific form is given in the following.
The curl of plastic deformation then is :

curlH
∼

p = l ⊗ (n × ∇γ) (6.74)

In the two–dimensional case, it gives :

[

curlH
∼

p
]

=





0 0 γ,2n1n2 − γ,1n
2
2

0 0 −γ,2n
2
1 + γ,1n1n2

0 0 0



 (6.75)

In the particular casel = e 1, n = e 2, the only non–vanishing component of the dislocation density tensor
is

(curlH
∼

p)13 = −γ,1 (6.76)

Let us consider at this stage the simple model :

ρψ(ε
∼

e, curl H
∼

p) =
1

2
ε
∼

e : Λ
∼

∼

: ε
∼

e +
1

2
A

(

curlH
∼

p
)

:
(

curlH
∼

p
)

(6.77)
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so that
σ
∼

= Λ
∼

∼

: ε
∼

e, M
∼

= A curlH
∼

p (6.78)

whereΛ
∼

is the four–rank tensor of elastic moduli, taken isotropic in the following applications, andA a
higher order modulus. According to the balance equation (6.62), it follows that

s
∼

= −curlM
∼

= −curl curlH
∼

p (6.79)

For single slip, the double curl of plastic deformation is

curl curlH
∼

p = l ⊗ ((n × γ,ije i) × e j) (6.80)

In the particular casel = e 1, n = e 2, we get :

curl curlH
∼

p = γ,12e 1 ⊗ e 1 − γ,11e 1 ⊗ e 2 (6.81)

so that the back–stress takes the form :

x = A(curl curlH
∼

p) : (l ⊗ n ) = −γ,11 (6.82)

6.3.4 Application to a two–phase periodic microstructure under simple shear

We consider the same two–phase periodic microstructure under simple shear described in figure 6.2
as we did in section 6.2.2. We now apply the previously described continuum “curlHp” plasticity theory
to this case, the main unknowns being the component of displacementu2 and the component of plastic
deformationHp

12 :
u1 = γ̄x2, u2(x1) = u(x1), u3 = 0, Hp

12(x1) (6.83)

where
H
∼

p = γl ⊗ n = γe 1 ⊗ e 2 (6.84)

We compute successively :

[

H
∼

]

=





0 γ̄ 0
u,1 0 0
0 0 0



 ,
[

H
∼

p
]

=





0 γ 0
0 0 0
0 0 0



 ,
[

H
∼

e
]

=





0 γ̄ − γ 0
u,1 0 0
0 0 0



 (6.85)

[

curlH
∼

p
]

=





0 0 −γ,1

0 0 0
0 0 0



 (6.86)

The resulting stress tensors are

[

σ
∼

]

= µ





0 γ̄ − γ + u,1 0
γ̄ − γ + u,1 0 0

0 0 0



 ,
[

M
∼

]

= A





0 0 −γ,1

0 0 0
0 0 0



 (6.87)

[

curlM
∼

]

= A





0 −γ,11 0
0 0 0
0 0 0



 (6.88)

The balance equations (6.61) and (6.62) imply that

σ12,1 = 0 =⇒ −γ,1 + u,11 = 0 (6.89)

s12 = −(curlM
∼

)12 =⇒ s12 = Aγ,11 (6.90)

meaning that the shear stress componentσ12 is constant. The Schmid law is written as

τ − x = σ12 − x = τc with x = A(curl curlH
∼

p)12 = −Aγ,11 (6.91)
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The shear stressσ12 being constant, the back–stress also turns out to be constant :

x,1 = γ,111 = 0 (6.92)

The slip profile is therefore parabolic in the plastic phase.In the elastic zone, all the variablesHp
12,M13, γ, x

vanish.

We now enforce continuity requirements at the interface between both phases for the plastic slip, in
addition to the continuity of displacement and simple traction vector. The continuity of plastic slip atx1 =
±s/2 reads :

Hp
12 = γ = 0 (6.93)

We have now to consider the condition of transmission of the double traction tensor (6.64) at the interface

m12 = M13ǫ321n1 = −M13 = Aγ,1 (6.94)

i.e., continuity of the double stress componentM13. In the elastic phase, the couple stress componentM13

is not defined since no plastic deformation takes place. If weimpose thatM13 = m12 = 0 at the interface,
it will imply that the first derivativeγ,1 also vanishes. This latter condition requires that the fullparabolic
functionγ should also vanish, so that no plastic strain could develop in the plastic zone. In fact, according
to such a plastic strain gradient model, higher order stresses remain indeterminate at the interface between
an elastic and a plastic phase. Apparently no alternative condition can help us fully identifying the plastic
field. As a result the entire profile remains indeterminate.
This indeterminacy prompts us to introduce, in the next section, a regularized model which is closely related
to the “curlHp” model but delivers a complete solution of the elastic/plastic laminate boundary value
problem. On the other hand, it must be noted that a complete solution can be worked out with the “curlHp”
model when both phases are elastic–plastic without any indeterminacy (see appendix J).

6.4 Formulation of the microcurlmodel

It has been shown that the “curlHp” model cannot be used for the considered elastic–plastic laminate
structure. We will now propose an alternative model in orderto circumvent the indeterminacy of the consi-
dered boundary value problem, thus representing a regularization of the previous model. This model, called
heremicrocurl, is based on a micromorphic approach since it falls in the class of generalized continuum mo-
dels presented in [Forest 09]. The “curlHp” model will arise as a special limit case of the present approach.
As it was done for the previous models, the theory is first described in terms of balance and constitutive
equations. An internal constraint controlling the plasticmicrodeformation is then introduced. Finally an
application to the two–phase laminate is presented.

6.4.1 Balance equations

We introduce a plastic microdeformation variableχ
∼

p as a second–rank generally non–symmetric tensor.
It is distinct from the plastic deformationH

∼

p which is still treated as an internal variable. Then the degrees
of freedom of the theory are :

DOF = {u ,χ
∼

p} (6.95)

The components ofχ
∼

p are introduced as independent degrees of freedom. We assumethat only the curl part
of the gradient of plastic microdeformation plays a role in the power of internal forces ; then in the same
way as in (6.58) we have :

p(i) = σ
∼

: Ḣ
∼

+ s
∼

: χ̇
∼

p + M
∼

: curl χ̇
∼

p (6.96)
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−P(i) =

∫

V

p(i) dV =

∫

V

(

σ
∼

: Ḣ
∼

+ s
∼

: χ̇
∼

p + M
∼

: curl χ̇
∼

p
)

dV

=

∫

V

(

(σij u̇i),j + (Mijǫjklχ̇
p
ik)

,l

)

dV +

∫

V

(

−σij,j u̇i + sijχ̇
p
ij − ǫjklMij,lχ̇

p
ik

)

dV

= −
∫

V

σij,j u̇i dV −
∫

V

(ǫkjlMik,l − sij) χ̇p
ij dV +

∫

∂V

σijnj u̇i dS +

∫

∂V

ǫjklMijnlχ̇
p
ik dS

(6.97)

The method of virtual power is used to derive the generalizedbalance of momentum equations :

div σ
∼

= 0, curlM
∼

+ s
∼

= 0 (6.98)

in the absence of volume forces for simplicity. The boundaryconditions read :

t = σ
∼
.n , m

∼
= M

∼
.ǫ
∼

.n (6.99)

wheret andm
∼

are the simple and double tractions at the boundary.

6.4.2 Constitutive equations

The free energy function is assumed to have the following arguments :

ψ
(

ε
∼

e, e
∼

p := H
∼

p − χ
∼

p, Γ
∼χ

:= curlχ
∼

p
)

(6.100)

wheree
∼

p is the relative plastic strain measuring the difference between plastic deformation and the plastic
microvariable.
The reduced entropy inequality reads :

(

σ
∼
− ρ

∂ψ

∂ε
∼

e

)

: ε̇
∼

e −
(

s
∼

+ ρ
∂ψ

∂e
∼

p

)

: ė
∼

p +

(

M
∼

− ρ
∂ψ

∂ Γ
∼χ

)

: Γ̇
∼χ

+
(

σ
∼

+ s
∼

)

: Ḣ
∼

p ≥ 0 (6.101)

The following state laws are adopted :

σ
∼

= ρ
∂ψ

∂ε
∼

e
, s

∼
= −ρ

∂ψ

∂e
∼

p
, M

∼
= ρ

∂ψ

∂Γ
∼χ

(6.102)

so that the residual intrinsic dissipation rate becomes :

D = (σ
∼

+ s
∼
) : Ḣ

∼

p ≥ 0 (6.103)

Linear relationships are chosen at a first stage :

σ
∼

= Λ
∼

∼

: ε
∼

e, s
∼

= −Hχe
∼

p, M
∼

= AΓ
∼χ

(6.104)

whereHχ andA are generalized moduli. The size effects exhibited by the solutions of boundary value
problems involving such a model are related to an intrinsic length, typically defined as

lω =

√

A

Hχ
(6.105)

The flow rule can be derived from a viscoplastic potentialΩ(σ
∼

+ s
∼
), which is a function of the effective

stressσ
∼

+ s
∼

that intervenes in the dissipation rate (6.103) :

Ḣ
∼

p
=

∂Ω

∂(σ
∼

+ s
∼
)

(6.106)
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For crystal plasticity,
Ḣ
∼

p
= γ̇l ⊗ n (6.107)

The dissipation takes the form :
D = (τ + s

∼
: (l ⊗ n ))γ̇ ≥ 0 (6.108)

The generalized Schmid criterion then is

|τ + s
∼

: (l ⊗ n )| = τc (6.109)

whereτc is the critical resolved shear stress. Accordingly, a back–stress component naturally arises in the
yield function, in the same way as in the Cosserat and “curl Hp” models.

6.4.3 Internal constraint

The modulusHχ introduces a coupling between macro and microvariables. A high value of the cou-
pling modulusHχ constrains the plastic microdeformation to be as close as possible to the macroscopic
plastic deformationH

∼

p. At the limit, the penalty factorHχ becomes a Lagrange multiplier to enforce the
constraint :

χ
∼

p ≡ H
∼

p (6.110)

In that case, the power of internal forces (6.96) coincides with (6.58). As a result, themicrocurl model
degenerates into thecurlH

∼

p theory of section (6.3). The micromorphic model can therefore be seen as
a regularization of thecurlH

∼

p theory which displays some indeterminacy at the interface of elastic and
elastic–plastic zones. Another way of solving the indeterminacy problem is to track the limit of the elastic
domain and to enforce ana priori condition of vanishing double traction [Liebe 03] on this surface. With
such conditions however, it has been shown that the considered laminate boundary value problem does not
admit any non trivial solution.

6.4.4 Application to a two–phase periodic microstructure under simple shear

Contrary to thecurlH
∼

p theory, plastic microdeformation can develop even in the absence of macro-
scopic plastic strain. In particular, double stresses thatmay arise in a plastic phase can be transmitted to an
elastic phase through the interface.
Let us consider the two–phase microstructure under simple shear of the section 6.3 and perform the same
analysis using themicrocurl model.
We take into account one slip system whose slip direction is along the axis 1, i.e. the shear direction. The
resolution of the boundary value problem follows. The unknown of the problems are one component of the
displacement and two components of the plastic microdeformation :

u1 = γ̄x2, u2(x1), u3 = 0, χp
12(x1), χp

21(x1) (6.111)

[

H
∼

]

=





0 γ̄ 0
u,1 0 0
0 0 0



 ,
[

H
∼

p
]

=





0 γ 0
0 0 0
0 0 0



 ,
[

H
∼

e
]

=





0 γ̄ − γ 0
u2,1 0 0
0 0 0



 (6.112)

[

χ
∼

p
]

=





0 χp
12(x1) 0

χp
21(x1) 0 0

0 0 0



 ,
[

curlχ
∼

p
]

=





0 0 −χp
12,1

0 0 0
0 0 0



 (6.113)

The resulting stress tensors are

[

σ
∼

]

= µ





0 γ̄ − γ + u2,1 0
γ̄ − γ + u2,1 0 0

0 0 0



 ,
[

s
∼

]

= −Hχ





0 γ − χp
12 0

−χp
21 0 0

0 0 0



 (6.114)

183



Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

[

M
∼

]

=





0 0 −Aχp
12,1

0 0 0
0 0 0



 ,
[

curlM
∼

]

=





0 −Aχp
12,11 0

0 0 0
0 0 0



 (6.115)

The balance equations
∼

= −curlM
∼

gives :

χp
21 = 0, Hχ(γ − χp

12) = −Aχp
12,11 (6.116)

The plasticity criterion stipulates :

σ12 + s12 = σ12 + Aχp
12,11 = τc (6.117)

The force stress balance equation requires thatσ12 be constant. It follows that :

χp
12,111 = 0 (6.118)

and the plastic microdeformation profile in the the soft phase, is therefore parabolic :

χps
12 = asx2

1 + c (6.119)

where symmetry conditions have already been taken into account (χps
12(−s/2) = χps

12(s/2)) andas andc
are constants to be determined. The plastic slip can be computed from (6.116).
In the elastic domain, the balance equation (6.116) is stillvalid with vanishing plastic slip so that the profile
of plastic microdeformation is hyperbolic :

χph
12 = ah cosh

(

ω

(

x1 −
s + h

2

))

, with ω =

√

Hh
χ

Ah
(6.120)

for s/2 ≤ x1 ≤ s/2 + h. Symmetry conditions have already been taken into account (χph
12 (s/2) =

χph
12 (s/2 + h)).

The identification of the coefficientsah, as, c is possible by means of the interface and periodicity condi-
tions :

– Continuity ofχp
12 atx1 = s/2 :

as
(s

2

)2

+ c = ah cosh
ωh

2
(6.121)

The periodicity condition forχp
12 atx1 = −s/2 andx1 = s/2 + h leads to the same equation.

– Continuity of the double tractionm12 = −M13 atx1 = s/2, according to (6.99) :

Mh
13 = −Ahχph

12,1 = −ahAhω sinh

(

x1 −
s + h

2

)

= Ms
13 = −Asχps

12,1 = −2asAsx1 (6.122)

so that,

2Asas s

2
= −Ahahω sinh

ωh

2
(6.123)

The periodicity condition forM13 atx1 = −s/2 andx1 = s/2 + h leads to the same equation.
– The plasticity condition in the soft phase provides the value of the constant stress component :

σ12 = τc − 2Asas (6.124)

– Consequence of periodicity of displacement componentu2. We start from

σ12 = µ(γ̄ − γ + u2,1) =⇒ us
2,1 =

σ12

µ
+ γ − γ̄ (6.125)

so that

us
2,1 =

σ12

µ
− γ̄ + asx2

1 + c − 2Asas

Hs
χ

(6.126)
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in the plastic phase. In the elastic phase, we have :

uh
2,1 =

σ12

µ
− γ̄ (6.127)

We compute the average :
∫ s/2+h

−s/2

u2,1 dx1 = 0 (6.128)

which vanishes for periodicity reasons and gives :
(

σ12

µ
− γ̄

)

(s + h) +

(

c − 2Asas

Hs
χ

)

s +
2

3
as

(s

2

)3

= 0 (6.129)

The resolution gives the following relations :

as = (s + h)

(

γ̄ − τc

µ

)(

−2As

µ
(s + h) −

(

(s

2

)2

+
sAs

ωAh
coth

ωh

2

)

s − 2Ass

Hs
χ

+
2

3

(s

2

)3
)−1

(6.130)

ah = − 1

sinh ωh
2

sAs

ωAh
as (6.131)

c = −
(

(s

2

)2

+
sAs

ωAh
coth

ωh

2

)

as (6.132)

The corresponding profiles of plastic microdeformation areillustrated in figure 6.4 for a set of material
parameters for which the parabolic and hyperbolic profiles are clearly visible and for two sets of material
parameters introducing a mismatch between the two phases. In the latter cases the microvariableχp de-
creases rapidly in the elastic phase, while still continuous at the interface. WhenAs = Ah, the slope of the
plastic microdeformation is continuous at the interface, which can be seen in figure 6.4(a). In all of these
cases the coupling modulus is high enough for the plastic microdeformation to almost coincide with plastic
slip in the soft phase.

6.5 Overall size effects predicted by the models

Based on the non–homogeneous distribution of mechanical variables in a two–phase laminate under-
going simple shear as determined in subsections 6.2.2 and 6.4.4 for the Cosserat and themicrocurlmodels,
we now study more precisely the macroscopic response of the laminate and the macroscopic size effects
as predicted by the two models. Due to the similarity of the models, their responses are analysed in pa-
rallel. Differences however exist and will be pointed out. This section is organized as follows. First, the
macroscopic stress strain curve is calculated for the laminate material. The overall hardening moduli are
also determined. The second subsection analyses the predicted size effects. For simplicity, wa assume here
that the shear moduli of the two phases are equal :µs = µh = µ.

6.5.1 Macroscopic stress-strain curve and kinematic hardening modulus

Deriving the overall properties of a periodic generalized medium requires the development of specific
homogenization tools. Such methods were designed in [Forest01] for heterogeneous Cosserat media and
were extended to micromorphic media. The effective material is regarded here as a classical Cauchy material
endowed with effective elastic–plastic properties. We derive the expression of the macroscopic Cauchy
stress tensor componentΣ12 defined as the mean value of stress componentσ12 over the unit cell :

Σ12 =< σ12 >=
1

l

∫
s+h
2

− s+h
2

σ12dx1 (6.133)

wherel = s+h is the microstructure unit cell size. Note that for the Cosserat model the stress tensor is non
symmetric, but, for the considered boundary value problem,we have〈σ12〉 = 〈σ21〉 = Σ12.
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

FIG. 6.4. Profiles of plastic microdeformationχp
12

in the two–phase microstructure with themicrocurl model. (a) With
a set of material parameters giving clearly visible parabolic and hyperbolic profiles (µ = 35000 MPa,Hh

χ =
Hs

χ = 133829 MPa,Ah = As = 20 MPa.mm2 andτc = 40 MPa). (b) With a mismatch between the moduli
of the two phasesAh = 0.2 MPa andAs = 20 MPa and (c)Ah = 2.10−5 MPa andAs = 20 leading to
sharper profiles at the interfaces.
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Expressions for the local stressσ12 were derived in sections 6.2.2 and 6.4.4, that depend on the coefficients
as, ds, ah, dh. The following form can be adopted foras which is valid for both Cosserat andmicrocurl
models :

as =
A

Bl2 + Cl coth
(

ω l(1−fs)
2

)

+ D
(6.134)

Table 6.1 gives theA, B, C, D coefficients entering (6.134) for both models. As a consequence, an equiva-
lence can be found between Cosserat andmicrocurl material parameters, which is valid for the considered
boundary value problem :

A ≡ 2β (6.135)

Hχ ≡ 4
µµc

µ + µc
(6.136)

However, identification ofµc for a given value ofHχ is not always possible because of the non linear
relation (6.136) that allows onlyHχ values smaller than

lim
µc→∞

4
µµc

µ + µc
= 4µ (6.137)

In the following, calculations are made for themicrocurl model and the corresponding expressions for the
Cosserat model can be obtained using the previous equivalence relations.

The macroscopic stressΣ12 is computed as a function of the applied shearγ and mean plastic slip
< γ > :

Σ12 =
1

s + h

∫ (s+h)/2

−(s+h)/2

σ12dx1 = τc − 2Asas = µ (γ − 〈γ〉) (6.138)

where (6.124) has been taken into account. The mean plastic slip is computed from (6.116) as follows :

〈γ〉 =

〈

χp
12 −

As

Hs
χ

χp
12,11

〉

(6.139)

=
1

l

∫ s/2

−s/2

[

as

(

x2
1 −

2As

Hs
χ

)

+ c

]

dx1 (6.140)

=
1

l

[

as s3

12
+ s

(

c − 2As

Hs
χ

)]

(6.141)

Accordingly, alternative expressions ofas as a function of mean plastic strain are obtained

as =
A′

B′l2 + C′l coth
(

ω l(1−fs)
2

)

+ D′
(6.142)

where coefficientsA′, B′, C′, D′ are given in table 6.2 for bothmicrocurland Cosserat models.

The macroscopic stress–strain curve is drawn in figure 6.5 from the previous analytical results, for a
microstructure sizel = s + h = 10−4mm, and material parameters from table 6.3. The obtained response
clearly exhibits pure linear kinematic hardening, in contrast to the curve obtained with classical crystal
plasticity theory that does not incorporate the higher order back–stress component.

The expression of the kinematic hardening modulusH can be obtained using (6.138) and (6.142) :

H =
2As

B′l2 + C′l coth
(

ω l(1−fs)
2

)

+ D′
(6.143)

This expression clearly shows that the hardening modulus issize–dependent for both Cosserat andmicrocurl
models. At the limit of vanishingly small microstructure size l for fixed intrinsic lengths of the generalized
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Model Cosserat Microcurl

as(γ)

A τc

µ
− γ

τc

µ
− γ

B f3
s

6

f3
s

6

C f2
s βs

βhωh

f2
s As

Ahω

D βs

(

fs
µ + µc

µµc
+

4

µ

)

As

(

2fs

Hs
χ

+
2

µ

)

TAB . 6.1. Coefficients entering the expression (6.134) of the integration constantas as a function of the applied shear
γ for both Cosserat andmicrocurl models.

Model Cosserat Microcurl

ass(〈γ〉)
A′ −〈γ〉 − 〈γ〉
B′ f3

s

6

f3
s

6

C′ f2
s βs

βhω

f2
s As

Ahω

D′ fsβ
s µ + µc

µµc

2fsA
s

Hs
χ

TAB . 6.2. Coefficients entering the expression of the integration constantas as a function of the mean plastic deforma-
tion (6.142) for both Cosserat andmicrocurlmodels.

FIG. 6.5. Macroscopic stress–strain curves : illustration of the kinematic hardening produced by themicrocurl and
Cosserat models in comparison with conventional crystal plasticity theoryfor l = 10−3mm. The considered
material parameters are given in table 6.3.
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Coefficient Cosserat Microcurl Cosserat Microcurl
µ [MPa] τc [MPa] µc [MPa] Hχ [MPa] β [MPa.mm2] A [MPa.mm2]

Phase (s) 35000 40 106 133829 10−2 2.10−2

Phase (h) 35000 - 106 133829 10−5 2.10−5

TAB . 6.3. Set of material parameters fulfilling the equivalence conditions (6.135) and (6.136) between themicrocurl
model and the Cosserat model. The intrinsic length scales, defined as

p

A/Hχ or
p

β/µ, induced by these
parameters are of the order of10 nm for the elastic phase (h) and500 nm for the plastic phase (s).

continua and fixed soft phase volume fractionfs, the following value of the hardening modulus is obtained :

lim
l→0

H =
1 − fs

f2
s

Hh
χ

+
fs(1 − fs)

Hs
χ

(6.144)

In the specific case whereHh
χ = Hs

χ = Hχ, this limit becomes

lim
l→0

H =
1 − fs

fs
Hχ (6.145)

for themicrocurl model, and

lim
l→0

H =
1 − fs

fs

4µµc

µ + µc
(6.146)

for the Cosserat model. The expressions (6.145) and (6.146)reveal a major difference between the two
models. In themicrocurl model, the limit hardening modulus depends only on the parameterHχ whereas
in the Cosserat model it depends on both the classical shear modulusµ and the Cosserat coupling modulus
µc. Moreover, taking into account the conditionµ ≪ µc chosen for the Cosserat continuum, we find that
the limit hardening modulus saturates in the Cosserat modelat

lim
l→0

H =
1 − fs

fs
4µ (6.147)

In contrast, the kinematic hardening modulus in themicrocurl modellinearly increases with the coupling
modulusHχ.

The existence of such a back–stress contribution of the dislocation density tensor was anticipated by
[Steinmann 96], derived from statistical mechanical arguments by [Groma 03] and simulated for a two–
phase microstructure in [Forest 08]. However, the previousanalytical expressions of the hardening modulus
were not derived in the latter reference.

6.5.2 Size–dependent macroscopic flow stress

The previous results make it possible to study the dependence of the flow stress at< γ >= 0.002 as a
function of the microstructure sizel = s + h for a given volume fractionfs of the soft phase. The overall
flow stress is obtained by setting〈γ〉 = 0.002 in equation (6.138). Figure 6.6 presents the evolution of the
flow stress as a function ofl in a log-log diagram for the numerical values of material parameters from table
6.3 and for different values of the coupling modulusHh

χ = Hs
χ = Hχ. All other material parameters are

kept fixed. In particular the intrinsic lengths associated with the moduliAs andAh (resp.βs, βh) are taken
independent ofl.

