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Introduction g enerale

Ce travail s'inscrit dans le contexte de la netidation et de la @vision de la duge de vie des aubes
de turbine haute pression (HP) des mote@m@aautiques, et en particulier des moteur désédes appli-
cations militaires. La turbine HP (figure 1) est &iéuen sortie de la chambre de combustion, et de ce fait
elle subit des chargements thermiques étamiques importants dans des conditionséemés (oxydation,
etc.). Les superalliages base nickel 6t developpes pour epondrea cette prol#matique. Ce sont main-
tenant des matiaux monocristallins qui sont utifs pour les moteurs d'avions de chasse. En France, les
recherches ont conduit au superalliage AM1 &bud des anes 80. Il esh I'heure actuelle utilig pour le
moteur M88 du Rafale.

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

Les industriels souhaitent aujourd’hetiendre I'utilisation des superalliages monocristalirgautres
types de moteurséaonautiques. En particulier, '’AM1 est utiigpour la fabrication des aubes de turbine HP
du moteur TP400 de I'avion de transport militaire A400m. tesaditions d'utilisation de ce moteur sont
trés differentes de celles du M88. En effet, ce dernier esbpkdumisa des chargements de type fatigue,
i.e. a des cycles thermoseaniques dont I'amplitude peétre relativemenélevee. Au contraire, pour un
avion de transport, les aubes de turbine HP sont sounaisks chargements de type fluage (mainéien
contrainte constante pendant de longs temps correspoadarnihases de vol en crase). Or, dans les
superalliages base nickel, le fluaghaute tem@rature conduid uneévolution de la microstructure connue
sous le nom de mise en radeaux, dont les équences sur le comportemerécanique sont&éralement
néfastes. La prise en compte de 'influence de la mise en radesle comportement de I'’AM1 fait I'objet
du Projet d’Etudes Amont (PEA) EGISTHE entre la DGA, Snectrl&gmera notamment. Mon travail de
these s’inscrit dans le cadre de ceitade contractuelle.

Le comportement #canique des monocristaux de superalliages, Boodutions microstructurales,
a fait I'objet de nombreusestudes. Il a pour principales caradstiques cetre fortement anisotrope et
dépendant de la tengpature [Poubanne 89]. C'est pourquoi des &led de comportement permettant de
reproduire ces caraatistiques onéte cevelopgs. Cailletaud [Cailletaud 87, #ic 91] a propos un moeale
macroscopique bassur les racanismes physiques de la plaséditistalline au travers de la loi de Schmid.
Ce moatle aété identifé dans [Hanriot 93] pour 'AM1 en s’appuyant sur unestfarge base d’essais. Cette
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Introduction grérale

base est principalement compesd’essais cycliques, effeésa des temgratures comprises entre@0et
1150C, pour differentes orientations cristallographiques et sur une glagetesses deéormation com-
prises entre 10? et 107° s~!. Ces diferentestudes ont permis I'obtention d’'un mélé de comportement

de 'AML1 utilisable en bureaux @tudes car calilér sur une large base d’essais pour un nombre de pa-
rametres maériaux ©duit (10 paramtres caraéfrisant la viscoplastidt par temprature). Cependant des
domaines de comportement restent inexg@oen particulier celui des fortes vitesses é®dnation (10!

s 1) et celui des faibles vitesses (typiquement41@—!, ce qui correspond des essais de relaxation de
longue duée ou des essais de fluage). Mais surtout, legteode comportement actuel ne prend pas en
compte déventuelle€volutions microstructurales induites par des chargesiiehaute temgrature.

La mise erévidence dévolutions microstructurales dans les superalliages tiakel en fluageé haute
temperature aete faite s les an@es 70. Ce sont des ndéaux biphaés, composs de pecipites+’ de
forme cubddale Epartis de facon quasiepgodique dans une matriee Sous chargement de fluagénaute
temperature, [Fredholm 87, Ayrault 89] notamment ont mérjue les pcipitts ont tendanca coales-
cer de fagon anisotrope pour former des plaquettes. ld@t®n de ces plaquettegmend de paraétres
magriau tels que le @accord para@trique entre les deux phases, leurs pipsiélastiques, mais aussi
du chargement. Plugcemment, [Espi 96, Ott 99] ont moné& que la microstructure en radeaux a un com-
portement inrieur sous chargement monotone ou cyclique que la micatstruinitiale cubéadale. Ces
études exprimentales ont donc permis déghger les principales caragstiques de la mise en radeaux et
de ses influences sur le comportemeitanique. Cependant, ces auteurs se sont principaleniengsias
a des conditions de vieillissement relativement simplesmdfé essentiellement). De plustlide de I'in-
fluence de la mise en radeaux n’est pas cateptians le sendides auteurs n'ont pas vraimegtdeé les
congquences de la mise en radeaux sur la viseasitl'ecrouissage.

Une meilleure comphension de la mise en radeaux et de sesémprences passe par setudea

I’ échelle nésoscopique. Deux types de natidations onete cevelopesa I'échelle de la microstructure,
d’'une part la moédlisation de la ciatique de mise en radeaux [Khachaturyan 8&0vi 95, Olschewski 95,
Boussinot 07, Zhou 07a, Zhou 08] et d'autre part la Blmdtion de la plasticit [Espe 96, Nouailhas 97,
Forest 00, Busso 00]. Ces nidds ont permis de mieux comprendre les parimes physiques influant. Par
exemple, les magles de champs de phases ou le eledle \eron [Veron 95] ont permis de mettre en
évidence l'influence de la plastiéisur la coalescence oriéetdes pEcipites. Les modles de racanique
des milieux continus@réraliss [Forest 00, Busso 00] ou la dynamique des dislocatioriz§@9b] tentent
de reproduire les effets @helle obse®s en plasticé.

Les donmees exprimentales et les métisationsa I'échelle de la microstructure ont permisrfiergence
de moeles macroscopiques rendant compte de l'influence de la emsadeaux sur le comportement
mécanique [Tinga 08, Fedelich 08]. Ces mtab consistend ajouter une ou plusieurs variables internes
décrivant le deg® de mise en radeaux de la microstructure. Fedelich [Féo@#ita monte qu’un tel moéle
permet de dcrire I'adoucissement obsé@rapes mise en radeaux de la microstructure.

Ma these consiste doriccevelopper un mogle de comportement macroscopique qui prenne en compte
les évolutions microstructurales sous chargentehaute tem@rature. La @marche muléchelles et muti-
physiques @velopee estésunge par la figure 2. Nous avoBtudi la mise en radeaux puis son influence
sur le comportement @canique, d’'une part d'un point de vue éxental, et d’'autre part gcea des
mocklisationsa I'échelle nésoscopique. L'objectif de ces nilds est double. lls permettent de coatpt la
base de dorée exgrimentale par des egpences nur@riques. En particulier, ils peuvent serail étude de
cas de chargements plus complexes. De plus, ils permetiermeailleure comg@hension des @morrenes
physiques mis en jeu afin d’erethcher les paradtres cks pour la moélisation macroscopique.

Le mémoire est prseng de la facon suivante. Le premier chapitrégemte le métriau de létude
I’AM1, sa microstructure et son comportement, ainsi quatat des lieux des médisations du compor-
tement neécanique @velopgges pour les superalliages base nickel monaocristallins.

Le deuxeme chapitre propose uiealuation du mogle macroscopique sur toute la plage de vitesses
de ceformation 16° s~! - 10~ 's~! & haute temirature. Pour ce faire, des essaiscaniques comptant
la base de dorres des arres 90 onété realis dans le cadre du PEA EGISTHE. Des esadimute
vitesse de dformation, des essais de restauration et des relaxatot@ndue duee montrent les limites
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Etude expérimentale de la mise en radeaux
et son influence sur le comportement
mécanigue
chapitre 4

[Diologent, 2002] =

Partie expérimentale

6 3
Extension du modéle de

=
(%) urens

Modeélisation .
. comportement pour la prise en
macroscopique a5 :
P 3 compte de l'influence de la mise
du comportement du ¥
. - . : : o en radeaux sur le
matériau non vieilli 2 y
bariing ] 50 100 150 200 250 comportement mécanigue
chapitre - .
P time (h) chapitre 7

A

Modélisation du
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FiG. 2. Démarche suivie au cours de l@ge.

du mockle actuel. Des propositions d’extension du domaine délit@ldu mo@le en terme de vitesse de
déformation sonétudies. Ce chapitré&éponda une demande d’aslioration de la robustesse du nabel de
comportement de la part des industriels.

Le troisieme chapitre aborde la m@lisation du comportement de I'’AMELI'échelle de la microstructure
a l'aide d’'une approche par hom@agisation classique [Nouailhas 95, Es@i6]. Un moale de compor-
tement de type Cailletaud [Cailletaud 87gNt 91] est attrib& a chacune des phases. Leur comportement
dans le superalliage est ider#ifi partir de esultats exprimentaux macroscopiques. La valeie cette
approche est ensuite anadgspar la simulation de cas de chargements complexes. Nons em particulier
compaeé simulations etésultats exprimentaux en torsion et é&trouissage cyclique pour difentes tailles
de microstructures. Ce chapitre montre les avantages laniéss d’une telle approche.

Le chapitre 4 est consdza I'étude de la mise en radeaux d’un point de vueteirpental. Apes une re-
vue bibliographique sur le @monene et son influence sur le comportemegtanique, nous psentons les
essais@ali®s dans ce travail. lls sont effeétuselon le principe suivant. Leshantillons sont @alablement
vieillis sous diferentes conditions. Il sont ensuite testrecaniquement. Ce chapitregsente lesasultats
des vieillissements du point de vuetoanique ainsi que les observations micrographiques. ,Bmfims
détaillons les esultats exprimentaux sur I'influence d’'un vieillissement sur le compment nécanique
de I'AML1.

La mocklisation de la mise en radeaux est aleéerdu chapitre 5. Nous avons uilie moale champs
de phases@/elop@ au Laboratoire d’Etude des Microstructures (LEM) [BoussdV]. La néthode des
champs de phases est partiesiment adapea I'étude degvolutions microstructurales car elle se situe
I' échelle nésoscopique. Nous avoatendu le modle de Boussinot par un couplage avec 'aciytastique
dans les canaux de matrice [Gaubert 08, Gaubert 09]. Laqitastst @crite par une mdalisation continue
de type Cailletaud comme au chapitre 2. @bade de I'influence de la plastieisur la coalescence oriéat
dans les superalliages sous @rfntes conditions de chargement est prépos
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Introduction grérale

Le chapitre 6 poursuit la m@&lisation du comportement des superalliages prepaai chapitre &
I'échelle nésoscopique. Une des limites d’'une ralisiation continue de la plastiéia I'echelle de la mi-
crostructure est qu’elle ne permet pas de rendre compteffdesi'@chelles (taille de j@cipit, etc.). Nous
nous sommes donc iteses aux milieux continusérérali€s, et en particulier au milieux de Cosserat
[Forest 03a, Forest 08]. Nous proposons éhgde analytique des effetséghelle pedits par ce type de
mockles [Cordero 09].

Enfin, le dernier chapitre utilise legdeloppements nuéniques et lesasultats exprimentaux des cha-
pitres pEceédents pour construire un meld de comportement iagrant I'influence de la mise en radeaux
sur le comportement @tanique de 'AM1.
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Chapitre 1

L’AM1, microstructure et
comportement
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Chapitre 1. LAM1, microstructure et comportement

1.1 Introduction

Ce chapitre pgrsente le mériau au centre de cetttude, le superalliage base nickel monocristal-
lin AM1. Apres une pesentation du métiau et de sa microstructure nouscdvons les principales ca-
racéristiques de son comportemengécanique. Enfin, il dresse un inventaire des &lisdtions du compor-
tement nécanique @veloppees pour cette classe de &rddiux.

1.2 Le superalliage monocristallin AM1

1.2.1 Cenéralités

L'AM1 est un superalliage base nickel, ditdurcissement structural, dont la composition chimique
poncerale est donge par le tableau 1.1. Ce réau pésente troi€chelles caraétistiques qui sonté&trites
ci-apes.

Element Ni Co Cr Mo W Ta, Nb Al Ti C Fe
Teneurviee base 6-7 7-8 1.8-22 56 75-85 51-55 1 0.01 0.2

TaB. 1.1. Composition chimique de 'AM1 en pourcentage panadibase nickel.

Echelle dendritique La présence de dendritegsulte du proece de fabrication par solidification dirég.
La taille caradtristique des dendrites est de I'ordre de la centaine deomsoromme on peut le voir sur
la figure 1.1. Cette figure met évidence la &partition non-homogne deslements chimiques au sein
de I'alliage. Des particules massives d’eutectigu¢’ sont obsergées dans lesegions interdendritiques.
Les dendrites sont, elles, bipléas~y/+’, mais avec des gradients de composition chimique. Un tnaite
thermique d’homogréisationa 1300C pendant 3h est effed@yud’'une part dans le but &iminer les eu-
tectiquesy/+y’ formés au cours de la solidification, et d’autre part afin éiatier les sgiegations chimiques
dendritiques.

Dans le cas des alliages de premsi ¢gerération tels que I’AM1, ce traitement s‘@ke relativement
efficace [Espe 96, Caron 99] si bien ga’'notre connaissance il n’a pa& reporé de diferences micro-
structurales significatives entregions dendritiques et interdendritiques. En revanches s alliages plus
récents caraétises par l'introduction c8lements lourds tels que le@hium ou le rutBnium, il persiste des
inhomogereités de compositions chimiques des phasesy’ apes le traitement d’homdgéisation. Les
régions dendritiques ont tendariétre plus riches en Re et Ru [Caron 99, Schulze 00], ce quitindtam-
ment une inhomogreité du desaccord paraatrique au sein de I'alliage [Schulze 00]. Celle-ci peutcte
lesévolutions microstructurales telles que la mise en rade@epoint est notamment mis émidence dans
les travaux de thse de M. Arnowa 'ENSMA sur le MCNG, alliage de qua&ime @rération. Il observe
une mise en radeaux plus rapide dans &ggans dendritiques que dans Iégjions interdendritiques. Le
méme type d'observationséé fait dans [Peng 00] pour le CMSX-2 en fluaagbasse tengrature (76%C).
En revanche, pour des tegmatures pluglevees (858C et plus), les inhomageités de microstructures sont
nettement plus faibles. C’est pourquoi dans ce travail éggegations chimiquea I'échelle des dendrites
sont regligées.

Echelle des pecipites Les superalliages monocristallins sont desériatix biphaés composs d’une

matrice auginitique~y et de pecipites de phase interallique+’. Cette microstructure est obtenue par
une succession de deux traitements thermiques de reverindyigent une microstructure relativement
homogene. La figure 1.2 illustre laépartition quasi-eriodique des f@cipites. Leur taille moyenne est de
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1.2. Le superalliage monocristallin AM1
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FiG. 1.2. Microstructure du superalliage AM1 d’&sr[Bonnand 06].

0.45um alors que celle des couloirs de matrice esbdegim. La fraction volumique de jcipites est de
I'ordre de 68% dans I'AM1.

Echelle cristallographique La phasey, correspondara la matrice du superalliage, est une solution so-
lide desordonie de structure CFC. La phasé de stoechioratrie Ni; (7', Al), pos&de quang elle une
structure ordonee de type L. La faible difference de paragtres de maille entre les deux phases per-
met une pécipitation corente de la phasg. On cefinit le desaccord paragtrique (ou misfit) comme la
différence relative des paraires cristallins., eta. des deux phases :

ay — G,,Y
Oy + Gy

5=29 (1.1)

Pour 'AM1, cette valeur est faiblemenggative et écrdt avec la temprature. D’'apés [Royer 93], les
contraintes de cdirence sont reld@esélastiquement jusga’ une temprature de 115C dans le cas de
I’AM1. Une illustration du misfit est grsenge sur la figure 1.3.

1.2.2 Comportement nécanique

Le comportement particélrement esistant des superalliages base nickel @st ldur microstructure et
aux interactions dislocations/particules gu’elle indua deformation plastique a lieu principalement dans
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Chapitre 1. LAM1, microstructure et comportement

T

T

FiG. 1.3. lllustration des contraintes de é@bnce, d’agrs [Royer 93].

la matricey, les pEécipites agissant comme des frei$a plasticié. Plusieurs modes de durcissement sont
rencontés dans ces alliages. Nous exposons ici les principaux :

— Durcissement par solution solide dans la matrice CFCtdraction entre le champ de contraintes
créé par l'introduction d’atomeétrangers dans la structure et les dislocations rend le emoent de
ces derrgres plus difficile. Les gros atomes de tuggst, molybéne et tantale sont ajdg dans ce
but;

— Durcissement par pcipitation. La pesence des pcipitts+’, plus durs que la matrice, oblige les
dislocations soit les contourner sodé les cisailler. Ces deux&ganismes ont un caréce durcis-
sant. Le premier, appelcontournement d’Orowangnessite la courbure des dislocations, d’'autant
plus difficile que les couloirs de matrice sdttoits. L'autre possibilé, qui consisté cisailler les
précipites, est rendue difficile par leur caraet ordong. Une dislocation, si elle veut entrer dans un
précipite, doit modifier localement 'ordre ;

— Influence du @saccord paraétrique qui induit des contraintes de compression dansdaghet des
contrainte de tension dans la phg$eDe nombreux calculs p&ements finis onéte merés (voir par
exemple [Glatzel 89, Ganghoffer 91, Benyoucef 94]) afievdluer ces contraintes. Qualitativement,
ces auteurs trouvent lesames esultats. Les couloirs subissent une compression trieadel’ordre
de 200a 400 MPa, et le @cipite une traction tri-axiale de quelques dizaines de MPa.

Comportement monotone Au niveau macroscopique et de marm d¢nrérale, le comportement
mécanique des monocristaux de superalliages est anisotragigure 1.4 illustre cette prof@ie a 950C.

Le comportement suivant la directig®01) se distingue clairement des comportements suiiari, (011)
et(123). Le comportement suivant l'orientatidf01) montre plus décrouissage que celui suivant les autres
orientations.

Le comportement &canique @pendégalement fortement de la tedmature. Ainsi, schmatiquement,
deux plages de tengpatures faisant intervenir deseoanismes de plastiéitdifferents peuvengtre dis-
tinguées : les basses tedrtures, typiguement entre I'ambiante et€5®@t les hautes tenépatures partir
de 950C environ. Aux tempratures comprises entre 860et 950C, les deux types de @canismes sont
présents. Le comportementécanique entre 2@ et 650C est peu sensibla la vitesse de &ormation.
De plus, le comportemerit 20C est tés proche de celd 650C. Macroscopiquement, [Chieragatti 87]
et [Hanriot 93] ont obse# la pesence de macrobandes de glissement.éghklle de la microstruc-
ture on constate majoritairement le cisaillement déxipitts sur de longues distances. De plufasse
temperature, les monocristaux de superalliages exhibent wsgritrie de la limiteglastique entre traction
et compression [Shah 84]. Elle&é quantifee dans le cas de 'AM1 dans [Chieragatti 87, Hanriot®3]
differentes temratures. A 65, cela se traduit par une contrainte moyenne d’environ 9@ pur un
chargement sy#trique suivant I'orientatio001), et des valeurségatives comprises entre -70 MPa et 110
MPa suivant les orientation®11) et (111). Ce plenonene trouve son origine dans le€aanismes de
deformation plastique dans lesguipites sur lesquels nous reviendrons au chapitre 3.

20



1.2. Le superalliage monocristallin AM1
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FiG. 1.4. lllustration du comportement anisotrope de 'AM1 en traci@50C d’apres [Poubanne 89].

Entre 950C et 1100C, on observe uneés grande sensibiita la vitesse de chargement. &thelle
microscopique, la &ormation est localise dans les couloirs de matrice. On observe principalengent |
contournement des @eipites bien que desvenements is@ls de cisaillement de gcipites soieneégalement
constaés. De plusa haute tem@rature, des Branismes thermiquement aévapparaissent, tels que la
montke des composantes coins des dislocations aux interagesu le glissement&vié d'une dislocation
de la matrice lorsqu’elle rencontre unégipite. Enfin, la dissyratrie traction/compressioevoqiee pour
les basses tengpatures devient plus faible (de I'ordre de 10 MBdjaute tem@rature, sauf peldtre pour
I'orientation (111) pour laquelle Hanriot a mesaiune limite découlement sugrieure d’environ 30 MPa
en traction par rappo& la compressioa 950C.

Comportement cyclique Le comportement cyclique de 'AM1 posde les rBmes caraéristiques que le
comportement monotone, c'esteire anisotropie desdormation plastique et viscositQuelques [&tisions
peuvent cependa@tre appoies. Tout d'abord, le comportement cyclique est caraétpar une stabilisa-
tion trés rapide du cycle dans le cas de chargements attefgpiquement le cycle stabgigst obtenu aps

3 cycles [Poubanne 89]. De plus, comme nous I'avoBsigF au paragraphe @edenta haute temg@rature
et pour un chargement sytrique, les boucles d’hy&sEsis sont globalement sytriques. Ce n’est en re-
vanche pas le casbasse ten@gature & une asyratrie traction/compression est obsegvdans les superal-
liages. Enfin, il faut souligner que I'on observe une dimiowisensible du domaingastique lors d’essais
cycliques. Ce pbnonene, consté&tpar Poubanne [Poubanne 89] est illagtar la figure 1.5 pour I'orienta-
tion (123).

[110 MPa

€=8.10 %

FiG. 1.5. lllustration de la diminution &s rapide du domainelastique de (ag (b) durant le premier quart de cycle
(AM1 (123) & 950C), d’apres [Poubanne 89].
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Chapitre 1. LAM1, microstructure et comportement

Comportement en fluage En fluage aussi le comportemer@mend fortement de la terapature. Marchal
[Marchal 06], apes [Matan 99], distingue trois gammes de téngpures. Les basses teangtures, autour

de 750C, pour lesquelles on observe un fluage primaire importastdmg@ratures comprises entre 860

et 1000C environ caraéristes par I'absence dégime stationnaire, et enfin les te@natures sugrieures

a 1000C, suffisamment importantes pour induire éeslutions de la microstructure connues sous le nom
de mise en radeaux. Cette classification n’est cependarfigé@s Ainsi, en appliquant une contrainte de
fluage importante, de I'ordre de 300MR&950C, [Diologent 02] trouve un comportement similaireelui
obsene a 1050C, asso@ a une coalescence ori@et Nous reviendrons largement sur la mise en radeaux
dans les chapitres suivants. Le comportement en fluagmyaltment caragtise par une forte anisotropie.

Glissement cubique Intéressons nous aux modes @atmation plastique des monocristaux de type CFC
en nous basant sur le travail de Poubanne [Poubanne 89]l hattriau possde 4 plans densésl1), dits
plans octadriques ou prismatiques, auxquels sont agso8idirections de glissement de ty{ig0) par
plan. L'ensemble nét$(110)(111) forme les 12 systmes de glissement oétiriques. D'autres sy&tes

de glissement sont cependant envisageables éndkgenergies kesa la distorsion duéseau moins favo-
rables. Il s'agit des 6 sysmes cubiques, nes 1 (110)(001). Macroscopiguement, un chargement suivant
une direction de typél11) induit effectivement du glissement cubique. Mais @esles &centes au niveau
experimental [Bettge 99] et en dynamique des dislocationgf@#9a] semblent montrer que le glissement
cubique apparent correspond @iuticroscopiquemera du glissement ockarique en “"zigzag” au sein
des canaux de matrice.

Interaction entre les sysemes de glissement Dans un monocristal, les dislocations qui glissent sur un
syséme dongé cteent un champ de contraintes qui rend plus difficile le passag dislocations suivantes
sur des plans parglles (nécanisme d'aut@crouissage). De plus, elles constituent un obstacle asegli
ment des dislocations sur d’autres plans de glissemerte @#¢raction entre systes de glissement est
appeéeécrouissage latent, et entre dans la &lis@dtion au travers de la matriceédrouissage introduite
dans lécrouissage isotrope du nid de comportement utiksa 'TENSMP eta I'Onera [Cailletaud 87].
Hanriot [Hanriot 93] a moné, a partir de simulations nueniques, que la contribution deeErouissage la-
tent telle qu’elle est propée dans ce made est kgligeable. De plus, Nouailhas a mdngur le CMSX-2

a 950C qu'il ne semble pas y avoir d'interaction sensible entrgesyes de glissementagea des essais
de traction-torsion [Nouailhas 93].

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

Cette partie offre une revue bibliographique desédéhts types de métlsations du comportement
mécanique des matiaux, et en particulier de celui des superalliages.

La mocklisation du comportement @oanique des matiaux peut s’envisagex differentesechelles,
présenges tes sclematiquement par la figure 1.6. La plaséoaitt I'écrouissage d’'un matiau €sultent de
la création et du mouvement de dislocations. Les dislocationsdas @fauts cristallins ligiques. Lechelle
naturelle de leuétude est Bchelle atomique. Des mélisationsa I'échelle atomique peuvent par exemple
étre utilies pouétudier le durcissement par solution solidéaimoins, ce type de simulations ne permet
pas d’acéder au comportement macroscopique d’'unémati. C'est pourquoi, on est obligle se placex
deséchelles plus grandes.

Nous pouvons distinguer les miiationsa I'échelle de la microstructure, typiquemenitéchelle du
micron dans le cas des superalliages, et leséaiigations purement macroscopiques qui ne prennent pas
en compte le caragete teterogene de la plasticit au sein du métiau. A I'echelle de la microstructure,
gue nous appellerorezhelle neésoscopique dans ceemoire, deux approches sont possibles. La peei
approche, par dynamique des dislocations [Devincre 01 drelmand 01, Groh 05], a I'avantage de rendre
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1.3. Cadre de la maisation du comportement des superalliages monocristallins

compte du caraete discret de la plastiét Elle contient intrinBquement les effets @thelle en plasticit
de type Orowan ou Hall-Petch. En revanche, ces simulatesiemt tes cditeuses en temps calcul. De plus,
certains nécanismes, tels que la méetdes dislocations, resterdlid¢atsa inttgrera des simulations par
dynamique des dislocations, notamment en 3D. A I'Onera, #tr& a effecté sa tlese en paradle a la
mienne sur la maoglisation par dynamique des dislocations du comportemensdperalliages base nickel
[Vattré 09a].

Une alternative consista utiliser la nécanique des milieux continus et des simulatianéchelle
mésoscopique. Dans ce cadre, la plagtieit I'ecrouissage sontedrits par des variables continues. Dans
le contexte des superalliages monocristallins base niockepeut seéférer par exemplé [Nouailhas 97,
Forest 00, Busso 00, PreuBner 09]. Lhypsth sous jacente consisteonsi@rer que les dengis de dis-
locations sont suffisamment importantes pétre decrites par des variables continues. Ce type de simu-
lation est beaucoup moins @@ux en temps calcul mais ne permet pas de reproduire umrcedmbre
de ptenorrenes physiques tels que les effetedtielle de la microstructure. Le<tiries de racanique des
milieux continus grérali€s sont des tentatives de reproduire ces effets [Busso G85tFaD].

Les simulationsa I'échelle d'une structure font appél des moédles macroscopiques Rfic 91,
Nouailhas 90]. Ce type de meélisation ne rend pas compte du caemetteterogene de la dformation
plastique mais permet decaliser des calculs de structure. LestEnogeréites de @formation plas-
tique peuventtre pris en compte par des nédels que je qualifie ici "d’homdgeisgs”. lls prennent
en compte la microstructure du réau et €alisent une homagéisation. Diferentes &gles d’ho-
moggréisation sont propé@es dans la liftrature, des mades auto-cobrents tels que ceux de Forest ou
Estevez [Forest 96, Estevez 97], le retmde Fedelich qui utilise degdeloppement enésies de Fourier
[Fedelich 02] ou des mades analytiques [Svoboda 96, Tinga 08, Tinga 09].

Microstructure

- , Elément de volume
Echells Echelle mésoscopique ) o
atomique ; macroscopique 4
y
1 nm 1um 1 mm im
Dislocatioh Calculs de microstructure Modéles macroscopiques
mésc(;c;s?n;’ - Dynamique des dislocations [Méric 91]
—— [Vattré 09] [Fedelich 04]
: - Modéles continus [Levkovitch 06]
[Nouailhas 97] 4
[Busso 00]
[Forest 00]
\
Modeles <homogénéisés»
[Forest 96]
[Fedelich 02]
[Tinga 08]

FiG. 1.6. Mocklisation du comportement des superalliages monocristallins.
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Chapitre 1. LAM1, microstructure et comportement

1.4 Conclusion

Ce premier chapitre a psengé brievement unétude bibliographique des principales cagaistiques
du comportement gtanique des superalliages monacristallins et en padioddi ’AM1. Puis nous avons
dres€ un panorama des ciffents types de métisations du comportement envisageables suivanhille
d’étude. Comme nous I'avons soul@grchaque maglisation pésente ses avantages et ses inenr@ants.
Dans ce travail, nous resterons dans le cadre detmque des milieux continus. Les neébeba I'échelle
macroscopique dans le contexte des superalliages maoadiors sontetudés au deuxime chapitre. Les
simulationsa I'echelle nesoscopiqueachelle de la microstructure biple) sont aborgks aux chapitres 3
et 6 du nemoire.
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Chapitre 2. Moélisation macroscopique du comportement de 'AM1

2.1 Introduction

Ce chapitre est consd@ca I'étude eta la moctlisation du comportement macroscopique de 'AM1.
Des lois plenonenologiques, macroscopiques, mais prenant en compte talloggaphie du mariau, ont
éte cevelopges pour mogliser le comportement des monocristaux de superalligfgé®nera, on utilise
couramment le magle cevelopge par Cailletauc I'Ecole des Mines [Cailletaud 87, &fic 91]. Uneétude
bibliographique, cenére sur le modle de Cailletaud, est propas dans un premier temps. Nous verrons
ainsi certaines limites du méte dans sa formulation actuelle.

L'identification du moale de Cailletaud pour 'AM1 dans sa version industregiséte effectuee par
Hanriot [Hanriot 93] sur la base d'une large campagne disssaliques sur une plage de teenptures
allant de 20C a 1100C pour differentes orientations cristallographiques et vitessesotleitation.
Néanmoins, certaines doges exprimentales manquent encore. En particulier, le comp@amérsous des
sollicitations tes rapides, typiquemest= 10~! s, ou sous des sollicitationsés lentes (de I'ordre de
¢ =107 s71). C’est pourquoi, dans le cadre du PEA EGISTHE, quelquessesisal’AM1 non vieilli ont
été réaliss par P. Paulmier au laboratoire et soiigenés dans ce chapitre. Les simulations de ces easais
l'aide du moele actuel sont confro@es aux&sultats ex@rimentaux.

La suite de ce chapitre est digisen deux parties. La preiné pesente les essais effeetiidans le cadre
du PEA EGISTHE. Elle montre que le milé actuel ne permet pas de reproduire de erarsatisfaisante
les effets de vitesse. La deexne partie propose des voies d’extension du domaine deteéadid moele.

2.2 Modeélisation macroscopique du comportement des superalliages
monocristallins

Plusieurs modles on&te propogs dans la litrature afin de rendre compte de I'anisotropie du compor-
tement des monocristaux. lls peuvéirte clasgs en deux grandes égbories :

— les mo@&les macroscopiques lésssur la thorie des invariants ;

— les moeles cristallographiques.
Les moatles macroscopiques traduisent I'anisotropie cubiqueatanau par un criéire quadratique de type
Hill [Nouailhas 90]. Cependant ce type de erits est insuffisant pour traduire le comportement dénzat
sous sollicitations complexes telles que des essais dotraorsion. En effet, un tube oriemsuivant I'axe
(001) et soumisa de la torsion pure psente une alternance de zones "molles” de type) et de zones
"dures” de type(100) que le criere de Hill ne diferencie pas en terme de contraintéajulement. Des
criteres plus complexes, toujours bassur la tkorie des invariants, ont doréte developgesa I'Onera
[Nouailhas 95].

Quant aux modles cristallographiques, ils sont kassur une description plus physique de la
deformation plastique des monocristaux puisque les relatite comportement soétrites au niveau des
syseémes de glissement. Lutilisation du étie de Schmid permet de neiser I'anisotropie de comporte-
ment plastique. Cependant ces raled restent de nature macroscopique au seils decrivent le compor-
tement d'unélement de volume homege sans tenir compte @&terogereites de microstructure, @sence
de grains ou de gcipites par exemple.

La encore il est possible de distinguer deux approches, rauiga’nature” des variables internes
consicerees dans les metks. La prengre approche, illusée par le moéle de Cailletaud [Cailletaud 87,
Méric 91] fait appela des variables internes @horénologiques telles que&ctrouissage isotrope ou
cinématique. Cette classe de nétek est finalement uneérgralisation des mades macroscopiques
[Lemditre 85] que I'on pourrait qualifier de multi-céites [Besson 01]. Les mékks décrouissage iso-
trope et ci@matique ont en effet la@me forme que dans les nmids purement macroscopiques mais sont
déclines pour chacun des sgstes de glissement. Pasd#ment se soridigalement @velopges des moeles
faisant explicitement appél des densi#ts de dislocations dans la lige du moéle de Kocks et Mecking.

L' évolution des dengt de dislocations est alorérggralement écrite comme la somme de termes sources
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et de termes puits. Il existe une dithture tes abondante sur ce sujet. Concernant lesabesdpour su-
peralliages base nickel monocristallins, on peutéferera [Fedelich 99, Busso 00]. Ainsi, les paraires
entrant dans les metks baés sur des dengis de dislocations sonégeralement plus "physiques” au sens
ou il correspondend des quantits mesurables egpmentalement. De &me on peut eguer une descrip-
tion plus pécise du comportement car les loigddlution ont une justification physique. Notre sentiment
est que malgr tout ces deux types d’'approches sont toédit similaires car dergre une variable interne
d’écrouissage c#matique ou isotrope se cachent finalement des @srt dislocations.

Cette section &crit dans un premier temps le nédd de Cailletaud. Deux autres nédels de comporte-
ment sonégalement écrits dans le but d'illustrer des possitéktd’enrichissement de ce nedd, le moeéle
de Levkovitch [Levkovitch 06], s proche du maide de Cailletaud puis celui de Fedelich, appartenant
plutdt a la classe de matesa base de densgi$ de dislocations.

2.2.1 Modckle de Cailletaud

Ce mocle aéte propog par [Cailletaud 87, Mric 91] et est utilié pour 'AML1. Il a éte industriali&
par Snecma pour le calcul de @erde vie des aubes de turbine. Il estthaisr la loi de Schmid qui indique
gue les cristaux seaflorment plastiquement lorsque la cissiésalue sur un sy8ine de glissementatteint
une valeur critique}. La cission ésolue crit :

P =0g:m? (2.1)

oim* =3 (l°®n*+n®®l°) estle tenseur d'orientation du sgstes avecn * la normale au plan de
glissement et ® la direction de glissement.