For finite values of the coupling modulus, the curves exhibita typical tanh–shape with a saturation
for large values ofl (l > 10−2 mm for the chosen parameters) and for small values ofl (l < 10−6 mm
for the chosen parameters). Between these two asymptotic regimes, there is a transition domain for which
significant size dependence is observed. This zone is situated between approximatelyl = 10−5 mm andl =
10−3 mm for the chosen parameters. The asymptotic values, the width of the transition zone, and the scaling
law in the transition regime are directly related to the material parameters of the Cosserat andmicrocurl
models. These main characteristics of thetanh–curves are analysed in the two following subsections.
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FIG. 6.6. Evolution of the macroscopic flow stress at0.2% of plastic strainΣ12|0.2 as a function of the size of the
microstructurel. This evolution is plotted for different coupling moduliHχ andµc of the Cosserat andmi-
crocurl models respectively. The two lower curves are obtained for values of the coupling moduli lying in the
range of equivalence between both models (i.e. fulfilling the equivalence condition (6.136)) ; the dotted curve,
obtained withµc = ∞, shows the upper limit reached for the Cosserat model. The curves above are obtained
for higher values of the coupling modulusHχ. The other material parameters considered for each phase are
given in table 6.3, they fulfill the other equivalence condition (6.135) betweenthe two models.
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6.5. Overall size effects predicted by the models

Asymptotic regimes and maximal size effect predicted by themodels

When the size of the elastic–plastic phase becomes large compared to the the intrinsic material length
scale introduced in the model, strain gradients are small and the kinematic hardening contribution to stress
vanishes. In that case the models reduce to classical crystal plasticity theory. The macroscopic stress at0.2%
plastic strain then tends towards the critical resolved shear stress :

lim
l→∞

Σ12|0.2 = τc (6.148)

In contrast, for small microstructure sizesl compared to the intrinsic material length scalelω, the strain
gradient effects dominate. The maximum size effect generated by themicrocurlmodel is obtained for sizes
lower than a critical value that depends on the material parameters. For smaller and smaller microstructures,
the stress at a given mean plastic strain< γ > saturates at the value

lim
l→0

Σ12(< γ >) = τc +
1 − fs

fs

Hh
χHs

χ 〈γ〉
Hh

χ (1 − fs) + Hs
χfs

(6.149)

If the two coupling moduli are taken equal,Hχ = Hs
χ = Hh

χ , this limit becomes :

lim
l→0

Σ12(< γ >) = τc +
1 − fs

fs
Hχ 〈γ〉 (6.150)

As a result, there exists a maximal extra–stress∆Σ induced by strain gradient effects according to the
microcurlmodel :

∆Σ = lim
l→0

Σ12(< γ >) − τc =
1 − fs

fs
Hχ 〈γ〉 (6.151)

The maximum extra–macroscopic stress reachable by the model depends on the volume fractionfs, the
mean plastic slip〈γ〉 and the coupling modulusHχ. Note that, for fixed volume fraction and plastic strain,

lim
Hχ→∞

(

lim
l→0

Σ12

)

= ∞ (6.152)

A similar expression for the maximal extra–stress producedby the Cosserat model can be obtained

∆Σ =
1 − fs

fs

4µµc

µ + µc
〈γp〉 (6.153)

which tends to :

∆Σ∞ =
1 − fs

fs
4µ 〈γp〉 (6.154)

whenµc goes to infinity. This expression clearly shows that the maximal size effect predicted by the Cosserat
model is bounded, in contrast to themicrocurl model. Consequently, as noted in the previous subsection
about the hardening modulus, the Cosserat andmicrocurlmodels behave differently in the small size region.
The Cosserat maximal size effect is intrinsically limited by the elastic properties for a given fraction of phase
(s) whereas in themicrocurlmodel the maximal size effect is entirely controlled by theHχ coefficient.

This different behavior is illustrated by figure 6.7 where the extra–stress at 0.2% plastic strain is plotted
as a function of the coupling modulus for the Cosserat andmicrocurl models. As it was shown in section
6.5.1 and in figure 6.6, the considered models are equivalentfor sufficiently small values of the coupling
modulus, according to the equivalence (6.136).

Transition zone and scaling law

The transition domain that connects the previous asymptotic regimes in the evolution of the overall yield
stress with the microstructure size can be characterized bytwo main quantities : the locationl = lc of the
inflexion point and the tangent behavior at that point that wecall here the scaling law. These quantities are
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

FIG. 6.7. Evolution of the macroscopic yield stress∆Σ12|0.2 at 0.2% plastic strain as a function of the coupling mo-
dulus, for the Cosserat andmicrocurl models. The abscissa corresponds toHχ for themicrocurl model and
to 4µc for the Cosserat model (first order Taylor approximation of (6.136)for µc near zero). The material
parameters considered for each phase are given in table 6.3.

192



6.5. Overall size effects predicted by the models

determined here in the log–log diagram like in figure 6.6. Consequently,lc is defined by the vanishing of the
second derivative oflog Σ0.2 as a function oflog l. Moreover, the scaling law is defined by the first derivative
of log Σ0.2(log l) at l = lc. The scaling law is of the formln, n to be determined. The valueslc andn are
determined numerically. For the material parameters givenin table 6.3, we havelc ≈ 2.24 10−5 mm and
the slope at this point is approximately equal ton = −0.46.

We present here a numerical analysis of the evolution oflc as a function of material parameters. For
a fixed modulusAs = 10−1 MPa.mm2, the microstructure size dependence of the flow stress is plotted
for different values ofAh in figure 6.8(a). The other parameters are taken equal to theirvalue in table 6.3.
These curves show that the transition zone is translated towards smaller microstructure sizes whenAh is
decreased. Similar results hold for theβh,s values in the Cosserat model.
For a fixed modulusAh = 10−1 MPa.mm2, the microstructure size dependence of the flow stress is plotted
for different values ofAs in figure 6.8(b). The translation of the transition zone is still observed but to a
lesser extent.

From these curves, the characteristic lengthlc and the scaling lawn can be determined and plotted as
functions ofAh, As. This is done in figure 6.9. The characteristic lengthlc is an increasing function ofAs,h

which saturates at large values ofAs,h. For the chosen parameters, the scaling power law remains close to
n = −0.5.

The location of the inflection point turns out to be mainly controlled by the moduli of the hard phase
(h) while the scaling law is affected by the ratio between the moduli of the hard phase and the soft phase.

The characteristic length and scaling power also depend on the value of the coupling modulus. Figure
6.10 shows that the coupling modulus has a major effect on thescaling law for both models. In contrast,
they have a limited effect on the size–dependent region location since they are generally taken around an
equivalent value of106 MPa. It turns out that, for the chosen material parameters, the Cosserat model
provides power law values that saturate close ton = −0.5 in the highly constrained case. In contrast, the
asymptotic power law for themicrocurl model is close ton = −2. Indeed, when the coupling modulusHχ

tends to infinity, we can derive a simplified expression foras. In (6.142), theC′ andD′ coefficients tend to
zero and thecoth tends to 1. We end up to the following expression for the flow stress in that specific case :

lim
Hχ→∞

Σ12 = τc +
12As〈γ〉

f3
s l2

(6.155)

This expression indicates an = −2 scaling law. Figure 6.11 presents the effect of the volume fractionfs

on the scaling law for the constrained Cosserat andmicrocurlmodels. According to themicrocurlmodelfs

has no effect on the asymptotic power lawn = −2. For the Cosserat model the effect of volume fraction
is strong and dominates when the coupling modulusµc is high. The range of reachable scaling laws lies
between 0 and−1. The−1 scaling law is obtained when the fraction of soft phase tendsto 0. In other words,
when the microstructure is mainly constituted by hard obstacles. In this case, the Cosserat model deliver
an Orowan type scaling law. An approximation of the flow stress can be derived whenfs tends to 0. In the
transition zone we can approximate thecoth term in (6.142) by 1. Consequently,

lim
fs→0

Σ12 = τc + βs A′

C′l + D′ (6.156)

This expression can be simplified considering thatµc goes to∞ :

lim
fs→0

Σ12 = τc +
〈γ〉

fs2

√
2

l

lω
+

fs

4µ

(6.157)

wherelω is the caracteristic length of the (h) phase defined by (6.23).Equation (6.157) demonstrates the
n = −1 scaling law delivered by the Cosserat model whenfs tends to 0.
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crystal plasticity

(a)

(b)

FIG. 6.8. Effect of the moduliAh, As on the evolution of the macroscopic flow stress at0.2% plastic strainΣ12|0.2. This
evolution is plotted as a function of the size of the microstructurel for : (a) different values ofAh (or βh) for
fixed valueAs = 10−1 MPa.mm2 ; (b) different values ofAs (or βs) for fixed valueAh = 10−1 MPa.mm2.
The other material parameters are given in table 6.3.
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(a)

(b)

FIG. 6.9. Effect of the moduliAh, As, βh andβs on : (a) the locationlc of the size–dependent region, (b) the scaling
power lawn. These evolutions are plotted as functions of one higher order modulus while the other one is
fixed.
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(a)

(b)

FIG. 6.10. Effect of the coupling moduli on : (a) the locationlc the size–dependence zone and (b) the scaling power law
n. The abscissa corresponds toHχ for themicrocurl model and to4µc for the Cosserat model (first order
Taylor approximation of (6.136) forµc near zero).
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FIG. 6.11. Effect of the volume fractionfs on the scaling law reachable by each model (obtained for high values of the
coupling moduli).

6.6 Discussion

6.6.1 Identification of material parameters

The main features of the scaling behavior of Cosserat, micromorphic and strain gradient plasticity mo-
dels have been quantitatively described in the special caseof a two–phase laminate microstructure. Explicit
formula or numerical estimates of the extra–hardening associated with plastic strain gradients, asymptotic
behavior and scaling laws have been provided in this specificcase. The parametric study has shown that a
large range of size effects can be explored depending on the values of material parameters introduced by the
higher order theories. The previous analyses therefore setguidelines for the identification of such material
parameters to describe specific size effects. The targeted phenomena are precipitate hardening, on the one
hand, and grain size effects, on the other hand. This will require generalization of the previous laminate
microstructure, probably based on intensive computational analysis. However, simple analytical situations
like the one studied in this work can help estimating the order of magnitude of such parameters, as proposed
for example in [Hunter 08].

Depending on the amplitude and the range of observed size effects, the Cosserat andmicrocurl theories
are candidate models for modeling the size–dependent response of elastic–(visco)plastic crystalline solids.
The Cosserat has the advantage that it requires the introduction of 3 additional degrees of freedom in contrast
to the 9 of the micromorphic approach. However, it has been shown that the Cosserat crystal plasticity model
may not be sufficient to account for large amplitude extra–hardening over a broad range of length scales.

The existence of transition domain with scalable size–dependent behavior, as illustrated in figure 6.10,
is of great interest since it can be calibrated with respect to experimental results that are available for a
limited range of length scales. The existence of a saturatedasymptotic regime below the experimentally
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FIG. 6.12. Influence of each material parameters on the size effect predicted by the considered model.

investigated length scales, i.e., belowlc, can be seen as the limit of the continum approach. That is why
predictive extrapolations of the generalized continuum model should not be expected.

For the transmission of higher order tractions at the interface between elastic and elastic–plastic phases,
it has been necessary to endow both phases with higher order moduli like As andAs. The absence of such
transmission rules ledds to an indeterminacy in the strict strain gradient plasticity theory. These higher order
moduli can be seen as representing intrinsically non local effects that work at different length scales. Non
local elasticity effects are expected at very low length scales of the order of 10 nm. In contrast, non local
microplasticity effects, associated with a sufficient number of dislocations for a continuum crystal plasticity
theory to apply, occur at scales ranging typically from 0.3µm to 10µm in f.c.c. metals. This explains the
selected values of material parameters for the examples provided in the previous sections (see table 6.3).

As a formal exercise and with a view to setting guidelines forthe identification of a more realistic
model in the future, we propose in this section to identify the parametersAh,s,Hχ etc., of themicrocurl
(and Cosserat) models from experimental results for a material which shares some common features with
the ideal laminate microstructures. Such experimental results are available for the precipitate size effect in
single crystal nickel base superalloys [Duhl 87]. the microstructure consists of a quasi–periodic distribution
of cuboidalγ′ precipitates coherently embedded in theγ matrix. In a certain range of temperature and
strain, the precipitates can be regarded as elastic whereasthe matrix displays a complex elastic-viscoplastic
behavior. The narrow channels ofγ phase are reminiscent of the ideal laminate microstructurestudied in
this work.

The precipitate size effect in such a quasi–periodic microstructure has been modeled by means
of periodic homogenization based on a cubic unit cell, and using generalized continuum models by
[Busso 00, Forest 00] and more recently by [Tinga 08]. In the two first references, the size effect is enti-
rely carried by the strain gradient approach, whereas the strain gradient plasticity model is used in the latter
reference, in addition to an explicit Orowan law introducedin the constitutive model. In the context of the
simple laminate model considered here, we will try to identify the higher order material parameters so as to
describe the experimental precipitate hardening effect without including Orowan’s law in the model. This
formal identification aims at discriminating the ability ofCosserat andmicrocurl models to account for si-
gnificant amplitude of extra–hardening. The identificationremains indicative since we consider only single
slip, which is not the case in the real superalloy. The slip geometry is also different from the reality, even
though the soft phase of the laminate model mimics aγ–channel. In addition to that, we will convert size
effects observed in tension to the correspondingτ/γ shear behaviour for the purpose of calibration.
Figure 6.13 shows that themicrocurl model is able to simulate an Orowan–like scaling law. Moreover,
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FIG. 6.13. Comparison between experimental data obtained with a two–phase material (γ matrix phase elastic-
viscoplastic andγ′ precipitates which can be considered elastic) from [Sims 87], the prediction of the model
in [Busso 00] and the proposed identification for themicrocurl model. The size–effect is plotted as a func-
tion of the precipitate size. Volume fraction of precipitatesfh = 68%, critical resolved shear stress of the
matrix phaseτc = 59 MPa, µ = 100000 MPa, Hh

χ = Hs
χ = 7.105 MPa, Ah = 3.5.10−6 MPa and

As = 4.10−5 MPa. This figure shows that themicrocurl model is able to simulate an Orowan–like scaling
law (lc ≈ 200nm andn ≈ −1).
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FIG. 6.14. Double slip in a two–phase periodic laminate microstructure under simple shear.

the characteristic length identified,lc = 200nm, is approximativelly the matrix channels width in Ni-base
superalloys.

6.6.2 Extension to double slip

The Cosserat andmicrocurl models have essential common features with the statisticalmodel of dislo-
cations developed for single slip by [Groma 03] and comparedto discrete dislocation dynamics simulations
in [Yefimov 04]. The strain gradient plasticity model used inthe two latter references has been extended
for multiple slip situations according to purely phenolomenological arguments in [Yefimov 05]. In the same
way, the Cosserat andmicrocurl models possess a straightforward phenomenological generalization for
multiple slip, without introducing any additional ingredients nor parameters, but without warranty that it
is consistent with the actual multislip behavior of crystals. This formulation is illustrated for symmetric
double slip in the laminate microstructure under shear loading conditions. Two slip systems, symmetric
with respect to direction 1 and inclined at an angle±θ with respect to direction 1 are taken into account
in the soft phase(s), as shown in figure 6.14. The main unknowns remain the same as insection 6.4.4,
equation (6.111). Following the same procedure as in the case of single slip, we have :

[

H
∼

]

=





0 γ̄ 0
u2,1 0 0
0 0 0



 ,
[

H
∼

p
]

=





0 Hp
12 0

Hp
21 0 0
0 0 0



 ,
[

H
∼

e
]

=





0 γ̄ − Hp
12 0

u2,1 − Hp
21 0 0

0 0 0





(6.158)
As the two slip systems are symmetric, the associated plastic slips are equalγ1 = γ2 = γ. Then the
non–zero components of the plastic deformation are :

Hp
12 = 2γ cos2 θ, Hp

21 = −2γ sin2 θ (6.159)

The plastic microdeformation tensor takes the same form as insection 6.4.4. However, in contrast to what
we obtained in the case of single slip, we expect the component χp

21 of the plastic microdeformation not to
vanish. The matrix expressions (6.113) are still valid in the double slip context. In particular, there is still
one single non–zero component in the curl of plastic microdeformation. The resulting stress tensors are :

[

σ
∼

]

= µ





0 γ̄ − Hp
12 − Hp

21 + u2,1 0
γ̄ − Hp

12 − Hp
21 + u2,1 0 0

0 0 0



 (6.160)

[

s
∼

]

= −Hχ





0 Hp
12 − χp

12 0
Hp

21 − χp
21 0 0

0 0 0



 (6.161)

[

M
∼

]

=





0 0 −Aχp
12,1

0 0 0
0 0 0



 ,
[

curlM
∼

]

=





0 −Aχp
12,11 0

0 0 0
0 0 0



 (6.162)
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As a consequence, the double stress has only one non–vanishing component related toχp
12 as in the case of

single slip. Therefore the balance equations
∼

= −curlM
∼

gives :
{

−Hχ (Hp
12 − χp

12) = Aχp
12,11

Hp
21 − χp

21 = 0
(6.163)

It turns out that the componentχp
21 does not contribute to the dislocation density tensor. It isbound to

coincide with the plastic deformationHp
21, according to the second balance equation. This will resultin the

fact that no contribution of the componentχp
21 will appear in the back–stress, as it is shown by the plasticity

criterion|σ
∼

: P
∼

α + s
∼

: P
∼

α| = τc :

|σ12

(

cos2 θ − sin2 θ
)

+ s12 cos2 θ| = |σ12

(

cos2 θ − sin2 θ
)

+ Aχp
12,11 cos2 θ| = τc (6.164)

In the same way as in the case of single slip, the profile ofχp
12 is parabolic in the plastic phase. It is computed

as in (6.119) which involves integration constants that canbe identified as in section 6.4.4 based on interface
conditions. The plastic slip is also parabolic :

γ =
1

2 cos2 θ

(

χps
12 −

As

Hs
χ

χps
12,11

)

(6.165)

Since we haveχps
21 = −2γ sin2 θ, the profile ofχp

21 is parabolic in the plastic phase as well.
In the elastic phase the balance equations (6.163) are stillvalid with vanishing plastic slip. Then we have :







χph
12 =

Ah

Hh
χ

χp
12,11

χph
21 = 0

(6.166)

Therefore the componentχp
12 has a hyperbolic profile in the hard phase and can be computed as in (6.120) ;

finally its profile over the whole structure is similar to whatwe show in the case of single slip. On the other
hand, the componentχp

21 vanishes in the elastic domain and it turns out that it cannotbe continuous at the
interface as soon asγ 6= 0. Accordingly, themicrocurlmodel only ensures the continuity of the component
χp

12 which contributes to the dislocation density tensor. The complete analytical solution consideringχp
21

dicontinuous at the interface between the two phases has been computed. The expression of the integration
constants as functions ofγ̄ is given by

as =

τc

cos2 θ − sin2 θ
− γ̄

(1 − tan2 θ)







l2f3
s

6
+

lf2
s As coth(

ωh

2
)

Ahω
+

2fsA
s

Hs
χ

+
2fsA

s

µ(1 − tan2 θ)2







(6.167)

ah = − asAss

Ahω sinh(
ωh

2
)

(6.168)

c = −as







s2

4
+

Ass coth(
ωh

2
)

Ahω






(6.169)

Figure 6.15 illustrates the continuity ofχp
12 and the discontinuity ofχp

21 at the interface. The problem of
interface conditions in strain gradient plasticity has already been pointed out, for example in [Aifantis 05,
Gurtin 05]. In these works, jumps conditions at interfaces are discussed. Here, no jump condition is imposed
on χp

21 at the interface. In order to illustrate size effects obtained in double symmetic slip, the integration
constantas has been computed as a function of〈Hp

12〉. It turns out that we find the same expression than in
single slip.as is therefore still given by (6.142). It is also interrestingto note that the Cosserat model give
a similar expression foras as a function of〈ep

12〉. The complete Cosserat solution in double slip is given in
appendix K. The macroscopic stressΣ12 can be expressed by

Σ12 =
τc

cos2 θ − sin2 θ
− 2Asas

1 − tan2 θ
(6.170)
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FIG. 6.15. Profiles of plastic microdeformationsχp
12

andχp
21

and of the plastic slipγp in the two–phase microstructure
with themicrocurl model. The material parameters used in this case are :µ = 35000 MPa,Hh

χ = Hs
χ =

133829 MPa,Ah = 2. MPa.mm2, As = 20 MPa.mm2 andτc = 40 MPa. This figure shows that in the case
of double slip,χp

12
is continuous whileχp

21
is discontinuous at the interface.
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FIG. 6.16. Evolution of the macroscopic flow stressΣ12|0.2 times the Schmid factorM = cos(θ)2 − sin(θ)2 at
〈Hp

12
〉 = 0.2% as a function ofθ. The material parameters considered for each phase are given in table 6.3.

Figure 6.16 presents size effects in double symmetric slip for various anglesθ between0o and90o. The
caseθ equal to45o does not activate plasticity. The specific caseθ equal to90o shows no hardening effects.
Indeed, in that situation, the curl operator does not regularize χp

12. In order to sum up the influence ofθ on
size effects, the maximal size effect predicted by the models is computed. For large microstructures sizes
compared to the caracteristic length, the macroscopic stress writes :

lim
l→∞

Σ12 =
τc

cos2 α − sin2 α
(6.171)

In the other hand, for small microstructures sizes

lim
l→0

Σ12 =
τc

cos2 α − sin2 α
+

1 − fs

fs

1

1 − tan2 θ
Hχ〈γ〉 (6.172)

Consequently, the maximal size effect reads

∆Σ =
1 − fs

fs

1

1 − tan2 θ
Hχ〈γ〉 (6.173)

The maximal size effect as a function ofθ predicted by the models is presented by the figure 6.17.

6.6.3 Application toγ/γ′ microstructures

This section presents simulations onγ/γ′ microstructure performed with the Cosserat model. Simula-
tions are performed in 2D. Two types of loading have been studied, the behavior under shear and tensile
loading.
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FIG. 6.17. Evolution of the macroscopic yield stress∆Σ12|0.2 as a function ofθ. The material parameters considered
for each phase are given in table 6.3.

Coefficient µ [MPa] τc [MPa] µc [MPa] β [MPa.mm2]
Phase (s) 100000 59 106 2. 10−5

Phase (h) 100000 - 106 1.75 10−6

TAB . 6.4. Set of material parameters employed inγ/γ′ simulations.

γ/γ′ under shear loading

We have simulated the behaviour of aγ/γ′ microtructure in the double slip case. The angleθ is chosen
equal to 30◦. The Cosserat parameters have been identified to obtain a characteristic length of 200 nm. This
value of the characteristic length has been identified with themicrocurlmodel to fit experimental data from
[Duhl 87]. The coupling modulus is taken very high. The table6.4 gives the value of the chosen material
parameters.

Figure 6.18 shows the results of theγ/γ′ simulations. Figure 6.18(a) compares the macroscopic beha-
viour for various sizes of the microstructure. We can see that the simulations deliver a linear kinematic
hardening forγ/γ′ microstructure as for the two–phase laminate.

Figure 6.18(b) shows the size effect predicted by the simulations on the yield strength. Theγ/γ′ case
is compared with the two–phase laminate one. Accordingly, the actual cuboidal geometry provides results
close to those of the previous analytical approach. Difference between the two cases can be observed. First,
the asymptotic value ofΣ12 for small sizes of the microstructure is smaller in theγ/γ′ case. More over, the
scaling law in the transition zone seems to be smaller too.

Figure 6.19 shows isovalues of plastic slipγ1 for three sizes of the microstructure. For small sizes, a
localization of plastic slip is observed.
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FIG. 6.18. Results of theγ/γ′ simulations performed with the Cosserat model. (a) Macroscopic stress–strain curves for
different sizes of the microstructure. (b) Resulting size effect compared with the size effect predicted for the
two–phase laminate for the same material parameters.
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(a) Microstructure size 5.5 10−7 mm

(b) Microstructure size 5.5 10−5 mm

(c) Microstructure size 5.5 10−4 mm

FIG. 6.19. Isovalues of plastic slipγ1 obtained with the Cosserat model for various sizes of the microstructure.A factor
10 is applied on the deformed mesh.
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FIG. 6.20. Tensile behaviour ofγ/γ′ microstructures simulated with the Cosserat model.

γ/γ′ under tensile loading

Similar simulations have been performed under tensile loading. Figure 6.21 shows the resulting mecha-
nical behaviour for differents sizes of the microstructure. A very small size effect is predicted in this case.
It can be observed on figure 6.21 that the microrotation is localized near the corners of the precipitates.
It explains the small size effect observed. These simulations show that the Cosserat model is not able to
deliver size effects forγ/γ′ microstructures under tensile loading. This is due to the fact that in tension the
lattice curvature almost vanishes in the channels, execpt inthe corners. This is in contrast to shear loading
that involve significant lattice rotation and curvature.

6.7 Conclusions

The main results obtained in this work are the following :

1. A micromorphic crystal plasticity model, calledmicrocurl, has been proposed to regularize the res-
ponse of a strain gradient plasticity model in the presence of an elastic phase. The “curlHp” model
is retrieved when the coupling modulusHχ that arises in themicrocurl model, becomes a Lagrange
multiplier. The corresponding internal constraint statesthat the plastic microdeformationχ

∼

p coin-
cides with conventional plastic deformationH

∼

p.

2. A complete solution of stress, strain and plastic slip distributions could be worked out for a two–phase
laminate microstructure where the elastic and elastic–plastic phases obey to the Cosserat ormicrocurl
model. In contrast, an indeterminacy remains with the “curlHp” model because of the question of
transmission of higher order tractions from the plastic to the elastic phase.

3. Cosserat andmicrocurl solutions coincide within a certain range of values of material parameters.

4. The size effect in terms of extra–hardening amplitude, predicted by the Cosserat model is bounded.
In contrast, this amplitude is linearly related to the coupling modulusHχ in the microcurl model.
Accordingly themicrocurl model can accommodate any observed amplitude of extra–hardening.

5. The locationlc of the size dependent domain of the models has been determined and can be calibrated
to comply with experimental results either observed in the nano or micron scales. This characteristics
is mainly controlled by the parameterAs andAh.

6. Power law exponents for the scaling rules were determinedthat range fromn = 0 to n = −2. It
therefore contains the ideal Orowan and Hall–Petch exponents. The higher order parametersA and
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FIG. 6.21. Isovalues of micro-rotationφ3. A factor 10 is applied to the deformed mesh.

Hχ can be calibrated to obey to experimental scaling laws in a given domain of length scales. More
specifically, themicrocurl model can produce scaling laws between0 and−2. The Cosserat model
produces scaling laws from0 to−1 depending on the volume fraction of the soft phase.

7. The formulation of the three considered models is such that a back–stress component arises in the
soft phase and macroscopically results in linear kinematichardening. The corresponding kinematic
hardening modulus was explicitly derived, as a function of higher order material parameters, volume
fraction of soft phase, and microstructure size. It is bounded in the case of the Cosserat model, whe-
reas it is linearly related toHχ according to themicrocurl model.

8. The models are applicable to multislip conditions. The analysis in the case of symmetric double
slip has shown a similar size–dependent behaviour as in single slip, and the existence of possible
discontinuity of some plastic microdeformation component.

The proposed models should now be applied to more realistic cases, for example to predict size effects in Ni–
base superalloys or size effects in polycrystals, based on large scale finite element simulations, as initiated
in [Forest 00]. The fact that the Cosserat extra–hardening stress was found to be bounded, irrespective of the
value of higher order moduli, may explain the systematic underestimation of grain size effect predicted for
aggregates of Cosserat crystals in [Forest 00, Zeghadi 05b]. It is expected that predicted size–effects will be
more pronounced for themicrocurl model that with the Cosserat model.

The linear kinematic hardening predicted by the models in the laminate microstructure is quite ideal and
unrealistic. A dependence of the linear kinematic hardening on total dislocation density was evidenced in
[Groma 03, Forest 08]. More generally, the constitutive framework should be extended to include non linear
kinematic hardening.

From the numerical point of view, the Cosserat model has the advantage that it requires only three
additional degrees of freedom compared to the 9 generally required in the “curlHp” andmicrocurlmodels.
Models involving the slipsγα themselves or the dislocation densities as additional degrees of freedom, like
in [Bayley 06], are even more expensive since the number of degrees of freedom increases proportionally to
the number of slip systems. The possible discontinuity of some components of the plastic microdeformation
makes the finite element implementation of themicrocurlmodel quite intricate.

Under single slip conditions, the presented models have a sound physical basis as shown by comparison
with statistical dislocation theoretical results and alsosimple line tension dislocation models in [Forest 08].
In contrast, the application of the models to multislip conditions is possible in a purely phenomenological
way, by identification of material parameters from experimental data, or from comparison with dislocation
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6.7. Conclusions

dynamics simulations. This remains to be done with a view to evidencing the limitations of the approach.

Interface conditions have played a major rôle in the present work. Simple continuity requirements were
considered. However, enriched interface conditions and constitutive equations at grain boundaries as pro-
posed in [Aifantis 05, Gurtin 08], could be more realistic. They could even be identified from atomistic
simulations [McDowell 08].

The extention to tensile loading condition shows that the strain gradient approaches based on the dis-
location density tensor are not able to capture the corresponding size effects in theγ/γ′ microstructure.
They can be used for polycrystals but also deliver limited size effects [Zeghadi 05a]. New frameworks must
be developed in the future based on other statistical of dislocation distribution than the dislocation density
tensor or differents sets of additional degrees of freedom.
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Chapitre 7. Mod́elisationà l’échelle macroscopique de l’influence desévolutions microstructurales sur le
comportement ḿecanique de l’AM1

7.1 Introduction

Ce dernier chapitre abordre la modélisation, dans le cadre d’un modèle de comportement macrosco-
pique, des effets de la mise en radeaux sur le comportement mécanique. Le chapitre 4 áet́e consacŕe à
l’ étude exṕerimentale du ph́enom̀eme. Nous avons vu que la coalescence orientée des pŕecipit́es conduit̀a
un adoucissement du comportement de l’AM1. L’objectif de cechapitre est de modéliser cet adoucissement.

Par ailleurs, nous avons constaté qu’un vieillissement en fatigue alternée suivant l’orientation〈001〉
conduit à une microstructure orientée à 45◦ par rapportà la direction du chargement. Les simulations
meńees avec le mod̀ele champs de phasesélasto-viscoplastique construit au chapitre 5 permettentde re-
trouver ce ŕesultat. Nous proposons ici un second modèle baśe sur une minimisation de l’énergieélastique
en pŕesence de d́eformations plastiques permettant de comprendre l’orientation prise par la microstructure
sous diff́erentes conditions de chargements.

Ce chapitre est diviśe en trois parties. Dans un premier temps nous effectuons uneétude bibliogra-
phique des mod̀eles propośes ŕecemment pour traduire les effets de la mise en radeaux sur lecomportement
mécanique. Sur la base de l’étude bibliographique et des résultats obtenus au cours des chapitres 5 et 6, nous
proposons dans un deuxième temps une extension du modèle de comportement actuel qui prenne en compte
les effets de la mise en radeaux. Ce modèle est identifíeà 950◦C et 1050◦C gr̂ace aux donńees exṕerimentales
acquises au chapitre 4. Nous verrons que ce modèle est capable de rendre compte de l’effet de vieillissement
en fluage sous différentes orientations cristallographiques. En revanche ilsous-estime l’adoucissement ob-
serv́e en fatigue alterńee, notamment pour l’orientation〈001〉. C’est pourquoi nous proposons un modèle de
prévision de l’orientation de la microstructure suivant le chargement effectúe. Ce mod̀ele est pŕesent́e dans
un troisìeme temps.

7.2 Comment mod́eliser l’influence d’un vieillissement sur le com-
portement mécanique ?

De façon ǵeńerale, la prise en compte d’un vieillissement dans un modèle macroscopique commence
par l’ajout de variables internes décrivant l’́etat du mat́eriau [Lemâıtre 85]. Ces nouvelles variables internes
sont coupĺees aux autres variables observables et internes. Le chargement ḿecanique, la temṕerature, l’́etat
d’écrouissage du matériau sont responsables du vieillissement. Mais, le vieillissement influencéegalement
la réponse ḿecanique du matériau.

Les questions̀a ŕesoudre dans le cas présent sont donc au nombre de trois :
– Quelles sont les variables microstructurales pertinentes ?
– Commentévoluent-elles avec le temps, en fonction de la température, du chargement et de l’état

mécanique du matériau ?
– Comment la mise en radeaux influence-t-elle le comportement mécanique de l’AM1 ?

Cette section propose une revue bibliographique des modèles propośes dans la litt́erature pour d́ecrire l’in-
fluence de la mise en radeaux sur le comportement mécanique.

Nous avons recensé deux approches pour traiter ce problème, une première que l’on pourrait qualifier de
macroscopique [Fedelich 08, Tinga 09] et une seconde plutôt micro-ḿecanique [Svoboda 96]. La première
voie est purement phénoḿenologique, dans la lignée des mod̀eles de comportement exposés au chapitre 2.
Le choix des variables internes décrivant le vieillissement ainsi que leurs lois d’évolution sont largement
calibŕes sur des ŕesultats exṕerimentaux. En revanche, la seconde se placeà l’échelle des phases et décrit la
mise en radeaux en terme de diffusion. Les paragraphes suivants d́ecrivent ces mod̀eles.
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7.2. Comment mod́eliser l’influence d’un vieillissement sur le comportement mécanique ?

7.2.1 Approche micro-ḿecanique

On a assist́e ces dernìeres anńees au d́eveloppement de modèles micro-ḿecaniques pour d́ecrire le com-
portement des superalliages monocristallins [Forest 96, Svoboda 96, Fedelich 02, Ma 08, Tinga 08]. Ces
mod̀eles sont tous basés sur le m̂eme principe. Ils prennent en compte le caractère biphaśe des monocris-
taux de superalliages et utilisent des règles d’homoǵeńeisation pour acćeder aux variables macroscopiques.

Parmi ces mod̀eles, le mod̀ele de Svoboda [Svoboda 96, Svoboda 97, Svoboda 98, Svoboda 00] est d́edíe
au fluage et̀a la mise en radeaux. Les auteurs considèrent une celluléelémentaireγ/γ′ et distinguent trois
zones, le pŕecipit́e, les couloirs de matrice horizontaux et les couloirs de matrice verticaux. La variation de
largeur des couloirs horizontaux∆ est consid́eŕee comme variable interne. SiG désigne l’́energie libre, la
variation de∆ est ŕeliéeàG par :

−dG

d∆
=

1

2

dR

d∆̇
(7.1)

où R est le taux de dissipation de l’énergie libre d̂u à la diffusion. Pour calculer l’énergiéelastique en fonc-
tion de∆, les contraintes sont supposées homog̀enes dans chacune des zones. Leséquations d’́equilibre
mécanique et un modèle de comportement permettent de déterminer les champs de contrainte et de
déformation dans chaque zone. De plus, une relation entreR et ∆ permet de trouver la loi d’évolution
de∆.

L’influence de la mise en radeaux sur le comportement en fluageapparâıt au travers du seuil de plasticité.
Les auteurs ont choisi la contrainte d’Orowan comme seuil deplasticit́e [Svoboda 98].

Ce mod̀ele est relativement proche du modèle de mise en radeaux proposé par V́eron [Véron 95]. Ce-
pendant, la mod́elisation propośee par cet auteur ne rend pas compte de l’influence de la mise enradeaux
sur le comportement ḿecanique.

7.2.2 Approche macroscopique

Plusieurs mod̀eles ontét́e propośes ŕecemment pour d́ecrire la mise en radeaux et son influence dans
le cadre de mod̀eles de comportement macroscopiques phénoḿenologiques [Fedelich 04, Fedelich 08,
Tinga 09]. Ces auteurs se sont principalement intéresśes au cas d’évolutions microstructurales sous char-
gement de fluage suivant l’orientation〈001〉. Fedelich et Tinga [Fedelich 08, Tinga 09] distinguent deux
phénom̀emes physiques responsables d’évolutions microstructurales :

– La coalescence isotrope des précipit́es, dont la force motrice est la réduction de l’́energie d’interface ;
– La mise en radeaux, qui elle est anisotrope et activée par le chargement extérieur.

Cette distinction est supportée par de nombreuses données exṕerimentales [Epishin 09].

Modèle de Fedelich D’après Fedelich [Fedelich 08], la coalescence isotrope des précipit́es induit seule-
ment une modification de l’échelle de la microstruture sans modification de l’état des contraintes internes
dans le mat́eriau. Ce ph́enom̀ene est d́ecrit par la variableλ001 correspondant̀a la ṕeriodicit́e de la micro-
structure. L’́evolution de la largeur des couloirs dueà la coalescence des précipit́eswcube s’exprime alors
en fonction deλ001 :

wcube(t) =
λ001(t)

λ0
001

w0
cube (7.2)

où w0
cube etλ0

001 sont respectivement la largeur initiale des couloirs de matrice et la ṕeriodicit́e de la micro-
structure initiale.

A l’opposé, la mise en radeaux modifie la microstructure par unélargissement de certains canaux de ma-
trice au profit de la disparition des autres. La largeur des couloirs de matrice perpendiculairesà la contrainte
wraft dans la microstructure en radeaux estégalement fonction de la périodicit́e :

wraft(t) =
λ001(t)

λ0
001

w0
raft (7.3)
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avec w0
raft la largueur des couloirs de la microstructure en radeaux initiale, i.e. correspondant̀a la

périodicit́eλ0
001. Noter que cette expression estétablie en supposant que la fraction volumique de précipit́es

ne varie pas lors de la mise en radeaux. Fedelich [Fedelich 08] définit la variableξ comme le degŕe de mise
en radeaux de la microstructure :

ξ(t) =
w(t) − wcube(t)

wraft(t) − wcube(t)
(7.4)

Deux variables internes sont donc ajoutées pour d́ecrire la mise en radeaux dans le modèle de Fedelich
[Fedelich 08],λ001 etξ décrivant respectivement la coalescence isotrope des précipit́es et le degŕe de mise en
radeaux de la microstructure. Les lois d’évolution suivantes pour ces variables sont proposées. Concernant
la coalescence isotrope, elle est supposée ind́ependante de l’état de contrainte/d́eformation du mat́eriau. Une
loi en racine du temps est proposée :

λ001(t) = λ0
001

√

1 + βt (7.5)

Dans le mod̀ele de Fedelich, l’́evolution de la variable interneξ est coupĺee au comportement ḿecanique
par l’intermédiaire du param̀etreco d’écrouissage cińematique :

co(ξ) = co
0(1 − co

1ξ) (7.6)

La force motrice de mise en radeaux s’écrit donc :

X = −∂ψ

∂ξ
=

1

2
co
0c

o
1α∼

o : α
∼

o (7.7)

Fedelich postule une loi d’évolution de la variable interneξ en puissance deX :

ξ̇ = (1 − ξ)fraftX
n (7.8)

avecfraft etn deux param̀etres du mod̀ele. Le mod̀ele pŕesent́e ici est une extension du modèle propośe par
Fedelich [Fedelich 04, Fedelich 08] que nous avons présent́e au chapitre 2. Dans ce modèle le seuil de plas-
ticité est d́ecrit par une contrainte d’Orowan. Par conséquent, la mise en radeaux affecte le comportement
mécanique par le biais du seuil de plasticité et du module d’́ecrouissage cińematique.

Modèle propośe par Tinga Ce mod̀ele se situèa cheval entre un modèle macroscopique et un modèle
de type micro-ḿecanique car il est basé sur une ”homoǵeńeisation par parties” similairèa celle propośee
dans [Fedelich 99, Fedelich 02], mais les lois d’évolution des grandeurs microstructurales sont purement
phénoḿenologiques. Le mod̀ele propośe dans [Tinga 09] est basé sur les m̂emes consid́erations physiques,
à savoir qu’il distinguéegalement coalescence isotrope et mise en radeaux. La loi d’évolution de la largeur
des couloirs de matrice dueà la mise en radeaux est basée sur le mod̀ele propośe dans [Epishin 09] :

ḣ = A exp

(

−Q − σU(T )

RT

)

(7.9)

avecU(T ) = UT (T − T0)
n. Dans ce mod̀ele, T est la temṕerature en kelvin,T0 étant la temṕerature

en dessous de laquelle la mise en radeaux n’est plus observée.A, Q, UT , n sont des param̀etres. Tinga
propose une formulation plus géńerale de ce mod̀ele en introduisant trois largeurs de couloirsL1, L2 etL3

correspondant aux directionsx, y et z. L’ évolution de ces largeurs est reliéeà la contrainte de Von Mises
σV M et aux composantes diagonales du déviateur des contraintesσd

ii par la relation ph́enoḿenologique :

L̇i = −3

2
Li

(

σd
ii

σV M + ε

)

A

L
exp

(

−Q − σV MU(T )

RT

)

(7.10)

Tout comme dans le modèle pŕećedent, ce mod̀ele prend en compte l’augmentation de la taille de la
cellule γ/γ′ élémentaire duèa la coalescence isotrope des précipit́es en postulant la loi suivante pour
l’ évolution deλ001 :

λ̇001 = fcA exp

(

−Q − σV MU(T )

RT

)

(7.11)
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7.3. Mod̀ele macroscopique

L’utilisation d’une homoǵeńeisation par parties permet de distinguer plusieurs effetsde la mise en ra-
deaux sur le comportement. En effet, l’évolution microstructurale affecte la largeur des couloirs de matrice,
donc le seuil de plasticité par l’interḿediaire d’une contrainte d’Orowan. Elle affecteégalement la montée
aux interfaces prise en compte par l’intermédiaire de la plasticité dans la phaseγ′.

Nous avons pŕesent́e des mod̀eles qui permettent de modéliser la mise en radeaux et de rendre compte de
son influence sur le comportement mécanique. En conclusion de cetteétude bibliographique, nous pouvons
dire que l’approche micro-ḿecanique semble très int́eressante car elle traduit les forces motrices de la mise
en radeaux̀a savoir la diff́erence d’́energie entre couloirs horizontaux et couloirs verticaux.Cependant,
dans le cadre de cette thèse, nous avons retenu une approche macroscopique dans la lignée des mod̀eles de
Fedelich et Tinga. La section suivante propose l’identification d’un mod̀ele macroscopique rendant compte
de l’influence de la mise en radeaux sur le comportement mécaniquèa partir des essais présent́es au chapitre
4. Nous en verrons ensuite les limites.

7.3 Modèle macroscopique

7.3.1 Equations du mod̀ele

Hypothèses On suppose que la mise en radeaux affecte uniquement l’écrouissage du matériau au travers
d’un élargissement des couloirs de matrice. L’effet sur la viscosité mis enévidence sur le comportement
à 1050◦C au chapitre 4 est négligé. Nous nous basons sur le modèle propośe par Fedelich dans le cadre
du projet euroṕeen SOCRAX [Fedelich 04]. Cela signifie que nous négligeons la coalescence isotrope des
précipit́es. Cette hypoth̀ese est possible car contrairement aux données exṕerimentales dans [Fedelich 08],
les temps de fluage considéŕes dans ce travail sont relativement courts.

A nos yeux, le probl̀eme de savoir si la mise en radeaux affecte le seuil ou l’écrouissage cińematique
reste entier. Dans le premier modèle propośe par Fedelich [Fedelich 04], la mise en radeaux affecte uni-
quement le seuil de plasticité. Dans le mod̀ele de Fedelich présent́e ci-dessus [Fedelich 08], l’élargissement
des canaux de matrice perpendiculairesà l’axe de chargement affecteégalement le module d’écrouissage
cinématique. Plus ǵeńeralement, cette problématique se ram̀eneà la question de la modélisation des effets
d’échelle en plasticité abord́ee au chapitre 6 de ce mémoire. Dans ce chapitre nous avons vu que les modèles
de milieux continus ǵeńeraliśes conduisent̀a unécrouissage cińematique lińeaire dont le module d́epend de
la taille de la microstructure.

Nous nous sommes posés la question de savoir s’il fallait faire porter l’effet dela mise en radeaux
sur l’écrouissage cińematique uniquement ou sur le seuilégalement. La figure 7.1 compare, au travers du
mod̀ele de comportement, ces deux hypothèses sur les résutats du comportement après mise en radeaux en
fluageà 950◦C et 1050◦C. L’amplitude de l’adoucissement considéŕe est la m̂eme dans les deux cas. La
diff érence est relativement faible. Mais les simulations sont plus proches des résultats exṕerimentaux si la
mise en radeaux affecte simultanément le seuil de plasticité et le module d’́ecrouissage cińematique comme
le montre la figure 7.1.

Equations du mod̀ele On suppose donc que le seuil de plasticité et le module d’́ecrouissage sont inver-
sement proportionnels̀a la largeur des couloirs de matricew :

r0 =
αGb

w
(7.12)

c =
βGb

w
(7.13)

où G est le module de cisaillement etb la norme du vecteur de Burgers.

On consid̀ereξ le degŕe de mise en radeaux comme variable interne du modèle. Cette seule variable
interne suffit car nous avons vu que la mise en radeauxà 1050◦C et à 950◦C conduisent au m̂eme com-
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FIG. 7.1. Comparaison sur deux essais du comportement dans le cas où la mise en radeaux affecte uniquement le module
d’écrouissage cińematique ou simultańement le module et le seuil de plasticité.

portement macroscopique. De plus, nous avons vu que l’orientation des radeaux, N ou P, a une influence
négligeable sur le comportement mécanique.

La variable interneξ varie entre 0 et 1. La largeur des couloirs de matrice est fonction deξ. Elle varie
entrew0 etw∞ :

w = w0 + (w∞ − w0)ξ (7.14)

Tout comme Fedelich, nous supposons que la force motrice surla mise en radeaux est une fonction de
l’ état d’́ecrouissage du matériau :

ξ̇ = A(1 − ξ)|X
∼
|η (7.15)

où X
∼

=
∑

s xsm
∼

s désigne le tenseur d’écrouissage cińematique et|X
∼
| sa norme. Pour un chargement

monotone, l’int́egration de 7.15 conduità une cińetique d’́evolution exponentielle :

ξ = 1 − exp(−A|X
∼
|ηt) (7.16)

Ce mod̀ele aét́e impĺement́e en language Zebfront qui est le méta-language spécialiśe dans le code Z-
set pour l’́ecriture de lois de comportement. L’intégration temporelle du modèle est effectúee gr̂aceà une
méthode explicite de Runge-Kutta du deuxième ordre.

7.3.2 Identification de l’adoucissement ǵenéré par la mise en radeaux

Au chapitre 2 de ce ḿemoire, nous avons identifié un mod̀ele de comportement prenant en compte im-
plicitement l’effet de la mise en radeaux sur le comportement sous faibles vitesses de sollicitation. En effet,
les param̀etres du mod̀ele de viscosit́e identifíes ont́et́e calibŕes de façoǹa simuler correctement le compor-
tement de l’AM1 en fluage et en relaxation de longue durée. Ce mod̀ele ne permet pas de rendre compte de
l’effet de la mise en radeaux sur le comportement monotone oucyclique pour des vitesses de sollicitation
plus rapides, typiquement entre 10−5 et 10−3 s−1. Le mod̀ele d́ecrit dans le pŕesent chapitre rend compte
explicitement de l’effet de la mise en radeaux. Nous repartons donc du mod̀ele de comportement actuel
recaĺe (voir paragraphe 2.4.1) pour l’identification de l’influence de la mise en radeaux. Néanmoins nous
choisissons un modèle de viscosit́e de type sinus hyperbolique. Les coefficientsk et ε̇0 sont calibŕes de
manìereà ce que le mod̀ele de viscosit́e en sinus hyperbolique délivre la m̂eme contrainte visqueuse que la
loi de Norton du mod̀ele actuel recalé sur la plage de vitesses 10−5-10−3 s−1. Ces param̀etres sont donńes
dans le tableau 7.1.

Nous choisissonsw0=100 nm conforḿementà [Diologent 02] pour l’AM1. De plus nous prenons
b=0.254 nm [Diologent 02]. Les valeurs des coefficientsα et β sont calcuĺees de façoǹa retrouver le seuil
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Temṕerature Syst̀emes G α β d M m k ε̇0

MPa MPa MPa MPa MPa s−1

950◦C
octáedriques

93000
0.2924 910 1960 800 8 25.60 9.46 10−7

cubiques 0.127 383 1131 800 8 20.35 9.49 10−7

1050◦C
octáedriques

88000
0.2013 665 2126 800 6 12.15 1.76 10−6

cubiques 0.179 418 1414 800 6 8.8 1.83 10−6

TAB . 7.1. Coefficients d’́ecrouissage et de viscosité du mod̀ele de comportement.
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FIG. 7.2. Simulation de l’essai 18 (vieillissement en fluageà 950◦C, 300 MPa).

de plasticit́e et le module d’́ecrouissage cińematique du mod̀ele de comportement actuel. Il ne s’agit pasà
proprement parler de paramètresà identifier.

Deux types de param̀etres sont ŕeellement̀a identifier. Le premier est le paramètrew∞ qui caract́erise
l’adoucissement líeà la mise en radeaux. Ce paramètre est identifíe sur l’essai 18 et sur l’essai 07. Les autres
param̀etres sontA etη qui contr̂olent la cińetique de mise en radeaux. Ils sont identifiésà 950◦C et 1050◦C
aux paragraphes suivants.

D’après les essais 18 et 07, pour lesquels un vieillissement en fluage suivant l’orientation〈001〉 est
effectúe à 950◦C et 1050◦C respectivement, nous fixons le paramètrew∞ à 135 nm. Les figures 7.2 et 7.3
montrent que cette valeur permet de rendre compte correctement de l’adoucissement géńeŕe par la mise
en radeaux sur les portionsà 10−5 s−1 et 10−3 s−1. En revanche, le modèle surestime la contrainte en
relaxation aux deux températures consid́eŕees.

7.3.3 Identification de la cińetique de mise en radeaux

Le second type de paramètres correspond̀a la cińetique de mise en radeaux. Il comprend les paramètres
A et η. Ces param̀etres sont identifíes sur des essais de fluage. A 950◦C, nous disposons du suivi de la
mise en radeaux effectué sur l’essai 18. Nous ajoutons un terme de restauration statique de l’́ecrouissage de
manìereà mieux d́ecrire ces essais de fluage. Pour cette température, les param̀etresA=10−7 s−1 et η = 1
permettent une bonne description de ces essais comme le montre la figure 7.4.

A 1050◦C, les param̀etresA et η sontégalement calibrés sur des essais de fluageà la fois obtenus dans
ce travail et dans celui de [Ayrault 89]. La figure 7.5 montre un bon accord entre données exṕerimentales et
simulations. Les valeurs deA etη sont respectivement de 10−6 s−1 et 1.
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FIG. 7.3. Simulation de l’essai 07 (vieillissement en fluageà 1050◦C, 150 MPa).
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FIG. 7.4. Identification des param̀etres du mod̀ele contr̂olant la cińetique de mise en radeauxà 950◦C. Les donńees en
fluage sont issues de [de Bussac 93].
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exṕerimentales en fluage sous 140 et 170 MPa sont issues de [Ayrault 89].