La loi d’écoulement egtcrite au niveau des syshes de glissement. Elle fait apgetne formulation
de type Norton avec seuil, classique en viscoplastitiacroscopique :

8 = <|T _JZ = > sign (17° — z°) (2.2)

~* est la vitesse de glissement sur le sysés, n et k sont les coefficients de la loi de Norton? et x*
désignent respectivement les variablesadbuissage isotrope eté&drouissage cématique.

L’ écrouissage isotrope edfthi par :

r® =1+ QZ H™ (1 —exp(—bv")) avecv” = |y"| (2.3)

ou v" est le glissement cumiilsur le systmes. rq désigne la limite célasticié initiale sur la famille de
sysémes de glissement conéide. Les coefficients) et b caracérisent respectivement la valeur asymp-
totique correspondant aégime stabilié et la rapidié de la stabilisation. Quaatla matrice d’interaction
H"#, elle permet de tenir compte d’'interactions entre éxysts de glissement. Classiquement, dans le cas
des monocristaux de superalliages, elle est j@gsdea I'identité (ce qui corresponanegliger I'ecrouissage
latent [Hanriot 93]).

L’ écrouissage camatique est non-lgaire :
z® = ca® avec &® =5 — dvsa® (2.4)

Concernant Bcrouissage cématique, un terme constant, @afj, peutétre ajoué dans 2.4 permettant de
traduire un écalage initial du domainglastique :

i (o) 29

Ce terme est utilis dans [Hanriot 93] pour matiser la dissyratrie de la limite découlement traction/com-
pressiora basse ten@gatureévoqiee au paragraphe 1.2.2 ou dans [Bonnand 06] poukhsed des effets
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de Rochet en fatigue. La vitesse dfarmation macroscopiqug? est obtenua partir du calcul des vitesses
de glissement sur chacun des sysés :

12 6
e = MmN + Y M, (2.6)
s=1 s=1

Ce moctle aéte identifé dans [Hanriot 93] pour 'AM1. Il &€ modifé par Boubidi [Boubidi 00] pour
le SC16 et Marchal [Marchal 06] pour le PWA 1483 qui y ont agouh terme de restauration statique pour
une meilleure description de la relaxation et du fluage. Ld’levolution de la variable:® s’écrit alors :

&° =5 — dvsa® — w(a® 2.7)
gl (@)

Le termew(®) permet de rendre compte deséplonenes de restauration de la microstructure qui sur-
viennent lors de longs maintiedshaute temgrature, tels que de&-arrangements et des annihilations des
dislocations. La formulation suivante est souvent w@#i§l emaétre 85] :

w(a®) = (j’;)m sign(a®) (2.8)

2.2.2 Mockle de Levkovitch

Dans [Levkovitch 06] est j@sené un mo@le de comportemengdivé de celui de Cailletaud et idenéfi
sur le CMSX-4a 950C. Les principaux apports de Levkovitch au mtelde Cailletaud sont les suivants :
— I'écrouissage cématique est mod#i de facona ce que la valeud saturation épende de la

déformation plastique cumek, ce qui donne sous formeégtee pour un chargement s@tique

isotherme :
x® = i@(}ﬁ) g (1 — exp(xdv?)) (2.9)
D(v°) = Dyor + (1 — exp(wr?)) (2.10)

— la loi d’écoulement est modie pour tenir compte de l&dendance de I'adoucissemerif vitesse
de ceformation :

s s s\ "
] A . s s
A8 = <|k—|—r’80> sign(1® — x*) (2.12)

avecr’”® = Q (1 — exp(—bv®));
— une interaction entre familles de systes de glissement est introduite au niveau é@erduissage
isotrope car le glissement cubique est ealite du glissement ockéarique en zig-zag.

La modification de la loi cdvolution pour lecrouissage cematique introduite dans [Levkovitch 06]
est k;ja pesente dans la formulation initiale du nidel de Cailletaud [Cailletaud 87, &ic 91]. En effet,
dans [Meric 91] une identification comete, ave&crouissage isotrope et modification du terme de rappel
d’écrouissage cematique, est propés et montre unés bon accord entrésultats exprimentaux et simu-
lations pour 'AM1a 950C. Ce type d’enrichissement permé&rgralement une description plus fine de la
courbure de la courbe de traction en introduisant plus deédete libe’ pour 'identification [Besson 01].
Une autre alternative consisiiesuperposer plusieurs termegctouissage camatique, classiquement ca-
racérises par des coefficientsd’ordre de grandeuras differents.

Le principal apport de Levkovitctéside dans la madisation de I'adoucissement obseren traction
pour certains monocristaux de superalliage. Comme le mtantigure 2.1, les courbes de traction exhibent
une "bosse” dont I'amplitude est d’autant plus margugue la vitesse de sollicitation est importante. Le
fait de faire intervenir ecrouissage isotrope sur le paktne de ésistance de la loi de Norton dans
I’ équation (2.11) permet deedrire la dpendancex la vitesse de ce ghorene. Dans le cas de 'AM1,
les donmees exprimentales que nous p@sons ne montrent pas un tel adoucissement rapide en tractio
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suivant(001) (excepé dans [Esg 96] en tractiora 950C pour une vitesse deé)—3s~1). L'origine physique
de cet adoucissement est d’ailleurs mal connue. B®firevkovitch 06], il s’agit d'une multiplication de
dislocations mobiles sur les sgstes de glissement. Cette explication sembleddait plausible du fait de
la dépendance de I'adoucissemarit vitesse de sollicitation.

Lintroduction d'interactions entre sy&@ines octadriques et cubiques permet d'alorer les ésultats en
traction suivant I'orientatiorf011). Les ésultats en fluage soagalement meilleurs que ceux obtenus avec
le mockle de Cailletaud original §cea I'introduction d’un terme de restauration statique @erfbuissage.
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FiG. 2.1. Mockle de Levkovitch, comparaison eqence/simulation en traction monotoaed50C pour differentes
orientations cristallographiques, d'&sr[Levkovitch 06].

2.2.3 Modckle de Fedelich

Nous ccrivons ici le moéle propoé par Fedelich dans [Fedelich 04, Fedelich 08]. D’autresatesd
relativement semblables sont propssdans [Busso 00, Tinga 08]. Ce ngtal reprend une md@lisation
de viscoplasticé cristalline de type Cailletaud. Tout comme ce dernierpiisicere les deux familles de
systmes de glissement oé@rique et cubique. Il s’en défencie en introduisant des paretnes plus phy-
siques tels que des dergstde dislocations ou la contrainte d’Orowan. La l@aulement n'est pas une loi
de Norton, mais une loi thermiqguement aéevfaisant appel un sinus hyperbolique&quation 2.12). De
plus, une formulation difrente est utilise pour les systmes cubiques comme le montreduation 2.13.
En effet, dans ce made, le glissement cubique est engénplar le glissement oddrique comme cela&é
signak piecedemment. A contrario, le metk de Cailletaud fait I'hypo#se qu’une loi de Schmid fictive
peutétreécrite pour ces sysines cubiques. La pratique montre que I'identification @eanetres maériau
pour les systmes octadriques sur degprouvettes oriebes suivan{001) et ceux pour les syses cu-
biques sur degéprouvettes orieBes suivant111) permet de pEvoir correctement le comportement d’un
essai suivant011), ce qui valide cette hypoéise.

1/n
. | VF L 1 :
Js = pgsinh | =771 — [ —————5 sign(td — x2) (2.12)
kT 14 < TS )
VE(Ts —xl| —r§
4¢ = pCsinh | -2 (I kTgl °>] sign(¢ — 2°) (2.13)

ou7? = |8 — 29|, k est la constante de BoltzmarifiJa temgerature absolug, la densié de dislocations
sur le systmes, VJZ le volume d’activation assaeia la famille de systme: et xg la variable scalaire
assocdtea I'écrouissage cegmatique. La variation de derssitle dislocations sur les sgstes octadriques
est decrite par lequation 2.14. Pour les sgshes cubiques, cette deiesiEpend du glissement oédrique
cumuk ¢ (équation 2.15).

o

14
p = pi + (P% = P0) (1 — exp (—bo)> (2.14)
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12 o
V
P8 = pi+ (% — p6) D € (1—eXp( bo)) (2.15)

i=1

ol e,; = dg; €st un terme qui permet de tenir compte uniquement degmgstqui ont le ime vecteur de
Burgers.

Les lois devolution des variables @trouissage cematiquen? et ont une forme classique avec un
terme de rappel dynamique et un terme de restaurationstatigjisant lui aussi une formulation de type
sinus hyperbolique :

ag =y —vd(al) — h(x2) (2.16)
9°(xz) = d’° sinh { kdOT } (2.17)
h°(xz) = h°sinh [ kT} (2.18)

Il est également iréiressant de noter cqu’la difference de Cailletaud, Fedelich introduit deux variables
d’écrouissage cématique tensorielleX ° et X °, assod@es aux variableg® eta° décrivant les contraintes
internes. La composante dédrouissage cematique sur le sysines est alors obtenue par projection de
ces variables :

o’ =Y aim, (2.19)
X° = ¢°a® (2.20)
¥ =n, XL, (2.21)

Par la description du made de Fedelich, nous avons soubadliustrer la varete des lois cécrouissage
et de viscos# qui onteté developee pour écrire le comportement des monocristaux de superallifges.
des moeles plus classiques, [Chaboche 08] passe en revue un cetabre de mogles.

Un des apports de ce méle est de cogler le glissement cubigue au glissement @dtajue. Les travaux
de Vatte a I'Onera ou le moéle propoé par Tinga [Tinga 09] vont plus loin en supprimant les égss de
glissement cubique.

Le mockle de Fedelich permet une bonne description du comportesnas chargement monotone car
il parvienta décrire 'adoucissement mentiodau paragraphe @edent. De plus, d’ags [Marchal 06] a
ce moale est identif pour le PWA 1483 950C, il estégalement meilleur que le meld de Cailletaud
dans la description du fluage. Enfin, le point fort de ce adedsur lequel nous reviendrons largement dans
le chapitre 7, &side dans sa capaed prendre en compte l'influence de la mise en radeaux séplanse
mécanique du métiau. En revanche, leésultats obtenus avec les deux raled sont semblables pour les
chargements cycliques madgie nombre plus important de paraires consiérés dans celui de Fedelich.

2.3 Campagne exprimentale sur 'AM1 non vieilli

Comme nous l'avonséaja souligre, la base de does exprimentales contient principalement des
essais cycliques pour des vitesses éanation comprises entre 10et 1073s~!. Dans le but cétendre
le domaine de validé& du moale de comportement de I'AM1, 7 essais sur le &niau non-vieilli ontéete
réalis. Les points suivants oe étudés :

— Le comportement de 'AM& 400C, pour couvrir un domaine de te@@tures pour lequel aucun
essai n'aéte reali€ a notre connaissance sur ce érau. Or la bibliographie montre que certains
monocristaux de superalliages€pentent une baisse de dudtiléntre 2€C et 650C ;

— Le comportement sous chargement cycligepe€. Ce type d'essai estes courant en fatigue et
permet [étude de la relaxation de la contrainte moyenne sous chargetissynétrique. Nous avons
souhaié étudier la Eponse du magle de comportement pour ce type de chargement ;
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2.3. Campagne egpimentale sur 'AM1 non vieilli

— Le comportement aux fortes vitesses de sollicitation pemuel trois essais oité effectes ;
— Le comportement aux faibles vitesses de sollicitafiri au travers de relaxations de longueédur
et d’essais de restauration.

Le tableau 2.1 donne la matrice d’essddali®s sur le madriau non vieilli. Le dispositif ex@rimental est
decrit dans I'annexe A. Nous attirons I'attention sur le €pie plusieurs essais comprennent des relaxations
de longue dugea 950C et 1100C. Nous avons &a mention I'existence dgvolutions microstructurales
duesa des sollicitations mé&esa haute tem@rature et connues sous le nom de mise en radeaux. Il est
tres probable qu’une coalescence desipites, impliquant une modification du comportemercanique,
intervienne au cours de ces essais, ce qui complexifie Epoudilement. C'eségalement le cas pour des
essais de fluagetali®s chez Snecma etdrits dans [de Bussac 93] qui seront ugiisdans ce chapitre
pour I'extension du domaine de valigitu moaéle de comportement. Nouggligerons dans ce chapitre

le phenorrene de mise en radeaux. Son influence suéponse récanique ainsi que sa médsation est
aborcee dans la suite du document.

Essai  Eprouvette Terapature {C] Orientation Type
01 X6684-A 400 (001) Ecrouissage cycliqua niveau croissant de
déformationR, = —1

02 X6684-B 950 (001) Ecrouissage cycliqgu&, = 0+
03 X6684-C 950 (001) Double vitesse + relaxation 24h
04 X6684-D 1100 (001) Double vitesse + relaxation 24h
05 X6684-E 950 (001) Tractionas = 10~5s~! + décharge + fluage
09 X6686-D 950 (001) Tractionaé = 10~3s~! + restauration
09 suite  X6686-D 950 (001) Ecrouissage cycliqua frequence croissante

R.=—1

TAB. 2.1. Matrice d’essais sur le né&itau non vieilli.

2.3.1 Essai 01 ecrouissage cyclique& 400C

Deux niveaux de gformation onéte tesés,Ae = 1% et Ae = 2%. Les boucles contrainteéfbrmation
sont pésenges par la figure 2.2. Le premier niveau @sistique tandis que le seconde condua rupture
de I'eprouvette agrs seulement 14 cycles effeesa ce niveau. Concernant laponse racanique, la figure
2.2(b) montre un durcissement cyclique. Ce durcissemeutigiee expliqé par d'importantes@formations
locales obsermes sur Eprouvettea I'issue de cet essai ("gonflement” de la partie utile épribuvette et
présence de bandes de glissement en surface). Le durcissgyolémie et la localisation de laéfbormation
obsenés rendent @licat le cepouillement de cet essai. Nous avons donc coneeritre analyse sur la
limite d’elasticie a 0.2%, qui d’apes la figure 2.2 se situe aux alentours de 1000 MPa. Cettervedeu
inferieurea celle simude avec le magle actuel (cf. figure 2.3). La l&érature sur ce sujet montre deux types
de comportements suivant I'alliage coresigl:

— pour le PWA 1480 [Shah 84, Milligan 89, Dollar 88] (figure ¥&) et le MC2 [Pessah-Simonetti 92],

il a effectivemengété obseré uneévolution de la limiteglastique entre 2C et 650C.

— En revanche, le CMSX2 [Dollar 88] et le CMSX4 [Sengupta 94{ ane limiteélastique constante

sur toute la plage de teramtures 2W-650C.

La diminution de la limiteglastique entre 2Q et 400C est attribée par [Milligan 89]a un certain type
de mécanismes de cisaillement deggipitts+’ par des superdislocationg011) qui laissent derére elles
des boucles deddauts d’empilement. Ce@eanisme induit un durcissemen20C par céation d’obstacles
au mouvement des dislocations dans l&jpites. C'est la disparition de cedoanisme 400C qui expli-
guerait la diminution de la limitélastique. L'existence de ceatanisme sembledea la chimie de I'alliage
[Dollar 88].
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FiG. 2.4. Limiteélastique de superalliages base nickel en fonction de lageanpe.
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FiG. 2.5. Resulats de I'essai 02 et comparaison avec leé&terhacroscopique.

Concernant ’'AM1, on peut souligner la proxireide composition chimique avec le MC2. En conclu-
sion, il semblerait que, d’aps les donees bibliographiques et notre essai, ’lAMEpente une diminution
de la limite élastique entre 2C et 400C. Les pararatres du modle cristallina basse tengrature, et
notamment le seutly, devront don@tre modifes en consquence.

2.3.2 Essai 02 : essaicyclique eR. = 0+

Cet essai,aali® a ceformation imposée, a pour objectif Btude de Evolution de la contrainte moyenne
lors d'un chargement cycliquepéte. L'amplitude de @formation impoée est d€).425% a une vitesse
¢ = 1073571, Les @sultats sont f@senés par la figure 2.5 sur laquelle on peut constater une statinls
de la contrainte moyenne aux alentours de 50 MPa. La figu(b)ZBopose de plus une comparaison avec
la simulation effectae avec le mogle de comportement actuel. Le nédel de comportement de 'AM1
pos®&de unécrouissage camatique non-lidaire, ce qui impliqgue une relaxati@nzro de la contrainte
moyenne quelque soit 'amplitude défdrmation applig&e.

Une étude approfondie du comportement de 'AM1 en fatigue alteraéte effectiee par Brien
[Brien 95, Brien 96, Brien 01a]. Les auteurs s’appuient sie& campagne egimentale détude des micro-
structures deé&formation et de mesure de la contrainte moyenne en fondddamplitude de 8formation
imposte et du nombre de cycles effegtuLa figure 2.6 @sente une comparaison de la contrainte moyenne
mise enévidence par I'essai 02 et les d@®as issues de [Brien 96]. Elle montre que la contrainte muyen
relevee en fatigue alte&e cepend fortement du niveau défdrmation impo8, la contrainte moyenne s’an-
nulant pour les fortes sollicitations dans le domaine fgast Pour le monocristal, on retrouve donc un
comportement &s semblablé celui bien connu des alliages polycristallins. No&sultat concorde avec
les mesures de Brien, les vitesses de sollicitateiaat comparables.

Ces auteurs expliquent I'existence d’'une contrainte mogem fatigue&pétee par la nature composite
du maeriau. En effet, en considant une celluleelementaire priodique~/+’, on peut distinguer deux
zones. Sur la figure 2.7, la partie 1 est congmoslu couloir horizontal de matrice et duepipitt alors
gue la partie 2 ne contient que de la matrice. La phdsest plus dure que la phasece qui gerére des
contraintes internes de compatit@#lidans la zone 1. Ces contraintes internes se superposdrdrgerment
appligLe. Les couloirs de matrice verticaux se plastifient donc glpglement que les couloirs horizontaux.
Les observations MET dans [Brien 01a] confirment une arop@rties margée en terme de densite
dislocations entre couloirs horizontaux et verticaux plesrchargements les plus faible&d < 1.25%
d’'apres les auteurs). L'anisotropie dispiifgour les sollicitations plus importantes.

L'essai 02 a doncéavelé un cefaut majeur du magle de comportement actuel. Celui-ci ne rend pas
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FiG. 2.7. Sclema de la microstructurgly’ différenciant les couloirs de matrice horizontaux et verticaux.

compte des I'existence d’une contrainte moyenne non nalls shargement cyclique dissginique. L'uti-
lisation de termes @crouissag@ seuil [Chaboche 97] permettrait deadire la non-relaxatioa zéro de la
contrainte moyenne. |l nous a paruérgssant de nous pencher plus étad sur ce proliime de contrainte
moyenne sous chargement cycliq@gaté. L'annexe B propose une analyse plus catwlet des voies
d’amélioration du modle.

2.3.3 Essais 03 et 04 : essagdouble vitessea 950C et 1100C

Ces essais complexes permettent avec une gputrivette d'apghender les effets de vitesse sur une
large plage de taux dettbrmation : dez = 10~! s~! a des vitesse &s lentes, de I'ordre d&d— s71.
Bouvard a mon& dans ses travaux [Bouvard 06] que le rledde comportement tel qu'il @ identifé
conduita des contraintesés éleveesa haute fequence (50Hz). Il a donc modifia loi de viscosié en
introduisant une loa deux pentes, ce qui a pour effet de saturer la contraintpieisea partir d’'une
certaine vitesse deéfbrmation. C'est dans le but dérifier cette hypotbse de saturation de la viscésit
gue nous avons conduit ces essais. Nous avons fait le chagixdiér I'effet de la vitesse deetbrmation sur
le comportement sur un seul essai en effectuant des changgedwevitesse entrid—3 et 10~ 's~! pendant
la traction. Une relaxation de 24h est ensuiali€e de facor quantifier le comportement de I’AM1 pour
les tres faibles vitesses. Pour finir, un detxie cycle est effeciyégalement avec changements de vitesse et
relaxation. Il est important de souligner ici les diffi@dtex@rimentales soul@es par cet essai. Une vitesse
de ceformation del0~!'s~! est difficilea atteindre avec la machine de traction du laboratoire. tesse de
déeformation impoge effectivement varie entfel0-2s~! et10~!s~!. De plus, la mesure deéetbrmationa
une telle vitesse pedtre entacke d'erreurs.
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2.3. Campagne egpimentale sur 'AM1 non vieilli
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FiG. 2.8. Essais double vitess¢0~3/10~' s™!, comparaisonasultats exprimentaux et simulations mees avec le
mockle actuel.

Le figure 2.8 montre lesesultats obtenus lors de ces essais ainsi que la compagmisories simu-
lations effectées avec le made dans son identification actuelle. Corsht ces &sultats, un premier
constat s'impose : les courbes sires diferent notablement des courbes erimentales, @me pour les
portions de traction effechesas = 103571, vitesse se situant pourtant dans la plage d'identificatim
parangtres du moéle. Mais nous reviendrons sur ce point dans la sectionrsigiv€oncernant les fortes
vitesses de&ormation, aucune saturation notable de la viséostsemblétre obsergea 950C. En effet,
la difference entre la contrainte atteinte sur une porién= 10~3s~! et celle atteinte sur une portiégn
¢ = 10~ !'s~! est la n@me pour la courbe egpimentale et la courbe sin@d. En revanche, unédere
saturation est visibla 1100C. Concernant les relaxations, elles soastmal @crites par la loi actuelle qui
surestime fortement la contrainte atteinte asymptotiqarerapes une longue dée de relaxation.

2.3.4 Essai 09 suite : essaifréquence croissante

Les essais double vitesse deéfbormation (essais 03 et 04) n'ayant pas memte saturation notable
de la viscosi entres = 1073 s~ et 10~ ! s~! & 950C, nous avonsétice d'effectuer un essai plus com-
plet pour des fequences comprises entre 0.016 Hz et 50 Hz. Léxguiences congikes nous obligerd
travailler en @placement impds La ceformation est ensuiteeduite du @placement par calcul. Ce type
d’essai est courant en fatigue, mais ici la diffiéuttside dans I'acquisition de la courbe fordapthcement
a haute fequence. En effet, durant I'essai nous avons comsitatephasage entre la force et keplacement
pour les hautes &guences de sollicitation probablemetittddes prol#mes d’asservissement (voir annexe
C). Il nous semble @icat de faire la part entre leeghasagea des contraintes techniques de celui en-
gendeé par la viscoplastici#. C’est pourquoi nous focalisons notre analyse sur lesiralextémales de
contrainte atteintes durant le cycle stal@li®e plus, pour les &quences de 25 Hz et de 50 Hz le nombre
de points d’acquisition est relativement faible. La cointiea maximale atteinte durant le cycle est donc
entacltee d'une incertitude.

Le deplacemend imposer &galement pdsprobbeme. L'ideal auraiéte de conserver la @me consigne
tout en augmentant laéguence. On aurait ainsi obsemme diminution de la&formation plastique ce qui
aurait facilie le cepouillement des essais. Mais on comprend bien que sur age gk fequences aussi
étendue cela n’a pas patre fait. Le @placemené imposer a donété readapt a chaque fquence teée
afin de conserver une amplitude defarmation sensiblement constante. l&pduillement de ces essais est
précis en annexe C. Le tableau 28sume lesésultats obtenus.

IIs sontégalement repoks dans le diagrammeésé? ;Ao /2) (voir figure 2.9(a)). On constate que I'essai
09a est cobirent avec les valeurs issues de [de Bussac 92] aux vitessfodmation de 9.10* et 1073
s~! et que I'essai 09b est cérent avec cellé 9.102 s~1. Les essais 09c, 09d et 09e nous permettent
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Chapitre 2. Moélisation macroscopique du comportement de 'AM1

Essai| Frequence| Signal | Ac/2 € Ao /2 | AeP/2
Hz s7! MPa

a 0.016 | Triangle| 1.5% | 9.610~* | 817 | 0.0120

b 0.16 Triangle | 1.25% | 8.01073 | 886 | 0.0058

C 1.6 Triangle | 1.10% | 6.410=2 | 850 | 0.0033

d 5 Triangle | 1.05% | 2.1107! 836 | 0.0026

e 5 Triangle | 1.15% | 2.310~' | 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. Resultats essai 09 suite.

de situer les courbes&@trouissage cyclique aux vitesses de 6.216t 2.10°' s~! respectivement. lIs sont
cohérents avec les pointsguedents. Les essais 09f, 099 et 09%ma(i€sa 25 et 50 Hz) posent praihe
car il sont en dessous des points d et e (vitessecftmrmiation de 2.10" s~'). La deformation plastique
calcuke et 'amplitude de contrainte sont probablement e@egld’erreur.

Afin de situer nos essais par rapport aux travaux de [Bouwgl,ch@us nous placorsAs? = 0.0031.
Nous interpolons les valeurs d&r /2 et déterminons I'amplitude &crouissage pour tracer un diagramme
(éP; 0, = Ao /2—AX/2— Ry) (cf. figure 2.9(b)). Les valeurs de I'amplitudeédrouissage cématique et
de seuil initial sont @termireesa I'aide du moéle de comportement. En effet, pour un chargement cyclique
symétrique, on a :

C AegP

ce qui donneA X = 393 MPa. La figure compare le métk de [Bouvard 06] et nos points éxpmentaux.
Bouvard a utili€ un mo@le a deux pentes avec la dearie pent&galea 8:. Comme le montre la figure
2.9(b), le Egime des vitesses rapides est actif pour des vitessesrdesl'de2 10~3 s~!, ce qui semble
trop faible au vu de nos essais. Bien qu'il nous soit impdedile tirer de esultats quantitatifs pour les
frequences s@gieuresa 5 Hz, nos points sembleréweler un changement dégime ver 10-2 s 1.

2.3.5 Essais 05 et 09 : restauration dedtrouissage

L'essai 05 est un essai de restauration.&pune charge juscu’l.5% de ceformationa une vitesse
de10~° s71, on se replace au centre du doma@tastique {.25% de ceformation) et, afrsétre pass en
force impoge a ce niéme niveau, oné&alise un temps de maintien de 19h30mn. Pendant le maistien,
le phenonene de restauration statiqueéop, on s’attend restaurer la microstructureg¢arrangement et
annihilation des dislocations), si bien que lors de8atthrge ong-ecrouit le maériau. On doit donc obtenir
une courbe de recharge proche de la courbe de charge iniaia@ on relance ené&lormation impoéea
¢ = 107° s, un cycle complet décrouissage (+ ou 2.2%) que I'on termine par une relaxati@gnune
déformation de2.2% pendant 21h51mn. Legsultats obtenus lors de cet essai montrent un comportement
tres different de celui attendu. Lors du mainti@rcontrainte constante, le mdagu exhibe du fluage et la
deformation augmente comme on peut le voir sur la figure 2.lb@s gue I'on pensaiétre au centre du
domaine délasticie.

L'essai 09 est le pendant de I'essai 05. Nous avons enredastourbe de recharge &grune relaxation
de 24h afin de la comparerl’essai pecedent. Cette recharge sdrgalement compéaea une courbe de
décharge/recharges =10-3s~! réali€e sur la @Bmeéprouvette, juste avant la relaxation afin d’estimer la
vitesse des gimonenes de restauration statique dans I’AML1. Le protocolé@grental est donc le suivant :

— écrouissaga¢ = 103571 jusqua une @formation del.5%;

— déecharge jusqéic = 0.75%, toujoursa¢ = 1073 s71;

— recharge jusqae = 1.75%;

— relaxation pendant 24&e = 1.75%;
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FiG. 2.11. Essai 09 (a) Comparaison essai/simulation (b) Superpositiomoikesharges (initiale, aps cecharge et
apres relaxation).

— recharge jusqa’e = 2.4%;
— cyclage.

La courbe exprimentale pesenge par la figure 2.11 nous permet de tirer plusieurs conclasio
— on observe urélger hystréesis lors de la&charge, ce qui nous fait penser que la lirgigstique eelle
est peutetre plus basse que celle indagupar le modle ;
— le maériau relaxe fortement, comme I'essai 03 Igamonté ;
— larelaxation a entfaé une restauration de2icrouissage puisque la courbe de rechargesamiaxa-
tion est relativement proche de la courbéabuissage initiale (cf. figure 2.11).

Conclusion de la partie exg@rimentale

Au vu des esultats exprimentaux écrits dans cette partie, la loi de comportement dans saefaan
tuelle a comme principaléfaut la mauvaise description des faibles vitesses deiatian. C’est pourquoi
nous nous proposons par la suitétddier diferentes formulations permettant un meilleur accord avec le
donrées exprimentales sur ce point. Concernant les hautes vitessésfaienation, il semblé&galement
que le moéle ne donne pas eate satisfaction et qu'il faille envisager d'utiliser un déte permettant de
décrire le changement de pente obgerv

Comme nous I'avons vu, I'essai 01 montre une diminution devide élastique entre 2C et 400C,
ce qui va impliquer uneéridentification des paragtresa ces temgratures. Enfin, le probime de la re-
laxation de la contrainte moyenne sowdgvar I'essai 02 sera laissie ©té car nous nous focalisons sur
les prenonenes @épendant du temps qui sont essentéetsaiter pour rendre compte dé&volution de la
microstructure du méatiau et de son influence sur le comportement.

2.4 Extension du domaine de validié du mocele de comportement de
'’AM1 & 950C

Les essais compientairesé&ali€s dans le cadre du PEA EGISTHE ont mémue le comportement
de 'AM1 est mal reproduit par le maéde actuel pour les faibles vitesses de sollicitation ajusi pour les
vitessestlewees. Des prokimes onggalemenéte mis enévidence en tractioa 950C. C’est pourquoi,
avant de proposer des @éfiorations de ce made, nous avons reco@mos essais avec ceux de la base
d’identification du moéle afin dévaluer la dispersion miatau/laboratoire. Cette analyse estgenée en
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2.4. Extension du domaine de valiglilu mo@le de comportement de ’AMa 950C

annexe D. Nous avorigjalemenévalle finement lagponse du magle dans la plage de vitessis >-10—3
s~! par rapport auxasultats ex@rimentaux issus de [de Bussac 92] et aux nouvelles@sappoées par
nos essais. Comme le montre I'annexe D, les recoupements donrées exprimentales onéte assez
délicatsa mener. Nous pouvons cependant conclure que nos essagamaiement en accord avec ceux
des anges 90 sauf pour la terapature de 95 pour laquelle nous avons rekeune diference relativement
importante entre les essais monotones effectlans le cadre de ce travail et les essais cyclige@#sidans
[de Bussac 92] pour 'orientatiof®01) aux faibles &formations plastiques.

Les bases du mate ayantete revues, nous pouvons pasaeson arglioration. Notons que notre but
ici est de modifier le moins possible la forme actuelle du eéeafin de rester dans un contexte industriel.
Nous avons envisé&gplusieurs solutions pougédrire correctement le comportement de I'’AM1 sur toute la
plage de vitesse)~°-10"1 s ! :

— Garder une loi de viscoside type Nortona laquelle on ajoute un terme de restauration statique pour
la description des faibles vitesses ddarmation et utiliser une dewxine pente de la &me marére
gue [Bouvard 06] pour les vitesseke\ees;

— Opter pour une loi de viscogitle type sinus hyperbolique. Cette formulation a I'avamtgpésenter
une tendanca la saturation pour les fortes vitesses. En revanche retde restauration est toujours
nécessaire pour les faibles vitesses et lé&npinenes de restauration détrouissage obse¥s durant
l'essai 09;

— Une troiseme solution consistegarder une loi de Norton pour les vites$6s°-1072 s~! et ajouter
un deuxeme potentiel "lent” pour la description de la relaxationlefluage.

2.4.1 Recalage du mogéle sur la plage de vitesses 10-103s!

Comme expligé plus haut, nous commencons paidentifier la loi de viscost du moele actuel pour
un meilleur accord avec les dages monotones des essais 05 et 09. Nous avons cérisxposant de la
loi de Norton et modif le coefficient:. Les parargtres du modle ainsi identifs figurent dans le tableau
2.3.

70 c d k n
MPa  MPa MPak"
69 215600 1960 780 5

TaB. 2.3. Coefficients octariques du mogle de comportement de type Norton récsilir la plage de vitesses 10
1072 s7! (950°C).

La base de dorées exprimentales dont nous disposons est maintenant relativeraste. C'est pour-
qguoi un ensemble coégquent de courbes soattracer pour estimer I'accord simulations/érpnces et
guantifier I'apport des a#liorations successives que nous effectuons sur leefaatk comportement. Tout
au long de cette section, les comparaisons avec les couxpésreentales en traction monotone et en
écrouissage cyclique sontgsenées pour chaque mélisation propose. Ici, le moéle reproduit t&s bien
les essais monotones comme on peut le voir sur la figure 3. EX{aevanche, pour les essais cycliques aux
faibles ceformations plastiques le melé surestime la valeur de la contrainte (cf. figure 2.12{#))impor-
tant effet de vitesse eéfjalement frsent car cette surestimation est d’autant plus pr@®ngae la vitesse
de ceformation esélevee. Asymptotiquement, la courbe cyclique semble rejoifalpévision du moéle
comme le montrent les poinds: = 10~2s~!. Un mocklea 5 paramtres est insuffisant pouédrire les deux
régimes décrouissage obserg sur I'’AM1. Nous avons pris le parti d’'une bonne descripties valeurs de
contraintes asymptotiques lorsquéediouissage cématique est satéy ce qui corresponégalemeng un
bon accord avec les essais monotones. Ce choix estgusdfila ecessi de bien ref@senter les essais
compEmentaires@ali€sa des éformations plastiques relativement importantes.

Il nous sembleé&galement important de rassembler nos @asren tracant les points dans le diagramme
(c;¢P) ou (o, ;¢P) acP donre. o, repesente la contrainte visqueuse et s’exprime comme la vekela
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Chapitre 2. Moélisation macroscopique du comportement de 'AM1

contraintes moins celles degcrouissages isotropes et @matiques. C'est une do@a lieea un moele.
Nous appelonségime des fortes vitesses la plage de vitesses comprisesléntret 10 s~ ; le regime
intermédiaire caraérise les vitesses comprises entfe® et 1072 s~1. Les vitesses irdrieuresa 10~°
s~! sont dans le&gime des faibles vitesses. La figure 2.12(c) regroupe legégs en traction monotone,
en fluage et durant la relaxation effeetupendant I'essai 09 (i.e. lesgimes de vitesses inteetiaires
et faibles) poue? = 0.75%. Le diagramme en contrainte visqueuse n'a pa&tpe utili€ car le modle
prévoit des contraintes internes trop importantes et de tédarte beaucoup de points. Les fortes vitesses
n'ont pas puétre plaées sur ce graphe car nous ne pdssis pas de poin@ une telle amplitude de
déformation plastique dans cégime. Un deuxdme diagramme, la figure 2.12(d), leegente avec les
vitesses interfdiaires poue? = 0.15% (AeP/2 = 0.15% pour les donges cycliques). Les simulations
des essais 09 et 05 sont quantlles pesenges sur les figures 2.12(e), (f) et (g). lEmgre modification
apporéea l'identification du moéle ne change pas sgponse pour les fortes et les faibles vitesses.