218



7.3. Mod̀ele macroscopique

-800

-600

-400

-200

 0

 200

 400

 600

 800

-0.025 -0.02 -0.015 -0.01 -0.005  0  0.005  0.01  0.015  0.02  0.025

σ 
[M

P
a]

ε

Essai 13
Simulation

(a) Essai complet

 0

 100

 200

 300

 400

 500

 600

 700

 0  0.005  0.01  0.015  0.02  0.025

σ 
[M

P
a]

ε

Essai 13
Simulation
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FIG. 7.6. Simulation de l’essai 13 (vieillissement en fluageà 1050◦C, 150 MPa suivant l’orientation〈011〉).
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FIG. 7.7. Simulation de l’essai 11 (vieillissement en fluageà 1050◦C, 150 MPa suivant l’orientation〈111〉).

7.3.4 Simulation des essais suivant les orientations〈011〉 et 〈111〉

Le mod̀ele tel qu’il aét́e identifíe aux paragraphes préćedents est valid́e par la simulation du compor-
tement ḿecanique après fluage suivant les orientations〈011〉 et 〈111〉. Les figures 7.6 et 7.7 montrent que
le mod̀ele propośe permet une bonne description des effets de la coalescence orient́ee pour ces deux autres
orientations.

7.3.5 Limites du mod̀ele

De part les hypoth̀eses que nous avons faites, un certain nombre d’effets de la mise en radeaux ne sont
pas correctement pris en compte dans le modèle. Premìerement, comme nous l’avons souligné, nous avons
négligé l’influence de la coalescence orientée sur la viscosité. L’essai 17 est donc mal décrit par le mod̀ele.
Comme le montre la figure 7.8 les portionsà 10−5 s−1 sont bien d́ecrites par le mod̀ele. En revanche celui-ci
sous-estime la contrainte pour les portions rapides.

La seconde limitation du modèle propośe concerne le fait que l’orientation des radeaux n’est pas prise en
compte. Cela implique que l’on ne reproduit pas la différence de d́eformation plastique entre fluage traction
et fluage compression mise enévidence au chapitre 4. Cela impliqueégalement une mauvaise description
de l’influence d’un vieillissement cyclique suivant〈001〉. En effet, comme le montre la figure 7.9, le modèle
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FIG. 7.9. Simulation de l’essai 14 (vieillissement cyclique suivant〈001〉 à 1050◦C).

sous-estime l’adoucissement provoqué par un tel vieillissement. Comme nous l’avons vu au chapitre4, un
vieillissement cyclique lent suivant l’orientation〈001〉 géǹere une microstructure orientéeà 45◦ par rapport
aux axes cubiques. Il est possible d’interpréter ce ŕesultat en terme de contrainte d’Orowan. La largeur
effective des couloirs de matrice est plus importante pour une microstructure en radeauxà 45◦ que pour une
microstructure issue d’un vieillissement en fluage.

La figure 7.10 pŕesente les simulations des vieillissements cycliques suivant les orientations〈011〉 et
〈111〉. Elle met enévidence le fait que le modèle sous-estiméegalement l’adoucissement géńeŕe par un
vieillissement cyclique suivant〈011〉. En revanche, comme nous l’avons vu au chapitre 4, pour l’orientation
〈111〉, le mode de vieillissement influence peu l’adoucissement géńeŕe. C’est pourquoi le mod̀ele d́ecrit
correctement l’essai 19 vieilli sous chargement cyclique suivant cette orientation particulière.

Enfin, nous avons simulé l’essai 06, essai de référencèa 950◦C. Le mod̀ele pŕevoit de la mise en radeaux
au cours de la relaxation. Par conséquent, comme le montre la figure 7.11, on observe un adoucissement du
comportement entre le premier cycle et le cycle après relaxation. L’essai ne montre pas d’adoucissement,
ce qui laisse supposer qu’il n’y a pas eu mise en radeaux au cours de cet essai. Ce point aét́e confirḿe par
les micrographies effectuées apr̀es l’essai. Elles ne montrent qu’un début d’accolement des précipit́es. Ce
résultat laisse donc penser qu’il faudrait améliorer la force motrice de mise en radeaux dans notre modèle.
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FIG. 7.10. Simulation des essais 20 (vieillissement cyclique suivant l’orientation〈011〉) et 19 (vieillissement cyclique
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comportement ḿecanique de l’AM1

7.4 Vers une mod́elisation de l’évolution de l’orientation de la micro-
structure

L’objectif de cette partie est de modéliser l’influence d’une d́eformation plastique sur l’orientation des
précipit́es. La mod́elisation que nous proposons ici a pour but la prévision de l’orientation des radeaux par
une minimisation de l’́energieélastique (pas de cinétique). La diff́erence de constantesélastiques entre les
deux phases est négligée. La plasticit́e est prise en compte par un tenseur de déformation plastique dont
la syḿetrie d́epend de l’axe de sollicitation via les systèmes de glissement activés. Sous les hypothèses
préćedentes, l’́energie d’une microstructure en radeaux peutêtreévalúee en fonction de l’orientation des
radeaux en utilisant la théorie micro-ḿecanique de Khachaturyan [Khachaturyan 83].

Diff érents cas de chargements sontétudíes, des chargements de traction et de compression suivant〈001〉
bien ŝur, mais aussi suivant d’autres orientations telles que lesorientations〈011〉 et 〈111〉. Les pŕevisions
obtenues par cette modélisation et les microstructures de monocristaux de superalliages solicit́es à haute
temṕerature sont comparées.

7.4.1 Mod́elisation

Cette section aborde la modélisation envisaǵee de l’́energiéelastique. Nous reprenons le formalisme pro-
pośe par Khachaturyan [Khachaturyan 83] et utilisé par exemple en champs de phases. Nous nous plaçons
dans les hypoth̀eses suivantes :

– La microstructure est périodique ;
– Les propríet́esélastiques sont homogènes sur la microstructure, caractériśees par le tenseurλ

∼

∼

;

– La matrice a un comportement plastique caractériśe par une loi de comportement de type cristal-
line [Méric 91]. Nous consid́erons uniquement les systèmes de glissement octaédriques. De plus,
la déformation plastique est supposée confińee dans les couloirs de phaseγ et homog̀ene dans l’es-
pace. La d́eformation plastique n’est bien sûr pas spatialement homogène lors des premiers instants de
l’ évolution microstructurale si les canaux de phaseγ ne sont paśequivalents vis-̀a-vis de l’axe de trac-
tion. Cependant, quand la microstructure est transformée en radeaux (situation que nous considérons
ici), cette hypoth̀ese se trouve v́erifiée.

L’ énergiéelastique d’une microstructure soumiseà une contrainte extérieureσ
∼

ext s’écrit :

Eel =
1

2

∫

dV

σ
∼

: ε
∼

el dV − V σ
∼

ext : 〈ε
∼
〉 (7.17)

où σ
∼

désigne le tenseur des contraintes,ε
∼

el celui des d́eformationsélastiques et〈ε
∼
〉 le tenseur de

déformation moyen.

Nous consid́erons la fonction de formeθ(r ) caract́erisant la microstructure au pointr . θ = 1 dans la
phaseγ et θ = 0 dans la phaseγ′. D’après la th́eorie de Khachaturyan [Khachaturyan 83], et en se plaçant
dans l’espace de Fourier :

Eel =
1

2

∫ ∗

q

dq 3

(2π)3
B(n ) |θ(q )|2 − V σ

∼

ext
ij

〈ε
∼

0
ij
〉 − V

2
σext

ij Sijklσ
ext
kl (7.18)

où
∫ ∗
q =

∫

q 6=0
repŕesente la valeur principale de l’intégrale et

B(n ) = σ
∼

0 : [ε
∼

0]∗ − n · σ
∼

0 · G
∼

(n ) · [σ
∼

0]∗ · n (7.19)

Dans (7.19),G
∼

(n ) est le tenseur de Green, dépendant de l’orientation et des propriét́es élastiques. Le
tenseurε 0 repŕesente le tenseur de déformation hors contrainte. On a alors :

σ
∼

0 = λ
∼

∼

: ε
∼

0 (7.20)
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C11 C12 C44 δ
GPa GPa GPa
197 144 90 -0.002

TAB . 7.2. Donńees nuḿeriques pour les simulations de prévision de l’orientation de la microstructure.

Dans un mod̀eleélastique, la d́eformation hors contrainte peut s’écrire :

ε0
ij = εT

ij =
aγ − aγ′

aγ′

δij (7.21)

Dans (7.18), puisqueB(n ) ne d́epend que de l’orientation du vecteurn , le minimum d’́energieélastique
7.18 est ŕealiśe pour une microstructure en plaquettes avec une normale donnée par le minimum deB(n ).
Par conśequent, l’orientation de la microstructure correspond auxminima deB(n ).

La base du mod̀ele d́evelopṕe ici est de supposer que l’évolution microstructurale répondà l’activité
plastique de manièreà minimiser l’́energieélastique. La pŕesence de d́eformation plastique dans la matrice
modifie le tenseur de déformation hors contrainte. On suppose que le tenseur de déformation plastique peut
s’écrire sous la forme :

ε
∼

p(r ) = ε
∼

p
0
θ(r ) (7.22)

On d́efinit alors le tenseur de déformation hors contrainte effectif comme la somme des contributions du
désaccord paraḿetrique et de la d́eformation plastiqueε

∼

p :

ε
∼

⋆ = ε
∼

T + ε
∼

p
0

(7.23)

Le tenseurε
∼

0(r ) s’écrit alors :

ε
∼

0(r ) = ε
∼

⋆θ(r ) (7.24)

et l’énergiéelastique du matériau est donńee par 7.19.

Pour un ensemble de plaquettes fines perpendiculairesà une directionn 1 alorsθ(q )2 est ńegligeable
partout sauf dans la directionn 1. Par conśequent :

Eel ≈
1

2
B(n 1)V − V σext

ij

〈

ε
∼

⋆
ij

〉

− V

2
σext

ij Sijklσ
ext
kl (7.25)

Dans 7.25, seul le terme enB(n 1) dépend de l’orientation. L’orientation des radeaux qui minimise l’énergie
élastique stocḱee est donc donnée par la minimisation deB(n ).

Dans la suite nouśetudions l’influence de la plasticité sur le minimum d’́energieélastique. Dans
[Khachaturyan 83] est proposée une d́etermination analytique du minimum deB(n ) en fonction du tenseur
de d́eformation hors contrainte dans le cas où celui-ci est t́etragonal. La prise en compte de la déformation
plastique dans le cas de chargements suivant des orientations cristallographiques différentes des orientations
cubiques conduit̀a des tenseurs de déformation hors contrainte non nécessairement tétragonaux. L’́etude
propośee ici est donc nuḿerique. La normalèa l’orientation des plaquettes en coordonnées sph́eriques est
définie par :

n = (cos φ sin θ, sin φ sin θ, cos θ) (7.26)

(7.19) est calculée pourφ etθ compris entre 0 etπ et nous en cherchons le minimum.

Dans un premier temps, le casélastique (i.e.ε
∼

p=0) est revu. Les sections suivantes traitent successive-
ment les cas de déformations plastiques dans la matrice duesà des chargements suivant〈001〉, 〈011〉 puis
〈111〉. Toutes les simulations ontét́e meńeesà partir des valeurs nuḿeriques du tableau 7.2. Les résultats
sont pŕesent́es sous formes de figures de pôle (projection st́eŕeographique). La dernière section discute les
résultats obtenus.
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FIG. 7.12. Energieélastique 1

2
B(n ) en unit́e C44ε

T 2

en fonction de l’orientation cristallographique dans le cas
élastique.

7.4.2 Caśelastique

Avant de nous int́eresser̀a l’étude de chargements plus ou moins complexes, regardons brièvement
l’ énergie élastique de la microstructure sans déformation plastique. Le tenseur de déformation hors
contrainte est donc diagonal. C’est un cas particulier du cas analytique trait́e dans [Khachaturyan 83]. On
s’attendà obtenir les minima d’énergiéelastique suivant les directions cubiques〈001〉 car nous consid́erons
une anisotropiéelastique ńegative [Khachaturyan 83]. C’est ce que montre la figure 7.12, sur laquelle on
peut constater que les orientations[001] et [100] sont équivalentes. Par syḿetrie, l’orientation[010] est
également un minimum d’énergiéelastique.

7.4.3 Chargements suivant l’orientation[001]

Il s’agit du cas le pluśetudíe dans la litt́erature. Les cas de chargements de traction et de compression
sontétudíes sucessivement.

Traction suivant [001]

Pour un chargement de traction suivant l’orientation[001], la loi de Schmid pŕevoit l’activation de 8
syst̀emes de glissement avec un facteur de Schmid de1/

√
6. Le mod̀ele de comportement cristallin prévoit

un tenseur de d́eformation plastique de la forme :

ε
∼

p =
8√
6
γ





− 1
2 0 0

0 − 1
2 0

0 0 1



 (7.27)

où γ est le glissement sur les systèmes de glissement activés. Posons8√
6
γ = εp

0 ; le tenseur de d́eformation
hors contrainte s’écrit donc :

ε
∼

⋆ =







εT − εp
0

2 0 0

0 εT − εp
0

2 0
0 0 εT + εp

0






(7.28)

La figure 7.13 montre l’́evolution des anglesφ0 etθ0 correspondant au miminum d’énergiéelastique en
fonction de la d́eformation plastique. La figure 7.14 présente l’́energiéelastique en fonction de l’orientation
de la microstructure.
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FIG. 7.13. Evolution des anglesφ0 etθ0 en fonction de la d́eformation plastique pour un chargement de traction suivant
[001].

Pour de faibles d́eformations plastiques, les anglesθ0 et φ0 sontégauxà 0 comme le montre la figure
7.13. La microstructure est donc constituée de plaquettes normalesà l’orientation[001]. Comme le montre
la figure 7.14(a), les trois directions cubiques ne sont pluséquivalentes d̀es que la d́eformation plastique est
non nulle. Ce ŕesutat est en accord avec les microstructures observées en fluage traction suivant l’orientation
[001] [Tien 71, Fredholm 87, Ayrault 89]. En effet, dans ce cas, nous avons observ́e des radeaux perpendi-
culairesà la direction du chargement.

Pour une d́eformation plastique plus importante,à partir deεp
0 égal à 0.004, l’angleθ0 augmente. La

direction de plus faibléeńergieélastique varie ainsi progressivement de[001] à [101], ou [011] par syḿetrie.
Conforḿement̀a l’étude analytique des minima d’énergiéelastique dans le cas d’un tenseur de déformation
hors contrainte t́etragonal [Khachaturyan 83], le changement de régime coincide avec le changement de
signe des composantes11 et 22, soit εp

0 = 2εT . Des ŕesultats de pŕedictions de l’orientation de la micro-
structureéquivalents ont́et́e trouv́es avec un formalisme similaire dans [Tanaka 08]. D’après les auteurs,
l’ évolution des directions qui minimisent l’énergieélastique pour des déformations plastiques importantes
explique la d́esorientation des radeaux durant le stade de fluage tertiaire.

Notons que l’́evolution de l’angleθ0 apr̀es le changement de régime est tr̀es rapide, ce qui est com-
patible avec une d́estabilisation brutale des radeaux. Cependant, le seuil critique de d́eformation plastique
pour lequel on observe une déstabilisation des radeaux prédit par le mod̀ele est beaucoup plus faible que
celui observ́e exṕerimentalement. En effet, en fluage traction suivant〈001〉, la d́estabilisation des radeaux
intervientà la fin du stade de fluage secondaire, soit pour une déformation plastique de l’ordre de 2%. Notre
mod̀ele pŕevoit un changement de régime pour une d́eformation plastiquéegaleà 2 fois la d́eformation hors
contrainte due au misfit. Il y a donc un facteur 10 entre la valeur exṕerimentale et la valeur prévue par le
mod̀ele. Cet́ecart peut provenir du fait que la diffusion nécessaire pour passer d’une orientation des radeaux
à une autre n’est pas prise en compe dans le modèle. De plus, m̂eme avant la d́estabilisation des radeaux
observ́ee pendant le fluage tertiaire, les radeaux ne sont pas parfaitement aligńes par rapport aux directions
cubiques. Ces lég̀eres d́esorientations peuventêtre expliqúees par l’activit́e plastique d’apr̀es notre mod̀ele.

Compression suivant[001]

Etudions maintenant le cas de la compression. La déformation hors contrainte effective est toujours
donńee par (7.28), mais cette foisεp

0 est ńegatif. On obtient́egalement deux régimes comme on peut le voir
sur la figure 7.15. Le premier régime correspond aux faibles déformations plastiques. Durant ce régime,
les directions de plus faibléenergieélastique sont[100], et par syḿetrie [010], comme le montre la figure
7.16(a). La microstructure qui minimise l’énergieélastique est donc constituée de plaquettes normales aux
directionsx ouy ou bien d’aiguilles allonǵees dans la directionz.
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comportement ḿecanique de l’AM1

(a) Déformation plastiqueεp = 0.001

(b) Déformation plastiqueεp = 0.005

(c) Déformation plastiqueεp = 0.02

FIG. 7.14. Projection stéŕeographique de l’énergieélastique1

2
B(n ) suivant le p̂ole [001] pour un chargement de trac-

tion suivant[001]. Trois valeurs de d́eformation plastique sont considéŕees :εp = 0.001, 0.005 et 0.02.

Les valeurs d’́energieélastique indiqúees sont en unité C44ε
T 2

. Le point blanc correspond̀a la position de
l’orientation optimale.
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FIG. 7.15. Evolution des anglesφ0 etθ0 en fonction de la d́eformation hors contrainte pour un chargement de compres-
sion suivant[001].

Pour des d́eformations plastiques plus importantes,φ0 reste nul maisθ0 varie de
π

2
à

π

4
environ. La mi-

crostructure passe donc progressivement de plaquettes normalesà [100] ou [010] à des plaquettes normales
à [101] ou [011] lorsque la d́eformation plastique augmente.

Le changement de régime s’effectue pour
ε⋆
11

ε⋆
33

≈ −2.5. On retrouve les ŕesultats analytiques de

[Khachaturyan 83]. En effet, quandεp
0 est faible,t1 =

ε⋆
11

ε⋆
33

varie entre 1 et∞, t1 tendant vers∞ quand

εp
0 s’approche deεT . Le d́enominateur det1 s’annule pourεp

0 = εT puist1 passe ńegatif tendant vers−∞.
D’après [Khachaturyan 83], le changement de régime s’effectue alors pour :

t1 = −c11 + c12

c12
≈ −2.37 (7.29)

soit pour une d́eformation plastiqueεp
0 ≈ 1.87εT . La valeur critique de changement de régime est donc

lég̀erement plus faible en compression qu’en traction.

Les pŕedictions de ce mod̀ele concernant l’orientation de la microstructure en compression pour les
faibles d́eformations plastiques sont en accord avec les résultats exṕerimentaux en fluage compression obte-
nus dans ce travail (cf. chapitre 4) et dans [Tien 71]. En effet, ces travaux montrent la formation d’aiguilles
parall̀elesà la contrainte, ce qui est compatible avec l’analyse présent́ee ici. Enfin, il est int́eressant de
noter que, pour de fortes déformations plastiques, les chargements de traction et de compression suivant
[001] conduisent tous deux̀a la formation de plaquettes normales aux directions[101] et [011]. Ce ŕesultat
n’est paśetonnant si l’on observe la forme du tenseur de déformation hors contrainte effectif. En effet, si
la déformation plastique est suffisamment importante, la déformation hors contrainte devient négligeable
et on obtient un tenseur de déformation hors contrainte effectif identique dans les deux cas (traction et
compression) au signe près.

7.4.4 Chargements suivant l’orientation[011]

Dans ce cas, l’activation des systèmes de glissement octaédriques conduit au tenseur de déformation
plastique suivant :

ε
∼

p =







−εp
0 0 0

0
εp
0

2
εp
0

2

0
εp
0

2
εp
0

2






(7.30)
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Chapitre 7. Mod́elisationà l’échelle macroscopique de l’influence desévolutions microstructurales sur le
comportement ḿecanique de l’AM1

(a) Déformation plastiqueεp = 0.001

(b) Déformation plastiqueεp = 0.005

(c) Déformation plastiqueεp = 0.02

FIG. 7.16. Projection stéŕeographique de l’énergiéelastique1

2
B(n ) suivant le p̂ole [001] pour un chargement de com-

pression suivant[001]. Trois valeurs de d́eformation plastique sont considéŕees :εp = −0.001, −0.005

et −0.02. Les valeurs d’́energieélastique indiqúees sont en unité C44ε
T 2

. Le point blanc correspond̀a la
position de l’orientation optimale.
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7.4. Vers une mod́elisation de l’́evolution de l’orientation de la microstructure

où on a pośe εp
0 = 4√

6
γ. Pour les systèmes de glissement activés dans ce cas, on peut se référer au tableau

3.3. Le tenseur de déformation hors contrainte s’écrit donc :

ε
∼

⋆ =







εT − εp
0 0 0

0 εT +
εp
0

2
εp
0

2

0
εp
0

2 εT +
εp
0

2






(7.31)

Comme pŕećedemment, nous considérons successivement le cas de la traction puis de la compression.

Traction suivant [011]

La figure 7.17 montre l’existence de trois régimes. Le premier régime correspond̀a de faibles
déformations plastiques. Dans ce cas, la figure 7.17(a) montre que le minimum d’́energieélastique se situe
pour des plaquettes de normale proche des directions[001] ou [010]. Le deuxìeme ŕegime se situe entre
εp
0 = 0.001 et εp

0 = 0.005. Dans ce ŕegime, les deux minima d’énergieélastique sont proches de l’orien-
tation [011]. Enfin, à partir deεp

0 = 0.005 on passèa un minimum proche de[111] et un autre proche de
[1̄11].

Ces ŕesultats sont en accord avec les microstructures observéesà l’issue d’essais de fluage traction
suivant[011]. [Ayrault 89] notamment met eńevidence l’exitence de trois systèmes de plaquettes sous de
telles conditions de fluage, deux familles de normales[001] et[010] et une troisìeme famille de normale[011]
qui est en fait la combinaison des deux préćedentes. Nos micrographies ont montré les m̂emes ŕesultats.
Nous retrouvons qualitativement les résultats exṕerimentaux.

Compression suivant[011]

On retrouve en compression suivant[011] trois ŕegimes tout comme en traction (voir figure 7.18). Pour
les faibles d́eformations plastiques, la direction qui minimise l’énergieélastique est la direction[100]. La
déformation plastique augmentant, le modèle pŕevoit une orientation de normale de type[1αα] avecα com-
pris entre 0 et 1. Par conséquent, pour les fortes déformations plastiques, le minimum d’énergiéelastique se
trouve proche de l’orientation[111].

7.4.5 Chargements suivant l’orientation[111]

Dans ce cas, le modèle de comportement cristallin prévoit un tenseur de déformation plastique de la
forme :

ε
∼

p
0

=





0 εp
0 εp

0

εp
0 0 εp

0

εp
0 εp

0 0



 (7.32)

Pour cette orientation, la forme du tenseur de déformation plastique est la m̂eme que l’on consid̀ere les
syst̀emes octáedriques ou les systèmes cubiques. Le tenseur de déformation hors contrainte s’écrit donc :

ε
∼

⋆ =





εT εp
0 εp

0

εp
0 εT εp

0

εp
0 εp

0 εT



 (7.33)

La figure 7.19 montre l’́energieélastique pour deux valeurs de déformation plastique. Pour une faible
déformation plastique, les directions qui minimisentB(n ) sont proches des directions cubiques. Quand
on augmente la d́eformation plastique, les orientations optimales se déplacent vers la direction[111]. Il en
résulte une vaste plage d’orientationsénerǵetiquement proches. Dans ce cas, on ne s’attend pasà voir ap-
parâıtre de forte anisotropie dans la microstructure. Un comportement similaire est observé en compression
mais les directions qui minimisentB(n ) tendent cette fois̀a s’́eloigner de la direction de traction.
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Chapitre 7. Mod́elisationà l’échelle macroscopique de l’influence desévolutions microstructurales sur le
comportement ḿecanique de l’AM1

(a) Déformation plastiqueεp = 0.0005 (b) Déformation plastiqueεp = 0.001

(c) Déformation plastiqueεp = 0.0035 (d) Déformation plastiqueεp = 0.0037

(e) Déformation plastiqueεp = 0.004 (f) Déformation plastiqueεp = 0.005

(g) Déformation plastiqueεp = 0.01 (h) Déformation plastiqueεp = 0.05

FIG. 7.17. Projection stéŕeographique de l’énergiéelastique suivant le p̂ole [001] pour un chargement de traction suivant

[011]. Les valeurs d’́energiéelastique indiqúees sont en unitéC44ε
T 2

.
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7.4. Vers une mod́elisation de l’́evolution de l’orientation de la microstructure

(a) Déformation plastiqueεp = 0.0005 (b) Déformation plastiqueεp = 0.003

(c) Déformation plastiqueεp = 0.005 (d) Déformation plastiqueεp = 0.05

FIG. 7.18. Projection stéŕeographique de l’énergieélastique suivant le p̂ole [001] pour un chargement de compression

suivant[011]. Les valeurs d’́energiéelastique indiqúees sont en unitéC44ε
T 2

.