Un terme de restauration statique tel que ce céla eécrit au paragraphe 2.2 ajoué pour angliorer
la description du&gime des faibles vitesses comme le montre la figure 2.1éllaration est bienéelle
mais insuffisanté nos yeux. Les contraintes internes sont encore trop iped. Un voie d'ai@lioration
consistea diminuer la valeur du seuil de plastiity eta augmenter la contrainte visqueuse en proportion.
Cette approche estthillée dans le paragraphe suivant.

2.4.2 Proposition 1 : Mockle de type Norton

Augmentation de la contrainte visqueuse Nous allons envisager ici le cas limite d'un seuil de platgtic
initial nul. Il permettra d’appgcier toutes les potentigd$ d’une loi de viscositde Norton. Les coefficients
du mockle ainsi identifs sont disponibles au tableau 2.4. Les pa&taes décrouissage cématique restent
inchangs. Les figures 2.14(a) et (b) montrent que notre identifinatie modifie pas laéponse dans le
régime des vitesses inteedhiaires. Les figures 2.14(c), (d), (e), (f) et (g) confirmaunt I'augmentation de
la contrainte visqueuse d@tliore grandement la&éponse du magle pour les faibles vitesses de sollicitation,
notamment en fluage.

ro c d K n
MPa  MPa MPaXk”
0 215600 1960 687 7.46

TAB. 2.4. Coefficients octadriques du magle de comportement de type Norton sans seuil.

Ajout d’'un terme de restauration statique Un terme de restauration statique reste tout damen
nécessaire pour la description de la restauration&®duissage se produisant au cours de I'essai 09. Nous
avons identie les paramtres suivants pour la restauration/: = 600 MPa.s8/™, m = 8. Le terme de
restauration introduit affect&¢erement la&ponse en tractioa 1075 s~! (cf. figure 2.15(a)), traduisant

le compromis qui a @ &tre fait pour I'identification sur toute la plage de vitesdea Eponse en fluage et
en relaxation est quarit elle grandement agfioree comme le montrent les figures 2.15(c), (f) et (g). La
valeur de contrainte asymptotique obtenue en relaxaticcoesictement siméke. Cependant, le mékk ne
reproduit pas la courbe en "s”@senke par la contrainte en fonction de la vitesse g®dnation plastique.

De ce fait la courbe de relaxation n’est pas tadait bien é&crite dans son ensemble. De plus, on observe
une augmentation de la&tbrmation lors du maintiea contrainte constante. La figure 2.15(e) montre que
ce mockle pévoit un comportement de type retard au fluage au lieu d’'unebeode fluage. Malgr les
remarques souligres peccdemment, nous con&tbns que ce made remplit les objectifs fi&s pour les
faibles vitesses deé&dormation. Les fortes vitesses, toujours mal reprodugtest traies au paragraphe
suivant.

40



2.4. Extension du domaine de valiglilu mo@le de comportement de ’AMa 950C

0.012

1000 + B
800 B
E 600 - B i
= 5
©
400 4
3 ’ 5 1
200 Essai 05 (monotone) 10 aS, B
Essai 09 (monotone) 10’ s'1
Simulation 107, s~
0 ) ) Simulation 10 s™;
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01
&P
(a) Traction monotone
1000 T T T T
x
x
T
s
1= x
° -
xx * Essais monotones ~ +
* Relaxation essai 09 x
Fluage essai 05
Essais fluage Snecma
Modele Traction ——
Modele Relax 09 -
Modele Fluage
100 . . . ! | .

le-10 1e-09 1e-08 1e-07 1e-06 1e-05 1e-04 0.001

dePrdt [sY)

(c) Contrainte en fonction de la vitesse ddarmation plastiqu¢d) Contrainte visqueuse en fonction de la

pour Ae? = 0.75%

0.01

0.025

Aol2 [MPa]

o, [MPa]

1000 + B
+
800 . + + g
+
-
600 + + El
+
+ - ' " 3.1
b = Ecrouissage cyclique 9.107; s, +
400 | AL ™ 103! ]
o+ = 421
Y 9107 s7
10, s
! 103s! =
200 F Simulation 9.10°3 s 1
: 104!
0 L L L L 10- S
0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01 0.012
AsP
(b) Ecrouissage cyclique
1500
1000 ~ b
900 B
800 B
700 b
600 - B
500 - b
400 B
300 B
200 - b
Modele
Essais monotones ~ +
Ecrouissage Cyclique Bussac
100 ) ) Ecrquissage Cygllque essai 09 o
10° 10* 10° 102 107 10° 10"
dePrdt [s™
vitesse de

déeformation plastique pouke? = 0.30%

o [MPa]

1000

800 -

600 [~

400 [

200

ot

-200

-400 -

-600 -

-800 -

Essai 09—+
Simulation

-1000
-0.015

0.005
€

(f) Essai 09

0.01 0.015 0.02 0.025

700 — ‘ ‘ ‘
Essai 05 +
Simulation
600 |
¥
™ e
.3 i
500 - " A - |
4t .
+ +
* +
= 400 . |
g . .
2 +
o L . |
300 ; .
200 - |
100 | |
01 . . ‘ ‘
0 0.005 0.01 0.015 0.02
€
(e) Essai 05
900 — i ‘
Essai 09 (relax) -+
o Simulation
800 %ﬁ
700 £
600
g
S 500
=]
400
300

200

. . . . . . .
0 10000 20000 30000 40000 50000 60000 70000
t[s]

(g9) Relaxation essai 09

FiG. 2.12. Resultats du madle de comportement actuel reealr la plage de vitesses 1701073 s~ 1. Les coefficients
maériau correspondants sont d@srpar le tableau 2.3.
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FiG. 2.13. Ajout d'un terme de restauration statique au @®de comportement actuel reealur la plage de vitesses
1075-1073 s 1.

Ajout d’'une deuxieme pente pour les fortes vitessesNous utilisons une loi de viscogih deux pentes,
tout comme dans [Bouvard 06], pour alorer la €ponse du masgle pour les fortes vitesses. La vitesse de
glissement pour le sy&mes s'écrit alors :

S 8| s\ M1 S _ S| _ s\ M2
o= (I m N s ey (T N e — ) (2.23)
kl k2

Au paragraphe 2.3.4 la saturation propegar [Bouvard 06] att compage aux nouvelles doies exp-
rimentales disponibles. Elles montrent une tendanleesaturatior partir d’une vitesse d& = 1072s71.
Nous avons donc choisi de rendre effectifégime des fortes vitessagpartir de cette valeur. L'exposant
est choisi en proportion de; (T') avecny = &{nq(T), le parangtre étant inépendant de la tergpature.
En I'absence de domes quantitatives, et en s’inspirant d’une loi de viséodi type sinus hyperbolique
(voir la suite), nous avons jigggu’un coefficient de proportionnaif = 3 est une valeur raisonnable. On
a:
—1
ko(T) = oy (T)e* 00 (2.24)

L'utilisation de la formule 2.24 perméggalement de saturer le nigdd actuel (c'esk-dire sans modification
de la viscosi)a 1100C et de valider les valeurs prises pgwets* par comparaison avec les d@as issues
de I'essai 04 (cf. figure 2.17).

70 c d k1 ny ko o M m
MPa  MPa MPa¥™ MPa.g/n2 MPa.g/m
0 215600 1960 687 7.46 455 22.38 600 8

TAB. 2.5. Coefficients octdriques du mogle 171 (mockle de type Norton avec saturation de la vis@ositterme de
restauration statique).

2.4.3 Proposition 2 : Mockle de type Norton avec deux potentiels

Nous avonstudé une deuxdme possibilié afin de mieux @crire les faibles vitesses défdrmation
avec un modle de type Norton. Il s’agit d’ajouter un deexne potentiel dit "lent”, comme cela est propos
dans [de Bussac 93]. Le premier potentiel reste inchgag rapport au made cecrit au paragraphe 2.4.1.
Quant au second, il est choisi s@touissage. La vitesse de glissemeatist dans ce cas :

~S = I =2’ —r* sign (° — %) + r sign (1°) (2.25)
k1 ko

Les paramtres maériaux assoéis au deuxime potentiel sontk, = 2800 MPa.3/"2 etny = 5.68.
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FIG. 2.14. Moale de type Norton, augmentation de la contrainte visqueuse. Les coéfficie@riau correspondants
sont dongs par le tableau 2.4.
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FiG. 2.15. Moctle de type Norton, ajout d’'un terme de restauration statique.
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FIG. 2.16. Moale rf' 1 de type Norton, saturation de la viscésitour les vitesses de sollicitatiéfevees par introduc-
tion d'un double Norton.
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FiG. 2.17. Utilisation d'un modlea deux pentes pougdrire les fortes vitesses de sollicitation, validation sur les essais
03 et 04.

Les simulations me#es avec ce male sont pesenges par la figure 2.18. Legsultats en termes de
relaxation et fluage sont plitbons. Seul&mol, la courbe de relaxation dans le diagrameng:) présente
un "coude”a la transition entre les deuggimes de vitesse du méle, ce qui se traduit par des vitesses de
relaxation trop faibles pour des temps aux alentours de@8Qfuis trop rapides par la suite. Un moyen
de gommer cette transition un peu brutale est d’ajouter umeeale restauration statique. Cette €gat a
et appligwee ici. Les paramires matriau de ce deugime moeéle sont esunés par le tableau 2.6 dlaussi
un compromis a @ étre trou pour les vitesses de I'ordre d@—°s~!, a la limite entre les deuxegimes
de vitesse. L'identification propée n’est pas toud fait assez dure pour I'essai de traction monotane
10~%s~! mais permet d’a@iorer la Eponse en relaxation et en maint&ontrainte constante (essai 05)
comme le montre la figure 2.19. Enfin, pour la description deaiea forte vitesse deaformation, il serait
nécessaire d’ajouter une trasne viscosé comme cela &té fait pour le premier mazle propos.

To C d kl ny kg %) M m
MPa  MPa MPa¥™ MPa.g/n2 MPa.d/m
69 215600 1960 687 7.46 2800 5.68 900 6

TAB. 2.6. Coefficients octadriques du magle 112 de type Nortora deux potentiels.
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FiG. 2.18. Mockle de type Norto deux potentiels.
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2.4. Extension du domaine de valiglilu mo@le de comportement de ’AMa 950C
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FiG. 2.19. Moctle 2 de type Nortora deux potentiels. Ajout d’'un potentiel de restauration statique. Les deeff
magriau correspondants sont dé@smpar le tableau 2.6.

47



Chapitre 2. Moélisation macroscopique du comportement de 'AM1

2.4.4 Proposition 3 : loi de viscos# de type sinus hyperbolique

L'utilisation de lois de type Norton @sente I'inconénient de multiplier le nombre de coefficients
magriau si on souhaite&trire un large domaine de vitesses. C’est pourquoi nousin@ressona des lois
de viscosié en sinus hyperbolique, non déiaires dans le graphé?(;o,,) contrairement la loi de Norton.
La vitesse de glissementsgrit :

71,S| 7,’,8

~8 = épsinh <|Tk> sign (7° — °) (2.26)

Comme peccdemment, se pose la question des contraintes internesogsesgtimons trop importantes
dans le modle actuel. La rame @&marche que pour I'identification de la loi de Nortonatse adopte.
Dans un premier temps le coefficientest pris nul.

Identification de la loi de viscosi® La premereétape consista identifier la loi de viscosi sur le do-
maine des vitesses inteédliaires. Cette identification conduit aux pagres matriau du tableau 2.7. La

0 c d €0 k n
MPa  MPa st MPa
0 215600 1960 3.70.1¢ 22.86 1

TAB. 2.7. Coefficients oct&driques du magle de type sinus hyperbolique.

figure 2.20 pesente lesasultats obtenus avec ce niébel Les ésultats monotones et cycliques pour les
vitesses de sollicitation inter@dliaires sont globalement identiquieseux obtenus avec une loi de Norton
(figures 2.20(a) et (b)). Les faibles vitesses sont migkorites, que ce soit pour les essais de fluage que
pour les essais de relaxation (figure 2.20(c), (e), (f), {dh®. Enfin, comme nous I'avons mentianrce
mockle pésente une saturation de la viscegiour les fortes vitesses (figure 2.20 (d)).

Ajout d’'un terme de restauration statique Un terme de restauration statique péuéntuellemengétre
ajoue au moeéle pécedent. Contrairement aux cas des propositions 1 et 2, iledat effectif pour les
vitesses ts faibles (inkrieuresa10~7s~1) car le mo@le en sinus hyperbolique donngjalde bonsésultats
pour les vitesses comprises entfe ” et10~°s™!. Les parardtres du terme de restauration statique idéntifi
sont : M=900 MPa.§™ et m=9. Les comparaisons essais/simulations soesemées par la figure 2.21.
Elles montrent que la fin de la relaxation de I'essai 09 estimdécrite avec la restauration deéme que

la recharge suivant la relaxation. La courbe simeutle la figure 2.21(d) montre unggére restauration
non pesente sans restauration statique (cf. courbe 2.20(gyevEmche la vitesse de fluage de I'essai 05
simulee avec ce maie est trop importante vig-vis de I'exgerience.

Pour un modle destig a des applications industrielles, le gain appgrar I'ajout d’'un terme de res-
tauration au mogle en sinus hyperbolique ddtre mis en balance avec les temps de calcul qui seront
augmengs et des difficults d’identification qui appaimont. Dans ce cadre, le terme de restauration ne
nous semble pasteessaire et nouségmonisons plidit un moele tel que celui écrit dans le tableau 2.7,
sans restauration statique.

2.4.5 Proposition 3 bis : loi de viscos#é de type sinus hyperbolique, avec seuil

Le mockle en sinus hyperbolique qui vient just&tie peseng aété identifé avec un seuity nul, a
Iimage de ce qui @&t propog pour les modles de type Norton. Cette hypete peut pafe un peu
brutale, c’est pourquoi nous avons soudaibir si en prenant une valeur pas tépwee pourrg, un mocle
de viscosié de type sinus hyperbolique est capable de reproduireatement 'ensemble des dozes
experimentales. Lidentification de ce mela est pesenge par le tableau 2.8. Lessultats du mogle avec
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FiG. 2.20. Moctle de type sinus hyperbolique.
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FiG. 2.21. Mockle 13 de type sinus hyperbolique avec terme de restauration.
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2.4. Extension du domaine de valiglilu mo@le de comportement de ’AMa 950C
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FIG. 2.22. Moctle de type sinus hyperbolique avec seuil, comparaison de formulatisesavec restauration statique.

seuil ne sont pas défents de ceux du metk sans seuil pseng au paragraphe @edent. L'ajout d’'un
terme de restauration statique a cependant ici une inflygnsenarqée. C’'est pourquoi nous avons tésc
la figure 2.22 la comparaison d’'un mild de type sinus hyperbolique avec seuil, sans terme dmirabn
statique et avec.

o c d €0 k n M m
MPa  MPa st MPa MPa.s!
16 215600 1960 7,80.16 2295 1 5000 5

TAB. 2.8. Coefficients octadriques du magle de type sinh avec seuil.

2.4.6 Discussion

Sur la base des essai€pengs, nous avonstudié successivement trois formulations @intes pour

mockliser la viscosé de 'AM1 & 950C suivant I'orientation001) :

— Un moctle de type Norton, sans seuil. Le comportement pour letefaibtesses de sollicitation est
décrit par I'introduction d’un terme de restauration staéigDe plus, la viscogitest satu@e pour les
vitesses de sollicitation importantad’aide d’'un double Norton;;

— Un mockle toujours de type Norton avec cette fois deux potentigiseffet, un deuxdme potentiel
lent est ajow pour ccrire le comportement en fluage et en relaxation. Pour c&lmodous avons
également consélé un seuil de plastidtnul ;
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Chapitre 2. Moélisation macroscopique du comportement de 'AM1

— Un moctle de viscosé de type sinus hyperbolique, avec ou sans seuil. Suivaatdanchoisie pour
le seull, il aéte necessaire d'introduire un terme de restauration statique.

Les deux premiers mades, posadant des lois de viscositde type Norton, ont mor@rqu’un nombre
important de paragtres doitttre ajoué pour la description du comportement sur toute la plagetdeses
10°-10s! s~1(9 paranitres pour le magle 171 et 11 parartres pour le moilea deux potentiels). Pour
des Esultats comparables, un n&de de type sinus hyperboliqueté identife, récessitant pour sa part 5
parangtres maériau (si I'on fixe la valeur de I'exposanta 1). Lidentification de ce magle sur toute la
plage de temirature d'utilisation de 'AM1 &té reali€e par A. Roos dans le cadre du PEA EGISTHE
sur la base de ce travail 950C. C’est la formulation avec un seuil nul quiéé retenue afin @viter
l'introduction d'un potentiel de restauration statiqueeadmoins, nous avons rekeune restauration de
I' écrouissage au cours de I'essai 09%apune relaxation de 24h. Cegstonene n'est cependant pagatit
par le moele propos.

Nous avons soulignles difficules de description des essais monotones et cycliques avetnsei
un écrouissage cématique. Nous avons remagaette difficulé surtouta 950C. La realisation d’essais
d’écrouissage cyclique pourréitre envisage dans le futur pour confirmer @&tart entre courbes monotone
et cyclique pour cette terg@pature. Si cette tendanégait confirnge, une loi decoulement @sentant une
sensibilié a la vitesse deé&formation comme I'a propésLevkovitch [Levkovitch 06] (cfequation 2.11)
pourraitétre une voie d'at@ioration du moéle sur ce point.

Enfin, mneme dans le domaine des forte&farmations plastiques pour lesquelles courbes monotbne e
cyclique sont superpéss, la description des boucles d'teygsis n'est pas parfaite. La figure 2.23 montre
que la loi propoée dans le cadre du PEA EGISTHE ne permet pas une bonne descdp la boucle
d’hystérésis. Il faudrait envisager la superposition de plusiéersuissages camatiques afin d’avoir plus
de deges de libert dans l'identification et obtenir un meilleur accord aveserience.

1000 \

800 [ Simulation

600 |
400 F
200

O -

o [MPa]

-200 |
-400 |

-600

-800

-1000 I I I I I I I
-0.02 -0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015 0.02

€

FiG. 2.23. Simulation de I'essai 09a (essai cycligqu@016Hz) avec la loi de type sinus hyperbolique idegifians le
cadre du PEA EGISTHE.

2.5 Conclusion

Ce chapitre &te consad a la moctlisationa I'échelle macroscopique du comportemegtanique de
'AM1. Apr es avoir écrit le moale de comportement utiBsa I'Onera [Meric 91], nous avons pseng
les essais com@ientaires sur le matiau non-vieilli ali€s dans le cadre du PEA EGISTHE. Ces essais
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2.5. Conclusion

ont mis erévidence deux points principaux. Tout d’abord, le mledde comportement dans sa formulation
et son identification actuelles ne permet pas @éeride de margre statisfaisante les relaxations de longue
durée, et de maere grérale les chargements lents. De plus, la viséadit maériau semble saturer pour
des vitesses de sollicitation de I'ordte@~! s~!. Cette tendanca la saturation n’est pas reproduite par le
mockle actuel. Nous avons profgode moéliser la viscos# de 'AM1 & 'aide d’un sinus hyperbolique.
Cette formulation permet, avec un nombeduit de paramtres, de dcrire le comportement du superalliage
sur la gamme de vitesd@—°-10"! s

Lidentification propoge permet de mieuxédrire le comportement de 'AM1 en fluage et en relaxation.
Nous verrons au chapitre 4 que sous chargemesitaniques lenta haute tem@rature, on observe une
évolution microstructurale connue sous le nom de mise eraxad Les paragtres matriau identifes dans
ce chapitre prennent en compte de neamiimplicite le pgnonene de mise en radeaux. Au chapitre 7 de ce
mémoire, nous proposons un nadel de comportement rendant compte des effets de la miseleawasur
le comportement gcanique.

53



Chapitre 2. Moélisation macroscopique du comportement de 'AM1

54



Chapitre 3

Liens entre microstructure et

comportement : une approche par

homogeneisation classique

Sommaire

2.1 Introduction . . . . . .. .. e e e

2.2 Modelisation macroscopique du comportement des superalliages monocagins . . .

221
222
2.2.3

Moctle de Cailletaud . . . . . . . .. .. ... ... ...

Moctle de Levkovitch . . . . . . . . . . . .. ... .. ...

Moalede Fedelich . . . . . .. .. ... .. . .. .. .. .. ... ..

2.3 Campagne exprimentale sur TAM1 nonvieilli . . . ... ... ... ......

23.1
2.3.2
233
234
235

241
242
2.4.3
24.4
2.4.5
2.4.6

2.5 Conclusion

Essai 01écrouissage cyclique400C . . . . . . . . ... ... ......
Essai02:essaicyclique®a =0+ . ... ... ... ... .. ......
Essais 03 et 04 : essaigouble vitessa 950C et 1100C . . . . . . .. ..

Essai 09 suite : essafrequence croissante . . . . . ... .. ... ...

Essais 05 et 09 : restauration dtouissage . . . . . . . . .. ... ...
2.4 Extension du domaine de validié du mockle de comportement de 'AM1a 950C . . .

Recalage du métk sur la plage de vitesses 70107 3s™% . . . . ... ..

Proposition 1 : Maogle detype Norton . . . . . . . ... .. ... .. ..

Proposition 2 : Magle de type Norton avec deux potentiels . . . . . . .
Proposition 3 : loi de viscoéite type sinus hyperbolique . . . . . . ..
Proposition 3 bis : loi de viscositle type sinus hyperbolique, avec seulil
DISCUSSION . . . . . v o o

55



Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportemene:approche par homéggisation classique

3.1 Introduction

Le chapitre pecedent a tra# du comportement de I'AMA I'échelle macroscopique. Nous avons
présené ses principales caréeistiques puis nous avons aberg probéme de sa mdaisation. Comme
nous l'avons souligh, la moealisationa I'échelle macroscopique ne prend pas explicitement en compte
le carackre biphaé du makriau. La prokdmatique de ce travail sur les influences deslutions micro-
structurales sur le comportemengaanique nous aéme naturellemerit nous inéresser au comportement
a I'échelle des phasesdhelle nésoscopique). L'objectif de ce chapitre est danpartir du comportement
de chacune des phases, de &lmr le comportement de I'alliage&grea des simulationa I'échelle de la
microstructure.

Ce type de prol@matiques est@s courant en Brtanique des matiaux et a fait I'objet de nombreuses
études dans le cas particulier des superalliages basd miokecristallins comme nous 'avons vu au pre-
mier chapitre de ce @moire. Nous restons dans le cadre deégamique des milieux continus classique. Les
outils permettant deétrire le comportement des phases sont alors &#ses qua I'échelle macroscopique,
c'esta dire des moeles de comportement, plus ou moingepbhnenologiques. Cependant I'utilisation de
tels moelesa I'échelle nésoscopique repose sur I'hypéte que la plasti@ta cetteéchelle peut encore
étre cecrite de mardire continue. En d’autres termes, cela signifie que lestdsrde dislocations psentent
dans les couloirs de matrice ou cisaillant legqgipites sont suffisamment importantes.

Connaissant le comportement individuel des phases, le adampent du mariau biphaé est ob-
tenu par homogreisation. Cependant, cette approchesente certaines limitations. Comme I'ont méntr
[Espié 96, Nouailhas 97], le comportement du éra&u biphaé n’est pas la simple superposition du com-
portement des phases prises individuellement. Ces audrtinsonte les limites de cette approche en sou-
lignant que le comportement des phases dans le superaagéferent de leur comportement massif. Ce
phénonene est @ aux effets dechelle obser@s en plasticé. Deux possibilés s’offrent alors. La prerare
solution consisteé ré-identifier le modle de comportement de chaque phase dans le superalliageecom
I'a fait Espié dans sa tse [Espd 96]. Une deuxdme solution est de faire apgela nécanique des milieux
continus @reéraligs [Forest 00]. Cette approche est aléerdu chapitre 6 de ceémoire.

Nous suivons donc dans ce chapitre @me @&marche que celleédrite dans [Esgi 96, Nouailhas 97].
Dans un premier temps nous revenongteiment sur les atanismes deaormation des phaseset '
"massives”. Cettettude bibliographique nous conduitidentifier un moédle de comportement pour les
phases is@es. Nous verrons que ce nébel ne permet pas de reproduire correctement le comporteteen
’AM1. La suite du chapitre propose une identification du pamement de chaque phase dans le superal-
liage. Enfin, la validié de I'approche est anaks en comparant les simulatiohg'expérience dans le cas
de chargements complexes ou de modifications de la micobgieu

3.2 Comportement des phases et~/

Avant d'aborder le comportement plastique des phasessy’, quelques Ecisions sont appdres sur
leur comportemenélastique. Les constantesétisticie des phases igms et du matiau biphaé sont
relativement bien documetts dans la lirature. Une identification pour TAM& 950C et 1050C est
propo£e en annexe E. Les diffences de constantelastiques sont relativement faibles, de 'ordre d#10
comme le montre cette annexe. On peut donc céneidque les propeies élastiques sont homeges.
Cette hypotbse est utilise dans la grande majdritles simulationa I'echelle de la microstructure dans
les superalliages [Nouailhas 96, Forest 96]. D&mme, nous avons vu au premier chapitre qu'il existe un
désaccord de parattre de maille entre les phases, ce gemege des contraintes de @ence. De nom-
breuse®tudes se sont attabsa les quantifiea I'aide de simulations p@léments finis (voir par exemple
[Glatzel 89, Ganghoffer 91, Feng 96]). En revanche, cesramtés internes ne semblent pas avoir d'in-
fluence notable sur le comportemer#eanique, dans le cadre de simulatiafi€chelle de la microstructure
[Espié 96, Nouailhas 96]. Par coeguent, nouséygligerons le saccord paraétrique dans ce chapitre.
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3.2. Comportement des phasest~’

3.2.1 Mecanismes de dformation plastique a haute temgerature
Phasey

De par sa cristallographie CFC, les dislocations qui seggept dans la phasesont de typd /2 (110).
Il s’agit des systmes de glissement que nous avons geéslifi'oct&driques dans le chapitre 1 de ce
mémoire. Cependant, pour des raiséngrgtiques, une configuration disséeiapparia sponta@ment :

a a a _

2<110> = 6<211> + 6<121> (3.1)
sépaée par une faute d’empilement. Dans [Benyoucef 94] est gémponeétude in-situ des gtanismes
de ceformation de la phasge massivea 25C et 800C. [Pettinari 01]Jetudie I'influence de I'ordré courte
distance sur le comportement de phasésnockles. A faible temprature, les auteurs observent que la
deformation plastique se localise. Par conirg@lus haute tengraturea partir de 90TC, le comportement
de phases est plus homogne. Cet article proposegalement dessultats d’essais de comportement de
ces phases massives, tout comme dans [EspP6].

Phasey’

La phasey’ se differencie de la phase par son caraére ordong. Par consquent, lorsqu’une dislo-
cation parfaite cisaille une phasé elle modifie la nature chimique des premiers voisireaot ainsi une
paroi d'antiphase (APB). Ceéflaut est tesénergtique dans les superalliages. C’'est pourquoi on observe
en fait 'accouplement de deux dislocations parfaites dmddrice (appdle superpartielle). La dewtne
dislocation permet de rattraper lefdut d’ordre. De plus, tout comme dans la phasghaque superpartielle
se cecompose en deux partielles de Shocklépages par une faute d’empilement complexe. Esung,
une superdislocation de la phageest disso@e en 4 partielles de Shocklegmmees respectivement par
une faute d’empilement complexe, une paroi d'antiphaseefaute d’empilement complexe.

Influence de la nature biphae de l'alliage

Les phases et~’ présentent donc des comportements plastiquesatait differents. Globalement, la
phasey est moins dure que la phasé Le mouvement des dislocations se fait par éouent peferen-
tiellement dans la matrice et aux interfacgs’ comme I'ont monte de nombreux auteurs, par exemple
[Fredholm 87, Benyoucef 94]. Troisénanismes de propagation des dislocations sont re@santraute
temperature :

— le contournement d’Orowan ;

— la monée le long des interfaces. Aq® propagation dans les couloirs, les dislocations de ceatri
laissent contre les pcipitts+’ des brins orieréts selon des directions de typ#l 1). A haute tem-
pérature, sous contraintes nésees, par mome de leur composante coin, ceémes dislocations
se Eorientent et se&placent jusqu atteindre un autre couloir pour y glisser comme I'a morér
Fredholm [Fredholm 87] en fluage 1050C. Lorsque le glissement est as8igtar la mortée, les
dislocations peuvent parcourir de grandes distances dart®uloirs de matrice ;

— le glissement @&vié repetitif entre les plang111] de la matrice. Dans les couloirs de matrice les
dislocations parfaites peuvent se propager sur de grarstamcks en faisant des zigzags entre les
interfaces. Ce type de glissemeréta obsere par Ayrault [Ayrault 89 1050C en dcebut de fluage.

Les superalliages base nickel ont fait I'objet destnombreusestudes si bien que I'on a maintenant
une icke relativement @cise des @canismes de&lormation plastique. Le contournement d’Orowan va
contribuera I'écrouissage. Les &anismes de moed aux interfaces et de glissemegviég affectent la
viscosie. Neanmoins, ces doges exprimentales, souvent obtenues en microscopie par tragismise
sont pas assez quantitatives pour remoatédentification d'un moéle. C'est pourquoi, I'identification du
comportement des phases massivesésgi®ea partir de donees macroscopiques.
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Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportemene:approche par homéggisation classique

3.2.2 Mocklisation du comportement des phases et/

Les doni@es macroscopiques concernant le comportement des phassiges sont relativement rares.
Dans [Espe 96], des essais monotones et cycligae850C, 950C et 1100C sur un alliage de com-
position proche de celle de la matrice dans 'AM1 été effecties. Dans [Bment 96], le rdBme type
d'approche est utilis pour étudier le comportement monotone de la phasde 'AM3 et le MC2 a
750C et 900C. Les donges bibliographiques concernant le comportement des pluses le superal-
liage sont encore plus rares. Demides de la cissioresolue critique de chacune des phases sont dispo-
nibles [Nitz 98b, Nembach 06, Demura 07]. Des essais de imatemtation sur du CMSX6 orité réalies
par [Goken 99], mais il semble difficile de remonter au comportenieslastique de la matrice ou des
précipites. Le paramtrery est le paramtre le plus directement accessible. La figure 3.1 revientesu
donrees bibliographiques disponibles pour ce parien Ces dores onété extrapokesa 950C et 1050C
(points verts sur la figure 3.1). Les paragraphes suivatswent I'identification des autres coefficients du
mockle.

400 T
Phase y (1)
Phase y (1)
Phase y (2)
300

300

200 -

1. [MPa]
T MPa]

200 -
100 |

‘ ‘ ‘ ‘ ‘ 100 Phasey (1) |~ ‘ ‘ ‘ ‘
0 200 400 600 800 1000 1200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100
T[] T[]

(a) Sysémes octadriques (b) Sysemes cubiques

FiG. 3.1. Dependance en terapature de la cissiorésolue critique des phasesty’, les valeurs ex@rimentales sont
issues de (1) [Nitz 98a] et (2) [Demura 07]; les valeurs retenues dartravail sont repsenges par les
symboles verts.

Le comportement de la phasamassive a donété identifé a 950C a partir des donges de [Esj@ 96]
en utilisant un modle de type Cailletaud. Par rapport au chapitreggdent, nous ne nous éressons
ici qu’au comportement pour des vitesses de sollicitatierirédiaires, ce qui justifie I'emploi d’'une loi
de Norton. Les valeurs des coefficients visco-plastiques donrees par le tableau 3.1. La comparaison
expérience/simulation est senée par la figure 3.2. Nous notons que la matrice a un componteings
peu visquewa 950C. Il est alors inéressant de simuler le comportement du superallégafjechelle de
la microstructure en introduisant le comportement visiestigue identi® pour la phase massive et une
phasey’ élastique.

Coefficient rg c d K n
MPa  MPa MPa k"
v 35 200000 6200 75 5

TaB. 3.1. Coefficients du made de comportement pour les Sstes octadriques de la phasemassivea 950C.
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3.3. Simulation du comportement du reaau biphaé
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FiG. 3.2. Comportement monotone (a) et cyclique (b) de la phas850C

3.3 Simulation du comportement du maériau biphasé

En premére approximation, il est possible de corisir la microstructure de 'AM1 commetant
périodique ; la celluletlementaireetant compase de cubes dg’ entoués de canaux de matrice. Des
études ar@irieures [Esg@ 96, Nouailhas 97] ont soulig@n’importance de prendre des coins arrondis pour
les pEcipites. Les coins des @cipites sont donc mdaisés par un arc de cercle pour lequel nous avons
choisi un rayon de 66 nm (voir figure 3.3). Nous avons choisi taille de 450 nm pour les @cipites et
une largeur de couloir de matrice de 100 nm, confemmant aux valeurs pulglés dans la litrature (e.g.
[Diologent 02]). Ces valeurs conduisentine fraction volumique de @cipites d’environ 68;.

Il s’agit alors d'attribuer un magle de comportemeatchacune des phases etdponse macroscopique
du maériau biphaé est obtenue en calculant les moyennes des tenseugfatmdtion et de contrainte.

3.3.1 Convergence au maillage

Avant tout calcul, nous nous sommesargsés aux prol#mes de convergence au maillage. Cettele
est Bali®e sur des calculs de traction suivant 'orientatiodl ). Dans ce cas pcis, 'etude des sy#htries
du probeme permet deaduire le calcub un huittme de cube. Des conditions aux limites @pldcement
tout a fait classiques sont appliges de facoa imposer un chargement de traction.

Trois maillages, m1, m2 et m3, de plus en plus ré&Siontete construits. De plus, nous avons coisid
pour chacun des maillages une interpolatiogdiine ou quadratique dans leéments. Le maillage m3
guadratique correspond au maillage le plus fin que I'on mEsbnnablement simuler par un calél@éments
finis sans faire appel au calcul pa&éddl. Le tableau 3.2 et la figure 3.8dtivent les caraétistiques de ces
difféerents maillages.

Pour cetteetude, nous consilons un comportemeatastique pour les gripites et adoptons un mékk
visco-plastique pour la matrice. Les paktnes de ce made correspondeitlidentification Ealise pour la
phasey massive (cf. tableau 3.1). Laponse du matiau biphaé en traction pour une vitesse de sollicitation
deé=10"3 s! pour chacun des maillages est conggaau maillage m3 quadratique déférence . La figure
3.4 piesente lesaponses obtenues avec lesd@lifnts maillages. On constate une influence regiligeable
de la finesse du maillage sur le comportement stnuulisque la contrainta 1.8% de deformation varie
dans une fourchette de 130 MPa entre le maillage le plus fia etdillage la plus grossier. Un tétart
peut surprendre si I'on s@fere aux calculs toud fait similaires effectéis dans [Esgi 96] a1 des maillages
beaucoup moins fins sont utiis. Il faut rappeler que le métk de comportement pour la matrice uélis
dans nos calculs psente une viscositires faible (tableau 3.1). Selon nous, c'est le cam@ctjuasiment
plastique du moele de comportement dequi explique la forte @pendance au maillage obseevdans nos
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Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportemene:approche par homéggisation classique

Maillage Nombre cgléments Nombre @élements Nombre total Nombre de ddl
dansy (*) dansy’ (*) d’élements

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. Caradiristiques des maillages utiis pour Ietude de convergence;)(se €férera la figure 3.3(a) pour la
définition de ces valeurs.

Nombre
éléments y

=2 No

2 mbre
f/ élémem‘sy’

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

Fic. 3.3. Maillages utiliés pour letude de convergence. Pour chacun des maillage la phagparé en rouge.

calculs.

A titre de comparaison, nous avons efféctes némes calculs en prenant le coefficient ésistance:
de la loi de Norton 10 fois plus important que celui idegtibour la phase massive. La figure 3.5 montre
gue si le comportement de la matrice est plus visqueux gedtats des simulationgpendent beaucoup
moins de la finesse de maillage puisque la&aléhce sur la contraini@ 1.8% de ceformation calcide
entre le maillage le plus grossier et la maillage le plus firsthédors que de 10 MPa. Cependant, malgr
tout, les isovaleurs des champs de contrainte aux pointsadiss@®velent encore quelques prenhes de
disciétisation. A titre d’exemple, la figure 3.6 montre la conitais; dans le plan xy pour le maillage m2
quadratique. On constate des variations de contraintelda@#&ments proches du coin duéuipit. Ces
problemes de disétisation sont @anmoins s locali€s, d’autant plus locakes que le maillage est fin, ce
qui explique que I'on n'observeds peu de diffrences sur laéponse macroscopique suivant le maillage
utilisé.

Nous concluons de cetéude de convergence au maillage que I'utilisation du mgdlim2 quadratique
permet d’assurer une bonneépision du calcul quel que soit le milé de comportement adé@ppour
chacune des phases. Par ailleurs, si les phases sont sofés@iwisqueuses, le maillage m1 quadratique est
suffisant. Par corégjuent, suivant le comportement des phases, I'un ou I'algsenaillages sera retenu.

3.3.2 Comportement de 'AM1a partir des propri étes des phases massiva950C

Ce paragrapheétrit les Eésultats de simulation du comportement duériatl biphasé a partir de celui
des phases iseés identi® au paragraphe 3.2. Comme nous l'avons vu, la limiédadticie de la phase
~' étant tes sugrieurea celle de la phase, les pEcipites sont consigles commeelastiques. Quard
la matrice, nous lui attribuons un comportement viscotjgjas dont les paragires maériau sont dones
par le tableau 3.1. Etude de convergence du paragraphesgmient montre qu'il faut utiliser un maillage
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3.3. Simulation du comportement du reaau biphaé
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FiG. 3.4. Courbes contrainteétbrmationa ¢ =10~%s—1 calcukes avec les dirents maillages, les pourcentages in-
diquent I'erreur relative sur la contraindel .8% de dceformation par rapport au maillage le plus fin.
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FiG. 3.5. Courbes contrainteétbrmationa ¢ =10"3s—1; le paranktre de ésistance de la loi de Nortoh =
750MPa.$/° pour la phasey.
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FIG. 3.6. Isovaleurs aux points de Gaussage pour le maillage m2 quadratique, le plan est le plan y=0 (centre du
cube).

61



Chapitre 3. Liens entre microstructure et comportemene:approche par homéggisation classique

T T T T T T
800 / "
600 -

400 | i

o [MPa]
oy

Essai 05 107> 57

Essai 09 10, s'1
Simulation 10°7's”
0 ) ) ) . Simulation 10~ s -

0 0.0025 0.005 0.0075 0.01 0.0125 0.015 0.0175 0.02
€

FiG. 3.7. Simulation du comportement monotone de '’AM1 par hoamégation du comportement des phases massives

relativement fin dans ce cas; les simulatiogsrites dans ce paragraphe éti reali€es sur le maillage
m2 quadratique. La figure 3.7 compare lesultats de simulations de tracticng = 1073 s ! et107° s~}
aux esultats exprimentaux obtenus au chapitre 1. Cette comparaison maesrdiferences significatives
entre simulations et exgpiences :

— Lalimite élastique apparente de 'AM1 est plig\ee. Dans la simulation, I€gime irelastique com-
mence @s que le seuil de plastiéitdans les couloirs de matrice eépdsé, soit pour une contrainte
macroscopique d’environ 100MPa;

— Les courbes eximentales montrent uacrouissage beaucoup plus important que les courbes si-
mulées;

— Le superalliage est beaucoup plus sensilievitesse de chargement que ce q@éit la simulation.

En effet, la viscos# du maériau biphas simuk est exactemer@galea celle de la matrice et nous
avons vu que la phasemassive est &s peu visqueuse.

Ce calcul amnea la conclusion que le comportement de chacune des phagh @snt de leur com-

portement massif lorsqu’elles sont dans le &nialu biphag. Ce esultat n'est pagtonnant; il avait dja

éte mis enévidence par Espidans sa #se [Es@ 96]. Les pnonenes de plastidta I'echelle de la mi-
crostructure comportent un effetathelle Ie au confinement des dislocations dans les couloirs de matric
C’est ce qui explique les difences de limite élasticié entre la phasg massive et dans le superalliage. De
plus, il est tes probable que la défence cécrouissage obsere entre essais et simulations soit due au fait
que, lorsque la contrainte appliggidevient importante, lesgmipites ne sont pluglastiques et sont cisah

par les dislocations. Enfi, haute tem@rature pour la vitesse défbrmation del0—° s~!, il est probable
gue la morée des dislocations aux interfacgs’ contribuea la viscosié de I'AM1. Ce plenonene n’est
absolument pas reproduit dans les simulationsgaments finis. Ces premiers calculs mettent donc en
évidence la complexétdes interactions plastiéifmicrostructure mise en jeu dans les superalliages.

Si I'on veut aller plus loin et reproduire p&téments finis le comportement de I'AMA I'échelle de
la cellule élémentairey/y’ dans le cadre de la @anique des milieux continus classique, nous devons
réidentifier,a partir du comportement macroscopique de I'’AM1, le conmudnt de chacune des phases
dans le biphas

3.3.3 Identification du comportement de chaque phase danslliage

N’ayanta notre disposition que le comportement macroscopiqueAdéll; cette identification est ef-
fectuée par une @thode inverse et de mame i€rative jusqua ce que I'on trouve des coefficients i@idau
pour chacune des phases qui permettent de reproduire ax lnieamportement macroscopique de l'al-
liage. Nous entrevoyons lune des limites de cette approche. En effet, il n’y a pas Wei@o unique au
probleme car plusieurs jeux de coefficients @iffints peuvent conduire altme comportement macrosco-

pique.

Comme cela a&te signak, le cisaillement des @cipitts esta prendre en compte pouréctire
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3.3. Simulation du comportement du reaau biphaé

Famille Numero Plan de Direction Facteur de Facteur de Facteur de
glissement de glissementSchmid[001] Schmid[111] Schmid[011]
] T 1o
1 [101] s 0.41 0 75 ~ 0.58
2 (111) [011] NG 0 0
3 [110] 0 0 %3
T
4 - {101} ? ) 0 8
5 111 011 — —<— =~ (.27
L V6 3v6
octeedrique 2
q 6 [110] (1) NG 0
7 ) [011] NG (2) ?
8 (111) [110] 0 G 7
9 [101] 7 = -+
6 3/6 6
10 [110] 0 0 0
T 1 2
11 (111) [101] % G 0
12 [911] 7 7 1 0
13 (001) [110] 0 B 0 % - 0.35
cubique V2
q 15 (100) [011] 0 5 0
16 [011] 0 0 0
T
17 (010) [101] 0 0 7
18 [110] 0 Y2 -

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

I’ écrouissage de 'AM1. En tout, ce sont donc 20 coefficienissqnt a identifier pour écrire le com-
portement des sy@ines octadriques et cubiques des deux phasé&aminoins, dans le but de restreindre ce
nombre, un certaines hypatbes onét fait.

Dans [Espe 96], le choix &té fait de faire porter I'effet dchelle sur la valeur du paratner, dans la
matrice. Ainsi, une augmentation dgpermet une bonne description de la linélastique du superalliage.
Ce choix est contestable car il n'y pas de raison que I'effetloelle ne porte pagalement suré&crouissage
cinematique. Nous reviendrons sur ce point dans le chapitreac@na la moctlisation par les milieux
continus @nrérali€s au chapitre 6. Nous faisons ici le choix de ne modifier gaectefficientsc et d.

Les pararatresr, caracérisant le seuil de plastiétsont identifesa partir des donees exprimentales
présenges par la figure 3.1. Nous prencegalement I'exposant de la loi de Norton identique pour les
deux types de sysines de glissements des deux phaségata 5. Le nombre de paratresa identifier

est maintenant de 12. L'identification des coefficients @dtmues et cubiques s’effectue en deux temps
comme cela est expligupar la suite.

Identification des coefficients des sysimes de glissement océlriques

Dans un premier temps les coefficients desesysis octadriques sont @ermirésa partir de simu-
lations de traction et @&crouissage cyclique suivant I'orientatiéd01). En effet, comme le rappelle le
tableau 3.3, pour cette orientation seuls les&aysis octadriques sont actdés. Cependant, dans le calcul
de microstructure, il peut exister des zonesla contrainte est fortement multiaxiale, typiquement aux
coins des Ecipites. Cette hypottse reviena regliger la contribution des sysnes cubiques qui peuvent
éventuellement s’activer localement dans ces zones. &lée\érifiee a posteriori une fois les paratres
des systmes cubiques ideniéfs.

Dans un premier temps, les pargines octadriques de la matrice sonkigdrmires de fagcom reproduire
le debut de la courbe de traction. Lésultat de cette identification estégengé par la figure 3.8. On a
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FiG. 3.8. Identification des paratres des sy8mes octadriques de la phase a 950C a partir d'essais de traction
suivant(001) 2107 s~ ! et1073s™.

constaé qu'il est impossible de reproduire le comportement de ITAdec comme seuls paraires libres

les coefficients mériau de la matrice. En effet, comme le montre la figure 3.8ailede conserver la
phasey’ élastique em@che d’atteindre le comportement sétunacroscopique du néatau biphag. Nous
avons troue deux approches dans laditature. La prengire consist@ adopter un magle de comportement
visco-plastique pour la phasé. Une autre approche&é developgge par Nouailhas [Nouailhas 97]. Dans
cet article, un moéle de comportement pour la phageéba® sur une approche par invariants, est prépos
Ce moctle est caraétrist par un crigre de plasticé cependant de la pression hydrostatique. En d’autres
termes, c’est la trace du tenseur de contrainte qui entreltsriture du crigére et plus seulement sa partie
deviatorique, ce qui implique que la matrice est compresgildstiquement. Ce metk a initialemenéte
develop dans le but de reproduire de menei satisfaisante des essais de traction mais aussi dés essa
de torsion par des simulations de microstructure. Maisrinee&galement d’obtenir un bon accord entre
simulation et exprience en traction [Nouailhas 97, Massaoudi 02].

Nous avons of pour la prengre solution qui consis@ autoriser la plastiétdans les @cipites. Cette
hypothese semble raisonnable au vue des cissiesslues critiques relées exprimentalement pour cette
phase (cf. figure 3.1). Elle est d'ailleurs faite dans de nmmb travaux (e.g. [Espi96, Fedelich 02]).
Néanmoins, comme souligrdans [Benyoucef 03], la contribution du cisaillement deipitts semble
faible devant la @8formation subie par la matrigehaute temgrature (85%C dans ces eXgriences in-situ).
Ce probéme reste donc encoad’heure actuel ouvert.

Le tableau 3.4 fcise les valeurs des parafres octadriques des phaseset 4’ ainsi identifes. La
figure 3.9 compare le€sultats de I'identification propés pour les sysmes octadriques aux doraes
experimentales en traction et é&rouissage cyclique sur I’”AMA 950C. Un compromis a @étre trouwe
afin de ccrire au mieux I'ensemble des courbes de traction (figu@g.En effet, cette figure montre que,
si I'on décrit correctement la traction pour les fortesfarmations on constate, en revanche, que la pente
de la courbe notamme#t10-3 s~! n'est pas ts bien reproduite aux alentours dlez 0.005. De méme,
en écrouissage cyclique (figure 3.9(b)), la boucle obtenuesipaulation pour la vitesse de)—3 s~! est
beaucoup moins large que la boucle &smentale. Nous nous heurtons ici augmes difficulés que celles
rencontées au chapitre 1 pour I'identification du néel macroscopiqué, savoir la difficulé de reproduire
de mangre satisfaisantecrouissage cyclique et traction monotone avec unate@d5 pararatres.

Pour finir, il est inéressant de comparer sur unéme figure le comportement de chaque phase tel
gu’il a éte determire dans ce travail et le comportemegsultant du mé&friau biphas (figure 3.10). Ainsi,
le comportement de '’AML1 se situe entre celui des phasesy’. De plus, la comparaison de la courbe
de traction de la phasgidentifiée pour 'AM1 (figure 3.10) et celle de la phase massive (fiu2g sou-
ligne l'importance des effets @thelle dans les superalliages. Nous avons expligpro@dure suivie pour
I'identification des paragtres des deux phases. Nous aimerions toutefmifier que les comportements
des deux phases ainst@grmirés sont ealistes physiquement. Pour cela, nous avons fait un cdlordre
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FiG. 3.9. Identification des parastres des sydtnes octadriques de chacune des phad@50C a partir d’essais sui-
vant (001) aux vitesses de sollicitation de= 107° s™! eté = 1073 s71. Les sultats exprimentaux en

écrouissage cyclique sont issus de [de Bussac 92].

de grandeua I'aide de lequation d’Orowan qui lie la cissio@soluea la distance entre obstacles :

Clyab

orowan — 3.2
. : (32)

avech la norme du vecteur de Burgers &fa distance entre obstacles. Midons le comportement de
la phasey en consi@rant que la contrainta 0.2% de deformation plastique est la somme d’une cission
critique, liee aux frictions degseau, et d’'une contribtion de type Orowan. Dans le cas delksey massive,

la contribution d’Orowan est nulle, et, d'a&® la figure 3.2, on ay.» ~ 200 MPa. Quand cette phase est
dans I'’AM1, d estégal, pour un syéme octadrique,a v/2x la distance entre deux geipites €gale en
moyennea 100 nm dans le cas de 'AM1). En prenant= 0.254 nm ([Diologent 02]), on obtient une
contribution d’Orowan de 'ordre de 400 MPa, seif» ~ 600 MPa. Cette valeur est en accord avec la
contraintea 0.2% de ceformation plastique que I'on peut lire sur la figure 3.10.<aple calcul nous
permet de nous rassurer quanth validi€ des paragires @termireés par les calculs de microstructure.

Lafigure 3.10 suscitegalement quelques commentaires sur notre identificatispararatres maériau
de la matrice et des @cipitts. Comme on peut le voir, nous avons choisiéenouissage relativement
lent pour la phase, caracérise par un coefficieni = 2500, et au contraire &s rapide pour la phase
ordre de grandeur dans les deux phases, ce qui n'est pasient tes physique. On entrevoit ici I'un des
défauts majeurs d'une approche du comportement des supgeallpar homdgréisation. Les paraaires
matriau de chacune des phases sont difficlesterminer et justifier physiquement. D’ailleurs il n'y a
pas unicié sur les paragtres matriau comme le montrent les identificatiogsli€es par d’autres auteurs
[Espié 96, Nouailhas 97].

L’ étude du comportement de 'AM1 par simulati@fiéchelle de la microstructure permet d’obtenir des
informations sur les champs locaux. On peut en effet loeales zones  se concentrent les contraintes
et la plasticig, et estimer I'importance de la multiaxi@litLa figure 3.11 grsente les champs de contrainte
011, 022, 033 SUr la celluleelementaire ainsi que leéfbrmation plastique; sur la microstructure et dans la
matrice. Sur la figure 3.11(a), nous rappelonséfirdtion des axes, le chargement appé@tant suivant la
direction—z. Les figures 3.11(b), (c) et (d) montrent que le champ de aonié& est relativement uniforme
dans le pecipitt. Comme on peut le voir sur les figures 3.11(e) et (f)dtodnation plastique est la plus
forte le long des dtes et dans les coins deggipites.
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FiG. 3.10. Comportement monotone des phageg et de '’AM1 a 950C identifiés dans ce travail.

Identifications des coefficients des sysines de glissement cubiques

Les coefficients des syshes cubiques sont idenéifia partir d’essais suivant I'orientatiofi11).
Le tableau 3.3 montre que pour un chargement suivant cettatation, ce sont les sgshes cubiques
qui sont principalement acés. L'activation des sy8tnes octadriques eségalement possible sous forte
contrainte. Nous identifions donc les pagtnes maériau relatifs au systes cubiques avec les pagtnes
octeédriques identifis peedemment. Nous rappelons que l'introduction du glissemaiguea I'échelle
des phases peut péire contestable puisque le glissement cubique est enraglissement octdrique
deviée [Bettge 99]. On peut cependant comprendre ce@duissage pour ce type de glissement estaifft
de celui peseng par du glissement o@drique pur, ce qui justifia nos yeux I'introduction des six sgshes
cubiques fictifs. Enfin, pour cette orientation cristalkygfnique, le chargement n’est plus $tnque par
rapport aux plang = 0,y = 0 etz = 0 de la microstructure, ce qui nous obligeffectuer les calculs sur
la celluleélementaire comgte.

Nous avons identiéi le comportement des phasest~’ suivant I'orientatior{111) en nous basarit la
fois sur des donges exprimentales en traction obtenues dans le cadre du PEA E@&ES$dftchapitre 4, es-
sai 10) et erécrouissage cyclique issues de [de Bussac 92] eggilemen partir de la&ponse du magle
macroscopique. Le méie macroscopique utiispour cette identification est le m&ld de comportement
de I'AM1 identifié dans [de Bussac 92] et reeapour les chargements suivgfl), sur les donées en
traction monotone du PEA EGISTHE (paragraphe 2.4.1).

La figure 3.12 montre leasultat de notre identification des paktnes cubiques. Les coefficients iden-
tifi és sont pesenés dans le tableau 3.4. En traction monotone, on obtientmadword entre les simulations
a I'échelle de la microstructure et les simulations gemnavec le made macroscopique. Il ergsulte un
bon accord avec I'exgrience pour la vitesse dé&frmation del0—® s~!. En revanche, la simulation sur-
estime la contrainte pour la vitesse dfarmation del0—3 s~!. Les comparaisons e&gence/simulation
sur les boucles stabibes (figure 3.12(b)) montrent que les simulations sousestila largeur des cycles
pour les deux vitessédudiées. De plus, on constate @oart d’environ 80 MPa sur la contrainte stal@iéis
entre ex@riences et simulations pour la vitesse la plus rapide.

La figure 3.13 reg@sente la cissionesolue macroscopique en fonction de la moyenne du glisstemen
pour chacun des syshes de glisseme@ts = 0.02 pour la vitesse da0—3 s~!. Comme pévu par le
critere de Schmid, trois sy&hes de glissement cubique sont ggien traction suivan(tl11). Cependant
ils ne s’activent pas tous avec l&&me intensé# comme le @voit le moale macroscopique. Dans notre
simulation, le sysime 14 contribue de mae plus importanta la ceformation plastique que les sgaies
13 et 18.

Lafigure 3.14 pesente les isovaleurs de quelques champs remarquabléd:dimard elle montre que le
champ de contrainte;; est relativement homage sur la microstructure, excéux coins des pripites.
Ces contraintes importantes aux coins dé&cipites induisent localement I'activation de sysies de glis-
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FIG. 3.12. Identification des paraties des sysines cubiques de chacune des phas#s0C a partir d’essais mono-
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Fic. 3.13. Systmes de glissement adis en traction suivant 'orientatiofill) a¢ = 1073 s~* ete = 0.02.

Parangtre Systmes To c d k n
MPa MPa MPa. 5"

Phasey octéedrigues 35 2.I0 2500 750 5

cubiques 20 510 10 750 5

Phasey’ octeédrigues 200 5.f0 10° 1000 5

cubiques 150 5.0 10000 500 5

TAB. 3.4. Pararatres mairiau des phasesety’ a 950C.
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sement octadriques tels que le syshe 6 (figure 3.14(c)). Contrairement au cas de la tractimast(001),
les pécipites se @forment moins plastiquement en traction suivdritl) comme le montrent les cartes de
glissement sur les syanes 14, 15 et 18. Le sgshe 15 qui est non actif macroscopiqguement éahmoins
activé localement, notamment aux coins desqipites.

Maintenant que nous disposons d'un jeu complet de patra® maériau pour le comportement des
phases, nousérifions que I'hypothse effectae au paragraphe 3.3.3 est justfi Rappelons que nous
avions regligé la contribution des sy&ines cubiques pour un chargement suiv@ft). Une simulation
avec I'ensemble des sgshes de glissement a dogié réalie. La moyenne du glissement cubique cuamul
sur la microstructure est de710~7, contre2.110~2 pour la moyenne du glissement cetisique. De plus,
aucune diference n’est visible sur l&ponse macroscopique entre le calcul prenant seulemeingote
le glissement octdrique et le calcul avec tous les syses de glissement. L'hypdike faite au paragraphe
3.3.3 est donc largement juséiéi.

Comportement suivant I'orientation (011)

Un point important consista simuler par homagreisation le comportement de '’AM1 suivant I'orien-
tation (011). En effet, au niveau macroscopique nous avons vu qu’uneddschmid sur les sy&mes
cubiques se justifie par les borssultats obtenus pour cette orientation. Nous souhaitons wrifier
que cette hypottse esegalement valabla I'échelle de la microstructure pour les simulations par ho-
moggnreéisation. La figure 3.15 peente la comparaison entre simulations avec leaheatiacroscopique et
simulations biphases en traction monotone ainsi que la comparaison aveé&sdeltats exprimentaux. En
traction monotone, I'accord entre mi&ld macroscopique et simulations bipbes est aussi bon que celui
montié pour les orientationf01) et (111). En revanche, la comparaison avec I'essai 12 (cf. chapjtre 4
montre que la simulatioa I'échelle de la microstructure ainsi que le raledmacroscopique surestiment
fortement la contrainte.

Conclusions sur I'identification du comportement des phasey et dans lAM1

Nous avons donc identfiun mo@le de comportement pour chacune des phases. Le tableaé 3.4 r
capitule ce travail d'identification en donnant les pagtnes des sy8tmes octadriques et cubiques des
deux phases. En conclusion, nous avons répsutt la figure 3.16 les simulations en traction suivant les
orientations(001), (011), (111) et (123) compaées aux &sultats exprimentaux de [Poubanne 89]. La
figure 3.16(a) pesente les simulations effeées avec le marde macroscopique et la figure 3.16(b) les
simulationsa I'échelle de la microstructure. Globalement I'accord eritreiiations et expriences est sa-
tisfaisant dans le sensides simulations par homéggisation donnent les bonnes tendances concernant
I'anisotropie du comportementénanique. On retrouve, dans I'ordre croissant de niveawuigainte pour
une néme vitesse de sollicitation, les orientatidi$1), (123), (011) et(001). L'accord entre simulations
et exgeriences n’est cependant pas parfai&énme pour I'orientation001). Une premére raison vient du
fait que les essais de [Poubanne 89] n'ontg@aeffectiés dans les &mes conditions exgrimentales et de
nuance de matiau. Il est toujoursé&licat de comparer degsultats exprimentaux provenant de diffentes
campagnes eximentales comme souligmans I'annexe D. Pour les autres orientations, et notarrieen
orientations(011) et (123) activant simultaBment systmes octadriques et cubiques, les difences ont
été discuées au paragrapheguedent. Mais il est rassurant de constater que lealeothacroscopique ne
donne pas forement de meilleursesultats.

Le travail d'identificationétant valig sous chargement uniaxial, nous nous sommeéseasés aux li-
mites de cette approche. Deux questions peudeatposes :
— Que donnent les simulatioad’échelle de la microstructure sous chargement multiaxial ?
— Cette approche permet-elle deéyoir le comportement de I'’AM1 pour des microstructures
Ieégerement modi@es par rappokt la microstructure deeference ?
Ces deux points sont successivement absthns la suite du chapitre.
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FiG. 3.14. Isovaleurs du champ de contraiatg et des champs de glissement v14, 715, 715 aux points de Gauss
issues de la simulation de traction monoténe= 10"% s~! a¢ = 0.02.
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FiG. 3.15. Validation de I'identification d’un made visco-plastiqua 950C pour chacune des phases par comparaison
avec des simulations d’essais monotones sui{@ht) avec le modle cristallin.

3.4 Simulation d’essais de torsion

La simulation du comportement en cisaillement constitue validation de I'identification des pa-
rametres visco-plastiques des deux phases. Nous commeneom®mparer les simulatiors I'échelle
de la microstructuré la ieponse du masle macroscopique pour un chargement en cisaillement pur. L
simulation des essais de torsigrali€s par Bonnand durant saee [Bonnand 06] est ensuite corrger
aux [esultats exprimentaux.

3.4.1 Simulation du comportement du magriau biphasé en cisaillement pur sui-
vant (001)

La réponse d’'un monocristal en cisaillement pur suiv@etl) depend de I'orientation secondaire de
I'échantillon [Nouailhas 93, Bonnand 06]. En effet, dans $edan tube soumia un chargement de torsion,
on observe des bandes defarmation plus importantes dans les directions de tyé) que dans celles
de type(100). La figure 3.17, issue de [Bonnand 06] montre qu’un &ledle comportement cristallin est
capable de reproduire cette anisotropie obseex@rimentalement [Nouailhas 93].

Nous avons donc effedddes simulations de cisaillement pur éfafmation impo8e suivan{001) en
consicerant les deux orientations secondaife®0) et (110). Les @sultats des simulations sont conmgmar
a la eponse du masle macroscopique (figure 3.4.1). Cette figure montre un legord entre les deux
types de simulations pour l'orientation secondgi@l). En revanche le comportement suivant I'orientation
secondairg011) est mal reproduit par la simulation du ragau biphas. Celle-ci surestime fortement la
contrainte par rapport au melé macroscopique. En d’autres termes, I'anisotropie ailleisient est mal
reproduite par nos simulations du reaau biphas. Cette diference est surprenaréé&ant doné que nous
avons identif les pararatres maériau des deux phases en paéipartir de simulations effeches avec le
mockle macroscopique.

En cisaillement pour I'orientation seconda{i#0), quatre systmes de glissement cubiques sont actifs,
les 15, 16, 17, 18. La&formation plastique se concentre dans la matrice ; &eipite reste globalement
elastique (voir figure 3.19). La figure 3.20 compare les sitiaria en considrant la phase’ élastique ou
visco-plastique. La comparaison montre que les deux celgbtet superp@es, ce qui montre bien que le
précipite restetlastique durant la simulation d’un chargement de cigaglet.

Nous n'avons pas retro@vdans nos simulations en cisaillement les proi#s évoqes dans
[Nouailhas 97]. Les auteurs avaient mis @ridence la difficuk de reproduire avec le&me jeu de pa-
rametres le comportement en traction et le comportement eiflemsant. Ici, méme si I'anisotropie est mal
reproduite, les simulations du néatau biphas donnent le bon ordre de grandeur sur les contraintes.
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FiG. 3.16. Motlisation de I'anisotropie de comportement de ' AR250C pour une vitesse dg) ~*s~*. Les donies
expéerimentales sont issues de [Poubanne 89].
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010>

FIG. 3.17. Isovaleurs de la composastig sous chargement de torsion d’un tube oestiivant/001] obtenues par
simulation avec le magle cristallin de 'AM1, d’apés [Bonnand 06].
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FiG. 3.18. Simulation de cisaillement pur et comparaison avec lesleadacroscopique.

3.4.2 Simulation d’essais de torsion sur tube

Dans sa thse, Bonnand [Bonnand 06] @ali€ des essais de torsion sur tubes oésrsuivanf{001] a
950C. Il a effecte deux types d’essais en couple impodes essai 5 Hz et des essais avec des temps de
maintien de 220 s. Nous avons sifauiniguement ces derniers. Les niveaux de chargement speictere-
ment de 200, 330 et 400 MPa. Les mesuresé&erthations locales sont faités’aide d'un extensogtre
dont la position angulaire est non fiigsée mais connue. L'orientation de I'extenseine est respectivement
de -39, -25°et 3% par rapport la direction[100].

L'anisotropie mise evidence au paragraphespedent nous aBnea effectuer les calculs sur le tube
completa la suite de Bonnand. Pour des raisons de temps de calcidsniamons pas effecéules simu-
lations & I'aide de la néthode de€léements finis imbrigés (EF). Nous avons ojg pour une approche
mixant la loi de comportement macroscopique et le cadclieEchelle de la microstructure comme dans
[Nouailhas 96]. Le calcul sur le tube entier, en tenant cendigtla @sorientation par rappaat!’axe [001],
est effectée avec le mogle macroscopique. Ces simulations nous donnegsaagx champs de contrainte
locaux au niveau des pointes de I'extensdre. La figure 3.21 @sente la valeur du cisaillement ainsi cal-
culée pour chacun des trois cas de chargement erdss&gs champs locaux sont ensuite appsgromme
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FiG. 3.19. Isovaleurs aux points de Gauss du glissement cubique 15 élerisat suivant(001) pour I'orientation
secondaird100). Un facteur 10 est appligusur la @formée du maillage.
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FiG. 3.20. Comparaison du comportement en cisaillement suivant I'otienss001) du maériau dans le castoles
précipites sontlastiques et dans le cas b sont visco-plastiques.

consignes au calcal I'echelle de la microstructure.

La figure 3.22 pesente lesésultats des simulations d’essais de torsion sur tube. &ufigures nous
avonségalement repogtla iponse du magle macroscopique. On constate que les courbes &asagont
en accord avec les courbes éxpentales pour les chargement de 200 MPa et 330 MPa. Paectn
simulationa I'échelle de la microstructure surestime fortemeng&lfmdnation dans le cas du chargement de
400 MPa. Dans ce cas I'extensetre est sitd a un angle proche de 4par rappor& [100], donc proche de
l'orientation[110]. Ce esultat n'est par coggjuent pagtonnant puisque le paragraphégadent a moné
gue nos simulations de microstructure reproduisent maiieportement en cisaillement pour I'orientation
secondairg110].

3.5 Effets d'echelle de la microstructure

Enfin, pour conclure cette partie congaea la mocklisation du comportement de 'AM1 par ho-
moggréisation @riodique, nous reprenons des essaieiuissage cyclique effeés par Esfi [Espe 96]
sur trois tailles de microstructure dont les cagaistiques sont repdrés dans le tableau 3.5. Comme cela a
et peci®, les paramtres visco-plastiques de chacune des phasest®identifés en prenant en compte
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FiG. 3.21. Resultats des calculs de torsion sur tubes. La valeur du cisaillement ad 568uu maillage repsentant
la position de I'extensogtre est trage en fonction du temps pour les trois cas de chargement avec temps de
maintien te#t dans [Bonnand 06].

le fait qu’elles sont dans le ntiau biphas, avec des dimensions et une morphologie éesnFaisant
varier la taille des couloirs et desgmipites, il est peu probable que I'on obtienne un bon accord epnse n
simulations et les essais d’EépLes calculs ont cependa&te meres pourévaluer I'effet dechelle induit
par une égere modification des parartres microstructuraux, sachant que le taux de phase estemain
peu pes constant.

Microstructure f m g
Taille des pécipites [um] 0.25 0.5 0.65
Taille des couloirsgm] 0.104 0.135 0.170

Fraction volumique de gcipitts 5% 68%  67%

TAB. 3.5. Caradiristiques des microstructures fst dans [Espi96)].

La figure 3.23 compare essais et simulations. Le comportedesmmicrostructures f et m est correcte-
ment reproduit. En revanche, les calculs par hoemésation @riodique pévoient une &ponse trop dure
d’environ 200 MPa pour la plus grosse microstructure. Celiee pésente pourtant une taille sneure
gue de 2% par rapport la microstructure m. Nous mettons ainsésdence le deugime inconénient ma-
jeur de cette approche. Les coefficients @niaiu ne sont valables que pour une microstructure biecige.

3.6 Conclusion

Ce chapitre &t consa@ a I'étude du comportement de '’AMAI'aide de simulationa I'échelle de la
microstructure. Le comportement de chacune des phasealdmk aéte identifié a partir du comportement
du maériau biphas. Ce chapitre a eu pour objectif de montrer les apports, auaisi les limitations de cette
approche.

Les simulationsa I'échelle de la microstructure permettent, tout comme leaieode comportement
macroscopique, de reproduire I'anisotropie du comportgrde I’AM1 en traction et en torsion. Elles per-
mettent de plus d’avoir aés aux champs de contraintes et égodmations locaux. Enfin, elles permettent
de reproduire des effet€ba la nature composite du superalliage. On penisenon relaxatio@ zro de la
contrainte moyenne sous chargement cyclique digsyque. Ce point fait I'objet de I'annexe B.

Cependant, nous voyons deux limites de cette approche. bdigneconcerne I'identification des pa-
rametres maériau des deux phases. Nous avons prépmtams ce travail un jeu de paratres qui permet de
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FiG. 3.23. Calculs priodiques sur diffrentes tailles de microstructurgsy’.
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reproduire le comportement macroscopique de I’AM&aNmoins les valeurs des paktnes matriau ne
sont pas uniques et on peut trouver plusieurs jeux de garasconduisant audme comportement macro-
scopique. |l faudrait avoir aés, soit par I'exprience, soit par des simulations plus fines, au comportemen
de chacune des phases dans legmiatl biphas. De plus, le jeu de parasres matriau propos est assoéi

a une taille de microstructure da@m Ceci constitue la seconde limitation de cette apprdtllene permet
pas de rendre compte des effetéalielle en plasticd. Comme nous I'avonsajh mentiong, les tleories de
mécanique des milieux continugigerali€s tentent de reproduire ces effets. De tels @lexlonéte étudies
dans le cadre de ce travalil. lls font I'objet du chapitre 6.
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Chapitre 4. Etude exgimentale de la coalescence orémnt

4.1 Introduction

Les aubes de turbine en superalliages monocristallinsriekel subissent d'importantes sollicitations
mécaniques et thermiques. Ces conditions de fonctionneimauisent de€volutions microstructurales du
matriaua haute temgrature. Plusieurs @monenes on&te mis enévidence par les industriels et cher-
cheurs. Le premier g@nonene est ce que I'on appelle classiquement la mise en radesugatipites.