(a) Déformation plastiqueεp = 0.0001 (b) Déformation plastiqueεp = 0.005

FIG. 7.19. Projection stéŕeographique de l’énergiéelastique suivant le p̂ole [001] pour un chargement de traction suivant

[111]. Les valeurs d’́energiéelastique indiqúees sont en unitéC44ε
T 2

.
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Chapitre 7. Mod́elisationà l’échelle macroscopique de l’influence desévolutions microstructurales sur le
comportement ḿecanique de l’AM1

(a) Déformation plastiqueεp = 0.0001 (b) Déformation plastiqueεp = 0.0012

(c) Déformation plastiqueεp = 0.02

FIG. 7.20. Projection stéŕeographique de l’énergieélastique suivant le p̂ole [001] pour un chargement de compression

suivant[111]. Les valeurs d’́energiéelastique indiqúees sont en unitéC44ε
T 2

.
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7.5. Conclusion

7.4.6 Discussion

Nous avonśetudíe à l’aide d’un mod̀ele simple l’orientation que prend la microstructure sous des char-
gements de traction et de compression suivant différentes orientations cristallographiques. Ce modèle est
baśe sur une minimisation de l’énergieélastique en présence de d́eformations plastiques. Il montre que
l’activit é plastique modifie les orientations qui minimisent l’énergiéelastique.

Pour de faibles d́eformations plastiques, notre modèle permet, pour chaque chargement et orientation
étudíes, de retrouver les résultats exṕeriementaux en fluagèa haute temṕerature. Il permet́egalement de
prévoir l’orientation de la microstructure pour des valeurs de d́eformation plastique plus importantes. Ainsi,
en traction et en compression suivant[001], nous trouvons avec ce modèle que la microstructure s’oriente
à environ 45◦par rapportà l’axe de chargement. Ce résultat permet d’expliquer la désorientatation des
radeaux en fluage tertiaire. Il permetégalement de comprendre l’obtention de radeaux orienté à 45◦en
fatigue alterńee. En effet un chargement de fatigue met en jeu d’importantes d́eformations plastiques en
traction et en compression. Notre modèle pŕevoit dans les deux cas une microstructure orientéeà 45◦par
rapportà l’axe de sollicitation. Enfin, il permet d’interpréter les ŕesultats exṕerimentaux rapportés dans
[Touratier 09]. Dans cet article, les auteurs montrent qu’ils obtiennent, dans des zones de fortes déformations
et quel que soit le signe de la contrainte, une coalescenceà 45◦.

Pour les orientations[011] et [111], les d́epouillements sont plus difficiles̀a effectuer. Pour la direc-
tion [011], on obtient un d́eplacement des minima d’énergieélastique vers la direction[011] puis vers la
direction [111]. Nous retrouvons des plaquettes orientées suivant[011] dans les micrographies réaliśeesà
l’issue d’un essai de fluage. L’orientation de la microstructure suivant la direction[011] a également́et́e
obtenue par simulation champs de phases au chapitre 5. En revanche, les micrographies réaliśeesà l’issue
des vieillissements cycliques suivant cette orientation ne permettent pas de mesurer des angles précis. Pour
l’orientation [001], la microstructure observée apr̀es un vieillissement en fatigue alternée tranche avec les
microstructures de fluage. Ce n’est pas le cas des autres orientationsétudíees. Pour[111], la mod́elisation
est compatible avec une microstructure relativement isotrope.

Il pourrait être int́eressant de réaliser les m̂emes essais que dans [Touratier 09] mais pour les orientations
[011] et [111] afin de valider les ŕesultats du mod̀ele propośe ici. Les essais proposés dans [Touratier 09]
mettent en jeu de fortes déformations ce qui pourrait permettre de distinguer les différents modes d’orien-
tation des pŕecipit́es mis eńevidence par notre modèle.

7.5 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons proposé deux mod̀eles. Le premier mod̀ele d́evelopṕe traduit de façon
macroscopique l’influence de la mise en radeaux sur le comportement ḿecanique. Il s’agit d’une extension
du mod̀ele de Cailletaud. Nous avons vu que la prise en compte de l’élargissement des couloirs de matrice
géńeŕe pendant la mise en radeaux permet de simuler le comportement mécanique de l’AM1 apr̀es mise en
radeaux en fluage suivant les orientations〈001〉, 〈011〉 et 〈111〉. Néanmoins, de part les hypothèses simples
retenues pour ce modèle, un certain nombre de phénom̀enes ne sont pas pris en compte. Nous avons négligé
l’influence de la mise en radeaux sur la viscosité. Ce ph́enom̀ene aét́e mis enévidencèa 1050◦C. De plus
nous avons ńegligé l’influence de l’orientation des radeaux et, de ce fait, l’adoucissement ǵeńeŕe par un
vieillissement cyclique est sous-estimé.

C’est pourquoi nous avons proposé un second mod̀ele qui permet de prévoir l’orientation de la mi-
crostructure suivant la direction du chargement. Il est basé sur une minimisation de l’énergieélastique
en pŕesence de d́eformation plastique. Nous avons vu que cette approche permet de retrouver les
résultats exṕerimentaux en fluage. Il prévoit également une orientation de la microstructureà 45◦pour une
déformation plastique importante suivant〈001〉. Ce mod̀ele demanderait̀a être valid́e suivant les orienta-
tions〈011〉 et 〈111〉 par des essais similairesà ceux propośes dans [Touratier 09] pour l’orientation〈001〉.
De plus, ce mod̀ele n’est que qualitatif dans le sens où les valeurs de d́eformations plastiques pour lesquelles
telle ou telle orientation de la microstructure est observée ne sont que qualitatives.
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Ce second mod̀ele pourrait servir de basèa une mod́elisation de l’orientation de la microstructure dans
le cadre d’un mod̀ele de comportement macroscopique. En effet, il montre que laprise en compte de la
nature biphaśee de l’alliage dans le calcul de l’énergiéelastique permet de prévoir l’orientation de la micro-
structure.
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Synthèse

Dans ce ḿemoire de th̀ese, nous avonśetudíe le comportement ḿecanique du superalliage base ni-
ckel monocristallin AM1. Nous nous sommes focalisés sur l’influence d’́evolutions microstructurales sur-
venantà haute temṕerature sous chargement mécanique, classiquement connues sous le nom de mise en
radeaux ou coalescence orientée. Ce ph́enom̀ene et ses conséquences sur le comportement mécaniquèa
haute temṕerature ont́et́e étudíes d’un point de vue expérimental, et, en parallèle gr̂aceà des simulations
numériques̀a l’échelle ḿesoscopique.

Dans un premier temps nous nous sommes intéresśes au comportement ḿecanique du matériau non-
vieilli (chapitre 2). Les mod̀eles de comportement macroscopiques utilisés pour la simulation du compor-
tement des superalliages ontét́e pŕesent́es. Sur la base d’essais sur le matériau non-vieilli couvrant tout le
domaine de vitesses de sollicitation 10−9-10−1 s−1 à 950◦C, nous avons montré que le mod̀ele de compor-
tement utiliśe à l’Onera [Méric 91] ne permet pas une description suffisante des phénom̀enes de viscosité.
Les essais ont mis eńevidence une saturation de la contrainte visqueuseà haute vitesse et une importante
relaxation de la contrainte sous maintienà d́eformation constante. Nous avons proposé l’utilisation d’un
mod̀ele de viscosit́e de type sinus hyperbolique combiné à une diminution importante du seuil de plasticité
afin d’aḿeliorer la description du comportement sous les vitesses desollicitation consid́eŕees.

Le comportement du superalliage aégalement́et́e étudíe à l’échelle ḿesoscopique grâceà des simula-
tions paréléments finis (chapitre 3). Les paramètres mat́eriau d’un mod̀ele de comportement cristallin ont
ét́e calibŕes pour chacune des deux phases composant le superalliage afin de retrouver la ŕeponse macro-
scopique de l’alliage biphasé. Nous avons vu que le comportement des phases massives est très diff́erent
de celui qu’elles ont dans le matériau biphaśe. Cette approche permet de reproduire le comportement de
l’AM1 sous différentes conditions de chargement (traction et torsion suivant différentes orientations cristal-
lographiques) mais sans rendre d’effet d’échelle de la microstructure.

Le chapitre 4 áet́e consacŕe à l’étude exṕerimentale du ph́enom̀ene de mise en radeaux. L’étude biblio-
graphique a mis eńevidence les forces motrices sur la coalescence orientée ainsi que ses conséquences sur
le comportement ḿecanique des superalliages. Nous avonsétudíe diverses conditions de vieillissement : en
fluage sous diff́erentes temṕeratures, contraintes et orientations cristallographiques mais aussi sous charge-
ment cyclique alterńe lent. Les essais de comportement réaliśesà la suite de ces vieillissements ont montré
que la coalescence orientée conduità un adoucissement du comportement mécanique de l’AM1. L’effet
principal porte sur l’́ecrouissage. Nous avonségalement observé un effet sur la viscosité à 1050◦C.

La mise en radeaux áet́e mod́elisée à l’échelle ḿesoscopiquèa l’aide de la ḿethode des champs de
phases au chapitre 5. Nous avons construit un modèle champs de phasesélasto-viscoplastique dans lequel
l’activit é plastique dans les couloirs de matrice est prise en compte de manìere ph́enoḿenologique par
l’intermédiaire d’un mod̀ele de comportement de type Cailletaud. Les simulations réaliśees avec ce modèle
ont ét́e compaŕees aux ŕesultats d’un mod̀ele champs de phasesélastique et aux résultats exṕerimentaux du
chapitre 4. Elles montrent qu’en fluage la plasticité influe sur la cińetique de mise en radeaux et sur la forme
des pŕecipit́es. De plus, avec le modèleélasto-viscoplastique, nous avons retrouvé une coalescence orientée
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à 45◦par rapport̀a la direction du chargement dans le cas d’un chargement cyclique lent.

Suite aux ŕesultats du chapitre 3 sur la modélisation du comportement de l’AM1 par des simulationsà
l’ échelle de la microstructure, nous avonsétudíe au chapitre 6 les effets d’échelle pŕevus par des modèles de
mécanique des milieux continus géńeraliśes. Deux mod̀eles ont́et́e consid́eŕes, le mod̀ele de Cosserat et le
mod̀elemicrocurlqui, par rapport au modèle de Cosserat, prend en compte le rotationnel de la déformation
élastique dans le calcul du tenseur de Nye. Les deux modèles pŕevoient uńecrouissage cińematique lińeaire
dépendant de la taille de la microstructure. Uneétude analytique approfondie aét́e ŕealiśee sur une micro-
structure constitúee d’un succession périodique d’une phaséelastique et d’une phaseélasto-plastique. Elle
montre que l’on obtient des effets d’échelle en loi puissanceln avecn compris entre 0 et -2. Les simulations
meńees sur des microstructureγ/γ′ ont montŕe que l’effet d’́echelle obtenu en traction est très faible. Ce
résultat est d̂u au fait qu’en traction, la microrotation est faible et localisée vers les coins du précipit́e.

Enfin, le septìeme et dernier chapitre propose une extension du modèle de comportement de Cailletaud
qui prend en compte les effets de la mise en radeaux sur le comportement ḿecanique. Ce modèle permet
de rendre compte de l’adoucissement engendré par la mise en radeaux en fluage. En revanche, de part
les hypoth̀eses simplistes considéŕees pour la construction de ce modèle, il sous-estime l’adoucissement
observ́e apr̀es mise en radeaux sous chargement cyclique lent. Un second modèle est propośe. Il est baśe
sur une minimisation de l’énergieélastique en présence de d́eformation plastique. Il permet de prévoir
l’orientation de la microstructure suivant la direction duchargement. Ce modèle permet de retrouver les
résultats obtenus en fluage. Il permetégalement d’expliquer la déstabilisation des radeaux en fluage tertiaire
et l’obtention d’une microstructure orientéeà 45◦sous chargement cyclique.

Perspectives

Ce travail embrasse un panorama multi-échelles du comportement des superalliagesà base de nickel. Il
ouvre de nombreuses perspectives notamment de connection entre les diff́erenteśechelles d’́etude.

Modélisation macroscopique du comportement

Comme nous l’avons souligné, le mod̀ele de comportement macroscopique proposé pour la prise en
compte de l’influence de la coalecence orientée poss̀ede un certain nombre de limites. Nous disposons
d’une base de données exṕerimentales relativement complète sur l’influence de la mise en radeaux sur le
comportement ḿecanique. Nous avons mis enévidence une influence de la mise en radeaux sur la vis-
cosit́e à 1050◦C. Celle-ci est ńegligeableà 950◦C. Ce ŕesultat ḿeriterait d’̂etre confirḿe par des essais
compĺementaires. De plus, unéetude fine des ḿecanismes de déformation plastiquèa cette temṕerature
serait ńecessaire pour comprendre ce résultat.

Une deuxìeme limitation du mod̀ele de comportement proposé concerne l’orientation des précipit́es.
Les essais ont montré que, pour les orientations〈001〉 et 〈011〉, un chargement cyclique alterné lent modifie
l’orientation de la microstructure. Il semblerait que cetteévolution de l’orientation explique le comporte-
ment adouci du matériau dans ce cas. Il faudrait donc pouvoir intégrer au mod̀ele de comportement ma-
croscopique l’́evolution de l’orientation de la microstructure. Enfin, la coalescence isotrope des précipit́es
propośee dans [Fedelich 08] devraêtre prise en compte pour de longs temps de maintien.

Champs de Phases

Les ŕesultats obtenus lors de ce travail en utilisant un couplageentre une ḿethode de champs de phases
et un mod̀ele de plasticit́e continu ont demontré l’intér̂et de cette d́emarche dans les superalliages. Tou-
tefois, certains points restent encoreà aḿeliorer. Notamment, il faudrait pouvoir contrôler les concentra-
tions d’́equilibre en pŕesence de plasticité. Une adaptation de la ḿethode de contrôle des concentrations de
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l’ équilibre coh́erent propośee dans [Boussinot 07] ou une augmentation de la courbure de l’ énergie libre pr̀es
des minima est prévueà court terme. Enfin, comme l’ont montré nos simulations, l’existence de plusieurs
variants de la phaseγ′ implique que les pŕecipit́es ne coalescent pas vraiment. Il reste de fines bandes de
matrice entre les précipit́es de variants diff́erents. Les observations expérimentales, principalement réaliśees
au MEB, tendent̀a montrer que les précipit́esγ′ peuvent coalescer m̂eme s’ils sont en relation d’antiphase.
Ce comportement résulterait de l’activit́e plastique agissant dans les couloirs de phaseγ. Un couplage entre
param̀etres d’ordre et plasticité serait ńecessaire pour prendre en compte ce phénom̀ene dans les simulations
champs de phases.

Une des faiblesses du modèle champs de phases actuel est que le comportement viscoplastique de la
phaseγ à l’intérieur d’un couloir ne change pas quand la largeur du couloirévolue. La prise en compte
de ce ph́enom̀ene ńecessite de coupler la méthode champs de phases avec un modèle de comportement
viscoplastique contenant uneéchelle de longueur. Pour pouvoir rendre compte d’effets d’échelle, il fau-
drait utiliser les mod̀eles de ḿecanique des milieux continus géńeraliśes étudíes au chapitre 6. Dans nos
simulations champs de phases, nous avons utilisé un mod̀ele correspondant au comportement de la phase
γ en radeaux. Un couplage entre champs de phases et mécanique des milieux continus géńeraliśes serait
nécessaire pour prendre en compte l’influence des effets d’échelle sur l’́evolution de la microstructure.

Le mod̀ele pourrait ensuitêetre exploit́e pour pŕevoir lesévolutions microstructurales suivant différents
cas de chargement. La réalisation de simulations en 3D est envisagée, d’une part avec le modèle élastique
pour ǵeńerer des microstructures cuboı̈dales et d’autre part avec le modèleélasto-viscoplastique pour l’etude
desévolutions microstructurales sous chargement mécanique. Il faudrait ŕealiser des simulations sur des
temps tr̀es longs pour voir si ce modèle permet d’obtenir une destabilisation des radeauxà la fin du stade de
fluage secondaire. Le modèle de l’orientation de la microstructure en fonction de la déformation plastique
construit au chapitre 7 semble indiquer que nous avons tous les ingŕedients pour pouvoir observer une
déstabilisation des radeaux dans les simulations champs de phases. Les microstructures géńeŕees par la
méthode des champs de phases pourraientégalement servir de baseà des simulations paréléments finis du
comportement.

L’utilisation de la ḿethode des champs de phases pour l’étude de l’́evolution microstructurale dans les
superalliages vâetre poursuivièa l’Onera (DMSM et LEM) dans le cadre de deux thèses. La première
vise à comprendre l’effet d’incursions̀a haute temṕerature sur le comportement et l’endommagement des
superalliages monocristallins. La deuxièeme th̀ese s’attacheràa ŕealiser le couplage entre la méthode de
champs de phases et un modèle de ḿecanique des milieux continus géńeraliśes.

Mécanique des milieux continus ǵenéralisés

Concernant l’́etude des effets d’échelle par la ḿecanique des milieux continus géńeraliśes, nous propo-
sons les perspectives suivantes. Les deux modèlesétudíes conduisent̀a unécrouissage cińematique lińeaire.
La mod́elisation devrâetreétendue pour permettre l’obtention d’unécrouissage cińematique non-lińeaire.

Les simulations ŕealiśees sur une microtructureγ/γ′ en traction n’ont montŕe qu’un tr̀es faible effet
d’échelle. Il faudrait prendre en compte le fait que la microstructure ŕeelle est moins ŕegulìere que celle
utilisée pour les simulations. Nous pourrionségalement́etudier l’influence d’une faible d́esorientation sur
l’effet d’ échelle. Suivant les résultats sur des microstructure plus réalistes, nous pourrionsêtre ameńesà de-
voir consid́erer le gradient complet de la déformation plastique comme variable interne. Cette modélisation
pose des problèmes d’interpŕetation physique de la partie non-rotationnelle du gradient. En effet, la par-
tie rotationnelle du gradient est interprét́ee comme le tenseur densité de dislocations de Nye. Que signifie
la partie non-rotationnelle ? Enfin, il serait très int́eressant de comparer les modèles de milieux continus
géńeraliśesà des simulations de dynamique des dislocations. Les modèlesétudíes dans cette thèse pŕevoient
un écrouissage cińematique d́ependant de la taille de la microstructure. Est-ce la cas en dynamique des dis-
location ou y a t-il un effet sur l’́ecrouissage isotropéegalement ?
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Annexe A

Techniques exṕerimentales

Cette annexe d́ecrit les moyens exṕerimentaux utiliśes pour la ŕealisation des essais effectués au cours
de ce travail. Nous rappelons que ces essais ontét́e effectúes par P. Paulmier. Le premier paragraphe décrit
les éprouvettes utiliśees pour les essais de comportement. Quant au second paragraphe, il est d́edíe à la
description du dispositif exṕerimental.

A.1 Eprouvettes

Les éprouvettes ont́et́e usińeesà partir de barreaux cylindriques de diamètre 20 mm d’AM1 fournis
par Snecma. La figure A.1 montre la géoḿetrie deśeprouvettes testées. La partie utile a les caractéristiques
suivantes :

– longueur de 14 mm ;
– diam̀etre de 8 mm.
Le tableau A.1 regroupe les caractéristiques des 20́eprouvettes testées. Pour leśeprouvettes orientées

suivant〈001〉, il s’agit d’AM1 bas soufre. En revanche, leséprouvettes orientées suivant〈011〉 et〈111〉 sont
en AM1 ”standard”. De plus, pour ces dernières, Snecma n’a pas pu nous fournir l’orientation cristallogra-
phique pŕecise. C’est pourquoi, des Laue ontét́e ŕealiśes afin d’acćederà cette information.

A.2 Dispositif exṕerimental

Les caract́eristiques principales de l’installation et son schéma de fonctionnement sont indiqués sur la fi-
gure A.2. La machine de traction-compression est de typeélectro-hydraulique asservie. L’effort agissant sur
l’ éprouvette est obtenu par l’intermédiaire d’un v́erin hydraulique asservià paliers hydrostatiques Schenck
de± 4000 daN. La course maximale du vérin est de±10 mm et la fŕequence de la sollicitation peut atteindre
100 Hz.

La partie asservissement de la machine (PID), associéeà une servo-valve de court-circuit, permet des
mises en route pratiquement sansà coup (charges< 20 daN). La sollicitation peut̂etre asservie soit en force,
soit en d́eplacement du v́erin, soit en d́eformation par l’interḿediaire d’une jauge ou d’un extensomètre.

Pour la transmission des effortsà l’éprouvette, le système d’amarrage par bridage, mis au point au labo-
ratoire par le passé, permet un montage-démontage pratique et rapide deséprouvettes, et assure l’absence
de jeu au passage traction-compression, une bonne linéarit́e de l’ensemble et un centrage satisfaisant de
l’ éprouvette et des efforts appliqués.
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FIG. A.1. Géoḿetrie deśeprouvettes.
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A.2. Dispositif exṕerimental

Eprouvette Orientation θ [◦] α [◦]
principale

X6684-A 3.16 18.20
X6684-B 1.22 75.76
X6684-C 4.04 32.84
X6684-D 2.35 26.91
X6684-E 3.83 44.55
X6684-F 1.58 41.52
X6685-A 〈001〉 7.46 38.61
X6685-B 2.34 27.23
X6686-A 2.84 12.58
X6686-C 2.04 21.86
X6686-D 7.11 15.16
X6686-E 0.69 1.15
X6686-F 2.25 14.81
X6686-H 1.64 13.81
X2267-A
X2267-B 〈011〉
X2270-C
X5537-B
X5537-D 〈111〉
X5538-D

TAB . A.1. Orientation deśeprouvettes testées au cours de ce travail. Les anglesθ etα sont d́efinis par la figure de droite.

Le chauffage de l’́eprouvette est assuré par un syst̀emeà induction moyenne fréquence qui permet un
acc̀es facileà l’éprouvette et une grande dynamique de chauffe. Le chauffages’obtient par un effet Joule
en surface (effet de peau), la distance de péńetration pouvant cependantêtre ajust́ee par un choix ad́equat
de la fŕequence ; le coeur de l’éprouvette est alors chauffé par conduction. La difficulté principale est la
conception de l’inducteur qui permettra une répartition homog̀ene de la temṕerature sur la partie utile de
l’ éprouvette. La ŕegulation dans le temps est obtenue par un asservissement detype PID au travers d’une
mesure effectúee par un thermocouple soudé sur l’́eprouvette. Une circulation d’eauà d́ebit constant dans
les t̂etes d’amarrage permet le refroidissement des liaisons avec la machine.

Les efforts qui ŕesultent des sollicitations sur l’éprouvette sont mesurés par un dynamom̀etre plaće
en śerie avec celle-ci. Pour avoir accès à la d́eformation longitudinale, un extensomètre est plaće sur la
partie utile de l’́eprouvette. Un capteur inductif, placé entre les t̂etes d’amarrage, donne une mesure fine du
déplacement total de l’éprouvette tandis qu’un autre capteur machine, inductif aussi, donne une mesure plus
grossìere du d́eplacement du piston.
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FIG. A.2. Sch́ema du dispositif exṕerimental.
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A.2. Dispositif exṕerimental

(a) Vue ǵeńerale du dispositif exṕerimental montrant la machine d’essai et le système de pilotage et d’ac-
quisition.

(b) Vue rapproch́ee sur l’́eprouvette montrant le système de chauffage, l’extensomètre et les thermo-
couples soud́esà l’éprouvette.

FIG. A.3. Dispositif exṕerimental.
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Annexe B

Compléments sur le comportement de
l’AM1 sous chargement cyclique ŕepété

Cette annexe a pour but de comprendre un peu mieux ce qu’il se passe en fatigue réṕet́ee. L’essai 02
ainsi que les donńees exṕerimentales dans [Brien 95, Brien 96, Brien 01a] ont mis enévidence un d́efaut
du mod̀ele de comportement actuel. Il ne permet pas de rendre comptede l’existence d’une contrainte
moyenne non nulle sous chargement cyclique réṕet́e. Dans la première partie de cette annexe est proposé
un calcul analytique mettant eńevidence l’existence de contraintes internes dans l’AM1 duesà la nature
composite du matériau. Ce sont ces contraintes internes qui sont responsables de la contrainte moyenne
observ́ee sous chargement cyclique réṕet́e. Ce calcul sugg̀ere par conśequent qu’il faut prendre en compte
la microstructure du matériau pour une bonne description du comportement mécanique. Dans la deuxième
partie, nous montrons que des calculs paréléments finis̀a l’échelle des phases permettent de reproduire
quantitativement les valeurs de contrainte moyenne de l’essai 02 et de [Brien 01a].

B.1 Mise enévidence des contraintes de compatibilit́e dans l’AM1

Une approche rh́eologique du comportement de l’AM1 est utilisée pour mener̀a bien le calcul. La cel-
lule élémentaire ṕeriodiqueγ/γ′ est diviśee en 3 zones dans lesquelles les contraintes et les déformations
sont suppośees constantes (figure B.1). Les déformations dans le précipit́e sont not́eesεpr. Nous ńegligeons
l’effet de Poisson. Dans chaque zone de matricei, les d́eformations et contraintes sontεi etσi. Le compor-
tement de la matrice est supposéélasto-plastique avecσ0 la limite d’élasticit́e etH le module d’́ecrouissage.

Nous nous plaçons̀a contrainte macroscopique imposéeσa. Leséquations de compatibilité donnent :

Lσa = aσ1 + (L − a)σ2 (B.1)

εpr =
σ1

E
= ε2 =

σ2

E
+

σ2 − σ0

H
(B.2)

La résolution de ce système conduit aux contraintes suivantes :

σ2 =
σa +

E

H

a

L
σ0

1 +
E

H
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L

(B.3)

σ1 =

(

1 +
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− σ0
E

H
(B.4)
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B.2. Simulations de chargements cycliques non symétriques paŕeléments finis sur la celluléelémentaireγ/γ′

FIG. B.1. Mod̀ele rh́eologique de l’AM1.