Il est notamment obsegven fluagea haute tem@rature [Tien 71, Caron 83, MacKay 85, Fredholm 87,
Ayrault 89]. La mise en radeaux est caitie par une coalescence orismtes pEcipites.

Ce vieillissement constitue le coeur des travaux @sedurant cette #se. Neanmoins, d'autres
phénonenes de vieillissement peuvent intervenir. On pense pangbed la pEcipitation des phases topolo-
giguement compacteshaute tem@rature gtudiee en étail dans [Pessah-Simonetti 92]. Céerfe n’est pas
abord dans ce travail. Enfin, comme I'ont mom{Cailletaud 79, Cormier 06], un chargement anisotherme
peutégalement avoir des comguences sur la microstructure du ér&u et son comportementranique.
En effet, ces auteurs ont mis éxidence I'apparition d’'une microstructure bimodale qlilnsuperalliage
subit une surchauffe puis une redescente en éeatpre rapide. La psence d’'une fine pcipitation dans
les couloirs de matrice a un effet durcissant dégpfCailletaud 79]. Ce @nonene peut se couplér la
mise en radeaux dans le cas de fluage anisotherme [CormieQ0€élques essais ot reali€s dans le
cadre de ce travail en marge détlide de la mise en radeaux afin de tenter de quantifier 'mfkiele la
repecipitation dans '’AML1. Les@sultats sont @senés en annexe G.

Ce chapitre aborde le phonene de mise en radeaux, ou coalescence @eemlans les superalliages
monocristallins d’un point de vue e&gmental. Une revue bibliographique estgenée dans la prerare
partie du chapitre. La deuxine partie du chapitreedrit les essaisali€s dans le cadre de ce travail afin de
carackriser les effets de la mise en radeaux sur le comportemecamue. Lesasultats exprimentaux
sont pesenés en deux temps. Dans un premier temps nous nous attaghddwgire les esultats des
différentes conditions de vieillissemegtuidées puis nousétaillons les effets de ces vieillissements sur
le comportement écanique de I'AML1.

L’ étude bibliographique etdtude exprimentale ont pour objectif d&pondre aux deux questions sui-
vantes :
— Quelles sont les atanismea 'origine de la mise en radeaux et quels sont les pataa conidlant
les microstructures obtenues ?
— Quelles sont les coaguences desvolutions microstructurales sur le comportemegtanique du
matériau ?

4.2 Etude bibliographique de la mise en radeaux

4.2.1 lllustration du phénomene

La mise en radeaux est ungrtorene qui s’observe dans les superalliagdsmute tem@rature et sous
chargement ricanique. La microstructure cudale pesenge au premier chapité@volue et on observe une
coalescence oried¢ des pEcipites. La figure 4.1 @sente levolution de microstucture de 'AM1 sous un
chargement de fluage de 150 MR4.050C. Cette sollicitation condui des pecipites formant des pla-
guettes perpendiculair@d’axe de traction. De tellesvolutions morphologiques soagalement obseees
sur les aubes de turbine en service comme I'ont néojiraper 89, Biermann 96]. Cependant, les micro-
structures peuvergitre plus complexes du le fait qu’elles subissent des chagts thermorcaniques
complexes et multiaxiaux en contraintes, notamngeoause de la psence de canaux de refroidissement.
Ces morphologies complexes ont paues auteurs s'interesser en premier lieu aux cas plus simples de
mises en radeaux en fluage ou en fatigue uniaxiale, conglilerchargement pour lesquelles il existe une
littérature abondante.
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FIG. 4.1. Evolution de la microstructure de 'AM1 au cours d'un essai de id050C sous 150 MPa, d’'aps
[Diologent 02].

Mise en radeau en fluage

L'essai de fluage est I'essai le plus couramméntdé en terme dvolution morphologique des
précipites. Il nous semble donc important détailler la mise en radeaux dans ce cas. Une description
approfondie peuétre trouee dans [Fredholm 87, Ayrault 89]. Ces auteursé&nti les nécanismes de
déeformation mis en jeu pendant un essai de fluajaute temgrature et leur coélation avec evolution de
la microstructure. Lagponse d’un superalliage sous un chargement de fluégemte trois stades comme
on peut le voir sur la figure 4.1 :

— Le fluage primaire correspordune augmentation de I&frmation plastique. A &chelle microsco-
pigue cela se traduit par une augmentation de la dedsidislocations mobiles jus@usaturation et
blocage de ces dislocations aux interfageg par céation de eseaux. Parallement la microstruc-
tureévolue, eta la fin du stade primaire, les radeaux sont fesm

— Le stade secondaire est cagaist par une vitesse detbrmation constante. En effet, lésseaux de
dislocations contribuerét limiter le nombre de dislocations mobiles. Les radeaueneselativement
stables pendant le fluage secondaire ;

— Le stade tertiaire correspoadine forte augmentation de la vitesse @®dmation. La microstructure
se cestabilise. Fredholm [Fredholm 87] relie 1éllit du fluage tertiaira I'inversion de connex,
la phasey’ devenant enveloppante. Ceci favorise son cisaillemenlegatilocations comme cela a
étt monté par unettude comparative in-situ des comportements des micaistas cubiales et
coalesées [Cément 06]. La ruine du matiau survient lorsqu’un nombre important de fissures sont
présentes.

L'essai de fluage type psené ci-dessus n’est eealitt pas appliquabla tous les monocristaux de super-
alliage. Le comportement en fluage tertiaire varie suivamaériau. Le MC2 par exemple negsente pas
d’inversion de connex@ Pour 'AM1, on peut distinguer deux phases durant le stidBuage tertiaire.
La premere phase correspod’inversion de connexit Elle pourraiétre qualifee de stade prurseur de
'endommagement ou de fluage af&mé. Puis, lorsque la&formation devient &s importante, on se situe
dans un stade d’endommagement durant lequel il y a amogstggepagation de fissures.

Forces motrices sur la mise en radeaux

La compghension des forces motricesgissant la mise en radeaux a fait I'objet de nombreux tra-
vaux. Classiqguement, des approche®kasticie telles que celles propeas dans [Pineau 76, Nabarro 96,
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Pollock 94, Kamaraj 03] mettent éavidence quatre facteurs influenca@vblution de la microstructure :

— le signe du ésaccord paraétrique ;
la difference de constantéfastiques entre les deux phases;

— le sens et la direction de la contrainte appligu

— latemggrature.

Linfluence de la contrainte applige s’observe par exemple en comparant les microstructigessis
d’essais de fluage traction et de fluage compression suj@@nt. Le cas du fluage traction, nous en avons
déja park, conduia la formation de plaquettes perpendiculaad'sixe du chargement. On parle de coales-
cence de type N. En fluage compression, lésjmites ont tendanca coalescer suivant des plans contenant
I'axe de la contrainte (type P). Plugigeralement, [Tien 71] @@sente unétude @taillée de la microstructure
en fonction de I'orientation du chargement. Pour une cartarienée suivant 'ax€011), deux systmes
de radeaux parales aux directiong)10) et (001) coexistent. Enfin pour un chargement suivénitl), la
microstructureévolue de fagcon isotrope. On peut en retenir que les radesiutendanceé se @velopper
dans les plans de typ@01}. Ces Esultats @réraux se retrouvent pour la plupart des superalliages indus-
triels.

L'effet d’ états de contraintes plus complexégalemenét étudié. Karamaj [Kamaraj 98, Kamaraj 03]
a effect& divers essais de fluage biaxiaux. Il a mému’unétat de cisaillement pur paralea (011) produit
des radeau® 45. En revanche uitat de ciasaillement pur parl a (001) ne produit pas de mise en
radeaux. Pour uétat de cisaillement comkéra de la flexion avec une contrainte de flexioné&nigurea la
contrainte de cisaillement, on retrouve lésultats classiques (radeaux perpendiculairésxe de traction
ou parraleles en compression). Nous avons @ael de la contrainte appligge comme force motrice de la
coalescence orieg¢. Nous verrons plus loin, dans le paragraphe traitarfildwe la @&formation plastique,
gue ceci n'est pas toat fait correct.

Fredholm [Fredholm 87] a morérde plus une cogfation entre le signe duédaccord paragétrique et
I'orientation des radeaux. Pour un misfégatif (ce qui est le cas de la plupart des superalliagesiridls),
on observe une coalescence de type N en fluage traction s(()dh et une coalecence de type P en fluage
compression. Pour un alliagemisfit positif, ces &sultats sont invees. Ces&sultats sont corrobes par
les moctlesélastiques tels que celui de Pineau [Pineau 76].

Enfin, la temg@rature joue undle majeur dans le @morene de coalescence orieatpuisqu'il fait in-
tervenir la diffusion. Dans [Fredholm 87], des tests de ffuagr du CMSX-2a 760C et 750 MPa, sont
meres jusqua rupture (temps de rupture : 1200 lefarmationa rupture : 18). Les micrographies ne
montrent qu’un @but d’accolement latal des pecipites. Pour des tem@srupture comparables (environ
350 h), il faut,a 950C, un temps de 70 h et unéfdrmation de 0.% pour observer unévolution micro-
structurale comparable, alors QuL050C, 1 h de fluage suffit. A 76QC, la cirétique est &s lente. Il faut
donc des tempsés longs et/ou desfbrmations importantes pour provoquer une modificatiqgégpable
de la microstructure.

Mise en radeaux en fatigue et en fatigue thermomcanique

La mise en radeaux pe@galemenétre obserge en fatigué haute tem@rature [Hanriot 93, Espi96,
Frenz 96, Brien 96, Mughrabi 96] ou en fatigue therng@mamique [Kraft 95]. La figure 4.2, issue de
[Frenz 96], pesente volution microstructurale qui peétre obser&e sous chargement cycliqae®80C.
Une vitesse de @ormation relativement lente (10s~!) conduita une coalescenceés margée des
précipites suivant une directich45de I'axe de chargement. Pour une sollicitation plus rapel&at3s—1!,
les auteurs observent uEpaississement des couloirs de matrice ainsi qu'@but d'accolement des
précipites. En revanche, il ne semble pas 8gaber d’orientation pferentielle de la microstructure dans ce
cas. On remarque de plus quévblution microstructurale obse¥ pour la vitesse T0s~! s’accompagne
d’'un adoucissement margulu maériau.

D’autres auteurs orétudié lesévolutions microstructurales sous chargements cycligye®triques
[Gabb 89, Glatzel 89]. Dans ces travaux, les vitesses deitation sont de I'ordre d&é0—3 s~!. Les auteurs
observent une augmentation de la taille d&cpites accompagre d’'une modification morphologique. Les

82



4.2. Etude bibliographigue de la mise en radeaux

1000

specimen axis
MPa T A

750 |-

500

ssevaaiie
250 L .2 1hRRvis

SRR 99
T=980°C
R,=1
Aey=1,2% |
0

FIG. 4.2. Evolution de la microstucture durant un chargement cyclique alfEranz 96].

précipites tendend devenir plus arrondis. C’eggalement ce que I'on peut observer sur la figure 4.2.

Dans [Brien 95, Brien 96], une comparaison de la mise en tadeafatigue alteree et epetee est faite
a 950C dans I'AML1. Les essais psengs dans ces travaux sont condaitsne féquence de 0.25 Hz, soit
une vitesse de@formation de I'ordre d@é0—3-10-2 s~!. Dans les deux cas, une coalescence de type N est
obsenee. Cependant un chargement aléesemble y conduire plus rapidemment d&gples auteurs. Ainsi
dans [Brien 96], des tempses courts sont rel&s pour la mise en radeaux en fatigue akerigenviron
une demi-heura 950C). Ces esultats semblent en contradiction avec les travaés gieccdemment, qui,
pour des vitesses de sollicitation rapides ne montrent jpaigdtation priviEgiée de la microstructure. Les
travaux de Brien onéte effecties en microscopie par transmission, contraireradfiienz et al. [Frenz 96]
qui ont utilist la microscopié balayage. Le MET ne permettant pas I'observation de zomgsriantes du
matriau, il est probable que localement Brien ait obsetes radeaux de type N. La coalescence de type N
aégalemenété obseree en fatigueapettea 1100C a 0.5 Hz dans [Zhou 07b].

Le cas de la fatigue thermdroanique est plus complexe. Uaiide est prop@e par Kraft [Kraft 95].
Suivant le cycle thermoétanique subi par le nfaiau, ils observent des radeaux de type N ou de type
P. Par exemple, un cycle therméoanique durant lequel le cyclageoanique et le cyclage thermique
sont en phase conduitdes radeaux perpendiculaigesaxe de la sollicitation. A contrario, un cycle ther-
momécanique @phag gerere des radeaux de type P. L'orientation déscjpites cepend donc de la nature
du chargement, tension ou compression, durant la phaseeldaucycle thermique. Une finegmipitation
de phasey’ estégalement obseée dans les couloirs de matrice. Elle est due aux variatierfsagtion
volumique de pecipites entre la tenfgrature la plus basse et la pkis\ee, respectivement 68D et 1100C
dans [Kraft 95].

4.2.2 Influence de la plasticié

Au paragraphe foedent, nous avons parlde l'influence de la contrainte de fluage s@vblution
morphologique des pripites. Cette sectionédrit plus pecisemment ledle du chargement atanique.
Un chargement &canique induit de la plastiéitdans les couloirs de matriece Un certain nombre
d’auteurs ont mis eievidence de maare exg@rimentale le dle des dislocations sur la mise en radeaux
[Fahrmann 96, ¥ron 97, Matan 99]. Un premier chargement de fluagbasse ten@rature, typique-
ment 850C, est appligé. Dans un deurime temps, legchantillons pe-deformés sont plages a haute
temperature, aux alentours de 1000 sous charge nulle. La microstructugsultante montre une coales-
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d} Contrainte de compression. § < 0.

¢) Conirainte de tension. & < 0. A distocations de déformation A distocations d’interface

FiG. 4.3. Role des dislocations sur la coalescence oéeruour un alliaga misfit regatif. Suivant le sens d’application
de la contrainte, les contraintes de éodnce sont rel@es par les dislocations dans les couloirs horizontaux
ou verticaux. D’apes [Carry 81].

cence des [@cipites, dont I'orientation €pend du @-chargement appligu Ainsi, dans [Fahrmann 96],
un pté-chargement en fluage traction conduitine microstructure coaleése de type N alors qu'un @
chargement en fluage compressidmiye des radeaux de type P. Enfin, @shantillon soumis un peé-
chargement en traction puis en compressievele une coalescence sans directiogf@nentielle. Ces
évolutions sont visibles éme pour des temps de maintiarhaute tem@rature relativement courts (ty-
piguement 1h dans [Fahrmann 96]) pour lesquels la mise eauxckEn fluage n’'a pas le temps de se mettre
en place. Les auteurs en concluent que la plastioftue sur la cibtique de mise en radeaux.

Une explication du @le des dislocations suréVolution morphologique des gripites est propdse
dans [Carry 81]. Deux types de dislocations sorispntes durant un essai de fluage. Bseau de dis-
locations d'interface se forme afin de relaxer les contraite corence. Les contraintes engebes
par le esaccord paraétrique entre les phaseset v/ sont en effet relages plastiquement lorsque la
taille des pecipites est trop importante. La figure 4.4 illustre léseaux de dislocations d'interface. Les
dislocations de &formation consituent le dewine type de dislocations gsentes dans le n@tau. La
contrainte appligée fait propager des segments vigant des diples coin dans les interfaces. Suivant
le sens du chargement, traction ou compression, le signeisfit &t la face consigiee, ces diples
relachent ou aggravent les contraintes deécehce [Carry 81]. Ce @monene est illust par la figure
4.3. Pour un alliagé misfit regatif soumish une tension suivarj01], les dislocations deé&formation
diminuent les contraintes de datence sur les faces perpendiculdiraxe [001] des pécipites. Elles les
augmentent sur les faces perpendiculairés)0] et [010]. Par conéquent, les faces normal&$001] sont
énergtiquement plus favorables que les autres et lésipites se @veloppent perpendiculairemeata
direction du chargement. En compression, ce sont les fageset [010] des pécipites qui sont favorises.
Des moelisations dule des dislocations sur les contraintes deétehce onéte propoges, par exemple
[Buffiere 95, \eron 96, Brien 01b].

De nombreuses mesures déasdccord paragétriqgue pendant un essai de fluage confirment les cal-
culs et moéles pésenés au paragraphe geedent. [Biermann 95] notamment ont constgue lecart
parangtrigue des superalliages monocristallastemp@grature ambiante devient anisotrope espune
déformation en fluaga haute tem@rature. Le misfit devienéberement ggatif dans la direction perpendi-
culairea la contrainte, ou en d’autres termes dans le plan des radetoositif dans la direction paralk
a la contrainte, ou perpendiculairement aux radeaux. @gitotropie ésulte des dislocations gsentes
aux interfacesy/+y’. Ces némes mesures deésgaccord para@trique ontegalemengté effectieesa chaud
sur des superalliagesgalablement &ormés en fluage, sur de 'AM1 [Royer 98, Royer 01] ou du MCNG
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FIG. 4.4. Reseau de dislocations foaen fluager 1050C sur 'alliage 221 d'apgs [Fredholm 87].

[Diologent 02]. Ces mesures permettent d'approcher desixabe misfit pendant I'essai (figure 4.5).
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FiG. 4.5. Evolution du dsaccord paraétrique paraklementa I'axe de chargement et de l&@fdrmation pendant un
essai de fluage [Royer 01].

La mise en radeaux estanmoins possible sans plaséciDans [Racine 95], uritude approfondie des
premeres heures de fluage est reenA 1050C sous 100 MPa, elle montre que dans les ealsavolution
morphologique est&a engage, des zones sans dislocations peuvéahmoins psenter une coalescence
notable. Les gcipitts semblent donc pouvoir changer de forme en I'absence dealigins. Un essai
original est propas dans [Matan 99] sur la mise en radeaB850C sur du CMSX4. La gonétrie conique
de I'eprouvette permet d'obtenir une variation de la contrailgel 50a 300 MPa. Apés avoir ali€ un
essai de fluage d’'une centaine d’heure sur une &dleuvette, la microstructure est an&gs montrant
des taux de mise en radeaux @éiffnts tout au long deéprouvette. Un recuit de 400&h950C est meg
a la suite duquel une nouvelle analyse d'image eatlige. Cet essai met @vidence I'existence d’'une
contrainte seuil au dessous de laquelle les radea&@wohient pas hors contrainte. Par demqsent, cet essai
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met enévidence I'existence d’'uregime de mise en radeaélastique, s lent et d'un&gime actie par
les dislocations.

4.2.3 Influence de la mise en radeaux sur le comportementénanique

Cette section aborde I'influence de la mise en radeaux soni@aortement racanique des superalliages
monocristallins. Premrement, nous traitons de l'influence d’'uné&{géformation en fluage traction ou
compression, sur le comportement et lagdude vie en fluage. Dans un dekmie temps, l'influence sur le
comportement cyclique et monotone estdiée. Enfin, nous nous iatessona I'influence de la coalescence
orienée sur le comportement et la éarde vie en fatigue.

Influence sur le comportement en fluage

Linfuence de pe-deformations en fluage traction ou compressiogt@ notammentetudée dans
[MacKay 85, Ayrault 89]. Deux cas de figures o&ie étudés dans la lirature, le cas d'un prfluage
en compression sur le comportement en fluage traction [Ay88liet le cas inverse d’une @ideformation
en fluage traction sur le comportement en fluage compredsiacqay 85].

Leffet d’'une pié-céformation en fluage compression égale endommageant comme on peut le consta-
ter sur la figure 4.6(a). En effet, le taux déegEformation augmentant, la deer de vie en fluage tension
diminue. D’apes [Ayrault 89], une perte de 80sur la duée de vie en fluage tractian1050C, 170 MPa
est obser&e pour une gformation initiale de3.7%.

Deux Esultats peuverttre tites de la figure 4.6(a) :

— La deéformation en fluage primaire est plus importante pour liessatension pur. Une gF
déformation en fluage compression semble ralentir leét@me au ébut du fluage. Ayrault
[Ayrault 89] attribue ce panonenea une éduction du libre parcours moyen des dislocations lorsque
la microstructure se psente sous forme de plaquettes patedia I'axe de sollicitation. Une telle
microstructure &duirait la &formation par glissement.

— Enrevanche, la déae du fluage secondaire estluite par une @deformation en compression. Cette
réduction est d’autant plus forte que l&peformation est importante ;

Quanta la microstructure obtenue, elle estpenke par la figure 4.6(b). Elle a un aspeéstchahué qui res-
semble aux microstructures vieillies en fatigue akerfFrenz 96]. Dans [Shui 06] esgzenke I'évolution

de la microstructure d’'un superalliageeptablement éformé en fluage compression. Les auteurs montrent
que les pecipites, initialement sous forme de radeaux pata#ia la direction de la contrainte, s’inclinent
progressivement jusga'un angle d’environ 4#par rappor@ I'axe de sollicitation tel que I'on peut le voir
sur la figure 4.6(b).

D’autres auteurs ont pullides esultats sur I'influence d’une @reformation en compression sur le
fluage traction. Dans [Li 07], uéchantillon de superalliage esggilué en compressioa 1050C sous 200
MPa pendant 6h puis tésen fluagex basse et haute teématures. Le matiau pe-ceformeé est compdr au
mariau initial en fluagé 800C sous 600 MPa. Les auteurs [Li 07] retrouvent Eme comportement que
Ayrault [Ayrault 89], a savoir une ciatique ralentie en&but de fluage mais une dr de vie plus courte
pour le makriau pe-ceforme. Cette duge de vie plus faible est attriba au fait que les interfaces semi-
cohérentes des pcipites du maériau pe-ceforme sont plus facilement cisaiiés que celles du néatau
initial. En revanchea 1000C sous 200 MPa, le superalliageegiué montre une d@&e de vie plus longue
que le maériau initial. Ce pnonene serait @ au fait que la moge des dislocations aux interfacgs’,
mécanisme deé&formation péféerentiela cette temprature, est ralentie. Césultat semble contradictoire
avec les esultats de Ayrault [Ayrault 89]. Cependant, l&mEformation appligége dans [Li 07] est plus
faible (elle vaut0.32% contre0.52% dans [Ayrault 89]). Comme souligrpar [Ayrault 89], la duge de vie
dépend fortement de la @rdeformation. Lesé&sultats de [Li 07] semblent par c@wgient indiquer que, Si
la pre-ceformation est suffisament faible, on peut tirer partie dmilerostructure en plaquettes paéddisa
la direction du chargement foém en fluage compression.

86



4.2. Etude bibliographigue de la mise en radeaux

o —

S T AT
a précomprimé 1.46% (73h) ,’ ‘{
¥ - 20% G / 1
N Ag= 20% (26h) / ]
20~ \ /! ]
- précomprimé .52% (42h) T

A= 22% (43h)

L e

o
T

DR S

Ap=, 32% = :
Coupe longitudinale {100}

(100h)

€ =0.52% (42n)

Ap= 22% (43h)
g
temps (h)

(@) (b)

u
e 2 e

L g b gy

FIG. 4.6. Effet d’'un pe-fluage compression sur le comportement de 'AM1 en fluage traatiosn 570 MPa 1050C,
d’'apres [Ayrault 89].
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FiG. 4.7. Effet d'un pé-fluage traction sur le comportement en fluage compression duafligger NASAIR 100a
1000C sous 207 MPa, d'aps [MacKay 85].

Linfluence d’'une pe-ceformation en fluage traction sur le comportement en fluagétadiée dans
[MacKay 85]. Ces auteurs montrent qu’un tel vieillissemeatiduita des cigtiques de fluage plus rapides
que celles obseges sur le mériau non-vieilli ainsi qua des duges de vie plus courtes.

Influence sur le comportement monotone et cyclique

[MacKay 85] est la pren@ire publicationa étudier l'influence de la microstructure sur la limite
d’élasticie. Dans cet article, une diminution de la contraimteipture et de la limita 0.2% d’une centaine
de MPa est mise eevidence. Le racanisme de&formation pedominant en traction est le cisaillement de
la matricey et il est favorig€ par une microstructure en radeaux dans laquelle les ceuleimatrice sont
plus larges. [Pessah-Simonetti 92] trouve i&me comportement pour I'alliage MC2.

L’ étude la plus compte sur l'influence de la mise en radeaux sur le comporteméoanique que
nous avons trowde dans la litrature a&te propoge par Esf@ durant sa thse [Esp 96]. Il nous semble
important de @étailler ici les Esultats obtenus durant ce travail. Bitnts types de vieillissements @t
mis en oeuvre sur '’AM% 1100C, la mise en radeaux en fluage traction ou compression d2@ammais
aussi levolution morphologique en fatigue. Les chargementssasilen fatigue consistent en un cyclage
a 1072 s~! avec un temps de maintien en traction ou en compression dé.d ¢yclage avec temps de
maintien en traction condué des radeaux de type N et celui en compresaiates radeaux de type P,
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en accord avec les morphologies de vieillissement en fluagelus, deux amplitudes deéfbrmations,
conduisan& des microstructures plus ou moins fines,&@étudees (\e=1.8% et 2.0%).

Les comportements monotones et cycliqgues demifftes microstructures vieillies ont ensiété
évallesa 650C et 950C. A 650C, la morphologie des pcipites n’engendre aucun effet notable sur le
comportement canique de 'AM1. En effet, comme nous 'avons vu au chafiifgecette tem@rature la
déformation plastique se produit en bandes de cisaillemeasspécipites, quelle que soit leur forme, sont
cisailles.

Enrevanche, le vieillissement a un effet significatf50C. Interessons nous dans un premier temps aux
microstructures issues d’un vieillissement en fluage. &ctivn monotone, les microstructures en radeaux
N et P pésentent un comportement moirgsistant d’environ 125 MPa que la microstructure initiale e
cubes. Lorientation des radeaux ne semble cependant passgar le comportement en traction. De plus,
aucun effet de la mise en radeaux sur la viséasiaéte mis enévidence entre 9.1¢ s~! et 9.103 s~ 1.

Pour un essai de traction compression, uneedifice entre radeaux N et P est miseéeidence pour
les premiers stades de plastclors de la dcharge, les radeaux N se plastifiant avant les radeaux P. En-
fin, en écrouissage cycliqua deformation impoée croissante, le comportement adouci des radeaux par
rapport aux cubes est retrandla aussi une influence de I'orientation deé@pites est mise eavidence
pour les amplitudes deéformation irglastique inérieuresa 0.8%. Cette influence s’estompgeplus forte
déformation, la éformation prenant le pas sur la microstructure. La liraltestique des radeaux N semble
étre plus faible que celle des radeaux P, elksya plus faible celle de la microstructure en cubes.

Comme signd pieccdemment, unétude du comportementé&oanique des morphologies issues de
vieillissements en fatigue eégalement propée dans [Espi96]. Comme pour les radeaux obtenus par
fluage, les microstructures N et P issues d'essais de faligie = 2.0%) montrent un comportement
moins Esistant que la microstructure en cubes. Cet adoucissesisgricore plus pronoacjue pour les ra-
deaux obtenus par fluage. Le seuil de plagtisemble diminuer et 'adoucissement atteint environ 186 MP
a 2% de ceformation impo8e. En revanche, aucune influence de I'orientation des uadgast obserge
en traction.

Les essais @crouissage cyclique sur les microstructure N et P obtepaiefatigue montrent une nette
influence de l'orientation des radeaux. Lder de la plastic# introduite lors de vieillissements en fatigue
est avané pour expliquer les diffrences de comportement entre radeaux obtenus en fluagdatigem.
Ces derniers f@sentent une densitde dislocations dans les couloirs de matrice, en plus&eaux de
dislocations d'interfaces psentes lors du fluage. Pour finir, Espiest pendhsur I'influence de la taille des
microstructures N et P obtenues en fatigue en diminuaréfiarchation impose au cours du vieillissement.
Il montre qu’enécrouissage cyclique, la microstructure de type P fine a mmpoaement s proche de
celui de la microstructure non-vieillie.

Pour €sumer, cettétude met e@vidence une influence notable de la mise en radeaux sur lpazem
tement nécanique de '’AM1a 950C, allant dans le sens d’un adoucissement. L'orientatianrddeaux
n'influe pas sur le comportement en traction monotone mais {;m bHle enécrouissage cyclique. Les mi-
crostructures obtenues en fatigue ont uegistance encore plus faible du fait de &Eafmation plastique
cumuke mise en jeu lors du vieillissement. La figure 4.8 illusee esultats.

L'influence de la mise en radeaux sur le comportemertanique @galemengéte étudiéea 'Onera dans
le cadre d'un projet eur@en BRITE EURAM [Olschewski 95]. Comme le montre la figure, #a9mise en
radeaux a peu d'effets sur le comportemescaniquea 1050C. Cependant, I'amplitude deetbrmation
imposte dans ces essais est relativement faible, ce qui peugegpla faible influence de la coalescence
orienée mise ergvidence.
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FiG. 4.9. Influence de la mise en radeaux sur le comporteménanmquea 1050C, résultats issus du projet BRITE
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FiG. 4.10. Influence de la microstructure sur la&kide vie en fatigue d’ags [Ott 99].

Influence sur le comportement en fatigue

Dans [Ott 99] la due de vie en fatigue de trois types de microstructures espaém: microstructure
initiale en cubes, microstructures en radeaux de types Nazbstructure de type P. Les auteurs trouvent
une difference significative en terme de 8arde vie des trois microstructures comme le montre la figure
4.10. Cette figure metgalement e@vidence uneégere difference en terme dé&ponse racanique entre
les trois microstructures pendant toute la partie de I&&ule vie a le maériau n'est pas endommag
Les courbes de daes de vie sorétayees de micrographies qui exhibent une direction de projuagde
fissure fonction de la microstructure. Dans le cas @eipites cubidaux ou sous forme de radeaux de type
N, les fissures se propagent perpendiculairement au chargela microstructure en radeaésant plus
défavorable que celle en cubes car dans ce cas la propagatimomtre aucun branchement. En revanche,
les pécipites en radeaux de type P obligent la fissairge propager transversalement avec de nombreux
branchements. La figure 4.11 illustre I'orientation de lauie par rappora la microstructure. Le &me
type de esultats &&galemengéte monté dans [Engler-Pinto 96], qui a de platudg le cas de la fatigue
thermongcanique.

4.2.4 Conclusion de Etude bibliographique

L’ étude bibliographique qui @t meree permet deépondre aux questions s en introduction du
chapitre. La mise en radeaux est uepbnene diffusif qui se produit dans les superalliages basehstus
chargement i@caniquex haute tem@rature, globalement au dessus de’@0Qes pararatres conlant la
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FIG. 4.11. Orientation de la fissure par rapp@ta microstucture (a) pripites 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 terapure et le chargemeng&tanique. Plus pcisemmment nous
avons vu que la plastiétdans les couloirs de matrice joue sur laétique de coalescence. Le terme de
coalescence oriee¢ est plus juste que celui de mise en radeaux car nous avqos guivant le chargement,
fluage traction, fluage compression ou fatigue aéieron peut obtenir dévolutions microstructuralesss
différentes.

La coalescence origee: des pEcipites a des co@sgjuences sur le comportemengéecanique et la dée
de vie. De marire grérale, elle a un effet adoucissant sur le comportement. {@test bien marge
sur le comportement autour de 980 Par contre aucun effet n'est visible sur le comportendehasse
tempgrature, typiqguement 630, oua tres haute tenfrature (105T). De plus, elle condué une éduction
de la duée de vie du métiau en fluage et en fatigue.

La suite du chapitre&trit les essaistali€s dans le cadre de cett@&sie pour quantifier I'influence de
la mise en radeaux sur le comportemeigcanique.

4.3 Description des essais

Cette section est unegsentation des essais de caedshtion des effets de la coalescence oéersur
le comportement &canique. Les essaigali®es dans le cadre de ce travail ont pour objectif de recueillir
les dones exprimentales acessaires l'identification d’'un moéle de comportemerétendu dans le-
quel les effets de la mise en radeaux sur le comporteménainique sont pris en compte. Leur principe
est donc tes simple. Legprouvettes sont soumisadifferentes conditions de vieillissement puis éest
mécaniquement. Le premier paragraphe de cette secéorit de choix des conditions de vieillissement
sur la base de &tude bibliographiqueéalie dans la section @edente. Le secondédrit les essais de
comportement complexes mis au point dans le but de pouveitifier sur une seuléprouvette tous les
parangtres d’'un modle de comportement.

4.3.1 Matrice d’essais sur magriau vieilli

Comme I'a monte I'étude bibliographique, le vieilissement en fluage est uryeanoprivilegié de
vieillissement du mé&riau. Tout comme dans [E€®6], nhous souhaitons comparer I'influence de I'orien-
tation des radeaux N ou P sur le comportement de 'AM1. Lemjmes vieillissements sont donéaligs
en fluaged 1050C sous 150 et -150 MPa. Nous avons vaaga I'étude bibliographique que les paraimes
contidlant la coaescence oriémst sont le temps, la teramature et le chargementécanique. La bibliogra-
phie montreegalement que la microstructure en radeaux est relativiestaile durant le stade de fluage
secondaire [Diologent 02]. C’est pourquoi nous n'avonsgtade I'influence du temps de vieillissement
sur la eponse racanique de I'AML1. Les déede fluage sont choisies de fagose situer au milieu du
fluage secondaire. Nous nous sommesbasir les dorées de [Diologent 02] pour calibrer la éar de
fluage. Nous n'avons pa&tudg le stade tertiaire car appéralors la notion d’endommagement. Ce point
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fera I'objet de travaux uéirieursa I'Onera.

En revanche, l'influence du niveau de contrainte et de la éeatpre sona étudier dans le but de ca-
librer un moetle de comportement. Nous avons choisi 25200 MPa pour Btude de l'influence de la
contrainte de fluage et 98D, 300 MPa pour Btude de I'influence de la terapture de fluage. Nous avons
envisa@ deux stratgies pour le dimensionnement de ces essais. La prembnsisté se placea une
déformation plastique comparakdecelle enregisée apés I'essai de fluage sous 150 MRd4.050C. La
deuxime option est de tenter de se placer dans chaque cas au ailfelage secondaire. Or, pour I'in-
fluence de la tenfrature, on sait que la diffusion plus faill€©@50C doit &tre en quelque sorte compéps
par une é@formation plastique plus importante. Par damqsent nous avons retenu la déumi option et
calibrons le temps de vieillissement de fagogtre au milieu du stade de fluage secondaire.