Application numérique Les contraintes dans chacune des zones sontévalúees nuḿeriquement avec le
jeux de param̀etres suivant :

– l = 450 nm,h = 100 nm ;
– E = 90000 MPa,R0 = 170 MPa,H = 160000 MPa ;
– σa = 500MPa.

Ces valeurs sont représentatives de l’AM1̀a 950◦C. Le calcul nuḿerique donneσ1 = 628 MPa etσ2 = 463
MPa. Le calcul pŕesent́e ici montre donc qualitativement l’importance des contraintes internes dans l’AM1.

B.2 Simulations de chargements cycliques non syḿetriques par
éléments finis sur la celluléelémentaireγ/γ′

Pour aller plus loin, nous avons effectué des simulations paŕeléments finis sur une celluléelémentaire
γ/γ′. Les param̀etres mat́eriaux des phasesγ etγ′ utilisés ici sont ceux identifíes au chapitre 2. Nous avons
simuĺe deux cas de chargements. Le premier cas correspond au chargement appliqúe lors de l’essai 02.
Ce chargement est relativement faible et conduità une contrainte moyenne d’environ 50 MPa. Nous avons
également souhaité simuler le comportement du matériau sous un chargement plus important.

B.2.1 Simulation de l’essai 02

Le résultat de la simulation par calcul sur la celluleélémentaireγ/γ′ de l’essai 02 est présent́e par la
figure B.2. Cette simulation met eńevidence une contrainte moyenne non nulle de l’ordre de 100 MPa.
Néanmoins celle-ci est plus importante que celle obtenue lorsde l’essai. De plus, la contrainte moyenne
obtenue par simulation sembleêtre stabiliśee apr̀es 140 cycles, tout comme dans l’essai 02. On peut donc
conclure que la simulation est qualitativement en accord avec l’exṕerience.

L’ étude des champs locaux confirme les hypothèses du calcul analytique de la section préćedente. En
effet, on constate que le précipit́e restéelastique. On constateégalement que les contraintes sont relativement
uniformes dans chaque type de couloir.

B.2.2 Simulation d’un essaìa plus grande amplitude de d́eformation

Un essai de [Brien 01a]̀a∆ε = 0.016 a également́et́e simuĺe afin d’́etudier la ŕeponse de la simulation
éléments finis dans le cas d’une déformation impośee relativement importante. Le calcul de microstructure
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FIG. B.2. Simulation de l’essai 02.
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FIG. B.3. Simulation d’un essai de [Brien 01a]à∆ε = 0.016 enRε = 0+.

prévoit une relaxation de la contrainte moyenneà źero apr̀es environ 20 cycles comme le montre la figure
B.3. Au contraire le ŕesultat de l’essai indique, après 200 cycles, une contrainte moyenne d’environ 150
MPa. On constate que la contrainte minimale est, en valeur absolue, sur-estiḿee par la simulation.

La simulation est donc en désaccord avec les données exṕerimentales de [Brien 01a]. Une explication
peut venir du fait que le matériau s’est endommagé durant cet essai. La figure B.4 présente des données
exṕerimentales en fatigue issues de [Brien 95] et [Le Biavant 01]. On constate que pour une amplitude de
déformation de∆ε = 0.016 comme appliqúe au calcul, l’endommagegement après 200 cycles est plus que
probable. Cela peut expliquer la contrainte moyenne relevée dans l’essai de [Brien 95]. Pourêtre ŝur, il
faudrait avoir les boucles contrainte déformation, ce que nous n’avons pas.

L’analyse des champs de contrainteà l’échelle de la microstructure obtenus au cours de la simulation
permet de comprendre la différence entre la réponse de la simulation sous faible déformation impośee et
sous forte d́eformation impośee. Lorsque le chargement est important, les précipit́es ne sont pluśelastiques.
L’ensemble du matériau simuĺe à donc un comportement cinématique non-lińeaire ce qui conduit̀a une
relaxationà źero de la contrainte moyenne.

B.3 Conclusions

Cette annexe a mis eńevidence l’existence de contraintes internes importantesdans le mat́eriau sous
faible chargement imposé. Celles-ci induisent une contrainte moyenne non nulle sous chargement cyclique
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FIG. B.4. Nombre de cycles̀a rupture en fonction de l’amplitude de déformation impośee (NR = non rompu).

réṕet́e de faible amplitude. Des modélisations prenant en compte la nature composite du matériau, qu’elles
soient analytiques ou par deséléments finis, permettent de rendre compte de ces contraintesinternes.

Se pose alors la question de la modélisation, en terme de modèle macroscopique, de la non-relaxation
de la contrainte moyennèa 0 pour des chargements cycliques réṕet́es de faible amplitude. Chaboche et Jung
[Chaboche 97] ont d́evelopṕe un mod̀ele d’́ecrouissage cińematiqueà seuil dans ce but. La superposition
de plusieurs termes d’écrouissage cińematiques non-lińeaires de ce type permet alors de modèliser la non-
relaxation de la contrainte moyenneà źero. Ce type de modèles aét́e mis en oeuvre dans le cadre du PRD
DDV froid pour la mod́elisation du comportement des matériau pour disque (INCO 718, Ta6V et N18).

Dans le cas des superalliages monocristallins tel que l’AM1, une autre voie de modélisation peut̂etre
envisaǵee. Comme nous l’avons montré dans cette annexe, la prise en compte de la microstructure permet
de rendre compte de la non relaxationà źero de la contrainte moyenne sous chargement cyclique réṕet́e de
faible amplitude. Des modèles tels que celui de Fedelich [Fedelich 02, Tinga 08, Svoboda 96, Svoboda 00],
prenant explicitement en compte la nature biphasée de l’alliage, doivent en théorieêtre capables de rendre
compte de ce ph́enom̀ene.
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Annexe C

Dépouillement de l’essai 09 suite

Pour cet essai, les vitesses de sollicitation nous ont obligé à travailler en d́eplacement imposé. La
détermination de la d́eformation demande donc un traitement des données. Nous d́ecrivons ici la ḿethode
emploýee.

C.1 Calcul de la d́eformation à partir du d éplacement

Soit ε = εe + εp. Nous avons les relations suivantes :

LT =
F

R
+ Lp (C.1)

εp =
Lp

L∗ (C.2)

où :
– F est la force appliqúeeà l’éprouvette ;
– LT est le d́eplacement total mesuré entre les t̂etes de l’́eprouvette ;
– Lp est le d́eplacement plastique mesuré entre les t̂etes de l’́eprouvette ;
– L∗ est la longueur utile de l’éprouvette d́efinie parεp =

Lp

L∗
;

– R est la raideur de l’ensemble machine-éprouvette. On aR = ES avecE le module d’Young du
mat́eriau etS la section utile de l’́eprouvette.

La combinaison de ceśequations donne :

ε =

[

F

(

L∗

ES
− 1

R
+ LT

)]

1

L∗ (C.3)

Il s’agit donc de d́eterminer les deux constantesR etL∗. La premìere ŕesulte d’une mesure directe de la rai-
deur machine-́eprouvettèa l’aide du diagramme(F,LT ). L∗ dépend a priori de la ǵeoḿetrie de l’́eprouvette
et du mat́eriau, de la ŕepartition de la temṕerature. Sa valeur est détermińeeà partir des essais 09a et 09bà
faible fréquence pour lesquels nous disposons d’une mesure extensométrique. Cette valeur est par la suite
suppośee constante lorsque l’on augmente la fréquence, ce qui nous permet d’accéderà la valeur de la
déformation. La figure C.1 montre la comparaison des boucles contrainte-d́eformation obtenues par mesure
deε et par calcul avec la ḿethode explicit́ee.

C.2 Détermination de l’amplitude de déformation plastique

Pour le d́epouillement des essais nous avonségalement besoin de connaı̂tre l’amplitude de d́eformation
plastique∆εp. Cette question est loin d’être triviale et nous avons recensé plusieurs ḿethodes pour accéder
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C.2. D́etermination de l’amplitude de déformation plastique
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FIG. C.1. Essai 09 suite, comparaison des boucles contrainte/déformation exṕerimentales et simulées.
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Annexe C. D́epouillement de l’essai 09 suite

à cette valeur :
– une d́etermination ”graphique” sur la boucle stabilisée ;
– une d́etermination en utilisant le module d’Young initial du matériau (mesuŕe sur la premìere trac-

tion) ;
– on sait que le module d’Young observé exṕerimentalement au cours du cycle lors du passage en

compression peutêtre diff́erent du module initial. On peut donc envisager d’utiliser plutôt cette valeur,
plus pertinente a priori pour déterminer∆εp.

Pour les faibles fŕequences les ḿethodes ont́et́e compaŕees. Il en ressort que le calcul de la déformation
plastiqueà partir du module initial donne des résultats satisfaisants. C’est donc cette méthode qui sera em-
ployée pour les plus hautes fréquences pour lesquelles le déphasage engendré par la châıne d’asservissement
et de mesure empêche une d́etermination directe de l’amplitude de déformation plastique sur la courbe (es-
sais 09f, 09g et 09h). Pour ces essais, il faut bien voir que lacontrainte est mesuréeà un temps diff́erent
de la d́eformation. Une ḿethode simple pour tenir compte de ce déphasage consisteà consid́erer un point
affect́e de la d́eformation et la contrainte maximale obtenue au cours du cycle.
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Annexe D

Compatibilit é de nos essais avec la base
de donńees exṕerimentales

L’objet de cette annexe est de recouper nos données avec la base expérimentale ŕealiśee dans les années
90 ([de Bussac 92]). En effet l’AM1 áevolúe depuis la campagne d’identification de la loi de comporte-
ment de l’AM1. C’est maintenant l’AM1 bas soufre1 qui est utiliśe par Snecma dans le but d’améliorer
l’adhérence de la barrière thermique. Cette modification de la composition du matériau n’est cependant pas
cenśee entrâıner de modification du comportement mécanique.

Une caract́eristique importante de la base d’identification du modèle est qu’elle contient très peu de
donńees monotones, contrairement aux essais réaliśes dans le cadre d’EGISTHE. Le nombre d’éprouvettes
disponiblesétant limit́e, nous avons choisi de ne pas effectuer d’essais de recoupement. Une estimation
de la dispersion matériau s’av̀ere donc d́elicate, d’autant plus que les comparaisons calculs/expériences
présent́ees au chapitre 1 ont montré des diff́erences importantes en traction monotoneà 950◦C. Un autre
facteurà prendre en compte concerne le fait que les essais complémentaires ŕealiśes dans le cadre de ce tra-
vail sont relativement complexes avec notamment l’introduction de changements de vitesses. Cette annexe
a donc pour but de répondre aux questions suivantes :

– Les nouvelles donńees exṕerimentales sont-elles en accord avec la base d’identification ? Est-il pos-
sible d’estimer la dispersion matériau ?

– Les changements de vitesses effectués dans nos essais sont-ils fiables pour identifier des paramètres
de viscosit́e ?

– Etant donńes les mauvais résultats montŕes par les simulations de nos essais, l’hypothèse selon la-
quelle l’écrouissage isotrope est négligeable dans l’AM1 est-elle valide ?

Les temṕeratures 950◦C, 1050◦C et 1100◦C sontétudíees successivement.

D.1 Comportementà 950◦C

Orientation 〈001〉 La figure D.1(a) compare les courbes d’écrouissage cyclique issues de la thèse d’Han-
riot [Hanriot 93] à nos essais monotones (essai 05à ε̇ = 10−5 s−1 et essai 09̀a ε̇ = 10−3 s−1). Nous
avonségalement reporté la courbe monotonèa ε̇ = 10−3 s−1 issue de [Espié 96]. En ce qui concerne le
comportement̀a 10−5 s−1, les points cycliques et monotones sont quasiment confondus. Nous observons
des diff́erences plus prononcéesà10−3 s−1 pour les faibles chargements, autour de∆εp/2 = 0.0015, pour
lesquels les point cycliques sont en dessous des points monotones. De plus, pour cette vitesse de sollicita-
tion, nous observons des différences significatives entre notre courbe monotone et celleissue de [Espié 96]
qui pŕesente une ”bosse”. Rappelons que dans [Levkovitch 06], un adoucissement cyclique dépendant de

1Snecma nous a fourni de l’AM1 bas soufre pour l’orientation〈001〉 et de l’AM1 standard pour les autres orientations
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Annexe D. Compatibilit́e de nos essais avec la base de données exṕerimentales

la vitesse de sollicitation áet́e mis enévidence en traction monotoneà haute vitesse par une ”bosse” simi-
laire à celle de la courbe d’Espié et mod́elisé via unécrouissage isotrope placé au d́enominateur de la loi
d’écoulement. Il est possible que les différences constatées ici entre essais monotones et cycliques soient
dues au m̂eme ph́enom̀ene que celui d́egaǵe par Levkovitch.

La figure D.1(b) analyse nos essais avec changements de vitesse au cours de la charge. La charge de
l’essai 05, servant de référencèa la vitessėε = 10−5 s−1, est compaŕee aux portions̀a plus basse vitesse
de l’essai 06. Une diff́erence notable est visible en contrainte pour des déformations d’environ 1%. A plus
forte d́eformation, elle tend̀a se ŕeduire du fait de la diminution de contrainte présent́ee par les essais̀a
double vitesse de sollicitation. Concernant une sollicitation à 10−3 s−1, nous pouvons comparer la vitesse
basse de l’essai 03, la vitesse haute de l’essai 06 et l’essai09, qui sert de ŕeférence. Ces remarques sont
à nuancer pour l’essai 03 qui montre lui un bon accord avec la référence. L’essai 06 est quantà lui plus
difficile à d́epouiller car les portions̀a 10−3 s−1 ont ét́e trop courtes pour obtenir une contrainte stabilisée
(cf. chapitre 2). Il est cependant possible d’en tirer les mêmes conclusions que préćedemment concernant la
vitesse10−5 s−1. Ces comparaisons effectuées jusqu’ici tendent donc̀a montrer que l’́ecrouissagèa faible
déformation est affecté par les changements de vitesse. Ce point pourraêtre v́erifié sur les essais aux autres
orientations et temṕeratures.
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FIG. D.1. (a) Comparaison des comportements monotone et cyclique de l’AM1 à 950◦C suivant l’orientation〈001〉 (b)
Effet de changements de vitesse pendant la charge sur le comportement monotone.
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FIG. D.2. Comparaison expérience/simulatioǹa 950◦C suivant l’orientation〈001〉 à ε̇ = 10−5 s−1 et ε̇ = 10−3 s−1.

Enfin, la figure D.2 montre que le modèle sous-estime la contrainte, surtout pour les niveaux de déforma-
tion importants, et les fortes vitesses. Cela explique les diff érences significatives entre nos essais monotones
et les simulations constatées au chapitre 1 et nous laisse penser qu’un réajustement des coefficients du
mod̀ele à cette temṕerature est ńecessaire pour rendre compte du comportementà plus forte d́eformation
plastique.
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D.2. Comportement̀a 1050◦C

Orientation 〈111〉 Un travail similaire aét́e meńe pour l’orientation〈111〉. Cependant nous disposons
de beaucoup moins de données pour cette orientation. La figure D.3(a) compare les comportements mono-
tone (issu de l’essai 10) et cyclique (données issues de [de Bussac 92]). Nous avonségalement reporté la
même comparaison effectuée pour une temṕerature de 900◦C (donńees de [de Bussac 92]). L’accord entre
donńees exṕerimentales monotones et cycliquesà 950◦C est bon, sauf peut̂etre pour l’essai monotonèa
ε̇ = 10−3 s−3. A 900◦C, l’accord est́egalement bon pour les déformations plastiques importantes. Dans
le régime des faibles∆εp/2, nous retrouvons une ”bosse” en traction monotone, comme cela aét́e mis en
évidence dans [Levkovitch 06]. La figure D.4 montre que le modèle reproduit de manière tr̀es satisfaisante
le comportement du matériauà 950◦C suivant l’orientation〈111〉.
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FIG. D.3. Comparaison du comportement monotone et cyclique〈111〉 de l’AM1 à 950◦C età 900◦C.
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FIG. D.4. Comparaison expérience/simulatioǹa 950◦C suivant l’orientation〈111〉 à ε̇ = 10−5 s−1 et ε̇ = 10−3 s−1.

D.2 Comportementà 1050◦C

Pour cette temṕerature, nous ne nous sommes intéresśes qu’̀a l’orientation〈001〉. Globalement l’accord
essais monotones/essais cycliques est bon. Un point remarquable concerne la différence entre simulation et
courbe exṕerimentale (en l’occurence monotone) très marqúee pour les fortes d́eformations plastiques. A la
suite de l’augmentation de la vitesse de sollicitation durant l’essai 16, on constate que le matériau recharge
fortement, ce qui peut expliquer que l’on atteigne de fortescontraintes. Il est possible que nous n’ayons pas
atteint la valeur stabiliśee de la contrainte et que celle-ci aurait diminué, de la m̂eme manìere qu’̀a 950◦C
(cf. figure D.1), si l’essai avait́et́e poursuivi. Les conclusions sont donc limitées pour cette température.
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Annexe D. Compatibilit́e de nos essais avec la base de données exṕerimentales

L’analyse des essais disponiblesà 1100◦C, pŕesent́ee au paragraphe suivant, devrait permettre d’y voir plus
clair en ce qui concerne les très hautes températures.

 0

 200

 400

 600

 0  0.002  0.004  0.006  0.008  0.01

∆σ
/2

 [M
P

a]

∆εp/2

Essai 16 (monotone) 10-5 s-1
Essai 16 (monotone) 10-3 s-1

Cyclique 10-5 s-1

Cyclique 10-4 s-1

Cyclique 10-3 s-1

FIG. D.5. Comparaison du comportement monotone et cyclique de l’AM1à 1050◦C.
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FIG. D.6. Comparaison expérience/simulatioǹa 1050◦C à ε̇ = 10−5 s−1 et ε̇ = 10−3 s−1.

D.3 Comportementà 1100◦C

A 1100◦C, nous disposons de courbes monotones et cycliquesà ε̇ = 10−5 s−1, 10−4 s−1 et 10−3

s−1 issues de [de Bussac 92] et de données monotones issues de l’essai 04. Sur la figure D.7(a) est traćee
la comparaison des comportements monotones et cycliques. Elle montre que le comportement cyclique
est suṕerieur au comportement monotone. Ils ont tendanceà converger vers la m̂eme valeur asymptotique
de contrainte pour une vitesse de sollicitation de10−3s−1. La figure D.7(b) montre quant̀a elle un bon
accord en traction monotone entre notre essai, réaliśe à 10−3 s−1, et l’essai issu de la base de données
d’identification du mod̀ele. Au vue de la figure D.8, l’identification du modèle à cette temṕerature ŕealise
un compromis entre données monotones et cycliques.

D.4 Conclusions

L’analyse des donńees issues de [de Bussac 92], des essais complémentaires et des simulations menées
avec le mod̀ele de comportement permet de tirer les conclusions suivantes :
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D.4. Conclusions
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FIG. D.7. Comparaison des comportements monotone et cyclique de l’AM1à 1100◦C.

– La dispersion matériau entre l’AM1 des anńees 90 et nos lots matière semble faible ;
– Les changements de vitesse semblent induire unécrouissage plus important que celui observé dans

les essais sans changement de vitesse. En revanche, ils ne semblent pas affecter la viscosité ;
– Concernant le mod̀ele, nos essais apportent des données suppĺementaires qui montrent que son iden-

tification està revoir à 950◦C pour les syst̀emes octáedriques voire peut̂etre aussìa 1050◦C et à
1100◦C.
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FIG. D.8. Comparaison expérience/simulatioǹa 1100◦C.

256



Annexe E

Constantesélastiques des phasesγ et γ′

Les phasesγ et γ′ composant les superalliages sontà syḿetrie cubique. Trois coefficients d’élasticit́e
caract́erisent donc leurs propriét́esélastiques. Si la d́etermination de constantesélastiques pour l’alliage est
relativement aiśee, elle est plus d́elicateà ŕealiser pour les phases qui le composent. La taille caractéristique
de la microstructure est très faible. Ńeanmoins, dans [G̈oken 99], des mesures par nano-indentation per-
mettent d’acćederà la duret́e de pŕecipit́es dans du CMSX-6. Il faut par conséquent isoler chacune des
phases pour effectuer les mesures. La démarche la plus fréquente consistèa synth́etiser les phases massives
avec une composition la plus proche de celle qu’elle a dans l’alliage.

Diff érents moyens de mesure permettent d’accéder aux constantesélastiques :
– Mesure par essais mécaniques de traction dans différentes directions ;
– Mesure ultrasonore ;
– Mesure par indentation.

Nous avons recencé lesétudes traitant de ce sujet dans la littérature sur diff́erents monocristaux de super-
alliages afin d’identifier les propriét́esélastiques de la matrice et du composé biphaśe. Les constantes de la
phaseγ′, pour lesquelles très peu de donńees exṕerimentales sont disponibles, sont obtenues grâceà des
règles des ḿelanges.

E.1 Etude bibliographique des constanteśelastiques de la phaseγ et
de l’alliage

Un nombre important d’études portent sur les différences de constantesélastiques entre la phaseγ et
le superalliage. La figure E.1 rassemble ces données en montrant la variation du module d’Young dans la
direction〈001〉 en fonction de la temṕerature pour le matériau biphaśe et pour la phaseγ. Deux remarques
peuvent̂etre faites̀a propos de cette figure. Tout d’abord,à haute temṕerature, le module d’Young des phases
γ et des superalliages ont des valeurs très proches. De plus, l’écart d’une nuancèa l’autre a une influence
relativement faible sur le module d’Young.

Concernant l’AM1, nous ne disposons que des données issues de [Espié 96] pour la phaseγ. Ces
donńees semblent montrer une différence de propriét́esélastiques entre la phaseγ et le biphaśe plus marqúee
que dans les autres alliages. Etant donnés les faibleśecarts de composition entre les superalliages, nous
avons pŕeféŕe moyenner les données recueillies plutôt que d’utiliser les mesures issues de [Espié 96] pour
l’identification des constantes d’élasticit́e deγ. Plus pŕecisemment, nous avons choisi d’effectuer une inter-
polation quadratique au sens des moindres carrés en temṕerature sur les souplesses :

Sij = a0ij + a1ijT + a2ijT
2 (E.1)

oùT désigne la temṕerature en◦C. La figure montre l’interpolation surS11 pour la matrice et le superalliage.
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FIG. E.1. Module d’Young dans la direction〈001〉 en fonction de la temṕerature pour le matériau biphaśe et pour la
phaseγ (cf. tableau E.1 pour les références).

Référence Mat́eriau
(1) [de Bussac 92] AM1
(2) [Mazot 92] AM1
(3) [Espíe 96] AM1
(4) [Fahrmann 99] CMSX4, alliages Al-Ni-Mo
(5) [Sieborger 01] CMSX4
(6) [Takagi 04] CMSX4
(7) [Diologent 02] AM1
(8) [Ganghoffer 91] CMSX2
(9) [Gayda 89] NASAIR 100
(10) [Muller 92] SRR 99
(11) [Yang 85] Nickel
(12) [Yasuda 92] Nickel
(13) [Pollock 94] Nickel

TAB . E.1. Ŕeférences deśetudes des propriét́esélastiques des monocristaux de superalliages et de leurs phases consti-
tutives.
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E.2. Constanteśelastiques de la phaseγ′

Le tableau E.2 ŕesume les interpolations en température obtenues.

Souplesse [MPa−1] Coefficienta2 Coefficienta1 Coefficienta0

Sγ
11 7.4934 10−9 −1.5048 10−6 7.8847 10−3

Sγ
12 −3.4411 10−9 7.2997 10−7 −3.1668 10−3

Sγ
44 3.3804 10−9 5.6832 10−7 7.5503 10−3

S
γ/γ′

11 8.4573 10−9 −4.3356 10−6 8.4361 10−3

S
γ/γ′

12 −3.8906 10−9 2.0378 10−6 −3.3360 10−3

S
γ/γ′

44 1.3345 10−9 1.5280 10−6 7.8693 10−3

TAB . E.2. Param̀etres d’interpolation des souplesses de l’AM1 et de la phaseγ détermińes dans ce travail.

Deux temṕeratures nous intér̀essent plus particulièrement. Il s’agit de 950◦C et 1050◦C, pour lesquelles
nous allons d́eterminer dans la section suivante les propriét́es de la phaseγ′.

E.2 Constanteśelastiques de la phaseγ′

Tout comme un certain nombre d’auteurs et par exemple [Fahrmann 99], nous utilisons des règles des
mélanges pour l’identification des constantesélastiques des précipit́es. Une association en parallèle de la
matrice et de pŕecipit́es (Voigt) et ou śerie (Reuss) donne les relations suivantes sur les caractéristiques des
phases :

MV
AM1 = (1 − fv)Mγ + fvMγ′ (E.2)

MR
AM1 =

MγMγ′

(1 − fv)Mγ′ + fvMγ
(E.3)

où fv est la fraction volumique de précipit́es,égaleà 68% dans le cas de l’AM1 etM sont les propríet́es
élastiques des deux phases et du superalliage (M = 1/S11, 1/S44, −S12/S11). L’inversion de ces relations
nous donne accèsàMR

γ′ etMV
γ′ . La valeur finale choisie pourMγ′ est obtenue en faisant une moyenne selon

la méthode propośee dans [Fahrmann 99] des valeurs calculéesà partir de la r̀egle en śerie et de la r̀egle en
parall̀ele.