De plus, il est inéressant de se pencher sur l'influence de vieillissemenfisi@ge suivant des orien-
tations cristallographiques diffentes de I'orientatiofj001) car a notre connaissance seule 'orientation
(001) a fait I'objet d'une telleétude. Ainsi nous avon£ali€ des vieillissements en fluage traction pour
les orientationg011) et (111). L' étude bibliographique agalement monér un adoucissement important
du maériau lors de chargements cycliques alésrfentsa haute temrature. Nous avons soul@étudier
ce point pour les trois orientatioq801), (011) et (111). Les vieillissements en fatigue sont effeesuen
déeformation impoge enk. = —1 a une vitesse de 10 s!. Enfin, il esta noter que nous avons auggidi
l'influence de la temeraturea laquelle est effecul’essai nécanique de cargatisation. Nous avonsg, la
suite du travail effectia I'Onera dans les ages 90 [Olschewski 95¢tudi I'influence d’un vieillissement
sur le comportemerit 1050C.

Durant les vieillissemenis 1050C, 200 MPa et 95, 300 MPa nous avons suivi la éitique de mise
en radeaux par l'interédiaire d'un cyclage &canique. Pour cela, nous effectuons un cycl®er- 0 a une
vitesse de 10? s~! avant puis au cours de I'essai de fluage. La comparaison édpdase racanique entre
le cycle effecté avant I'essai de fluage et les cycléali€s au cours de I'essai de fluage nous permettent
de mesurer la cigtique de mise en radeaux. Ce suivi a pour objectif@ier I'nypothese selon laquelle
le comportement du méatiau est stable pendant le fluage secondaire.

Essai| Eprouvette| Orientation Conditions de vieillissement Essaéganique
Temperature Chargement Temps Temperature
06 X6684F (001) Réference 950C
07 X6686A (001) 1050C Fluage 150 MPa  72h 950C
17 X6685A (001) 1050C Fluage 200 MPa  12h 950C
08 X6686C (001) 1050C Fluage -150 MPa  72h 950C
14 X6686E (001) 1050C Fatiguel0—%s~!  24h 950°C
18 X6685B (001) 950C Fluage 300 MPa  55h 950C
16 X6686H (001) Réference 1050C
15 X6686F (001) 1050C Fluage 150 MPa  72h 1050C
12 X2267A (011) Réference 950C
13 X2268B (011) 1050C Fluage 150 MPa  115h 950C
20 X2270C (011) 1050C Fatiguel0—>s~! 24h 950C
10 X5537B (111) Référence 950C
11 X5537D (111) 1050C Fluage 150 MPa  28h 950C
19 X5538D (111) 1050C Fatiguel0—>s~! 24h 950C

TAB. 4.1. Matrice d’essais de comportement surériat vieilli, les essaiétoiles ont fait I'objet de suivi de la cétique
de mise en radeaux.

4.3.2 Essais de comportement complexes

Le nombre déprouvettesa notre dispositioretant limi&, nous avonsidmettre au point un essai de
comportement complexe permettant d’identifier, sur unéesgurouvette, 'ensemble des partnes d'un
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mockle de comportement. Le deérie chapitre de ce @moire a introduit le formalisme des nigds de
comportement pgnorrénologiques. Dans ce cadre, les pagtes suivants sortidentifier :

— Lalimite d’élasticié au travers du coefficients. Cette information est fournie par un essai de traction
monotone;

— Laviscosig, ou en d’autres termes |'effet de la vitesse de chargerients avons o@t ici pour des
changements de vitesse durant la traction de facon siméaie qui e&té fait pour les essais 03 et 04
(chapitre 2) ; Les vitesses de chargement choisieslsorts—! et 10~2 s~!. Elles correspondent au
domaine de vitesses classiquemeinidié.

— L'écrouissage camatique, caraétis par les coefficients et d, d décrivant la vitesse de saturation
de I'écrouissage et/d donnant la valeua saturation ;

De plus, nous souhaitons avoir une information sur l'infeeede la mise en radeaux sur une relaxation de
longue duee notamment pour ce qui concerne les effets de restaudsib@crouissage.

Ces considrations conduiserét I'essai type suivant :

— Un premier cycle avec changement de vitesse sur la prertraction ;

— Un deuxéme cycle avec toujours des changements de vitesses damtidedp cycle en traction puis

une relaxation ;

— Un troiseme cycle identique au premier.
L'essai est galis en éformation impo8e. La vitesse de base éstl0~2 s~!, La valeur de la @formation
maximales,,... et le temps de relaxation;,, sont adagsa la tem@raturea laquelle I'essai eséali<.
En effet, le temps de relaxation est de 24 B50C mais de seulement 2&1050C afin d'éviter que le
magriau ne se mette en radeaux pendant I'essai de comportement

Les essais deeference sur méatiau non-vieilli sont pesenés par la figure 4.12. Pour I'essai 06 suivant
(001), nous avons effecudeux changements de vitesse en traction. Nous constatolesfigure 4.12(a)
gue ce choix ne permet pas d'atteindre une contrainte sdbisur les portiona vitesse rapide. C'est
pourquoi les essaigali€s par la suite ne comportent qu’'un changement de vitesse.

Pour les trois essais 950C, les trois cyclesaali®s se superposent relativement bien. Il est surtout

intéressant de comparer les cycles 2 et 3 car une relaxationdarsj effectée durant le deugime cycle.

La deformation plastique et la terapature sonélevees. Tout le€léments sont don@unis pour que 'on
observe une mise en radeaux. Ce n’'est a priori pas la @®C car nous n'observons pas de éiffnce

de comportement &tanique agrs la relaxation. En revanche I'essai 16 montre un adoumisesur la
portiona¢ = 10~°s~! entre le cycle 2 et le cycle 3. Cet adoucissement n’est cgmemhs visible sur
les portionsa vitesse rapide. Les micrographiésli€es apes cet essai (figure 4.13) confirment wrbdt
d’évolution microstructurale, plus ou moins magcuivant les@&gions de Echantillon.

Les resultats des essais sokttits en deux temps. Nous commencgons jgarice les ésultats des essais
de vieillissement en terme déponse racanique et de microstructure. Il éshoter que les micrographies
ont éte realigesa l'issue du vieillissement et de I'essaémanique de caraatisation. Celui-ci s'effectuant
a haute tem@rature, on ne peut pé&sarter la possibil@ d’'uneévolution microstructurale durant I'essai de
comportement, quelle que soit la teenpture. Nous avons souligmue la temgrature de 105C assode
a une sollicitation recanique importante condaitun cebut deévolution morphologique deségripites apes
seulement environ 3h, ce que ne semblent pas montrer las deséferences 950C. Dans un deugime
temps, les&sultats en termes d'influence sur le comportemegtanique sont gisenés et analyss.

4.4 \Vieillissements et observation des microstructures vieillies

4.4.1 Vieillissements en fluage

Le vieillissement deéférence est celui effedden fluagé 1050C, 150MPa, pendant une & de 72h
(essai 07). La figure 4.14(a) montre un bon accord avecEdtats issus de [Diologent 02]. De plus, on
constate sur la figure 4.14(b) que le vieillissemdalise conduit au milieu du fluage secondaire comme
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FiG. 4.12. Essais de comportement éérence sur matiau non-vieilli.

souhaié. Les micrographies (figure 4.1%alises apes I'essai 07 montrent que la structure en radeaux
est bienétablie. Comme mentio@au cours de &tude bibliographique, un chargement de fluage traction
conduita une microstructure sous forme de plaquettes nornadlage de sollicitation, ce que nous retrou-
Vons ici.

Influence de la contraintea 1050C

Nous avon<tudi l'influence d’une contrainte sur le comportement en fluag#AM1, tant en sens
(traction ou compression, essai 08) qu’en inténgissai 17). La figure 4.17(a) montrévblution de la
valeur absolue de laéflormation plastique en fonction du temps pendant les®63aét 08, pour lesquels la
contrainte de fluage est respectivement de 150 et -150 M@st.ilEressant de constater que &atmation
plastique est plus faible dans le cas du fluage compressioms ketrouvons ici unésultat @ja mis en
évidence dans [Ayrault 89]. La figure 4.17(b) compare fluagetion et fluage compressiandifféerents
niveaux de chargement. La difence de niveau deetbrmation plastique se retrouve en fluage sous 140
et 170 MPa. Elle est d’autant plus maéguque la contrainte de chargement est importante. En tesanc
le sens de chargement, traction ou compression, ne semblaffeater notablement la vitesse de fluage
stationnaire.

Dans un deuxime temps, nous avolsudi l'influence de l'intensé de la contrainte sur le comporte-
ment en fluage. Comme sigkgliecedemment, le vieillissemen&de interrompu agrs 4h afin de mesurer la
cinétique de mise en radeaux. La courbe de fluage ésepée par la figure 4.19. On constate que le niveau
de ceformation diminue suite au cycléali€ apes 4h. En revanche la vitesse ddatmation semble rester
constante ags l'interruption. Nous n'avons pas d'autres dées exprimentales en fluage sous 200 MPa
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FiG. 4.13. Microstructure obsegea l'issue de I'essai 16, sens travers (essaéfierencea 1050C). Suivant les zones,
on observe un&but de mise en radeaux deggipites plus ou moins margu

a 1050C qui pourraient nous indiquer comment "recaler” les deutigade courbes. Comme le montre
la figure 4.19(b), nous avons choisi de recaler les @esrexprimentales de facoa avoir continuié de
la déformation plastique entre les deux parties de la courbeshiede fluagé 950C au cours duquel
le méme type d'interruption &te reali€ et pour lequel nous disposons de dees permet d’appuyer le

recalage effectl

La figure 4.19(b) compare les courbes de fluage des essaisiI7agnsi que les dores issues de
[Ayrault 89]. On observe une forte influence de la contragfddluage sur la vitesse défdrmation. Pour
un chargement de 140 ou 150 MPa, le stade de fluage seconstabiemr net. A plus forte contrainte ce
n'est plus le cas et on rentre rapidement dang&ggme tertiaire. Cependant, les micrographi&aigesa
l'issue de I'essai 17 montrent une mise en radeaux semhiatadie obtenua l'issue de I'essad 1050C,

150 MPa (voir figure 4.20).

Influence de la temperature de fluage

L'essai 18, pour lequel un vieillissement en fluag850C sous 300MPa éaté reali€, est peseng par
la figure 4.21. Tout comme I'essai 17, cet essai a fait I'objeiterruptions afin de mesureréiolution du
comportement au cours du fluage. La figure 4.21 (&3@nte la courbe de fluage brute. Les cycles efésctu
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FiG. 4.14. Courbe de fluage1050C et 150MPa, comparaison avec les essais de Diologent [Diologent 02]
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FIG. 4.18. Micrographies aps fluage compressian1050C, 150 MPa (essai 08).
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(a) Sens long (b) Sens travers

FIG. 4.20. Micrographieséali®esa 'issue de I'essai 17 (vieillissement en fluage traction sous 200&IR%0C).

au cours du fluage affectent le niveau defaimation, comme @edemment 1050C sous 200 MPa.
De plus, un a@t accidentel de la charge et de la té&rgiure s’est produit aps 34h de fluage. On peut
supposer que la microstructure du &ré&u n'a pagvolle pendant les 8h de coupure de I'essai puisque la
temperature s’'est brusquementé@tae. Ces interruptions ne semblent pas affecter trop forielaevitesse

de fluage. En effet, un "recalage” du niveau éatmation apgs chaque interruption et du tempse&gp84h
montre que la courbe obtenue est en bon accord avec un desaifebur le néme makriau et dans les
mémes conditions [Diologent 02].

Contrairement au fluaga 1050C sous 150 MPa, I'essai 18 ne&sente pas de stade de fluage se-
condaire tées marge@. La vitesse de&formation diminue aux alentours de 10h p@aaé€&lere apes. Dans
[Diologent 02], des observations de la microstructure sttieictures de dislocations drié realises apes
5h et 50h de fluage. Aps 5h, les @cipites ont @ja presque ergrement coalegc La mise en radeaux se
poursuit entre 5h et 50h par @paississement des couloirs de matrice. Ayrault [Ayra@jlindteégalement
cette diference importante entre le fluagel050C et 950C. L épaississement des couloirs de matrice
a 1050C se produit tés rapidement pendant le fluage primaire et on observeepaisseur des radeaux
constante durant le secondaire. Comme le soulignent cesadéeursa 950C, la vitesse dpaississement
des couloirs est croissante durant tout I'essai. Enfin,rd®pAyrault 89],a un taux de dformationégal, les
radeaux produita 950C sont plus eguliers et plus rectilignes qu’1050C.

Concernant les structures de dislocations, Diologentrebse cisaillement notable desguipites apes
50h de fluage. Lesseaux de dislocations statiques segalement bien moingguliers qua 1050C. C'est
d’apres [Ayrault 89] la raison pour laquelle 'AM1 ne gsente paa proprement parler de stade de fluage
secondairé cette temerature.

Les micrographiesaali®esa l'issue de I'essai 18 sontg@senées par la figure 4.22. Elles montrent un
état de mise en radeaux bien avanéanmoins, des traces d'interfaces verticales sont visitatraire-
ment aux micrographies effe@es sur legchantillons flésa 1050C.

Influence de l'orientation cristallographique

Linfluence de I'orientation cristallographique sur le coontement en fluage @t étudieea 1050C
sous 150 MPa. L'essai 13 correspandn vieillissement en fluage suivant 'orientati@r1) ; I'essai 11a
un vieillissement en fluage suivafitl1). Les courbes de fluage pour les orientatithisl ), (011), et(111)
sont compages sur la figure 4.23.

Pour I'orientation(011), on observe uneggiode d’'incubation pendant laquelle le @@u ne flue pas
ou tres peu. Cettegriode concerne les 10 preenés heures de fluage. Puis on observe un stade stationnaire
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FIG. 4.21. Courbe de fluage950C, 300 MPa comp&e aux donaes de Diologent [Diologent 02].
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FiG. 4.22. Micrographies aps fluagea 950C sous 300 MPa (essai 18).
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FiG. 4.23. Influence de I'orientation cristallographique sur le comporteerfluagea 1050C sous 150 MPa.
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CRE2692 .TIF

(a) Matériau non-vieilli (apes essai 12) (b) Matériau vieilli (apes essai 13)

FIG. 4.24. Comparaison des microstructures non vieillie et vieillie en fléaag@50C, 150 MPa suivant I'orientation
(011).

bien marge durant lequel la vitesse défdrmation eségalea3.3 108 s—1. Aprés 100h de fluage la vitesse
de ceformation augmente rapidement, ce qui laisse penserguetfitre dans le fluage tertiaire. Nous avons
compaé nos donaes avec des doaas issues de la lgtature sur l'influence de I'orientation cristallogra-
phique sur le comportement en fluage. Comme le montre Aylaudésorientation par rappaét!’orienta-
tion (011) influence fortement le comportement e¢bdt de fluage. Ainsi, pour unésborientation de°8une
période d’'incubation de 130 h est obseea 950C sous 240 MPa alors que pour urésdrientation de 24
aucune priode d'incubation n’est obsere. Cegcart engendre une grande dispersion sur laelde viea
rupture de [eprouvette en fluage suivant I'orientati{@i1). La littérature meégalement eBvidence le fait
que I'anisotropie en fluage est d’autant plus pror@@ngue la temgrature est basse [Ayrault 89, Sass 96]. La
courbe de fluage suivant I'orientatidhl 1) mesuée au cours de I'essai 11 met&ridence une&formation

et une vitesse deédormation importantes, et seipeuresa celles obse&es pour les orientation§01) et
(011).

De manere ¢grérale, un chargement de fluage conduitne coalescence de£pipites paraklement
un plan de typg 001}, quelle que soit I'orientation du chargement appéid¢han 91]. Le fluage traction
suivant I'orientatior{001) conduita des radeaux perpendiculaigebaxe de chargement, le fluage traction
suivant(011) a des radeaux incléha 45 par rappor@& la contrainte. Pour une sollicitation suivgi1),
les pécipites coalescent simultément suivant les trois plans de tyf@1} conduisan& une microstruc-
ture relativement isotrope. Dans [Tien 71] un rateEnergtique permettant de retrouver césultats est
propos.

Les microstructures vieillies en fluagel1) et (111) ontété obserées. La figure 4.24 psente les mi-
crostructures "non-vieillies” et aps fluage suivant I'orientatiof®11). Comme on peut le voir sur la figure
4.24(a), le "non-vieilli” esta nuancer car les micrographies éti realies apes I'essai de comportement
complexe. Un dbut de coalescence de&gipites est visible. La figure 4.24(b)gsente une coupe longitu-
dinale de la microstructure & vieillissement (et essai de comportement). Lésipites se pesentent sous
formes de paradllepipedes aligés paraklementa une directiorj100]. Deux sysémes de plaquettes, nor-
males aux directiong001) et (010) apparaissent. Une troésne famille, de normaléd11), estégalement
visible. Celle-ci est en fait une combinaison des deux peessi On constate de plus épaississement
important de la microstructure.

La méme comparaison est effeétipour le fluage suivant I'orientatigi11) et est pésenée par la
figure 4.25. Une coupe transversale dans leenid "non-vieilli” (essai 10) montre deséwipites triangu-
laires 4.25(a). Aps fluage, urgpaississement cagguent de la microstructure est obseda a la coales-
cence des [cipites. On trouve des zonea oette coalescence est relativement isotrope (figureB)RBh
tout cas sans orientationgferentielle margée.
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CREB2654 .TIF

(a) Matriau non-vieilli (apes essai 10) (b) Matériau vieilli (apes essai 11)

FIG. 4.25. Comparaison des microstructures non vieillie et vieillie en fléaag@50C, 150 MPa suivant I'orientation
(111).

Cinétique de mise en radeaux en fluage

Comme cela &t& pécis®, les essais 17 et 18 ont fait I'objet d’interruptions aursaiu vieillissement
en fluage de facom évaluer la ciitique de mise en radeaux. La courbe de flm&0C sous 300 MPa
(essai 18), en bon accord avec un essai dans &sas conditions [Diologent 02], nous laisse penser que
les interruptions durant le fluage et le cycle efféchiinflue pas trop sur le comportement en fluage. La
guestion est moins claire pour I'essai 17 car nous n'avosglpaéféerence pour ces conditions de fluage.
De plus, cet essai edtali a 1050C, temprature pour laquelle les phonenes de diffusion sont bien plus
rapides qua 950C. Linfluence de la plasticit mise en jeu au cours des cycles intedmires est a priori
plus grande qui 950C.

La figure 4.26 pesente le comportement cyclique en cours de fluage pour cesedsais. Concernant
I'essai 17 (figure 4.26(a)), nous avons eu des gnoigls de mesure qui rendent difficile Epduillement. I
semble tout de @me que I'on observe ures Eger adoucissement &sr4 h de fluage, que I'on peut estimer
a environ 30 MPa. L'adoucissement est plus proaues 14h de fluage. Il est de I'ordre de 60 MPa. Les
conclusions de cette mesure deéatigue sont rendues complexes par le fait que la mise enuadeane
influence tés faible sur le comportementéaraniquea 1050C sous une vitesse de sollicitation de~20
s~! comme nous le verrons par la suite. Ladoucissement obsgis 14 h de fluage peétre interpéte

commeétant di a I'entree dans le stade de fluage @éee. En effet, on observ partir de 10 h de fluage
1050C, 200 MPa une nette augmentation deéfodmation plastique.

Pour I'essai 18, deux interruptions d&ié realies, apgs 25 h et 40 h de fluage (si on tient compte de
I'arrét de I'essai de 8 h). Un adoucissement d’environ 100 MPabestré apes 25h de fluage. Entre 25 h
et 40 h de fluage, le comportemenéwblue pas sensiblement, ce qui nous permet de concluradquisé
en radeaux est aches en un temps igfieura 25 ha 950C sous 300 MPa.

4.4.2 Vieillissements sous chargement cyclique

L'influence d’un vieillissement cyclique altegra 1050C sur le comportement @canique fait I'objet
des essais 14 pour I'orientatidf01), 19 pour I'orientation(111) et 20 pour I'orientatioq011). La vitesse
de ceformation aéte choisie suffisamment lent¢,= 10~° s, de fagona reproduire I'adoucissement
obsene dans [Mughrabi 96] .

La figure 4.27 montre les boucles contrainéatmation mesuges au cours du vieillissement de I'essai
14 ainsi que levolution de I'amplitude de contrainte. Un adoucissemé&ivdron 100 MPa est obsegyce
qui est loin détre regligeable rappogta la contrainte maximale qui vaut 350 MPa au premier cycls. Le
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FIG. 4.26. Mesures de la ditique de mise en radeaux au moyen de cycles e#fs@u cours des essais 17 et 18.
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FiG. 4.27. Vieillissement cycliquaé = 1075 s~' 4 1050C pendant 24h suivant I'orientatigf01) (essai 14).

micrographies correspondantes soréggnées par la figure 4.28. La figure 4.28(b) montre une oriemtatio
préferentielle de la microstructueed4’s par rapport I'axe de chargement. De plus, commegeguin vieillis-
sement en fluage, la microstructurémaissi et les @cipites ont globalement une forme plus arrondieaqu’
I’ état non vieilli.

Le méme type de vieillissementé&te effectie sur desprouvettes orieges suivan{011) (essai 20)
et (111) (essai 19). Concernant I'orientatigf11), dont les ésultats sont @senés par la figure 4.29, un
adoucissement d’'une quarantaine de MPa est enregdilstist donc plus faible que pour I'orientatig®01)
mais la @&formation plastique est elle aussi plus faible.

Les observations au MERali€esa 'issue de I'essai 20 montrent une microstructure ogeat30 par
rapport aux direction cubiques. Tout comme en fluage suette orientation, on note I'existence de deux
familles de plaquettes. D’ailleurs, on a remada p€esence de micro fissures dans céfieouvette (figure
4.31). On constate que la fissure s’est pra@gaguivant I'orientation de la microstructure.

Enfin, la figure 4.32 @sente lesasultats d’un vieillissement cyclique suivant I'oriemtat(111). Pour
cette orientation, 'adoucissement obseest d’'environ 120 MPa. Contrairement au vieillissemerfiLege
suivant l'orientation(111), le vieillissement cyclique conduét une microstructure non isotrope. La figure
4.33 montre I'existence de deux s¥stes de plaquettes.
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(a) Sens travers (b) Sens long

FiG. 4.28. Micrographies de 'AM1 aps un vieillissement cycliqua¢ = 107° s~! & 1050C suivant I'orientation
(001) (essai 14).
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FiG. 4.29. Vieillissement cycliqua¢ = 10~° s~' & 1050C pendant 24h suivant I'orientatigf11) (essai 20).

(GRIED

13mm

19.TIF

FiG. 4.30. Micrographie sens travers effeatta I'issue de I'essai 20 (vieillissement cyclique suivant I'orientation
(011)).
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FiG. 4.31. Micrographie sens travegsati€ea I'issue de I'essai 20 montrant la propagation d’'une micro fissuvasui
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FiG. 4.32. Vieillissement cycliquaé = 1075 s~! 4 1050C pendant 24h suivant I'orientatign11) (essai 19).
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4.5 Influence du vieillissement sur le comportement @canique

Cette partie dcrit les Eesultats des essaiséoaniques &ali€s apes les vieillissements. Nous nous
intéressons dans un premier temps aux essais effecivant I'orientation001). Pour plus de clag,
le dépouillement des essais suivant les orientatifns) et (111) est pesené en annexe H.

4.5.1 Influence d'un vieillissement 1050C, 150 MPa

La figure 4.34 pesente l'influence d’un vieillissement en fluage tractiorcompression de 150 MRa
1050C sur le comportement @caniquea 950C. Les Esultats des essais 07 (fluage traction) et 08 (fluage
compression) sont compzra I'essai de &ference (essai 06alis sur le matriau non vieilli. Les conclu-
sions suivantes peuvegtre tilees de ces essais :

— La mise en radeaux induit un adoucissement du comporteméganique. D’ags la figure 4.34(b),

on I'évaluea environ 150 MPa;;

— On note une influenceagligeable de I'orientation des radeaux sur le comportéméganique . Les
radeaux de type N, obtenus en fluage traction, plastifiestyite que les radeaux de type P obtenus en
fluage compression. Ce ghorrene peut s'observer lors du passage en compression et sycles
2 et 3. En revanche, lorsquea€rouissage est sa@yra contrainte exhée par la microstructure de
type P estégerement plus faible ;
d’'apres la prentre tractioretant donges les difficués de mise au point de I'essai 06. En revanche,
les parties en traction des cycles 2 et 3 nous permettentriduce quant la tres faible infuence sur
la viscosi€. Le tableau 4.2 réle les contraintes des porticas = 107° s %, ¢ = 1073 s ! eten
fin de relaxation. La diffrence entre la contrainte sur les portians® s~! et 10~2 s~! mesure la
différence de contrainte visqueuse entre ces deux vitess&fatendtion. Cette diffrence estgale
a 285 MPa pour le métiau non vieilli (essai 06) contre 250 MPa pour le enetu vieilli (essais 07 et
08). On peut donc conclure que I'effet principal de la miseaseaux sur le comportemea®50C
semble porter sur&crouissage ;

— La mise en radeaux &&anmoins une influence sur la relaxation et en particuliefesgontrainte
obtenue asymptotiquement. En effet, la contrainte se EaRilenviron 80 MPa pour le matau
vieilli en traction et en compression, alors que cette camtgavaut environ 200 MPa pour le néaiau
non vieilli.

Les resultats obtenus dans ce travail sont en accord avec cespie’ EEspE 96] pesenés au paragraphe
4.2.3.

L'adoucissement induit par la mise en radeaux peut s'inéep en terme de contrainte d’Orowan.
Comme nous I'avons vu, la mise en radeaux éngaine augmentation de la largeur des couloirs de matrice.
La contrainte d’Orowan indique que la cissi@solue critique est proportionnebd’inverse de la distance
entre obstacles. Ualargissement des couloirs de matrice induit donc une ditioin de la cission critique
et un adoucissement du comportement duemiait.

Contrainte Essai 06 Essai 07 Essais 08 @#hce essai 06
[MPd (réference) (radeaux N) (radeaux P) moins essai 07
Traction10=° 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 compressias 560 MPa 1050C sur le comportement
mécaniquei 950C. Contraintes stabilées rele@es au cours des cycles 2 et 3 pour les portiohs= 107°
s, ¢ =102 s! eten fin de relaxation.

Dans un deuxime temps, l'influence sur le comportemarf050C du méme vieillissement egtudiee
au travers de la comparaison des essais 15 et 16. Comme &élaauligre pecedemment, I'essai 16 de
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FIG. 4.34. Influence d'un vieillissement en fluage traction et compres&dtbd MPaa 1050C 150MPa sur le com-
portement recaniquea 950C (essais 07 et 08).
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réferencea 1050C subit lui-méme unetvolution de la microstructure. La figure 4.3%pente lesasultats
des essais 15 et 16. Le tableau 4.3 propose une comparaigotitgtive entre lesasultats pour ces deux
essais. Les remarques suivantes peugtratformuées :

— La mise en radeaux a une influence sur le comporteméaible vitesse de&formation. Ainsi pour
les portionsaé = 10~° s !, on rekve un adoucissement d’environ 60 MPa entre lecnieat non
vieilli et le magriau vieilli. Cette diference se retrouvigalement lors de la relaxation.

— Linfluence sur le comportemeat: = 10~2 s~! est plus difficilea interpeter. Lors de la preraie
traction,a faible deformation, il aéte relee un adoucisssement d’environ 50 MPa entre les essais 16
et 15. A plus forte dformation impoge, cette dirence est de 'ordre de 10 MPa.

Par congquent, la mise en radeaux a une influence sur la viga4®50C. Cette infuence sur la viscosit
ne se manifeste pasfaible ceformation.

Contrainte [MPa] Essai 16 Essai 15 [Bifence essai 16
(réference) (radeaux N) moins essai 15
Cycle1 Tractionl0—2s!'ac=0.7% 390 340 50
Traction10—° s~! 325 265 60
Traction1073 s~ ae = 1.75% 545 535 10
Compressiorn0—2 s} -535 -520 15
Cycle2 Tractionl0=>sTas=0 455 430 25
Traction10—° s~! 300 225 75
Traction10=3 s! ae = 1.75% 545 535 10
Relaxation 120 75 45
Compression0—3 s} -520 -515 5
Cycle3 Tractionl0=*sTas=0 485 475 10
Traction10—° s7! 280 225 55
Traction1073 s7! ae = 1.75% 540 545 5
Compression0—3 s—* -520 -515 5

TAB. 4.3. Contraintes rel@es 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 comportemestanique esttudiée au travers des essais
06, essai deaférence, 07, vieilli sous 150 MRal050C et 17, vieilli sous 200 MPa la méme temprature.
Les iesultats de ces essais sorég@nés par la figure 4.36. Cette figure montre une influence notibla
contrainte de fluage. La comparaison entre I'essai 07 elidSsmontre un adoucissement plus prorénc
pour I'essai 17, aussi bien sur les portiénsne vitesse deéflormation del0—> s~! que sur les portiona
10~3 s~1. En revanche, la contrainte de fluage n’a pas d'influence sefdaation et la contrainte atteinte
en fin de relaxation (c.f. figure 4.36(c)).

Cette influence de la contrainte de fluage est @&#-due au fait que laéflormation plastique mise en
jeu au cours de I'essai 17 est relativement importante. @Qhgeedemander si I'on a pas atteint le stade de
fluage acéléré. En effet, on oserve une augmentation de la vitesse de flupgeir de 10h de fluage. Cette
hypothese est suppdre par les mesures de etigue de mise en radeaux effedds au cours de cet essai.
La figure 4.26(a) montre une diffence de comportement significativeep#h et agrs 14h de fluage.

4.5.3 Influence de la temprature de fluage

La temperature de fluage a une influence sur la pegmtraction durant laquelle on éste un adouciss-
sement plus margudu maériau vieillia 950C sous 300 MPa que lorsqu’ilé vieilli a 1050C sous 150
MPa (figure 4.37). Cette défence s’estompeed le passage en compression. Il gdtodt de comparer
les deux vieillissements dans la mesutel@ ceformation plastique mise en jeu durant le vieillissentent
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FIG. 4.35. Influence d'un vieillissement en fluage traction sous 150 MBH0C sur le comportemert 1050C (essais
15 et 16).
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FiG. 4.36. Influence de la contrainte de fluag&050C sur le comportement @aniquea 950C. Les vieillissements
sous 150 MPa (essai 07) et sous 200 MPa (essai 1850C sont compasa I'essai 06 deaférence.
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FiG. 4.37. Influence de la ter@pature de fluage sur le comportemergaaniquea 950C. Les vieillissemend 950C
sous 300 MPa (essai 18)&1.050C sous 150 MPa (essai 07) sont conf@gsar|'essai deé&ference (essai 06).

950°C est plus importante que pour le vieillissemart050C. C’est d'ailleurs sans doute ce qui explique
la difference entre I'influence des deux vieillissements lors gedaiere traction.

4.5.4 Influence d'un vieillissement cyclique

Un vieillissement cycliqu@&=10-° s~! entrdne un adoucissement plus pronémgr'un vieillissement
en fluage (figure 4.38). On peut integper cet adoucissement en cogsaht les microstructures obtenues en
vieillissement cyclique. Comme nous I'avons vu, un visiément cyclique lentgere une microstructure
orieneed 45 par rapport aux directions cubiques. La largeur de couléctve vue par les dislocations
des systmes octadriques est donc augmeéetpar rapport au cas du fluage. En revanche, la figure 4.38(c)
montre que le mode de vieillissement n’influence pas la etiax.
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FIG. 4.38. Influence d’un vieillissement cycligael 050C sur le comportement@caniquex 950C. Les vieillissements
sous chargement cyclique (essai 14) et sous chargement de(fisage07h 1050C sont comparsa I'essai
06 de Eférence.
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4.6 Conclusion

Ce chapitre &t consad a I'étude exprimentale de la mise en radeaux et de son influence sur le
comportement @canique. Nous avons vu que la mise en radeaux ou coalesmescEe s'observe dans
les superalliages monocristallins sous chargemé&aamiquex haute temrature. Les essais effeétidans
le cadre de cette #se ont mis en jeu défents types de vieillissements, en fluage négjalement en
fatigue, suivant plusieurs orientations cristallograpleis et differentes temgratures (105 et 950C).

Les vieillissements en fluage conduisaéndes pecipites suivant des plans de type01}. Suivant le sens
de chargement et I'orientation cristallographique @elirantillon, tel ou tel type de @cipites est favoris.
En revanche, les vieillissements en fatiguemanta une coalescence oriéet 45 de I'axe de chargement
si celui-ci est suivant la directiof901).

De manere ¢rérale la mise en radeaux condaitun adoucissement du comportement. Elle influe
sur I'écrouissage et sur la viscdsitle margre simultage. Pour le comportemeant 950C, I'effet sur
I’ écrouissage semble plus pronérgue sur la visco$t Par contrea 1050C, I'effet sur la viscosi est
plus important. Un adoucissement églalement obseévpour les orientationd11) et (111) comme le
montrent lesé&sultats pesenésa I'annexe H.

Nous attribuons I'adoucissement obgeavI'augmentation de la largeur des couloirs de matrice.eCett
augmentation a notammegif calcuée par analyse d’'image dans [Diologent 02, Epishin 09].dlmisse-
ment du comportement des microstructure issues de fatgjysus pronone. Ce Esultat peuétre expliq@
par 'augmentation de la largeur des couloirs vue par ldsahisions lorsque la microstructure est orimnt
a4s.
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Chapitre 5

Modelisation de la coalescence orieae

Sommaire

4.1 Introduction . . . . . ... e 80

4.2 Etude bibliographique delamiseenradeaux. . . . . .. .. ... ... ... ... 80
4.2.1 llustrationdu pBnonmene . . . . . . . ... 80
4.2.2 Influencedelaplastiéit . .. ... ... ... . ... ... .. ... ... 83
4.2.3 Influence de la mise en radeaux sur le comporteméoanque . . . . . . .. . . 85
4.2.4 Conclusion de&tude bibliographique . . . . .. ... ... ... .. ... ... 89

4.3 Descriptiondesessais . . . . . .. e e 89
4.3.1 Matrice d'essaissurngtau vieilli . . . . . ... ... ... ... .. 0. 92
4.3.2 Essais de comportement complexes . . . . . VT * X

4.4 Vieillissements et observation des microstructures V|e|II|es ............... 94
441 \Vieillissementsenfluage . . ... ... .. ... o 94
4.4.2 \Vieillissements sous chargementcyclique . . . . . .. ... ... ...... 102

4.5 Influence du vieillissement sur le comportement @canique . . . . . . ... ... ... 106
4.5.1 Influence d'un vieillissemeat1050C, 150 MPa . . . . . . . . .. ... ... .. 106
4.5.2 Influence de la contraintedefluage . . . ... .. ... ... ........ 108
45.3 Influence de latengpaturedefluage . . . . . . ... ... L 108
4.5.4 Influence d'un vieillissementcyclique . . . ... ... ... ... ... ... 111

4.6 Conclusion . . . . . .. 131

113



Chapitre 5. Moélisation de la coalescence orieat

5.1 Introduction

Le chapitre pecedent a écrit exerimentalement le @norene de mise en radeaux dans les superal-
liages et son influence sur le comportemesgcemique du matiau. Nous avons vu que des chargements
mécaniques haute tem@rature conduiserit une coalescence oriéetdes Ecipites. Ce chapitre aborde
la mocklisation de ce pdnonene.