Cette proćedure est effectúeeà 950◦C et 1050◦C et conduit aux modules de rigidité pour la phaseγ′

donńes dans le tableau E.3.

Temṕerature Module γ γ′ AM1
C11 [GPa] 197.3 197.0 196.2
C12 [GPa] 144.1 134.6 136.9

950◦C C44 [GPa] 89.8 94.9 95.0
E{001} [GPa] 75.7 87.7 83.7
ν{001} 0.422 0.406 0.411
A = 2C44

C11−C12
3.38 3.04 3.20

C11 [GPa] 185.1 185.6 184.7
C12 [GPa] 134.0 129.4 131.2

1050◦C C44 [GPa] 84.2 90.6 91.4
E{001} [GPa] 75.6 79.3 75.7
ν{001} 0.420 0.411 0.415
A = 2C44

C11−C12
3.30 3.22 3.42

TAB . E.3. Modules de rigidit́e de l’AM1 et de ses phases détermińes dans ce travail.
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Annexe F

Comportement visco-plastique des
phases isoĺeesà 1050◦C

Nous suivons̀a 1050◦C la même proćedure d’identification des modèles de comportement visco-plas-
tiques des phasesγ et γ′ qu’à 950◦C. Les param̀etres mat́eriau des systèmes octáedriques sont identifíesà
partir de simulations du comportement suivant l’orientation [001] ; ceux des systèmes cubiques̀a partir de
simulations suivant l’orientation[111].

F.1 Syst̀emes octáedriques

Nous commençons par identifier le comportement de la matrice en traction monotone car c’est elle
qui régit le comportement du biphasé au d́ebut de la charge. Comme cela aét́e souligńe dans l’annexe D,
nous disposons de beaucoup moins de donnéesà 1050◦C qu’à 950◦C. Le comportement de chaque phase
dans le mat́eriau biphaśe à 1050◦C est donc identifíe à partir du mod̀ele macroscopique de l’AM1, dont
on va vu qu’il donne de bonnes réponses̀a cette temṕerature (voir annexe D). Nous reportonségalement
la courbe de traction issue de l’essai 16 avec les limites quenous avons souligńees dans l’annexe D (le
comportement exhib́e par le mat́eriau lors de la deuxième portioǹa ε̇ = 10−3s−1 est discutable). La figure
F.1 pŕesente l’identification pour la phaseγ puis pour la phaseγ′. Cette identication est validée en compa-
rant les courbes simulées et exṕerimentales du cycle stabilisé enécrouissage cyclique (c.f. figure F.2). Les
coefficients mat́eriau pour les systèmes octáedriques sont donnés par le tableau F.1.

Coefficient r0oct koct noct coct doct

MPa MPa.s1/n MPa
γ 35 500 4.3 20000 500
γ′ 150 400 4.3 2.105 1.105

TAB . F.1. Coefficients octáedriques des phasesγ etγ′ identifiésà 1050◦C .

F.2 Syst̀emes cubiques

Les param̀etres des systèmes cubiques des phasesγ et γ′ sont identifíes à partir de donńees
exṕerimentales et de simulations menées avec le mod̀ele de comportement macroscopique suivant l’orien-
tation〈111〉. La figure F.3 pŕesente l’identification des paramètres des systèmes de glissement cubiques de
la phaseγ F.3(a), puis de la phaseγ′ F.3(b). L’identification propośee sous-estime lég̀erement la contrainte
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F.3. Validation de l’identification
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FIG. F.1. Identification des coefficients des systèmes octáedriques̀a 1050◦C de la matrice (a) puis des précipit́es (b).
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FIG. F.2. Validation de l’identification des paramètres octáedriques̀a 1050◦C enécrouissage cyclique.

par rapport̀a la ŕeponse du mod̀ele de comportement macroscopique. En revanche, nous obtenons un bon
accord avec l’exṕerience dans le cas de chargements cycliquesà ε̇ = 10−5s−1 et ε̇ = 10−3s−1 comme le
montre la figure F.5.

F.3 Validation de l’identification

Commeà 950◦C, l’identification des param̀etres mat́eriau des deux phases est validée en simulant le
comportement de l’AM1 suivant l’orientation〈011〉. Pour cette orientation, nous disposons du cycle stabi-
lisé enécrouissage cycliquèa ε̇ = 10−2s−1.

Coefficient r0cub kcub ncub ccub dcub

MPa MPa.s1/n MPa
γ 50 500 4.3 5.105 2.104

γ′ 120 200 4.3 2.104 1000

TAB . F.2. Coefficients cubiques des phasesγ etγ′ identifiésà 1050◦C.
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Annexe F. Comportement visco-plastique des phases isoléesà 1050◦C
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FIG. F.3. Identification des coefficients des systèmes cubiques̀a 1050◦à partir de courbes simulées avec le mod̀ele de
comporetement macroscopique en traction monotone.
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(b) Comparaison simulatioǹa l’échelle de la microstructure et
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Annexe G

Effet d’histoire de la température

Cette annexe d́ecrit des essais de comportement après surchauffe. Ce thème est un peu en marge du sujet
de th̀ese mais nous avons souhaité être capable de quantifier les effets de changements de températures sur
le comportement ḿecanique par rapport aux effets de la mise en radeaux dans lesconditions de fonctionne-
ment d’un moteur comme le TP400. C’est pourquoi uneéprouvette áet́e soumisèa différentes conditions
de surchauffe et testée ḿecaniquement.

G.1 Etude bibliographique

Nousétudions ici l’effet d’un changement de température sur le comportement mécanique des superal-
liages. Lorsque le matériau subit une augmentation de température, il voit sa fraction volumique en phase
γ’ diminuer. Il y a donc diffusion d’́elémentsγ′-gènes de la peau des précipit́es vers la matrice. Lors du
retourà temṕerature, deux cas sont possibles :

– Si cette diminution est relativement faible, le matériau va retrouver sa fraction volumique d’origine
par grossissement des précipit́es ;

– En revanche, dans le cas d’une forte dissolution, de fins précipit́es deγ′ vont germer dans les couloirs
de matrice cŕeant une structure bimodale. La figure G.1 montre que la fraction volumique de la phase
γ′ de superalliage ne varie pas trop jusqu’à une temṕerature d’environ 1000◦C. Au del̀a de cette
temṕerature, elle chute fortement, ce qui implique que l’effet d’une surchauffe apparaı̂t à tr̀es haute
temṕerature, typiquement pour une température de surchauffe supérieureà 1100◦C.

FIG. G.1. Fractions volumiques d’équilibre des phasesγ et γ′ de l’AM1 et du MCNG obtenues par calculs et par
diff érents moyens expérimentaux d’apr̀es [Diologent 02]
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Annexe G. Effet d’histoire de la température

[Cormier 06] aétudíe en d́etail les cińetiques de dissolution du superalliage MC2 pour des températures
allant de 1100◦C à 1200◦C. Il note un d́ebut de coalescence non-orientée pour les temps de maintien les
plus longs (30 minutes̀a 1200◦C par exemple). De nombreux auteurs ontégalement mesuré la fraction de
précipit́esγ′ en fonction de la temṕerature (cf. [Diologent 02] pour l’AM1). En revanche, les cinétiques de
repŕecipitation sont moins bien connues.

Plusieurs auteurs se sont intéresśesà l’effet d’une surchaffe sur le comportement mécanique de super-
alliages. En premier lieu, nous pouvons citer [Cailletaud 79], qui a étudíe l’effet d’une augmentation de
temṕerature sur l’IN100. La figure, issue de ce travail montre un net durcisement̀a 900◦C apr̀es un pas-
sageà 1000◦C, 1050◦C ou 1100◦C. Plus recemment, [Espié 96] aétudíe le m̂eme ph́enom̀ene sur l’AM1.
Il a étudíe une microstructure ayant subi un traitement d’homogéńeisationà 1300◦C, puis un revenu d’une
heureà 1200◦C et a compaŕe cette microstructure brutèa une microstructure ayant subi un revenu de 16h
à 870◦C. Il montre clairement que le premieréchantillon poss̀ede une structure bimodale. Cependant, les
fins pŕecipit́es ne semblent avoir qu’une très faible influence sur le comportement cycliqueà 650◦C. Outre
la différence de matériaux, la diff́erence de modes de chargement està souligner : force imposée pour
[Cailletaud 79] et d́eformation impośee pour [Espíe 96]. Or, il est connu que les essaisà force impośee
sont plus sensibles que ceuxà d́eformation impośee. La microstructure des deux matériaux est bien ŝur très
diff érente. L’IN100à froid poss̀ede deux tailles de précipt́es caract́eristiques : de gros précipit́es (de l’ordre
de 1µm) et de plus petits (de 5̀a 100 nm). La surchauffe crée alors des précipit́es hyperfins. [Cailletaud 79]
attribue le durcissement du matériauà la pŕesence de ces précipit́es hyperfins. Suivant la taille des précipit́es,
ils sont soit cisailĺes dans le cas de petits précipit́es, ce qui induit un durcissement, soit contournés dans le
cas de plus gros précipit́es.

Dans [Cormier 06], c’est l’effet d’une surchauffe sur le comportement ŕesiduel en fluage du MC2 qui
est étudíe. Uneétude exṕerimentale a montré que les courbes de fluage après des surchauffes̀a 1200◦C
présentent un nouveau régime de fluage primaire ainsi qu’une vitesse de fluage secondaire et une toĺerance
à l’allongement accrues. Cormier attribue ces variations du comportement aux́evolutions microstructurales
qui interviennent lors de la recoalescence de la phaseγ′. Nous pouvons noter que les températures mises en
jeu dans ce travail, résultant du contexte industriel de la thèse de Cormier (régime d’urgence des moteurs
d’hélicopt̀eres), sont relativementélev́ees par rapport aux températures de fonctionnement de l’AM1.

G.2 Essais de comportement apr̀es surchauffe

Compte tenu des données bibliographiques présent́ees au paragraphe préćedent, notre objectif est de
tenter de quantifier l’effet d’une montée en temṕerature sur le comportement mécanique de l’AM1. La
proćedure exṕerimentale est la suivante :

– réalisation d’un essai d’écrouissage cycliquèa 950◦C ;
– mont́ee en temṕerature et maintien pendant un certain tempsà force nulle ;
– retourà 950◦C et ŕealisation du m̂eme essai cyclique qu’avant la surchauffe.

Un exemple de chargement thermique est présent́e par la figure G.2. Les essais cycliques sont réaliśes en
force impośee car le comportement mécanique est plus sensible avec une telle consigne qu’en déplacement
impośe. La comparaison des courbes expérimentales avant et après surchauffe permet d’obtenir directement
l’effet de la mont́ee en temṕerature sur le comportement cyclique.

Trois param̀etres nous semblent importants : la température de la surchauffe, le temps de maintienà
cette temṕerature et le tempśecouĺe,à 950◦C, apr̀es la surchauffe avant de réaliser l’essai de comportement.
Concernant la vitesse de descente en température, que nous pensons très influente sur le comportement
apr̀es surchaffe, elle áet́e prise la plus rapide possible compte tenu des moyens expérimentaux dont nous
disposons. Etant données les contraintes en nombre d’éprouvettes que nous avons, une mêmeéprouvette a
ét́e utilisée pour cet essai. Nous avons vérifié par un essai de comportement avant chaque surchauffe que les
chargements subis par le matériau jusqu’alors ne l’ont pas endommagé. Le tableau G.1 présente la matrice
d’essais apr̀es surchauffe.
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G.2. Essais de comportement après surchauffe

Essai Temṕerature de surchauffe tmain tattente Vitesse de descente en température
oC oC/min

02-04 1100 21min 4.8min 1.15
02-07 1200 32min 4.8min 3.33
02-08 1200 1h20min 3.3min 4.00
02-09 1200 1h20min 19.7min 4.00
02-11 1250

TAB . G.1. Matrice d’essais après surchaffe
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FIG. G.2. Exemple de chargement thermique appliqué, les points matérialisent les essais de comportement mécanique.

Les ŕesultats obtenus montrent globalement une sensibilité limitée du comportement ḿecaniquèa une
surchauffe comme on peut le voir sur la figure G.2. La surchauffe à 1100◦C n’a pas eu d’influence sur le com-
portement ḿecanique. A 1200◦C, nous observons un léger durcissement. A cette température, deux temps de
maintienà tr̀es haute temṕerature ont́et́e test́es. Nous constatons un durcissement très ĺeg̀erement suṕerieur
pour le temps de maintien le plus long, même s’il est difficile de tirer de v́eritables conclusionśetant donńe
l’amplitude des variations observées. En revanche, l’essai 02-09 montre clairement que le régime durcis-
sant est transitoire, dans le sens où une attente plus longue entre le retourà 950◦C et la ŕealisation de l’essai
mécanique ne modifie pas la réponse du matériau. Enfin, l’essais 02-11, pour lequel la température est de
1250◦C, pŕesente un durcissement relativement important.

Une trempèa l’air à ét́e ŕealiśee juste apr̀es l’essai 09-11, ce qui a permis de figer la microstructure.
Celle-ci aét́e observ́ee au MEB et est présent́ee par la figure G.2. Nous avons deux types de précipit́es
en pŕesence. De gros précipit́es, issus des précipit́es originaux, mais en nombre très ŕeduits sont visibles.
Leur forme est allonǵee, signe de ph́enom̀enes de coalescence orientée. Il faut bien garder̀a l’esprit que la
mêmeéprouvette a servìa ŕealiser ces essais de comportement après surchauffe. Elle a donc cumulé des
maintiens a tr̀es haute temṕerature et des d́eformations plastiques. C’est pourquoi, les précipit́es initiaux sont
si dégrad́es et que l’on observe de la coalescence orientée. Leur taille est de l’ordre du micron. Entre ces gros
précipit́es, une population de petits précipit́es cuböıdaux, dont les dimensions sont de l’ordre de la centaine
de nanom̀etres, s’est d́evelopṕee. C’est la pŕesence de ces petits précipit́es qui explique le durcissement
observ́e.

Nous sommes bien conscients que ces quelques essais de comportement apr̀es surchauffe sont insuf-
fisants pour tirer des conclusions quantitatives. Quelquesobservations peuvent néanmoinŝetre faites dans
le but de guider deśetudes ult́erieures. Concernant la température de surchauffe, nous pensons que pour
ce mat́eriau elle doitêtre de l’ordre de 1250◦C pour observer un réel effet durcissant. Ce résultat semble
montrer que les problématiques de surchauffe ne concernent pas les applicationsétudíees dans ce travail
(moteurs d’avions, pour lesquels de telles températures ne sont a priori pas atteintes). Ce durcissement est
transitoir. Une fois revenùa 950◦C, l’équilibre thermodynamique est atteint en une vingtaine de minutes.
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Annexe G. Effet d’histoire de la température
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FIG. G.3. Comparaison des boucles stabilisées avant et après surchauffe : (a) surchauffèa 1100◦C (b) surchauffèa
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(a) (b)

FIG. G.4. Microstructure de l’AM1 après surchauffèa 1250◦C
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Annexe H

Influence d’un vieillissement sur le
comportement mécanique suivant les
orientations 〈011〉 et 〈111〉

Cette annexe présente les ŕesultats des essais de comportement réaliśes apr̀es vieillisssement sur les
éprouvettes orientées suivant〈011〉 et〈111〉 Les essais suivant les orientations〈011〉 et〈111〉 sont d́epouilĺes
suivant la m̂eme proćedure que les essais suivant l’orientation〈001〉. Les essais de comportement après
vieillissement sont comparés aux essais de référence. Nous commençons par nous intéresser aux vieillisse-
ments effectúes par fluage puis aux vieillissements cycliques.

H.1 Influence d’un vieillissement en fluage

De manìere ǵeńerale, la coalescence orientée induitégalement un adoucissement suivant les orientations
〈011〉 (figure H.1) et〈111〉 (figure H.2). Concernant l’orientation〈011〉, on constate, tout d’abord, que la
coalescence orientée modifie le comportement en traction. En effet, l’essai 13 montre plus d’́ecrouissage
que l’essai 12 lors de la première tractioǹa la vitesse de d́eformation de10−3 s−1. L’adoucissement relevé
sur les portions̀a ε̇ = 10−3 s−1 et ε̇ = 10−5 s−1 est plus faible que suivant l’orientation〈001〉. Il est de
l’ordre de 50 MPa pour les essais suivant l’orientation〈011〉 comme l’indique le tableau H.1 contre environ
100 MPa pour les essais suivant〈001〉 Enfin, l’adoucissement observé en relaxation est plus important que
celui exhib́e à ε̇ = 10−3 s−1 ou ε̇ = 10−5 s−1.

Contrainte Essai 12 Essai 13 Différence essai 12
[MPa] (référence) (radeaux) moins essai 13
Traction10−3 s−1 àε = 0.9% 595 540 45
Traction10−5 s−1 445 400 45
Traction10−3 s−1 àε = 2.3% 625 555 70
Relaxation 175 70 105

TAB . H.1. Influence d’un vieillissement en fluage sous 150 MPaà 1050◦C suivant l’orientation〈011〉 sur le comporte-
ment ḿecaniquèa 950◦C suivant〈011〉 . Contraintes stabiliśees relev́ees au cours de la première traction sur
les portions̀a ε̇ = 10−5 s−1, ε̇ = 10−3 s−1 et en fin de relaxation.

Le comportement du matériau vieilli suivant l’orientation〈111〉 est toutà fait comparablèa celui du
mat́eriau non vieilli dans le sens où les essais 10 et 11 montrent tous deux très peu d’́ecrouissage. L’adou-
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FIG. H.1. Influence d’un vieillissement en fluage sous 150 MPaà 1050◦C suivant l’orientation〈011〉 sur le comporte-
ment ḿecaniquèa 950◦C suivant l’orientation〈011〉. L’essai 13 est comparé à l’essai 12 de ŕeférence.

268



H.2. Influence d’un vieillissement cyclique

-500

-250

 0

 250

 500

 750

-0.025 -0.02 -0.015 -0.01 -0.005  0  0.005  0.01  0.015  0.02  0.025

σ 
[M

P
a]

ε

Essai de reference <111> (essai 10)
Vieillissement +150MPa 1050oC 72h (essai 11)

(a) Essais 10 et 11 complets

 0

 200

 400

 600

 0  0.005  0.01  0.015  0.02  0.025

σ 
[M

P
a]

ε

Essai de reference <111> (essai 10)
Vieillissement +150MPa 1050oC 72h (essai 11)
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FIG. H.2. Influence d’un vieillissement de fluage sous 150 MPaà 1050◦C suivant l’orientation〈111〉 sur le comporte-
ment ḿecaniquèa 950◦C suivant l’orientation〈111〉. L’essai 11 est comparé à l’essai 10 de ŕeférence.

cissement observé entre le mat́eriau non vieilli et le mat́eriau vieilli est de l’ordre de 50 MPa.

H.2 Influence d’un vieillissement cyclique

La figure H.3 montre l’influence d’un vieillissement cyclique suivant〈011〉 sur le comportement
mécanique suivant cette même orientation. Elle compare l’essai 20à l’essai 12 de ŕeférence et̀a l’essai 13
décrivant l’influence d’un vieillissement en fluage sur le comportement. Comme pour l’orientation〈001〉,
un vieillissement cyclique suivant〈011〉 induit un adoucissement plus prononcé qu’un vieillissement en
fluage. Il est de l’ordre de 170 MPa. En revanche, le mode de vieillissement n’affecte pas la contrainte
obtenue apr̀es 24h de relaxation.

L’influence d’un vieillissement cyclique suivant〈111〉 est moins marqúee que pour les deux autres
orientationśetudíees comme le montre la figure H.4. Ainsi, on note une diminution de la contrainte d’une
dizaine de MPa. La contrainte obtenue en ralaxation n’est pas affect́ee par le mode de vieillissement.
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FIG. H.3. Influence d’un vieillissement cycliqueà 1050◦C suivant l’orientation〈011〉 sur le comportement ḿecanique
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Contrainte Essai 10 Essai 11 Différence essai 10
[MPa] (référence) (radeaux) moins essai 11
Traction10−3 s−1 àε = 0.9% 500 455 45
Traction10−5 s−1 380 345 35
Traction10−3 s−1 àε = 2.3% 530 485 45
Relaxation 150 95 55

TAB . H.2. Influence d’un vieillissement en fluage sous 150 MPaà 1050◦C suivant l’orientation〈111〉 sur le comporte-
ment ḿecaniquèa 950◦C suivant〈111〉 . Contraintes stabiliśees relev́ees au cours de la première traction sur
les portions̀a ε̇ = 10−5 s−1, ε̇ = 10−3 s−1 et en fin de relaxation.

H.3 Conclusion

Cette annexe a montré qu’un adoucissement du comportement de l’AM1 est observé apr̀es coalescence
orient́ee en fluage et en fatigue suivant les orientations〈011〉 et 〈111〉. Pour l’orientation〈011〉, le com-
portement de la microstructure issue d’un vieillissement cyclique est inf́erieurà celui de la microstructure
issue d’un vieillissement en fluage. On a constaté sur les micrographies que la microstructure s’orienteà
30◦des axes cubiques. Comme pour la direction〈001〉, cette orientation préférentielle de la microstructure
peut expliquer l’adoucissement important observé. En effet, la largeur des couloirs de matrice vue par par
les dislocations est dans de cas plusélev́ee que lorsque la microtrsucture est orientée suivant les directions
cubiques comme c’est le cas en fluage. En revanche, nous ne savons pas pourquoi le comportement de la
microstructure issue de fatigue suivant l’orientation〈111〉 est comparablèa celui de la microstructure issue
de fluage.
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Annexe I

Viscoplastic phase field modelling of
rafting in Ni base superalloys

Abstract : The mechanical behaviour of Ni-base superalloys depends largely on the microstructure at
mesoscale. Initially, the alloy consists in cuboid precipitates separated by channels of matrix. When such
a material is submitted to a creep loading at high temperature (around 1000◦C), we observe a directional
coalescence of theγ′ precipitates often called rafting. The aim of this study is to propose a Phase Field
model to represent in a quantitative way the change in morphology in superalloys. The misfit stresses as
well as the anisotropy and inhomogeneity of elastic constants between matrix and precipitates are taken
into account. Moreover several authors have pointed out therole of the plastic strain in the matrix which
enables relaxation of misfit stresses between the two phasesduring rafting. Thus plasticity in theγ phase is
introduced by the means of a viscoplastic law coupled with the Phase Field model.

Keywords : Phase Field methods, viscoplastic constitutive law, Ni-base superalloys, rafting

I.1 Introduction

Ni-base superalloys are employed to manufacture gas turbine blades because of their excellent mechani-
cal behaviour at high temperature (up to 1100◦C) and under loading. These properties are due to hardening
induced by coherently precipated cubes ofγ′ phase surrounded by thin channels ofγ disordered matrix.

Under creep loading at high temperature, the so-called rafting phenomenon is observed.γ′ precipitates
coarsen in an anisotropic way to form platelets. From a metallurgical point of view, rafting has been the
subject of a great number of studies. It has been reported that rafts orientation is controlled by different
parameters such as the sign of the lattice mismatch, the signof the external loading and the differences in
elastic constants between matrix and precipitates. In the mean time, several authors underline that plastic
activity plays an important role in this morphological evolution ([?], [Brien 01a]). Experimental studies
[Matan 99] have confirmed that without dislocations, rafting is too slow to be observed.

A great number of models has been developped in order to predict rafts orientation, first within a simple
elastic frame [Pineau 76] and more recently adding the plastic strain influence [Ratel 06]. However, rafting
kinetics prediction is more complex. In this area, Phase Field models (PFM) appear to be a proper way
to study such microstructural evolutions in the elastic regime. Many studies [Li 97] have obtained coar-
sened morphologies under applied load. But there are still open issues : simulated microstructures exhibit
straighter rafts than experiments and they can not predict connectivity transition at the begining of accele-
rated creep regime. What we propose here is to improve PFM introducing the role of plastic strains on the
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microstructure evolution.

The introduction of plastic strains in PFM have already be treated by modelling dislocations dynamics
[Rodney 01], [Wang 01], [Rodney 03]. Dislocations are then represented by their plastic eigenstrains and
act individually through the elastic field they generate. Large scale simulations taking into account the
mutual interactions between all the glide systems and the evolving γ/γ′ microstructure is computationnelly
very intensive. In an other hand, in [Boussinot 07] where theauthor takes dislocations into account by a
phenomenological decrease of misfit eigenstrains, a precipitates disorientation for a long creep time has
been obtained. The present contribution aims to improve this method by computing the plastic strain field
with a viscoplastic constitutive law. Few attemps have beenmade in this area. [Ubachs 05] have already
applied such a law to compute the stress field in a Phase Field simulation, but without coupling diffusion
and mechanical effects. More recently, [Uhehara 07] have coupled Continuum Mechanics to PFM to study
grain growth.

I.2 Phase field model

PFM consists in describing a microstructure by the means of continuous fields. Aγ/γ′ structure is carac-
terised by the concentration fieldc(~r, t) and three order parameters fieldsηi(~r, t). These fields are the local
amplitude of the three[100] ordering waves that are needed at mesoscale to represent anyinhomogeneous
distribution of the fourL12 variants of theγ′ phase.