Le premier moéle de mise en radeaux edi d Tien et Copley [Tien 71]. Il est bassur une mini-
misation de lénergie totale du sy&sine. Les calculs sontgelopges dans le cadre de laébrie des in-
teractionsélastiques d’Eshelby avec pour hypésle unetlasticie isotrope et enégligeant l'interaction
entre pécipitts. Pineau [Pineau 76] &dkelop@ un moale similaire, permettarégalement de gvoir
les morphologies de coalescence en fluadgeute tem@rature. Ces mades ontéte affirés par la suite.
Le mockle de Miyazaki [Miyazaki 79] par exemple prend en comptai$atropieélastique des superal-
liages. Plus &emment des medkes prenant en compte la plaséciians la matrice oréte developges
[Socrate 92, Arrel 94, Ratel 06, Wu 09].

Les moatles ciés jusqu’ici sont tous bas sur le me principe : les auteurs calculenté&®rgies kes
a differentes morphologies, cubes, radeaux P ou N, et cherchemtfiguration qui minimise &nergie du
syseme sous tel ou tel chargement. Ces eled ont permis de mettre éxmidence l'influence des constantes
élastiques, du&@bsaccord paraétrique et du chargement sur les morphologies de coalesc€ependant,
la facon dont les interfaceg~’ migrent n’est pasé&krite.

D’autres moeles plus complets permettent de simul@vélution de la microstructure. Le melé
propo£ par \eron [Veron 95, \eron 96] en est un exemple.&volution de la largeur des couloirs de
matrice est moglisee. Plus peciment, la largeur de chaque couloir est caew partir du flux de
matiere di a la diffusion eta la plasticie. Des modles de type champs de phases egalement fait
leurs preuves dans la melisation desévolutions morphologiques dans les superalliages, queoite s
I'obtention de microstructures cufatales [Wang 98, Vaithyanathan 02, Wang 08], la mise en radea
[Li 97, Boussinot 07, Gururajan 07] ou le vieillissement denmwstructures bimodales issues de trempe
[Boussinot 09]. Les magles champs de phases sont en effet bien adagtétude des transformations de
phases dans les superalliages base nickel car il se pad@uhelle nésoscopique et iagrent un certain
nombre de pénonenes physiques tels que la chimie du enizu, 'eénergie d’interface entre les deux phases
et les interactionglastiques induites par uiesiaccord paraétrique.

Cependant, comme nous l'avons souéigiu chapitre @oedent, I'activie plastique dans les couloirs
de matrice semble jouer ulBle important dans le @monene de mise en radeaux. C'est pourquoi, nous
proposons dans ce chapitre I'introduction de la plagtidiéns un mogle champs de phases, au travers d’'un
mockle de comportement viscoplastiqueepbneénologique [Gaubert 08, Gaubert 09].

Ce chapitre est orgar@sle la facon suivante. Nousgsentons dans un premier temps le Bledthamps
de phaseglastique évelopg@ par Boussinot durant sagse [Boussinot 07]. Noustudions I'obtention de
la microstructure culidale caradristique des superalliagasl’'aide de ce mogle. Puis nous proposons
un couplage entre ce mel champs de phases et un raledde comportement viscoplastique. Le raled
coupk est utili€ pourétudier la mise en radeaux sous @ifintes conditions de chargement. Le &led
coupk pieseng dans ce chapitre ainsi qu’une partie desuitats ont fait I'objet de publications [Gaubert 08,
Gaubert 09].

5.2 Modélisation par la théorie des champs de phases

La transformation de phase donnant l&eune microstructure/+’ est une transformation solide-solide
avec diffusion. Dans notrétude, nous utilisons un sgshe binaire Ni-Al pour mogliser I'évolution mi-
crostructurale dans les superalliages. La description dlliage industriel tel que ’AM1 @acessiterait en
principe de tenir compte des nombretigments d'alliages en gsence. Nous faisons I'hyp@tbe que, par
rapport au sygime moele Ni-Al, lesélements d’alliage ne modifient pas qualitativement |&samismes
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5.2. Mocklisation par la thorie des champs de phases

physiques responsables deMblution microstructurale que nous souhaitoesrie. Ainsi nous moglisons
I'alliage industriel AM1 pour un sysime binaire effectif, similair& Ni-Al, mais pour lequel les quaré
physiques sont celles de 'AMEfergie d'interface, misfit, etc.)

Le mockle champs de phases cons#icrire la microstructure du n&giaua I'échelle nésoscopique
a I'aide de champs continus.@volution de ces champs eégie par des forces motrices d’origine chimique
et élastique. Nous tenorgssignaler que le traitement délasticieé inhomogne que nous utiliserons iai
été ceveloppe par Boussinot pendant sate [Boussinot 07].

5.2.1 Description de la microstructurey/+'

La preméere étape de la maglisation par champs de phases consisighoisir les champs continus
repesentatifs de la microstructure. Les deux phase&rdifit en terme de concentration en Al @&=p
minoritaire), la phase étant de type NiAl et la phasg de type NiAl. Le premier cham consi@rer pour
la mocktlisation champs de phases est dofac, t), défini comme la concentration atomique en aluminium.
De plus, la phase est cesordonie sur uné&seau CFC tandis que la phages’ordonne en structurél,
sur le néme eseau CFC. Lors de la mise en ordre> +/, I'invariance par les translations des vecteurs de
I' étoile (;, ;,0) est perdue, ce qui implique I'existence de 4 variants destagion de la phase’, qui, a
I’ échelle macroscopique sdeuivalents. L&tat d’ordre de la phasg doit étre cecrit dans le cas d'alliages
a forte fraction volumique, comme c’est le cas de I’AM1, dgoile un Ble important dans leégime de

coalescence desémipites.

La théorie des ondes de concentration est classiquementéatilur écrire I'etat d’ordre
[Khachaturyan 83]. Dans ce formalisme, la probabitie pesence des atomes d’aluminium en tout point
R du réseau sous-jacentsgrit :

iq .R
PR —chZT]q q- (5.2)
70

ou ¢ est la concentration moyenne en atomes d’aluminium. Péeciirg une phase ordoae, la fonction
pg doit étre @riodique. Dans le cas de la structuié,, la probabilie de pésence €crit a l'aide des

vecteurs de Btoile( 1,0,0 ). Ainsi :

PR =C¢ + 771€igl'E + 77261g2'£ + USeiQS'E (5.2)

avecq | = *7[100], ¢, = %[010], g , = *7[001] eta le paranétre de la maill&lementaire.

La phase @sordonge est ttfinie pam = (11, 72,73) = 0 car les sites duaseau CFC soiquivalents
et la probabilié de trouver un atome d’aluminium est la concentratide la phase.

Pour une phase ordoee,nn # 0. Les composantes de ce vecteur sont &gseparamtres d’'ordrea
longue distance. La maille CT:éIémentaire peut seedomposer en quatre sowseaux cubiques simples
d’origine (0,0,0), (3,3,0), (3,0,3) et(0,1,1). La concentration de chacun de ces s@seaux s'ex-
prime donc en fonction dg d apres 5.2. Aune translauohi, 1,0), (3,0,3) ou (0,1, 1), les vecteurs
n = n[l11], n = p[111] etn = n[111] décrivent la néme structure qug = n[l111]. Ces parardtres

d’ordre cefinissent donc les 4 variants de la phase

La théeorie des ondes de concentratioacdte ici a I'échelle atomique esktenduea I'échelle
mésoscopique pour la description de microstructuBrbgenes dans le cadre d’'un nild champs de
phases. L'iée de base d'une &hode champs de phases est d'identifier des granddérssstopiques (ou
parangtres d’ordre) qui permettent d’identifier localement lagemce d’'une phase et sa nature sans avoir
recoursa |'échelle atomique. Dans le casepent, @ nous supposons que la microstructure est exclusi-
vement constitee d’'une epartition des deux phaseset v/, ce point de vue conduitatessairemerd
identifier la concentratiom et les amplitudes, 7., n3, commeétant les paragtres d'ordre pertinents.
Plus peci€ment, la microstructure sera répenge,a I'échelle nésoscopique, par des variations continues
des champs de concentratiofr ) et de parardtres d’ordrex longue distance; (r ).
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5.2.2 Cirétique

La mocklisation par champs de phases consitee munir d'une fonctionnelle @hergie libre
mésoscopiqué’ faisant le lien entre la microstructure, i.e. les chawa(ps t) etn; (r , t), et sorénergie libre
totale. La fonctionnelle &nergie libre prend en compte&fiergie libre des phases hontogs, le€nergies
de surfaces entre les déffentes phases ainsi quérergieélastique. Levolution temporelle de chacun des
4 champs dcrivant la microstructure est, dans ce type de @eg] gouveree par la force motrice corres-
pondante dfinie comme la @rivée fonctionnelle de &nergie libre totale par rapport au champ coasd
En supposant quedvolution du champ est lgairement proportionnell& la force motrice, on obtient les
équations d’Allen-Cahn pour les champs de paraes d’'ordre et de Cahn-Hilliard pour la concentration
qui est un champ consedr{sa moyenne spatiale est constante dans le temps) :

8ni oF

- L .
ot on; (6-3)
Oc oF
— = MV?*— 4
ot v oc (5.4)

le coefficient cigtiqueL dans 5.3 et la mobi A/ dans 5.4tant suppdss constants.

Les champsg(r ) etn;(r ) ontéte dcefinis ci-dessus comme réggentant les variations lentes des ampli-
tudes des ondes qui composent les occupations dessiteshelle atomique. Bien quéduisant, ce point
de vue reste &rs impécis car il n'est pas assorti d’'unegthode permettant de faire le lien quantitatif entre
I'échelle atomique et&chelle nésoscopique. La éthode la plus naturelle pour formaliser ce lien consiste
en faita cefinir les champe(r ) etn;(r) au pointr par des moyennes aritlatiques sur des cellules de
taille finie indicces par le vecteur : c’est la nethode du coarse-graining. En d’autres termes, un change-
ment dechelle doitetre €ali€ pour &finir les champs continus. L'ingdient de base est alors uerergie
libre mésoscopiqué’ qui incorpore les fluctuations @helle inérieurea la taille du changement&thelle.
L'obtention deF par un changement@thelle depuis un méde microscopique n’est possible que dans des
cas moeéles [Bronchart 06]. Pourdtude de microstructures plus complexesnérgie libre est obtenue par
une approche @monenologique (approche de Ginzburg-Landau).

Afin de rendre compte des fluctuations de plus grande taikelguehangement dthelle, il est usuel
d’introduire un terme de bruit de Langevin dans le membrerdageddesequations 5.3 et 5.4. Ce bruit doit
verifier le theoreme de fluctuation-dissipation de fag@assurer une description correcte des fluctuatons
I’ équilibre. Un bruit gaussien, dont I'expression dans |lesoa-conser® et conse® est donae par 5.5 et
5.6 respectivement, est classiqguement @iéa champs de phases.

(&n(r, t)en(r' 1)) = 2kpTLo(r —1r")o(t —t') (5.5)
(Ce(r, )ee(r' 1)) = —2kpTMV?6(r —1")o(t —t') (5.6)

aveck g la constante de Boltzmann Etla temgerature en kelvin.

5.2.3 Fonctionnelle dénergie libre de Ginzburg-Landau
Développement de Landau homogne

Comme nous venons de le voir, le sysie biphas~/+' peutétre cecrit par quatre variables : le champ
de concentration et trois champs de paetnes d'ordrea longue distance. Cette partiedlit la construction
de la fonctionnelle dnergie librefyomo(c, {n:}) d’'une microstructure homeéme. La tieorie de Landau
consistea approximer cette fonctionnelle par uavgloppement polynomial en puissance des patas
d’ordre par rappora I'état de plus grande syatrie. L'analyse des syatries perdues lors de la mise en ordre
permet déliminer les termes duaeloppement nonatessaires. En effet, la dergsitenergie libre doiétre
invariante pour toutes les émtions de sygtrie de la phase&sordonge. Dans le cas psent, elle doit
doncétre invariante par permutation des axes du cube, ce quintévigermuter les paragtres d’ordre, et

translation selon les vecteufs = (0,1,1), 75 = (3,0,1), 75 = (1, 1,0). En revenan la formulation
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en ondes de concentration, on éddit que ces translations correspondeimiverser le signe de deux des
trois parangtres d'ordre. La dengtd’énergie libre a donc la forme suivante :

2
Jromo(e, {ni}) = f(c) + Az Z 7 + Agmnans + As Z n| A+ A Z i (5.7)
1=1,3 1=1,3 1=1,3

ou les coefficientsd,, Ao, A4, etc. cependent a priori de la concentration. Pour simplifier, dstspris
constants ou liéaires erc. Une forme parabolique pouréhergie libre de la phasesordonge f, est
retenue. Enfin, le@&veloppement de Landau estéderau plus bas ordre permettant une description correcte
de la transitionfcc — fcc + L1s, qui estici I'ordre 4 en paragires d’ordre :

1 B C D
Jromo(c, {mi}) = Af 5(0 - 07)2 + 6(62 —c) Z ;- 5771772773 + D) Z i (5.8)
i=1,3 i=1,3

Dans 5.8 Af repesente kchelle dénergie du mogle etc, est une concentration arbitraire choisie entre
les concentrations @yuilibrec, etc,. des phases eng@sencel5, C et D sont des constanteg¢pendant de
2, ¢y, ¢y €t de la valeur des parartres d'ordrex I'équilibren,.

Les expressions des constani< et D sont obtenues eécrivant I'equilibre thermodynamique des
deux phases qui stipulegigali€ des potentiels chimiqueéd'équilibre :

%(Cv) = ag;/ (¢y) (5.9)

La phasey est caradrisce par des paragires d’ordre nuls, conduisaatl’expression suivante de la
densié d’énergie libre de cette phase :

A
fi0 =5,

Notons au passage que le coefficiént doit étre choisi strictement positif pour assurer la stabilie la
phasey.

(c—¢)? (5.10)

La densié d’énergie libre de la phase ord@mest obtenue en remplacant les paraes d'ordre par
leur valeur déquilibre :

Fy(€) = min fromo(e, 10, M0, 7o) (5.11)

La recherche des extrema condiitexpression de la norme des pakstnes d'ordre;., en fonction de la
concentration. Ce calculédrit en étail dans [Boussinot 07], condditla relation suivante :

V3¢ ABD
7]eq(c) = 75 1+ 1— 7(62 — C) (512)
dans le caso:
C2
c>Ccy— 4871) (513)

ce qui fixe le domaine d’existence de la phase

Nous devons maintenant choisir la valeur des coefficight§ et D. Par soucis de simpli&t nous
supposons une tangente commune de pente nulle. La contrirdgséquations 5.9 et 5.12 conduit aux
expressions suivantes pour les constafitgs et D en fonction de deux parastres libresA f etes :

2
B=—(cy —cy)
03( Y Cy
6
C=—=(cy —cy)(c2 —¢y) (5.14)
Mo
2
D= F(Cv’ — ¢y)(¢y + 202 = 3cy)
0
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avec :

o = MealCr) (5.15)

Energie libre de Ginzburg-Landau

Dans le cas d’'une microstructuréterogene, il faut prendre en compte le(t@nergtique d’'une in-
terface entre les phases eregence. leénergie libre est classiquement appro&arpar une fonctionnelle
Ginzburg-Landau :

Mo S B o2
FGL:/V fhomo(cv{ni})+§|vc| +Z§|V7h‘| av (5.16)
=1

ou les termes de gradient oat choisis isotropes, ce qui condaitdesénergies chimiques d’interface
isotropes.

5.2.4 Traitement de I'elasticité

L’ énergietlastique d’'une microstructure compesd’inclusions cobrentes immerges dans une matrice

s'écrit :
1
Eel:f/ g:
2 "

Dans le cas d’une transformation de phaseécehte, la @formationélastiques® est releea la ceformation
totalee

bqv (5.17)

1{u)

el(r)=¢(r)—€(r) (5.18)

oue’(r ) repiesente la éformation hors contrainte. Dans I'hypése ai les pararatres de maille des phases
sont lintairement proportionnedsla concentration (loi de Vegard), léfdrmation hors contrainteégrit :

e'(r) =" Ac(r) (5.19)

avecAc(r) = c(r) — ¢, ¢ étant la concentration moyenne. Le tenselirassoce a la transformation de
phasey — ~' est diagonale@ = ¢T§,;) et ses composantes sont déas par

o0 (5.20)

C"// — CFY
ou 0 est le @saccord paraétrique, @fini par :

s=9% "% (5.21)
Ay + Gy

L’ énergieelastique implique une force motrice sur la diffusion qégilit évaluer. Lors d'une transfor-
mation de phase diffusive comme c’est le cas dans les slipges base nickel, &quilibre élastique est
beaucoup plus rapide que le temps cdmstique de diffusion. Il est par cobguent possible de congickr,
pour I'etude dévolutions microstructurales, quétjuilibre nécanique eséali€ a tout instant. Les tenseurs
de ceformation et de contrainte sont d@spar legequations quilibre nécanique :
vg =0

o = ¢ dans le cas d’une contrainte applkguoue = £ dans le cas d’'une&ormation appligée
(5.22)

o

ol g et rep@sentent respectivement les tenseurs de contrainte éfal@tion moyennes.
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Nous consiérons un milieu priodique. Le tenseur dettbrmation est la somme d’une contribution
moyenneg et d’une contribution @riodiquede(r ) (telle que<5g> = 0). Dans le cadre des petites pertur-
bations, le champ degglacement &ttrogeneu est rele a la partie griodique du tenseur deetbrmation :

de = % (Vu + (Vg)T) (5.23)

La loi de Hooke relie le tenseur de contrainte au tenseuréfi@riohationélastique par I'interradiaire du
tenseur des raideuss: o = ) : €. Dans le cas des superalliages, les pipsiélastiques des phase®t

~' sont differentes. Le tenseur des raideurs au peidépend donc de la microstructure en ce point. Dans
le cadre d’'une approche en champ, nous faisons déeperdire) de la valeur locale du champ :

2>

(c(r)) = A+ A Ac(r) (5.24)

~

Le tenseur des raideurs moyaret la contribution Bttrogene)’ sont doniés par :

ou A" etgﬂ' sont les tenseurs de raideurs des phasesdy’ a I'équilibre, etdi 7., = (¢y — €)/(cy — ¢y)
etr,, = 1 — 7, sont respectivement les taux de phase des phaseg a I'équilibre incolérent.

La combinaison degéquations 5.19 et 5.24 permet d'obtenir I'expression su&g@our le tenseur de
contrainte moyen : -
g=Xx:e+ X [(Ac(r)de(r)) — (Ac(r)€’(r))] (5.25)

Cetteéquation permet @crire la condition aux limites en contrainte impesdans 5.22 comme une condi-
tion sur la é&formation moyenne :

e=5: [N ((Acr)'(r)) — (Ac(r) de(r))) + ¢ (5.26)

= ~

— ——1 . . . . .
ouS =)\  estletenseur des souplesses. Dans le cas d&feendation impo8&e, on a directemestégal
ags.

Nous avonggalement implemeatdes conditions aux limites mixtes afin de pouvoir simuleresais

de traction :
g1 =¢h
5.27
{ ai; = 0 pour(z, j) différent de (1,1) (5.27)

L’ équation déquilibre necanique de 5.22 est exp@ea I'aide du champ deaplacement moyen :
< 0? 0 .~ , _ o
A“’”%”’“ = o, [{ il + N Ac(r )} [En — ey ()] + {Njule(r) Y oen(r)] (5.28)

En introduisant un nouveau tenseur $triqueh et un nouveau vecteyt définis par

Br) = {3+ NAcr)}: [E(r) - £'(r)] + X Ac(r)} : de(r) (5.29)
f(r) = V-h(r) (5.30)

Dans I'espace de Fouriergquation déquilibre necanique 5.28 devient ;

u(q)=G(a) flq) (5.31)
ol G est le tenseur de Green as€oail tenseur de raideurs moyen :
G a) = ik ar (5.32)
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Chapitre 5. Moélisation de la coalescence orieat

Le syseme déquations 5.26 et 5.31 exfuivalent au systne déquations de &quilibre nmécanique 5.22.

Dans le cas de &lasticie homogne (i.e.\’ = 0), f (r) ne cepend pas dué&blacement &éterogzne

u(r) et (5.31) est la solution analytique ﬁour le champ éeldcement. En injectant I'expression de
u (q ) et deg dans Iénergieélastique 5.17, on aboutitune expression analytique pougriergieélastique
[Khachaturyan 83] :

Bu=3 [ o Bla) ko (539
ou B .
b o
B(g)=¢"(q):["(@)]" —q-2°(q) Ga) g°(@)" -q (5.34)
g’(a)=2:€"q) (5.35)

Dans le cas de &lasticie inhomo@ne, (5.31) est seulement uagquation diferentielle caru et ses
derivees apparaissent des dedtés de lequation. Cependant, la diffence de constantéfastiques entre
les phases et v/ joue un bBle important lors dvolutions microstructurales sous chargement dans les
superalliages. Equilibre necanique est don&solu ierativement I'aide d’'un algorithme de point fixe
décrit au paragraphe 5.3.2.

5.3 Implementation numerique

Cette section aborde I&solution nurgrique du modle champs de phases, eecdvant successive-
ment les scémas d'inégration de€quations d'Allen-Cahn et Cahn-Hilliard et I'algorithme gdoint fixe
permettant la@solution de Equilibre neécanique.

5.3.1 Equations cirgtiques

L’ énergie libre totald”’ du syseme sécrit :

A 3
F= / lfhamo(c, {m}) +5 Vel +) g \Vil* | dV + Eq (5.36)
4 i=1

Leséquations de Cahn-Hilliard et Allen-Cahréstivent alors respectivement :

a 8 omo 6Ee

a—j(z,t) = MV? {fgc(r,t) — AV2¢(r ,t) + 5er ’lt)] (5.37)
ai a omo
e = 1| e ) - e 0) (5.38)

Ceséquations sontéasolues dans I'espace de Fourier, ce géspnte deux igtéts principaux. L'aspect
local du laplacien revienh une simple multiplication parq 2. Enfin, la @solution en Fourier permet
I'utilisation de sclémas d’inégration semi-implicites &s efficaces tels que celuigsené dans [Chen 98].
Cet algorithme nurrique est bvement @sung ici.

Nous consiérons dans un premier tempaduation d’Allen-Cahn, qui, dans I'espace de Fourié&gst :

51- 0 omo
%(q,t) =-L l{‘%m(r,t)}q +6q2m(q7t)] (5.39)
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5.3. ImpEmentation nui@rique

Al'ordre 1, sa discetisation en temps conduitl’équation 5.40 :

i (q at At) 771(‘1 ) t) [{ 6fhomo
=1 =4 —— ZJhomo
At

(r, t)} + Bg°ni(q,t+ At) (5.40)
q

Le terme lireaire eny; dans la force motrice esévalle au tempsg + At, d'ou le caractre semi-implicite
de ce schma. Leéquatioma résoudre €crit donc :

ni(gvt) - LAt{a%i:;m(ZJ)}g

: At) = 41
ni(q,t+ At) ESANITE (5.41)
Quanta I'eéquation de Cahn-Hilliard, elle&trit dans I'espace de Fourier :
aC afhomo (;Eel
—(q.,t)=—-Mq? |3 =220 (r ¢t 2 t 5.42

La contributionélastique, dans le cas délisticie inhomogne, n'a pas d’expression analytique. Elle peut
cependangtre £pagée en une partie homege et une partie inhomege. La partie homame 7.18, ligaire

en concentration, eévallee au temps+ At. La contribution de la partie inhomege de [ElasticiE s&crit
alors :

6Eel
{6c(r,t) }q — B(q)c(q,t) (5.43)

et est traiée explicitement. Par coeguent, [equationa resoudre fcrit :

c(q,t) — Mq?At

{8y + (e fg - B<q>c<q,t>]

t+At) =
c(g,t+ At) 14+ Mq2At(A\g%+ B(q))

(5.44)

5.3.2 Algorithme de résolution de l'equilibre élastique

Ce paragrapheétrit I'algorithme de point fixe utilis pour la &solution desquations de &quilibre
mécanique 5.22. Il est similaira ceux @crits dans [Moulinec 94, Hu 01b, Gururajan 07]. Certains de
algorithmes écrits dans ces publications sont&asur les éformations [Moulinec 94, Hu 01b] et d’autres
sur les @placements [Gururajan 07].

Le sysemea résoudre est constiéudesequations 5.31 et 5.26. Connaissant) (¢ ) ete(™ alitération
(n), on peut calculer le tenseur défdrmation eterogene, tout d’abord dans I'espace de Foubietq ),
puis dans I'espacecel de(r ). L’ équation (5.29) permet de calculk(r ). En se placant dans I'espace
de Fourier, nous obtenortgq ) et calculonsf (g ) gracea (5.30). Finalementy "+ (q) et +1) sont
deduits de 5.31 et5.26. o -

On itere I'algorithme de point fixe jusga’atteindre la convergence. Le test de convergenceautitis:

max ‘g("“)(Q) *g(”)(Q)’ < wvdel
: q q

>

i,J

5(73-&-1) . g_‘(".) T

] 1,J < Ve

ou d est le pas de grille et le critere de convergence, &&a10~°.

Pour le premier pas de temps de la simulatios: 0), u (*) (q ) et(?) sont initiali$s avec les solutions
analytiques de 8lasticie homogne. Par la suite {0), la premere i€ration de I'algorithme deésolution
de I'equilibre nécanique est initialeeea partir des solutions du pas de tempsgpdent. L'annexe E @sente
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Chapitre 5. Moélisation de la coalescence orieat

uneétude bibliographique des constaniédsstiques des phase®t~’ montrant que les superalliages base
Ni présentent une faible inhomergité élastique. En corégjuence, I'algorithme de point fixe converge en
un nombre eduit d’iterations. Typiquement, 3&tations sont@cessaires pour les premiers pas de temps, et
seulement uneétation apes.

5.3.3 Discktisation de I'espace

Introduction des termes d’hétérogéneité Le paragraphe 5.3.1 a moatia discétisation temporelle des
équations champs de phases. Nous abordons ici leuétigation spatiale. Nous travaillons sur une grille
reguliere cefinie par un pas de grillé. Le mockle denergie libre "chimique”, dcrit par I'equation 5.16,
écrit sur la grille et adimensiogndevient :

. F . A= B e
F = W = ; fh,omo(ca {771}) + §|VC|2 + 9 21: |Vm|2 (5.45)
ou : f
~ _ Jhomo
fhomo - Af
o A
Afd? (5.46)
j=2
Afd?
V =dv

Les grandeurs et 3 sonta calibrer de fagoa obtenir des interfaces suffisamment diffuségchelle du
pas de grille. Classiquement, I'interface dok&tsller sur au moins 3 pas de grilleébergie adimensioe
d’une interface entre les phasest+’ estégalea :

N > 3
7= { () w) = Foin(@) + ST +2 3 W%)P} 5.47)

r

ol foin €st I'energie de&ference correspondaat’énergie libre assoeea la tangente commune ge et
f+, nulle dans notre cas. Pour une interface plane et lorsquerface est suffisamment diffuse, les profils
d’équilibre sont tels gu’il existe uriegali€ entre les contributions homége et ttrogenea cetteénergie :

S A ) @) = Y {ch@q(rn? 353 anq(r)F} (5.48)

r

Comme dans [Boussinot 07], nous utilisons cette pé@pour estimer I'ordre de grandeur des coefficients
A et 8. En supposant que la contributiénergtique des termes de gradient est cerme ordre de grandeur
pour la concentration et les paratres d’ordre, il obtient les ordres de grandeur suivants :

2

A= fou (i) (5.49)
2

B - %fcol (;;]) (550)

ou £ est la largeur de l'interface en uait, fcol est la valeur du maximum de la dergsd’energie libre
adimensionée le long du profil de l'interfacéc = ¢, — ¢, etdn = 1.

L énergie d'interface eXg@simentaler est releea I'énergie d’interface sans dimensigmpar :

o = GdAf (5.51)
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5.4. Simulations avec le metk champs de phasékstique

Cette relation est utilise pour calculeA f :
Af=— (5.52)

A f décrdt donc quand on augmente le pas de grille.

Controle des concentrations de &quilibre cohérent

La comgktition entreénergieélastique eenergie d’origine chimique esege par le rapport sans di-
mension :

T\2 ~
= C4é£%f ) = C44€T2%d (553)

Il est important de noter qu'une augmentation du pas deegtifintrdne une augmentation du rappaft
Nous savons par ailleurs queélasticie modifie les concentrationsétjuilibre dans le sens de leur rappro-
chement. Cela vagalementtre la cas dans du melkt adop ici. Dans [Boussinot 07], unetude montre
gue cette influence dedlasticie sur I'equilibre du systme tenda étre relativement importante lorsque I'on
augmente le pas de grille. Il faut bien gar@efesprit que, dans notre mek, les courbures de la fonc-
tionnelle dénergie libre homogne ne sont pas reggentatives de la physique du €yse. Boussinot a donc
développ une néthode rendant les concentrations dliilibre colérent in&pendantes du pas de grille.
Les concentrations ded@8guilibre colerent sont obtenues pour une configuration dans laquélheigie
élastique est minimale, c’eatdire une microstructure compesde plaquettes infinies. Une facon de s’af-
franchir de I'influence du pas de grille suejuilibre colérent consiste doricretrancher de&nergie totale
du syséme I'énergietlastique de la configuration en plaquettes. Dans le cagldsticie homogne, cette
énergie est dorée par :

3" | mglet@r (554)

oU B, correspond au minimum de la fonctid{(¢) définie par lequation 7.19. La densid’énergie libre
homogene du systmef; devient:

Binin (c—¢)? (5.55)

f;tomo = fhomo -

Cette modification revient en faitdecaler les concentrations dédjuilibre incolérent. Boussinot a morér
que ce écalage du diagramme de phaseséreht permet de conserver des concentrationsédgiilibre
cohérent constantes quel que soit le pas de grille étilidotons que cette correction est exacte pour des
constanteglastiques homames sur le syste mais qu’elle n'est qu'approgeé dans le cas deffasticie
inhomogene qui nous irdresse ici. Par cogguent, nous observerons tout deme de égeres fluctuations
des concentrations deeljuilibre coleérent suivant le pas de grille utiéis

Notons que, pour fixer les valeurs des concentrationsadgiilibre colerent, nous allons supposer que
celles-ci sont proches des concentrations éguilibre incolérent. Bien que ces concentrations soient en
principe differentes, Ecart est probablemengs faible et sa prise en compte va avaddii mo@le peseng
ici [Ardell 00].

5.4 Simulations avec le modle champs de phaseslastique

5.4.1 Calibration des grandeurs physiques du mogle

Cette partie étaille le choix des valeurs nriques des paragtres physiques entrant dans le raled
champs de phases.
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Chapitre 5. Moélisation de la coalescence orieat

Fonctionnelle d'énergie libre homogne Les concentrations des phasgst v’ en coexistance in-
cohérente sont @termireesa partir du diagramme de phases ine@nt (figure 5.1), obtenu par simula-
tion ou exg@rimentalement [Ardell 00, Wang 07]. Il peatre approxirg par les fonctions suivantes, dans

)
c\_‘

[ 1

5 ¥
2
o
(0]
Q.
£
()]
|_

1

0.27

FiG. 5.1. Diagramme de phases du gysé Ni-Al d’apes [Wang 07]

lesquelles” est la tempgrature en K :

¢y, =1107*T 4 0.0277 (5.56)
¢y =—2.5107°T + 0.2613 (5.57)

Ces expressions conduisént, = 0.15 etc,, = 0.231 & 950C. Les superalliages ont un taux de phase
élewe, autour de 68 pour I’AM1. Une concentration moyenne de 'ordre de 0.2 sgilesée par la suite.

De plus, il faut fixer la concentratian entrant dans la fonctionnelle@hergie libre homogne. D’apes
5.13, la fonctionnelle @&nergie libre de la phasé&sordonge est stable si < ¢,. Puisque notre objectif
n'est pas cetudier les premiers instants dévblution microstructurale, nous choisissons une valeusd
inférieure aux concentrations moyennes W@ais pour nos simulations, seif = 0.18. Ce choix garantit
une apparition rapide de la phagedans nos simulations. Enfin, le paratme d’ordre dequilibrerng est
choisiégala 1.

La figure 5.2 montre les lignes de niveaux de la fonctionradlgr ), = 1, = 7s.

Energie élastique Les quantiés recessaires pour calculeretiergie élastique sont le @accord pa-
ramétrique et les constantéastiques de chacune des phases. L'annexe E propose atiéddton des
constanteglastiques des phase®ty’.

Quant au misfit, cette grandeur est relativement mdagisceterminer exprimentalement, et ce pour
différentes raisons. Le premier prebie est  au fait que I'on ne dispose la plupart du temps des phases que
lorsqu’elles sont en gisence dans le superalliage. Il faut alors bien distingudédaccord paragtrique dit
"non-contraint”d, qui carackrise I'ecart de paragtres de mailles des deux phases cdméies #paément
du misfit "sous contrainte?d,., qui est lui meswr lorsque les deux phases sont easgnce. Dans le cas
de l'alliage biphas, une partie du&bsaccord paraétrique est relae élastiquement, ce qui entree des
differences entre ces deux valeurs. Dans les simulations ctdengsases, nous avons besoin de la valeur
non-contrainte.

Une étude bibliographique a donett reali€e afin d'en éterminer une valeur pour 'AM1 aux
temperatures d’environ 100C. Nous nous sommmes tout d’abordérgsgs aux moyens d’estimer la
différence entre misfit contraint et non-contraint. La pesmtechnique consistesparer les deux phases
[Nathal 85]. Il est possible d'effectuer une attaque chimiguélectrolytique d’'une des deux phases. La
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5.4. Simulations avec le metk champs de phasékstique

Parametre d'ordre

013 017 0.2 0.225 0.2 0.2

Concentration

FiG. 5.2. Lignes de niveaux de la fonctionnelle paur= 7> = ns. Les zones rouges réggentent les faibleanergies
libres et I'energie libre augmente en allant vers le bleu. Les zones rouges sas digmiveaux sont une
saturation du code de couleur par des valélegees de Energie libre.

phase restante se trouve alar$ état de poudre et on peut mesurer son pateende maille. Cette ap-
proche est utiliée pour la dtermination dew,.. Cependant, n'ayant pas la valeur correspondante,de

disposition, il est difficile d’en tirer dessultats pertinents. D’autres auteurs ogtetimiré la densié de

dislocations aux interfacegy’, cette denséétant proportionnelle ausdaccord paragtrique si celui-ci est
entierement rela& plastiquement. Enfin, des calculs analytiques ou des afion$ paeléments finis per-
mettent de calculer la&dormationélastique due au misfit [Ganghoffer 91, Feng 96a¢&a de tels calculs,
en admettant la valeur du misfit sous contrainte connuertafle permet d’adeder au misfit non-contraint.