The temporal evolution of the microstructure can be obtained by solving the Cahn-Hilliard equation in
the case of the concentration field, and Allen-Cahn equations for non-conserved fields, respectively :

∂c

∂t
(~r, t) = M∇2 δF

δc
;

∂ηi

∂t
(~r, t) = −L

δF

δηi
(I.1)

whereF = Fchim + Eel + Fvp is the total free energy of the system. The following paragraphs describe
the evaluation of the each component of the free energy, respectively the Ginzburg-Landau, the elastic and
the viscoplastic energies.

I.2.1 The Ginzburg-Landau free energy

The Ginzburg-Landau free energy should be invariant under the symmetry operations of the disordered
fcc lattice. In the present case and to the lowest order, thisleads to :

δF (c, {ηk}) =
A

2
(c − cγ)2 − B

2
(c − c0)

∑

k=1,3

η2
k

3
− C

3
η1η2η3 +

D

4

∑

k=1,3

η4
k

3
(I.2)

where, for simplicity, the prefactors of the third and fourth order terms do not depend on concentrationc.
The constants B, C, D are chosen in such a way that this free energy functionnal leads to the experimentally
known two-phase regime betweenγ andγ′ phases :

B = 2A(cγ′ − cγ) (I.3)

C = 6A(cγ′ − cγ)(c0 − cγ) (I.4)

D = 2A(cγ′ − cγ)(cγ′ − 3cγ + 2c0) (I.5)

wherecγ andcγ′ are the limit concentrations of the two-phase regime andc0 a free parameter. PFM also
includes gradient terms which insure smooth interfaces andfinite interface energies :

λ

2
|∇c|2; β

2

∑

k

|∇ηk|2 (I.6)
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I.2.2 Elastic energy

Elastic energy for a coherent microstructure writes :

Eel =
1

2

∫

V

λijkl(~r)
(

ǫij(~r) − ǫ0ij(~r)
) (

ǫkl(~r) − ǫ0kl(~r)
)

dV (I.7)

whereλijkl(~r) are the elastic constants at point~r andǫij(~r) the local strain tensor.ǫ0ij(r) is the stress-free
strain which is proportional to the deviation from the average concentration̄c : ǫ0ij(~r) = ǫ0ij(c(~r) − c̄) =

ǫ0ij∆c(~r) (Vegard’s law). Strain and stress fields are obtained solving the equilibrium equations :

σij,j = 0 for 1 ≤ i, j ≤ 3 (I.8)

σ̄ = σa for applied stress (I.9)

Our model take the inhomogeneity between elastic constant of matrix and precipitates into account. We
suppose that elastic constants are linear fonctions of the concentration field.

λijkl(~r) = λ̄ijkl + λ′
ijkl∆c(~r) (I.10)

with

λ̄ijkl = τγ′λγ′

ijkl + τγλγ
ijkl ; λ′

ijkl =
λγ′

ijkl − λγ
ijkl

cγ′ − cγ
(I.11)

τγ = (cγ′ − c̄)/(cγ′ − cγ) andτγ′ = (c̄ − cγ)/(cγ′ − cγ) are the volume fractions andλγ
ijkl, λγ′

ijkl the
elastic constants of matrix and precipitates, respectively. Numerical values for elastic constants used in this
paper are given in table 1. It should be noted that in the inhomogeneous case, the mechanical equilibrium
Eq. (I.8), (I.9) cannot be solved analytically as a functionof the concentration field. In the following we use
an iterative algorithm in the Fourier space.

I.3 Viscoplastic coupling with the PFM

Rafting in superalloys under constant loading is strongly influenced by plastic activity. The resulting ef-
fect may be complex, as it depends on various properties, such as the sign of the lattice parameter misfit, the
orientation of the channels with respect to the loading, theelastic constants inhomogeneities. As example,
with a negative lattice misfit (aγ′ < aγ), dislocations will tend to relax (increase) the coherencystresses
along theγ/γ′ interface perpendicular (parrallel) to the tensile loading direction. Therefore, we propose to
mix the PFM summerized above with a viscoplastic constitutive model. We suppose that such a model can
be applied at mesoscale. In other words, each grid point of our simulation averages plastic strains generated
by a large amount of dislocations. The strain tensor is dissociated in an elastic and a plastic part :

ǫ = ǫel + ǫp (I.12)

I.3.1 Viscoplastic model

We have chosen a model including hardening effects by the means of an isotropic hardening parameter
r and a non-linear kinematic hardening parameterα, which add two more state variables to the system.
Dual variablesR andX are defined by :

R = ρ
∂Fvp

∂r
; X = ρ

∂Fvp

∂α
(I.13)
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Elastic constants (GPa) Viscoplastic constants
C11 C12 C44 R0(MPa) K(MPa,s) n C(MPa) D

γ 96 52 82 87 365 5 22484 1776
γ′ 162 78 111 1053 300 5 1113 20

TAB . I.1. Material parameters for AM1 superalloy at 950◦C

whereρ is the mass density. The Von Mises yield criterion is used. The temporal evolution of viscoplas-
ticity related variables is given by the following equations :

ṗ =

〈

J2(σ − X) − R

K

〉n

(I.14)

ǫ̇p =
3

2
ṗ

σ′ − X ′

J2(σ − X)
(I.15)

Ẋ =
2

3
Cǫ̇p − DX ṗ (I.16)

In the present model, there is no evolution law for the isotropic hardening parameterR which will be
considered as a material parameterR0, as the other parametersK, n, C, D. In the case of theγ/γ′ system,
the smooth matrix accomodate the main part of the plastic strain whereas precipitates are very hard. As a
consequence, the material parameters are highly inhomogeneous. As for the elastic constants, we introduce
a dependance of these parameters with the local concentration. For instance, for theR0 parameter, we use
the following interpolation scheme :

R0 (c(~r)) = R̄0 + R′
0 tanh

(

θ
c(~r) − c̄

cγ′ − cγ

)

(I.17)

R̄0 =
Rγ

0 + Rγ′

0

2
; R′

0 =
Rγ

0 − Rγ′

0

2
(I.18)

θ is a parameter which controls the variation ofR0(c(~r)) betweencγ andcγ′ . It is chosen to induce a
smooth variation of the viscoplastic parameters1. Material parameters of both phases presented in Table I.1
are identified from mechanical tests on AM1 superalloy and onmassiveγ and optimised with the help of
Finite Element simulations.

I.3.2 Viscoplastic coupling with the PFM

The elastic energy now writes :

Eel =
1

2

∫

V

λijkl(~r)
(

ǫij(~r) − ǫ0ij(~r) − ǫp
ij(~r)

) (

ǫkl(~r) − ǫ0kl(~r) − ǫp
kl(~r)

)

dV (I.19)

which leads us to a new iterative scheme for its numerical computation.

Moreover, the viscoplastic stored energy is described by anadditional term in the free energy :

Fvp =

∫

V

(

1

3
C (c(~r))α(~r) :α(~r) + R0 (c(~r)) p(~r)

)

dV (I.20)

An consequence of the functional form ofFvp is that the viscoplastic stored energy will generate a new
driving force in the Cahn-Hilliard kinetics equation. Thiscontribution is here ignored.

1Viscoplastic material parameters have to be saturated belowcγ and abovecγ′ to ensure stability of the numerical integration of
the viscoplastic differential equations. It is the reason why atanh function has to be chosen
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I.4 Results

This section presents a simulation of aγ/γ′ microstructural evolution performed with our viscoplastic
PFM approach and, for comparison, results obtained with a simple elastic modelling. A creep loading of
300 MPa at 950◦C has been applied.

As seen in fig.I.1, for the same computational conditions (material constants, external loading and initial
state), for the time evolution investigated here, no rafting phenomenon is observed in the purely elastic mo-
delling, whereas well defined rafts are clearly visible using the elasto-viscoplastic PFM. Note the presence
of thin wettingγ strips within the elongated rafts that apparently are not seen in rafted microstructures
observed in industrial superalloys, as can be seen in fig.I.1.

FIG. I.1. Comparison between elastic and elasto-viscoplastic computations of rafting (a), typical experimental rafted
microstructure (creep test at 1050◦C and 150MPa) (b)

I.5 Conclusion and perspectives

Coupling Phase Field modelling with a non linear mechanicalapproach is a very promising way to
study the influence of plasticity in directional coarsening. This contribution shows that dislocations play a
role in the rafting kinetics as well as in the shape of precipitates. Short term work will consist in adding the
contribution of the viscoplastic free energy to the Cahn-Hilliard equation.

Nevertheless, the viscoplastic modelling chosen here couldstill be improved. First, it does not account
for the anisotropy in plastic activity exhibited in both phases. Crystallographic viscoplastic models, writ-
ten at the slip systems level, should be employed here to describe single crystal anisotropy in mechanical
behaviour. Second, even with crystallographic laws, length scale effects should be included in the visco-
plastic part of the model. Generalized Continua theories ormore physically-based constitutive laws should
be employed to obtain proper descriptions of the plastic strain influence on the microstructure evolution.
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Annexe J

Strain gradient plasticity solution for a
two–phase plastic laminate

A complete solution of the laminate boundary value problem can be worked out for the two–phase
periodic microstructure under simple shear for the “curlHp” model of section 6.3 when both phases exhibit
a plastic behavior. The hard phase now admits a critical resolved shear stressτh

c . In both phases, under
plastic loading conditions, the plastic slip has a parabolic profile :

γh(x1) = ahx2
1 + bhx1 + ch, γs(x1) = asx2

1 + bsx1 + cs (J.1)

taken over the interval[−s/2, s/2+h], with six coefficients to be determined from the following conditions :
– Continuity of plastic slip atx1 = s/2 and periodicity of plastic slip atx1 = −s/2 andx1 = s/2+h :

as
(s

2

)2

+ bs s

2
+ cs = ah

(s

2

)2

+ bh s

2
+ ch (J.2)

as
(s

2

)2

− bs s

2
+ cs = ah

(s

2
+ h

)2

+ bh(
s

2
+ h) + ch (J.3)

– Continuity of double stress componentM13 = −Aγ,1 at x1 = s/2 and periodicity double stress
vector atx1 = −s/2 ands/2 + h :

As(2as s

2
+ bs) = Ah(2ah s

2
+ bh) (J.4)

As(−2as s

2
+ bs) = Ah(2ah(

s

2
+ h) + bh) (J.5)

– Plasticity criterion

σ12 + 2Asa
s = τs

c (J.6)

σ12 + 2Ahah = τh
c (J.7)

– Symmetry condition atx1 = 0 :

γ,1(0) = 0 (J.8)

– Periodicity condition for the perturbationu2 translated into the following terms ; The elastic law
provides

u2,1 = σ12/µ − γ̄ + γ (J.9)
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The mean value over one unit cell of the l.h.s. necessarily vanishes sinceu2 is periodic :

(s + h) < u2,1 > = (s + h) < σ12/µ − γ̄ + γ >

=

∫ s/2

−s/2

(

τs
c /µ − 2Asas/µ − γ̄ + asx2

1 + cs
)

dx1

+

∫ s/2+h

s/2

(

τh
c /µ − 2Ahah/µ − γ̄ + ahx2

1 + ch
)

dx1

= (τ s
c /µ − 2Asas/µ − γ̄)(s + h) + scs + hch +

2as

3

(s

2

)3

+
2ah

3

(

(
s

2
+ h)3 − (

s

2
)3

)

+
bh

2

(

(
s

2
+ h)2 − (

s

2
)2 + h(s + h)

)

(J.10)
From (J.8) we get

bs = 0 (J.11)

The combination (J.6) - (J.7) provides the relation

2(Asas − Ahah) = τs
c − τh

c (J.12)

From the combination of (J.4) and (J.12), we get

bh =
τs
c − τh

c

Ah

s

2
(J.13)

The combination (J.2) - (J.3) yields

ah =
bh

s + h
=

τs
c − τh

c

Ah

s

2(s + h)
(J.14)

Finally,

as =
τs
c − τh

c

As

2s + h

2(s + h)
(J.15)

The equations (J.2) (or (J.3)) and (J.10) provide a system oftwo equations to eventually obtainch andcs.
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Annexe K

Cosserat solution for symmetric double
slip

This appendix gives the Cosserat solution for symmetric double slip in the laminate microstructure
under shear loading studied in the paragraph 6.6.2 with themicrocurl model. We consider two slip systems
whose direction and normal are given by the following vectors:

l 1 =





cos θ
sin θ

0



 , n 1 =





− sin θ
cos θ

0



 (K.1)

l 2 =





cos θ
− sin θ

0



 , n 2 =





sin θ
cos θ

0



 (K.2)

This leads to the following plastic deformation tensor

e
∼

p =





− cos θ sin θ(γ1 − γ2) cos2θ(γ1 + γ2) 0
− sin2 θ(γ1 + γ2) cos θ sin θ(γ1 − γ2) 0

0 0 0



 (K.3)

As the two slip systems are symmetric, we haveγ1 = γ2 = γ. The plastic deformation tensor has therefore
two non-zero components :

ep
12 = 2γ cos2 θ, ep

21 = −2γ sin2 θ (K.4)

Consequently, the elastic déformation tensor reads

e
∼

e =





0 γ̄ + φ − ep
12 0

u,1 − φ − ep
21 0 0

0 0 0



 (K.5)

The resulting stress tensor has two non-zeo components

σ12 = µs(e
e
12 + ee

21) + µcs(e
e
12 − ee

21) (K.6)

σ21 = µs(e
e
12 + ee

21) − µcs(e
e
12 − ee

21) (K.7)

The curvature and couple stress tensor have the same expression as in single slip. More over, balance
equations give a parabolic profil for the microrotation as insingle slip.

The Schmid criterion writes

f1 = f2 = | cos2 θ σ12 − sin2 θ σ12| − τc = 0 (K.8)
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Two cases are possible according to theθ angle and the loading :

cos2 θ σ12 − sin2 θ σ21 = τc (case 1) (K.9)

cos2 θ σ12 − sin2 θ σ21 = −τc (case 2) (K.10)

The writting of the interface conditions leads to the following expression forφ in the (s) phase in the
casei :

as =
Ai

Bil2 + Cil coth
(

ωh
l(1−fs)

2

)

+ Di

(K.11)

with, in the first case



















































A1 = γ̄ − τc

cos2 θ − sin2 θ

[

1

µh
+

fs(1 + tan2 θ)

2

(

1

µs
− 1

µh

)]

B1 = (1 − tan2 θ)
f3

s

6

C1 = (1 − tan2 θ)
f2

s βs

βhωh

D1 =
4βs cos2 θ

µh(cos2 θ − sin2 θ)
(1 − fs tan2 θ) + fs(1 − tan2 θ)

βs

µc
s

+
fsβ

s(1 + tan2 θ)

µs(cos2 θ − sin2 θ)

and in the second case



























A1 = γ̄ +
τc

cos2 θ − sin2 θ

[

1

µh
+

fs(1 + tan2 θ)

2

(

1

µs
− 1

µh

)]

B2 = B1

C2 = C1

D2 = D1

More over we have the following relations between integration constants in the case 1

ah = − βssas

βhωh sinh
(

ωh h
2

) (K.12)

dh1 =
τc − 4βsas cos2 θ

2µh(cos2 θ − sin2 θ)
− γ̄ (K.13)

ds1 = −as

[

s2

4
+

βss coth
(

ωh h
2

)

βhωh
+

2βs cos2 θ

µh(cos2 θ − sin2 θ)

]

+
τc

2µh(cos2 θ − sin2 θ)
− γ̄(K.14)

and in the case 2

dh2 =
−τc − 4βsas cos2 θ

2µh(cos2 θ − sin2 θ)
− γ̄ (K.15)

ds2 = −as

[

s2

4
+

βss coth
(

ωh h
2

)

βhωh
+

2βs cos2 θ

µh(cos2 θ − sin2 θ)

]

+
−τc

2µh(cos2 θ − sin2 θ)
− γ̄(K.16)

The expression ofas as a function of the mean plastic deformationep
12 has also been calculated

as =
A′

B′l2 + C′l coth
(

ωh
l(1−fs)

2

)

+ D′
(K.17)
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Annexe K. Cosserat solution for symmetric double slip

whereA′, B′, C′, D′ are given by



















































A′ = −〈ep
12〉 +

τc

2(cos2 θ − sin2 θ)
(

1

µh
− 1

µs

B′ =
f3

s

6

C′ =
−βsf2

s

βhωh

D′ = βsfs

(

1

µs
c

− 1

µs(cos2 θ − sin2 θ)
+

cos2 θ

2µh(cos2 θ − sin2 θ)

)

in the case 1. In the case 2, the coefficient are the same execptA′ which writes

A2 =′ −〈ep
12〉 −

τc

2(cos2 θ − sin2 θ)
(

1

µh
− 1

µs
. (K.18)
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inélastique des ḿetaux. Thèse de doctorat, Ecole Nationale Supérieure des Mines
de Paris, 1987.

[Caron 83] P. Caron & T. Khan.Improvement of creep strength in a nickel-base single-crystal
superalloy by heat treatment. Mater. Sci. Eng., vol. 61, no. 2, pages 173–184, 1983.

284



Bibliographie

[Caron 99] P. Caron & T. Khan.Evolution of Ni-based superalloys for single crystal gas turbine
blade applications. Aerospace Science and Technology, vol. 3, no. 8, pages 513 –
523, 1999.

[Carry 81] C. Carry, C. Houis & J.L. Strudel.Creep properties of nickel-base superalloy single
crystals. I - High-temperature creep (980◦C). Memoires et Etudes Scientifiques de
la Revue de Metallurgie, vol. 78, pages 139–146, 1981.

[Cermelli 01] P. Cermelli & M.E. Gurtin. On the characterization of geometrically necessary
dislocations in finite plasticity. Journal of the Mechanics and Physics of Solids,
vol. 49, pages 1539–1568, 2001.

[Chaboche 97] J.L. Chaboche & O. Jung.Application of a kinematic hardening viscoplasticity
model with thresholds to the residual stress relaxation. International Journal of
Plasticity, vol. 13, no. 10, pages 785 – 807, 1997.

[Chaboche 08] J.L. Chaboche.A review of some plasticity and viscoplasticity constitutive theories.
International Journal of Plasticity, vol. 24, no. 10, pages1642–1693, 2008.

[Chellman 74] D.J. Chellman & A.J. Ardell.The coarsening ofγ′ precipitates at large volume
fractions. Acta Metallurgica, vol. 22, pages 577–588, 1974.

[Chen 98] L.Q. Chen & J. Shen.Applications of semi-implicit Fourier-spectral method tophase
field equations. Computer Physics Communications, vol. 108, pages 147–158, 1998.

[Chen 04] C.Y. Chen & W.M. Stobbs.Interfacial segregation and influence of antiphase
boundaries on rafting in aγ/γ′ alloy. Metallurgical and Materials Transactions
A, vol. 35A, pages 733–740, 2004.

[Chieragatti 87] R. Chieragatti.Influence de l’orientation crystallographique sur le comportement
en fatigue oligocyclique du MarM200 monocristallin. Thèse de doctorat, Ecole
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[Forest 03b] S. Forest & R. Sedláček. Plastic slip distribution in two–phase laminate micro-
structures : Dislocation–based vs. generalized–continuum approaches. Philosophi-
cal Magazine A, vol. 83, pages 245–276, 2003.

[Forest 08] S. Forest.Some links between Cosserat, strain gradient crystal plasticity and the
statistical theory of dislocations. Philosophical Magazine, vol. 88, pages 3549–
3563, 2008.

[Forest 09] S. Forest.Micromorphic Approach for Gradient Elasticity, Viscoplasticity, and Da-
mage. Journal of Engineering Mechanics, vol. 135, pages 117–131, 2009.

[Fredholm 87] A. Fredholm.Monocristaux d’alliages base nickel : relation entre composition,
microstructure et comportement en fluageà haute temṕerature. Thèse de doctorat,
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[Vattré 09a] A. Vattŕe. Brindging the length : from dislocation dynamics to continuum mecha-
nics. Application to plasticity in single crystal nickel-based superalloys. Thèse de
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Modélisation des effets de l’́evolution microstructurale sur le comportement mécanique du
superalliage monocristallin AM1.

Ce travail s’inscrit dans le contexte de la modélisation et de la prévision de la duŕee de vie des aubes de turbines haute
pression des moteurs aéronautiques. Ces pièces sont ŕealiśees en superalliage monocristallin base nickel tel que l’AM1,
mat́erieu de l’́etude. Dans le cadre de ce travail, nous nous sommes intéresśes auxévolutions microstructurales se pro-
duisantà haute temṕerature sous chargement mécanique connues sous le nom de coalescence orientée des pŕecipit́es.
Ce travail a consisté, dans un premier temps, aétudier le comportement du matérieu non-vieilli. Des essais̀a 950◦C
ont ét́e ŕealiśes afin d’enrichir la base d’essais existente. Ils ont permis l’identificationd’un mod̀ele de viscosit́e de type
sinus hyperbolique sur une large gamme de vitesses de sollicitations. Le comportement initial du matériau aégalement
ét́e étudíe à l’échelle ḿesoscopique (échelle des phases). Un modèle de comportement áet́e identifíe pour chacune
des phases afin de reproduire le comportement macroscopique du matériau. Cettéetude, effectúee dans le cadre de
la viscoplasticit́e classique a permis de mettre enévidence les limites de cette approche. Notamment, elle ne permet
pas de mod́eliser les effets d’́echelle observ́es en plasticit́e. Parall̀element, nous nous sommes intéresśes au ph́enom̀ene
de coalescence orientée, tant d’un point de vue expérimental que nuḿerique. Des essais ḿecaniques après vieillisse-
ment ontét́e ŕealiśes. Différentes conditions de vieillissement ontét́e étudíees, en fluagèa différentes temṕerature et
contraintes et suivant différentes orientations cristallographiques maiségalement sous chargement cyclique. Les essais
mécaniques ont montré un effet pŕepond́erant de la coalescence orientée sur l’́ecrouissage du matériau, allant dans le
sens d’un adoucissement. La coalescence orientée aégalement́et́e mod́elisée par la ḿethode des champs de phases.
Nous avons proposé un couplage du modèle champs de phases avec un modèle de comportement de viscoplasticité
cristalline afin de prendre en compte l’influence de l’activité plastique dans les couloirs de matrice. Les simulations ont
montŕe une acćelération de la cińetique de mise en radeaux dueà la plasticit́e ainsi que des précipit́es ayant une forme
plus ŕealiste vis-̀a-vis de l’exṕerience, notamment en vieillissement sous chargement cyclique lent. Laprise en compte
des effets de la coalescence orientée passe par la modélisation des effets d’échelle en plasticité. C’est pourquoi nous nous
sommes int́eresśes aux milieux continus ǵeńeraliśes. Nous avonśetudíe analytiquement les effets d’échelle produits par
un mod̀ele de Cosserat et le modèle microcurl dans le cas d’un matériau biphaśe en cisaillement. Les deux modèles
prévoient unécrouissage cińematique lińeaire d́ependant de la taille de la microstructure. Enfin, les développement
préćedents et les essais réaliśes dans le cadre de ce travail ont permis la construction et l’identification d’un mod̀ele
macroscopiquéetendu qui rend compte des effets de la coalescence orientée sur le comportement mécanique de l’AM1.

Mots-clés: superalliage monocristallin, coalescence orientée, comportement ḿecanique, champs de phases,
mécanique des milieux continus géńeraliśes

Modelling of microstructural evolution influence on mechanical behaviour of single crystal
superalloys

The framework of this thesis is the modelling and the lifetime prediction of high pressure aeronautical turbine blades.
These parts are realized in nickel base single crystal superalloys. Thiswork is focused on the microstructural evolution
arising at high temperatures under mechanical loading known as the directionnal coarsening. In a first time, this work
consists in studying the mechanical behaviour of the initial non-aged material. Tests have been performed at 950◦C in
order to enrich the available data base. They have allowed us to identify a hyperbolic sinus viscosity model over a wide
range of stain rates. The initial behaviour has also been studied at the mesoscopic scale. A constitutive model has been
identified for both phases in order to reproduce the macroscopic behaviour of the material. This study, performed in
the classical viscoplasticity framework, shows the limits of this approach. In particular, it does not allow to model the
length scale effects observed in plasticity. In the same time, we have studiedthe directionnal coarsening phenomenon
in both experimental and numeric ways. Mechanical test after ageing have been realized. Various ageing conditions
have been tested, in creep at different temperatures and stresses and along different cristallographic orientations but also
under cyclic loading. Tests have shown an effect of the directionnal coarsening on the hardening. More precisely, the
directionnal corasening induces a softening of the material behaviour.Directionnal coarsening has also been simulated
with the phase field method. We have proposed a coupling between the phase field model and a viscoplastic crystal
plasticity model in order to take into account the plasticity in the evolving matrix channels. Simulations have shown an
increase in the kinetics of the rafting evolution induced by plasticity and a morerealistic morphology of the precipitates
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as observed axperimentally, in particular under cyclic ageing. In orderto understand the influence of the directionnal
coarsening on the mechanical behaviour, length scale effects were analyzed in the framework of generalized continuum
approaches like the Cosserat and themicrocurl models. In order to compare the results obtained with both approaches,
a two–phase laminate loaded in shear has been studied analytically. Both models deliver a linear kinematic hardening
dependant on the size of the microstructure. Finally, the previous developement and the tests performed during this work
allow to propose and identify an extended macroscopic model which takesinto account the effects of the directionnal
coarsening on the machanical behaviour of the AM1 superalloy.

Keywords : single crystal superalloy, directionnal coarsening, mechanical behaviour, phase field, generali-
zed continua
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