Diff érentes techniques d’imagerie permettent cBdeca des grandeurséesa la cristallographie
telles que les paragtres de maille. Pour les superalliages, la diffraction @g®ns X [Biermann 95,
Diologent 02] et la CEBD [Lahrman 98, dkl 98] sont utilies. Cependangtant donge la faible
difference de paragtre de maille entre les deux phases, Royer et al. [Royer @8jtrent que pour
I'’AM1 en dessous de 120G, il est difficile de distinguer deux pics de diffraction. Alessus de cette
temperature, ils observent de nombreuses dislocations, cegwidnduita une valeur de misfit libre. En-
fin, la dernere difficul€é est Iee aux égragations chimiques dans les superalliages. De nomburgexrs
[Caron 99, Schulze 00] montrent que le misfit est plus fortsdas dendrites que dans les interdentdrites.
Une mesure par diffraction X permet de remordenne valeur moyenne du misfit, qui n’est finalement
repiesentative d’aucune zone du i@adau.

D’apres les esultats de [Royer 98], nous nous sommes dorgsfirne plage de valeurs admissibles pour
le desaccord paragétrique comprise entre -0Zlet -0.2% pour des tem@ratures autour de 10TD.

Paramétrage des interfaces Deux types de valeurs sont des déas d’entee de nos simulations : une
valeur physique de &nergie d'interface entrg et~’ et des valeurs nuatiques qui sont les pfacteurs des
termes de gradient et ;.

Une cetermination pecise de Energie d’interface entre les phasest 1/ est difficile a atteindre
experimentalement. Les valeurs étiergies d'interfaces sontégeralement @duites d’expriences de
marissement en utilisant des lois de type LSW. De plusftesgies &s faibles sont obtenues. Par exemple,
une valeur de 4 mJ.n? a recemmenété publie pour un alliage binaire Ni-Al 700C [Ardell 05]. Une
alternative consista réaliser des simulatioré I'échelle atomique et diverses tentatives @ateffectiges
pour calculer [énergie d'interface//+’. Cependant, comme Ié&nergies mises en jeu songdrfaibles, un
potentiel tes pEcis est Bcessaire pour pdire une valeur &nergie d'interface fiable. De plus, une atten-
tion speciale doitétre poréea la cEfinition d’'uneénergie d’interface entre deux phases ne @dast pas le
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(a) Concentration (b) Parangtre d’ordre

FiG. 5.3. Profils de concentration et de pagdra d’ordre simwés en 1D afin de valider le choix des valeurs euiques
des pararatres) et 3.

méme pararétre de maille [Boussinot 09].

Dans le cas fsent, nous avons besoin derlergie d'interface pour I’AM1 autour de 10@ Nous
avons choisi de calibrer ce paratre sur la taille critiquésp a partir de lagquelle les pcipites splriques
se transforment en pcipitts cub@daux. Cette taille peltre meswe sur des micrographies. D'&grles
micrographies dans [Diologent 02], nous avons teouwme valeur d’environ 50 nm pousp. Cette taille
caracéristique peuégalemenétreévallee analytiquement en comparaiergie d’une spre dey’ isolee
dans une matrice et I'énergietlastique d’un cube iselde néme volume. Un calcul approgltécrit dans
[Khachaturyan 83] et repris dans [Boussinot 07] donne :

o — C11C44(Cr1 + Cr2 + 2C4y)
b (C11 +2C12)?| A

A g
0.0601 + 0.0429 5.58
( Cii +2C2 + 4044) C 440> ( )

avecA = Cy; — C12 — 2Cy4 eto I' €nergie d'interface/+’. Pour un misfit de-0.1%, cette formule donne,
pour les constantedastiques propées,c ~ 0.6 mJ.nT 2.

Pour des simulations 2D, la microstructure est invariaatetyanslation suivant I'axe. La transition
morphologique spére-cube devient une transition cercle-éafette transition est caracisee par’sp. La
formule analytique est doe dans [Boussinot 07] et donne pour les constaisssiques retenues dans ce

travail :

0 0125 (5.59)

l3p

Par congquent, dans nos simulations 2D nous utiliseronsameggie d'interface,p = 5 mJ.nt 2.

Dans le paragraphe 5.3.3, une estimation des coefficierts3 a éte propoge. Leurs valeurs sont
affinées par la simulation d’'une interfagé)’ en 1D. Les valeurs retenues sont 0.21 et 5 = 0.000975.
La figure 5.3 montre que ces valeurs conduisedés interfaces suffisamment diffusel&chelle du pas de
grille.

Coefficient de diffusion La linéarisation de (5.4) autour de permet d'obtenir une relation entfe et
le coefficient d'interdiffusion :

(5.60)

ol D(c,) = Doexp(—AU/kT) est le coefficient d'interdiffusion. Les valeurs nérigues pouD, et AU
sont prises dans [Fujiwara 99D{ = 1.4510~% m?s™!, AU = 2.8 eV). Le paramtre de relaxatiod, dans
(5.3) est prisegala M d?.
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d<1.

(a) =0 (b) t=1h (c) t=61h (d) =180 h

(e) =0 () t=1h (9) t=61h (h) =180 h

FiG. 5.4. Gereration de la microstructure clilgaley/+’. Les images de la ligne sapeure repesentent le champ de
concentration, les images de la ligneénéure repgsentent les champs de pagtres d'ordre. La simulation
fait 10 pm x 10 um.

5.4.2 (Genération de la microstructure cuboidale en 2D

Le but de ce chapitre esté&tudier la mise en radeaux des€gipites initialement cubidaux. Dans
cette section, nous @sentons lesésultats du mogle champs de phases conduisaria microstructure
cubddale qui sera utilise ulerieurement comme configuration initiale pour les simataisous charge-
ment mécanique. La @rération de la microstructure culdlale a @ja ét traite dans la litrature. La
majeure partie des publications traitent ce peoté erélasticie homo@ne [Wang 98, Zhu 04, Wang 08].
Certains travaux ont toutefoéte realis dans des situationsi tes proprétesélastiques des deux phases
sont tes differentes [Hu 01b, Zhu 01]. Dans les superalliages, les auestalastiques des phasest+’
ne different que d’environ 1% comme nous I'avons vu dans I'annexe E. Linfluence de l'inbgaréité
des constanteslastiques devrait dorétre relativement faible si le chargementégigur est nul.

Une grille ieguliere de 512x512 points est utiis pour @rérer la microstructure/~’ a partir d’unétat
desordoné sous des conditions de bords libres. lésatcord paraétriqueétant relag élastiguemena
950°C, la gerération de la microstructure esali®e enélasticie. On choisit un misfit de -0%. La figure
5.4 peésente Bvolution microstructurale. La fraction volumiquegduilibre vaut 7%. Les images 5.4(a)-
(d) repésentent le champ de concentration local dansagmatt de gris. Les images 5.4(e)-(h) répentent
les champs de parastres d’ordre suivant un seima de couleurs qui fait appéra les quatre variants de
translation de la phasg et la phasey dans des couleurs diffentes. L&volution microstructurale@bute
avec la formation de nombreux domaingsdont la forme n’est pas bienéfinie. Pendant le recuit, la
taille moyenne des pcipites augmente et leurs formegoluent de telle sorte qu’a@s 180 h on obtienne
la microstructure caragtistique des superalliages compesde cubes de’ alignés avec les directions
cubigues. Dans cette microstructure, la phglsest toujours entoée par la phase ce qui est en accord
avec le fait que Bnergie de paroi d’antiphase dans la phdssst sugrieurea deux fois Ienergie d'interface
~l~' [Kikuchi 79, Le Bouar 03].

La figure 5.5 montre un zoom de la microstructureeapdl h de recuit. Cette image contient de gros
précipites cubiddaux et de plus petits qui ont une forme plusédue. Cette observation petite utilie
pour estimer la taille critiqué, , définie au paragraphe 5.4.1. Leepipite 1, dont la taille est de 82 x 55 nm,
est clairement culidal tandis que le @cipite 2, dont le diaratre est de 35 nm, est presque &due. Par
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FIG. 5.5. Zoom sur la figure 5.4(c) , taille 170 nm x 170 nm.

congquent la taille critique de transition e cube est d’environ 50 nm comme c’est le cas pour 'AM1.

La figure 5.4(d) montre une dispersion importante sur léetaiés pécipitts compare aux microgra-
phies exgrimentales. Comme momtdans [Hu 01b, Zhu 01], une dispersion moins importante @eat
obtenue quand I'inhomdaggité élastique est &s forte. D'apés les simulations de [Hu 01b, Zhu 01], les
constanteglastiques des pcipites doiventetre deux fois plus importantes que celles de la matrice pour
retrouver une microstructure similaiaecelle de I'AM1. Une telle inhomdareité élastique est enéaccord
avec toutes les mesures éxpnentales.

5.5 Modelisation phénoménologique de la plasticié

L’ étude bibliographique de la mise en radeaux dans les slipgesl a mis erévidence le dle joue
par les dislocations en relaxant une partie des contradl@e&®lerence. La question qui se pose alors est :
comment introduire I'activé plastique dans une melisation champs de phases ?

Une premére approche consisteintroduire les dislocations [Leonard 98, Hu 01a] et leunaipique
[Rodney 01, Wang 01, Rodney 03, Zhou 07a] dans unatedhamps de phases. Les dislocations sont
alors repesenges par leur &ormation libre eévoluent individuellement dans le charalastique qu’elles
gérerent. Cependant, la simulatian’échelle nésoscopique des interactions mutuelles entre dislosation
des 12 systmes octadriques et Bvolution de la microstructureg/y’ est tes lourde. En effet, dans cette
approche de la plastiéiten champs de phases, la taille du coeur des dislocationgpheieurs pas de
grilles. La taille du coeur est essentielle pogécdre les interactions entre dislocaticagourte distance.
Par congquent, un pas de grille subnanemque est acessaire pour reproduire des dislocations avec une
taille de coeur &aliste. Cette limite enzhe la ealisation de simulationa I'échelle du micron. Notons
gue cette rathode a Banmoins@écemmenété utilisee [Zhou 07a] et a morérque la &formation plastique
joue un ble majeur dans la mise en radeaux. C'est pourquoi 'intcdo de I'activié plastique au travers
d’'un tenseur de &ormation plastique Bsoscopique s'@&re ineressante. Une preére version de cette
approche @té propoge dans [Boussinot 07ioune @&croissance duébaccord paragétrique aété intro-
duite pour rendre compte des cégsiences de I'activdt plastique. Cet approche, quoiquestisimpliste,

a neanmoins permis de simuler |&sbrientation des radeaux aprde tés longs temps de fluage, comme
obsenre dans les exgriences. Une autre version de cette approctié propoge dans [Zhou 08]. Dans cet
article, un tenseur deédormation plastique, & aux distances entre dislocations obéessdans les super-
alliages en fluage, est introduit dans un mledchamps de phases mais en supposant une agiaitique
égale dans tous les couloirs de matrice.

L'objet de cette partie est donc déwklopper un magle champs de phases avec plagtigtus phy-
sique mais permettant l@alisation de simulatioré I'échelle nésoscopique. L'utilisation d’'un medk de
viscoplasticieé phenonenologique, tel que celui de Cailletaucepeng au chapitre 1, est la&thode qui
a éte naturellement suivie ici. Des melés similaires onéte propogs dans la litrature. Notons les tra-
vaux de Ubachs [Ubachs 05] quéetudé le comportement éctanique de soudurésain-plomb en fsence
d’évolutions microstructurales, &@me si dans ce meéte champs de phases la plaséaitinfluence pas
I'évolution de la microstructure. Des nedds champs de phases cagd I'activité plastique onété pro-
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5.5. Mocklisation plenonenologique de la plastiét

posts tes ecemment [Uhehara 07, Guo 08] et appiguespectivemerit la croissance de grains &tla
précipitation d’hydrures de zirconium.

Cette section aborde le couplage entre le é@dhamps de phasesdlit piecedemment et la plasti&it
traiteea I'aide du moele cristallin, ainsi que son im@ientation num@rique dans le code champs de phases
du LEM. Ce moele est ensuite applig@ua la simulation ddvolutions microstructurales sous chargement
dans 'AML1.

5.5.1 Retour sur la theorie des champs de phases - couplage avec la viscoplasticit

Au début de ce chapitre nous avons construitdgaations ciétiques de masre plenonenologique
en supposant une relation diaire entre la variation temporelle du champ et la force T®@ssod&e. La
distinction entre champs non-consesvet consel®s permet d'aboutir augquations d'Allen-Cahn et de
Cahn-Hilliard. Neanmoins, Gurtin [Gurtin 96] a prop®sine autre construction de ceguationsa partir
d’'une approche thermodynamique similadreelle classiquement utiés en nécanique. Dans le cadre de
ce travail couplangvolution microstructurale et plastiéitil nous semble igressant de se pencher sur cette
théorie.

Approche de Gurtin

L’ état du maitriau cepend des variables suivantes :

— Le champ de concentratieret son gradienVc;

Le potentiel chimique: et de son gradier¥ . ;

Les champs de parastnes d’ordrea longue distancs;, et leurs gradient¥;, ;

Le champ de &formationélastique:* ;

L bes variables interndg, parmi lesquelles les variablegéisa I'état decrouissage du méatiau.

Equations d'équilibre Gurtin [Gurtin 96] suppose I'existence de microforces qadtisent le travail
des champs (concentration, pakgtnes d'ordre). Il existe donc un vecteur microcontragtainsi que des
microforces assoées,r et+y, repesentant respectivement les microforces internes etegePans le cas
présent, on suppose qu'il y a deéguilibres de microforceséisa la concentration et I'état d'ordre. Ces
équilibres sont dorés par :

V.§m" + 7T + Y =0 (5.62)

A I' équilibre des microforces, il faut biefisajouter lesquations céquilibre classiques, c’estdire
I’ équation de conservation de la néaé :

(L&W>+A;hmd820 (5.63)

pour chague volume de codte V', avech le flux de matérea traversdS (on suppose gu’il n'y a pas
d’apport de maére de I'exérieur), ce qui €crit de margre locale :

¢=-V.h (5.64)
ainsi que lequation dequilibre macroscopique (en supposant gu'il n'y a pas deefovolumiques) :

V.o =0 (5.65)
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Second principe La puissance des efforts éxteurs sécrit :

Pemt:/ (§C.Q)c'd5+/ ’ycc'dV—l—/ (& n)ng dS—l—/ Yo e AV
) 1% gy Mk v

€
[ whnass [ (gn)ieas
ov oV

Le second principe de la thermodynamiqﬁé@ fdV < P,y donne :

[ fav< [ (9,042 + €, i)+ i = V. (uh) + V. (g3 ) ) d
Vv v

ou f estla densé d’eénergie libre. Sa&tivee par rapport au tempsstit :

. . _of. of .. Of. of .
fle, Ve, ng, Vg, 1, Vi, e°, Vi) = 8cc+ avav” anknkJr 8V77k'vnk +
of .

af af . e —_J
I . Cef+ 8Vkvk-

En utilisant le second principe et léquations quilibre des microforces :

of .
— 4+ 7. — <
(60 Te M>C_O

of )
(—m —56) Vée<o0

of .
- <
( ank WWA:) N = 0

of .
_ _ . <
< OV 6%) Vi =0

(5.66)

(5.67)

(5.68)

(5.69)

On suppose quél = 0 et 2 = 0. Leséquations ci-dessus nous permetteréicdte un certain

; oV ;
nombre déquations ttat, correspondant aux effeés/ersibles :

_9f
¢ 9Ve
of

§77k - OVny
of
_8§6
_or
ez

€

q:

Ay,

(5.70)
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Potentiel de dissipation Afin de decrire compdtement le comportement du reégtu, on suppose I'exis-
tence d’'un potentiel de dissipation tel que :

of _ Oy

¢

_h =

- 0Vyu

_ 9

g - agp
4= 22 (5.71)

Vi

On suppose que le potentiel de dissipatieors :
1. 1 " . . )

Y= §Lk77k2 + §M(V/~6)2 + @ (Y, (Vi) 0y ey Vies Vie) (5.72)

Pour ceterminer leséquations difrentielles egissant le sysime, nous nous donnons une densit
d’énergie libre de la forme :

A
f(C, ﬂkyfe» Vk) = fhomo(ca 77k) + §|vc|2 + Z §|V71k|2 + 661(5) + fvp(s) (573)
k

ou S repesente I'ensemble des variables.

Equation d’Allen-Cahn généralisee En supposant,, =0,ona:

of , of Ip*?

et — Livn — =0 5.74
ony * oV, M o (®.74)
soit dans le cas le pluggéral :
. agovp 1 afhorno a(eel + fvp) a(eel + fvp)
= — A 5.75
et Ok Ly ( Ony + Br B+ Ony * OV, (5-79)
Equation de Cahn-Hilliard généralisee De méme, on suppose que = 0 :
8§01’p _ af af _ afhomo a(eel + fvp) a(eel + fvp)
Y % Tave T ae AT T e T ave (.76)
et en utilisant l[equation de conservation de la néaé :
. _ _ afhomo 8(eel + f'up) a(eel + f'up)
¢=—-V.h = MA,u—MA( 9% + AAc+ 9 + Ve
Op"P
v 5.77
+ (8vu) (5.77)

Lorsquee,; ete,, ne ependent pas de deny, ni de leurs gradients et que le potentiel de dissipation
viscoplastiquer*? ne cepend ni dej;, ni de V, on retrouve legquations d’Allen -Cahn et Cahn-Hilliard.

Couplage champs de phases et viscoplastigit

La premére version du magle champs de phases compl un moéle viscoplastique &t realise
durant ce travail en utilisant un melg de plasticé isotrope [Gaubert 08] (voir annexe I). En dehors de
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I'anisotropie de la plastidi, ce moéle coupk contient &ja les ingédients essentiels permettaritlide en
champs de phases dévolution microstructurale des superalliages. Ce premakle a permis de valider
la demarche d'utilisation de la plastiéia I'échelle du champs de phases.

Ici, nous adoptons une loi de comportement de type viscogit&stristalline pour chacune des phases.
Ce moctle aéte cecrit au paragraphe 2.2.1. Les variables interrfsssh I'écrouissage sont donc les va-
riables décrouissage isotropes et ématiques pour chaque syste de glissement? eta® respectivement.
On a donc une densitd’énergie libre lgea I'état decrouissage du matiau, qui sécrit dans le cas le plus
géréral en introduisant un couplage sur les variables isotrope

Fop = % S eta)? + % SN HEpp (5.78)

S

Les variables duales sonéés aux variables® eta® par les lois détat :

s __ afvp :CSOLS

2t = (5.79)
o
s afvp ST T
=58 = § Hp (5.80)

Nous avons vu quedcrouissage isotrope pekire regligé dans le cas des superalliagegduation (5.81)
se eduit alorsa :

fop = % Z cf(a®)? (5.81)

Dans le modle champs de phases carydlétat du maériau est doncé&krit par quatre types de champs :
le champ de concentratiattr ), les champs de paratres d’ordrey, (r ), le champ de éformatione(r )
et les variables internes&trouissage cematiquen®(r ). L’ énergie totale du sgme est donge par :

F=Fgr+Eq+F,), (5.82)

Nous devons piesent écrire la @pendance de chacun des termesé&iguation 5.82 dans le but dériver
les forces motrices. La fonctionnell&; . (¢, 7;) est toujours donge par 5.16. Le terme @hergieélastique
dépend maintenant dér ), (r ) et degP(r) :

Ea(c,{a"},€) = % / (e—e"—€eM:A:(e—€"—ghav (5.83)
v N

L énergie libre leea I'écrouissagé’,, (¢, {a*}) est I'integrale sur Echantillon de 5.81. Ceténergie libre

dépend des variables internedfouissage camatiquea®(r ) maiségalement de la concentration. En

effet, nous avons vu au chapitre 3 que les comportemegtaniques des phasegty’ sont tes differents.

Cette inhomo@réité de comportement est traduite en champs de phases en réhglanta°}) dépendant

de la concentration.

Parametres viscoplastiques en champs de phase#ous avons choisi de faireegendre les paragires
matriau du moédle viscoplastique&endant de la concentration de ngamitouta fait similairea ce qui
est fait pour les constanté&dastiques. Cependant nous avons @ilis une interpolation de typeanh
afin d'éviter des prolimes de divergence n@mque.X désignant I'un des paragires viscoplastiques, sa
dépendance en concentratiob&’t :

X(r)=X+ X’tanh(@c(r)_c> (5.84)
Cyr — Cy
avec
= .X7 -+ X’Y’
2
(5.85)
XI — X’Y — X’Y/
2
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6 contidle I'évolution du paramtre X dans l'interfacey/+’. La valeurd = —5 a éte choisie de facoa
assuretX (¢,) = X, et X (¢,/) = X, avec une pgcision de %.

Une approche diéfrente peugtre adopte pour le traitement de I'inhomérgité de I'activié plastique.
Les variables internes &crouissage elles&mes peuveriétre homo@reises dans I'interface plat que les
parangtres maériau [Uhehara 07]. Dans sagde, Ammar &tudé differents scekmas d’homogréisation.
Néanmoins, on sait que la largeur des interfaces en champkadegpest bien plus importante que leur
largeur physique. Par cogguent, la @formation plastique dans l'interface n’a pas de sens ghgstlair.
C’est pourquoi aucune de ce€thodes ne nous semble plus jugtifqu’une autre.

Au chapitre 2, nous avons idenéifdes paragtres matriau viscoplastiques pour les deux phases
et+’. En fluage et pour des sollicitations n@éesa haute tem@rature, il est possible de congaidr que
la phasey’ se eforme uniquement de fac@lastique. La fagon la plus simple deafiser cette condition
dans le cadre de notre mild coupk est de fixer un seuil de plastieitres important pour la phasg.
Une valeurr,.,,=1000 MPa permet d’assurer que le comportement de cette pbsteelastique. Les autres
paranetres viscoplastiqgues(k, ¢*, d*) de la phase’ sont prisegauxa ceux de la phasg Dans ce cadre,
le seul pararatre récessitant une interpolation suivant le &cta (5.84) est le seuifj(r ) des systmes
octeedriques et cubiques.

Equations cinétigues Nous reprenons legquations d’Allen-Cahn et de Cahn-Hilliarcermgralises
déerivées pecedemment. Par ailleurs, un certain nombre d’hypsés &te fait :

— L'énergieélastique et Bnergie libre leea I'écrouissage nedpendent pas des champs de pazaes
d’'ordre ni de leurs gradients. Par cénsient, lequations cdvolution des champs de paraires
d’ordre sont toujours doraes par 5.3 ;

— Le choix des paragtres matriau expliq@ au paragraphe @dent implique que la force motrice

s s . 0F,p - .
duea I'eécrouissage—= dispardt. De plus nous n’avons pas consiél de @&pendance de,; et f,,
&
au gradient de concentration ni depetndance de,, au gradient de potentiel chimique.

L’ équation de Cahn-Hilliard &trit :

6fhoma
Jc

c:MA< 5%

£ MAc+ 86@1) (5.86)

La force motrice d'originetlastique est obtenue e@riVant I'énergieélastique par rapport au champ de
concentration en supposant queduilibre nécanique est atteint

5661 1

el .

e 27

>

Tigft gl {Z\ + %’Ac} s g (5.87)

avece® = g+ de — T Ac — €P. Par congquent, dans le méte construit ici, le couplage entrévolution
microstructurale et la plastié@tintervient au travers defhergietlastique.

5.5.2 Implémentation numeérique

La proc&dure utili€e pour la &solution nurdrique du modle coupk est ésunge par la figure 5.6. A
chaque pas de tempgduilibre mécanique eséssolu en supposant que le tenseuréfednation libres® (r )
et le tenseur deé&formation plastique sont constants. Easalution de Equilibre mecanique est effeche
suivant la proédure expligée au paragraphe 5.3.2, mais en remplagd@t) pare®(r ) + &P (r ). Alafin
de la Esolution de lequilibre nmécanique, nous avons les valeurs actéaksdes tenseurs defdrmation et
de contrainte.

La deuxemeétape de la praure consista resoudre legquations viscoplastiques. Pour ce faire, nous
calculons la cissionasolue pour chaque sgshe de glissement en utilisant le tenseur de contrainteléalc
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precedemment. Les variables interne¥r ) ainsi que le tenseur deetbrmation plastique sont cal@sga
I'aide d'un sclema d’inegration de type Euler.

Enfin, la dernéreétape de la pramure consista calculer [evolution des champs de concentration et
de paramtres d'ordrex I'aide du scema semi-implicite @rsengé au paragraphe 5.3.1.

tt+ At

Fixed-point algorithm in

hJ

Mechanical equilibrium

Fourier space
= £(t)
)J
Visco-plasticity equations Explicit Euler scheme
= zP(t + At)
)J

Semi-implicit scheme in
Fourier space
= c(t + At), ni(t + At)

Phase field equations

FiG. 5.6. Sclema de la proedure utili€e pour la&solution du moéle champs de phaséekasto-viscoplastique.

5.5.3 Diagramme de phases semi-cétent

Avant toute simulation nuérique avec le mage coupé, nous avons souhaiétudier I'influence d'une
deformation plastique sur le diagramme de phasegrest. Nous avons vu au paragraphe 5.3.3 comment
contidler les concentrations &juilibre colerent dans les simulations champs de phases. Le but est de
poursuivre les calculs effeds dans la thse de Boussinot [Boussinot 07] sur le diagramme de phases
cohérent en y ajoutant la contribution d’'unéfdrmation plastique. Elasticié est suppde homogne ; on
note E le module d’Young et le coefficient de Poisson. On naté la deformation hors contrainte, qui est
diagonale dans notre cas :

r)=¢" (2 —c1) (5.88)

La concentration moyenneégritc = zc; + (1 — 2)ce, ¢1 €tcy €tant les concentrations des phaaes
I équilibre etz la fraction de phase t! est relé au dsaccord paraétrique par lequation 5.20.

On consi@re une éformation plastique homeége dans la phase 1 et nulle dans la phase 2. De plus, le
tenseur de &formation plastique &trit :

2¢P 0 0
ef=10 - 0 (5.89)
0 0 —eP

Dans le cas enviség I'énergieélastique épend de la microstructure conside. On suppose que le
syseme est consistifid’'une microstructuregriodique en plaquettes normabesaxe x. Une fonction de
forme 6(r ) décrit la microstructured vaut 1 dans la phase 1 et 0 dans la phase 2. Dans ceéoasdie
élastique fLcrit, avec les notation introduite au paragraphe 5.2.4 :

1 [*dq
Ba=3 [ SEBLO0MEG)P
m (5.90)

_ %B(l,0,0)z(l _2)
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Le termeB(1,0,0) vaut
2 T 72
B(I,0,0) = 0711(011 — 012)(011 + 2012) (E (CQ - Cl) — € ) (591)

L’ énergieélastique du sysme sécrit alors :

FE
1—v

B = (e (cy — e1) — ?)” (5.92)

oA=L

1-v*

L’ énergie libre totale est la somme dérlergie d’origine chimique est deehergieélastique donee
par :

g = ZFl(Cl) + (]. — Z)FQ(CQ) + Eel (593)
A I' équilibre thermodynamique, on a :
o€
9 0 (5.94)
o€
9o 0 (5.95)

Calculons ces deux quar@s. Pour cela nous avons besoin desvées de: par rapporac; etc, qui sont
obtenues ené&tivantc = zc; + (1 — 2)ey -

dz = — dey — dco (5.96)
On en éduit :
2 / T2 T
=z2F'1(c1) — 2A2(1 — 2)(cg — 1)’ ~ 4+ 2A2(1 — 2)e” eP — [Fi(c1) — Fa(co)

Oy c1— e (5.97)
FA(ea — e1)2(1 = 22)eT% — 2A(cn — e1)(1 — 22)eTeP + A(1 — 22)eP?] = 0

z

et

o9& =(1—2)F'o(c2) +2A2(1 — 2)(c2 — 01)6T2 —242(1 — z)eleP —
862 C1 — C2

1—=2

[Fi(c1) — Fa(cz)

+ Ao — ¢1)*(1 — 22)5T2 — Aleg — 1) (1 — 22)eTeP A(ey — ¢1)?(1 — 22)eP?] = 0
(5.98)

On se place dans une zone biphasiu diagramme de phase, danet1 — 2z sont non nuls et on peut
diviser 5.97 et 5.98 paret1 — z respectivement :

F. —F p2
Fi(e1) — File) = Falea) Aleq — 01)6T2 +2AzeTeP + A(1 — 22) c =0 (5.99)
€1 —C2 Ca —C
F: — F p2
Fy(ca) — Ale) - Folea) Ales — )T = 2A(1 — 22)eTe? + A(1—22)——— =0 (5.100)
C1 — C2 Co — C1
La combinaison de (5.99) et (5.100) donne :
Fl(c1) + 2417 4 24eTeP(1 — 2) = Fl(c) + 2Acoe™” (5.101)

L' équilibre est donc dornpar leséquations (5.99) et (5.101). Par cégsent, lequilibre cepend de la
concentration moyenneau travers de.

On cherche les concentrationséduilibre pour de petites variations autour des conceotrstde
I' équilibre incolirent :
1 =c + A

5.102
Ccy = cg + Aco ( )
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ou ¢ etc) désignent les concentrations déduilibre incolérent. Ces concentrationénfient :

Bl =B _ i) = i) (5103

€1 —C

Au premier ordre, on a :

Fi(c1) = Fy(e2) _ Fi(e}) — Fo(c3) <1 | Ao Acl) (1 Ac— Aq)

0 0 0 0 0 0

€1 —C2 A - A - A —d
R - BE&) (6109
& — 5
et )
e (5109

ou z est le taux de phas& I'equilibre incolerent. Ces deugkquations nous permettent d’exprimer les
équation déquilibre (5.99) et (5.101) :

2 (1 — 29)eP? T 72 (1 — 4z)eP? T, 1—20
Acy |:FN(CO) + AT 4+ AT 4 2ATEP |+ Acy | —AeTTA - T 2 AT P
i - 7 - 7 T
1-2
+ A(c) — cg)eT2 +2A4eTeP 2 + As’ﬂico ng =0
2~ €1
(5.106)
1—-=2
Ac {F”(CO) 4247?94 Ter 20 } —Ac {F//(CO)2A5T2 — 24T eP y ]
L ] e B d-48]  (5107)
+2A(c) — c3)5T2 +2AeTeP =0
On pose
o 5.108)
Iy ©
et o
N 4
F'=—0 (5.109)
Leséquations céquilibre deviennent :
Acy [ﬁ'{’(cg) + (1 =20 — 21/”2’0] + Aco [Fé’(cg) — (3 —4zo)P? +2(1 — zo)yp]
(5.110)
+ () — ¢3) {1 —zv? — (1 - 2zo)up2} =0
Acy [ﬁ'{' +2— ZZOVP] — Acy [F;ﬁ' -2(1- zo)up} +2() =51 —vP) =0 (5.111)

On obtient donc un sysine de deukquations lieaires em\c; et Acs.

Nous avons cher@m le soudre dans un cas simple. On coasidque la courbure dhergie libre de
la phase 2 tend vers l'infini. On a dodx:; = 0 d'apres (5.111). Dans ce cas, la solution@stlea :

1 — 2gvP — (1 — 229)P?

Acy = (5 — )=
1= 1)F1” + 1 —2z9vP + (1 — 29)vP?

(5.112)

Lorsquee? est nul, on retrouve le cas du diagramme de phasemrepttraié dans [Boussinot 07] :

0_ 0
Aoy = 2-4 (5.113)
B +1

Lorsquer? = 1, la plasticieE compense exactement la contribut@astique efAc; est nul. On retrouve le
cas de lequilibre incolerent. Au dek de cette valeur la plastiéitendaécarter les concentrationsdgjuilibre
comme le montre la figure 5.7.

136



5.6. Simulation de la mise en radeaux

0.05
0.04
0.03 F
0.02 +
0.01 |

Acy

-0.01
-0.02 F
-0.03

-0.04 |

-0.05 ! : :
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FiG. 5.7. Evolution deAc; en fonction de/” dans le caswla courbure cénergie libre de la phasetend vers l'infini.
Les valeurs nu@riques utili€es pour ce calcul sont les suivantes = 0.15, c2 = 0.23,¢ = 0.2 ety = 1.

Ce calcul analytique permet de comprendre I'influence da&fermation plastique sur les concentra-
tions dequilibre des deux phases. Contrairemgfi€lasticie, au-dek d'une certaine valeur, la plastiit
a tendancex écarter le concentrationséfjuilibre. Dans un premier temps nous continuons d’utilise
contdle des concentrations &juilibre colérent ccrit au paragraphe 5.3.3éme si le calcul qui &t
effectle semble montrer que cetteethode n’est pas pertinente quand é&aifmation plastique est impor-
tante. Pour des travaux élieurs, il serait gferable d’adapter la &thode de conle des concentrations
d’équilibre mise au point dans [Boussinot 07] au mle&lasto-viscoplastique.

5.6 Simulation de la mise en radeaux

5.6.1 Comportement viscoplastique de la phase

Au chapitre 3 de ce @moire nous avons propdsine identification du comportement de chacune des
phases dans 'AMA 950C. Cette identification &t reali€ea l'aide de ésultats macroscopigues sous
chargements monotones et cycliques pour des vitesses tétatidin comprises entre 10 s~! et 1073
s~1. Dans ce chapitre nous congidns principalement des chargements de fluage. Paégoast, nous
pouvons faire I'hypothse que les gcipites sontelastiques. Les coefficients néaiau de la phase sont
donrés dans le tableau 5.1. Dans ces prges simulations, seuls les Sstes octadriques sont pris en
compte.

Nous avons vu que cette identification n’est valable que ponamicrostructure dormee qui correspond
a la microstructure culidale de 'AM1 pour des canaux de matrice de largeur 100 nra efffets déchelle
existants en plasti@t (Orowan) impliquent que, pour des canaux de matrice plgesala contrainte
prédite est surestige par rappora I'expérience. En champs de phases nous traitons des microsésictu
qui évoluent et de ce fait le comportement de la phagwolue. En particulier, la largeur des couloirs de
matrice augmente pendant un essai de fluage [Diologent @2Joucissement induit peétre estine giace
aI'equation d’Orowan qui indique que la cissi@solue critique est proportionnelid’inverse de la largeur
des couloirs. Les mesures @pnentale de [Diologent 02] montrent que la largeur dedaisuest multi-
pliée par un facteur 3. D’aps I'équation d’Orowan, oné&tuit que la cissiorasolue critique est diviee par
un facteur 3.

L'adoucissement & a I'élargissement des couloirs de matrice ne @as directement introduit dans
le mockle champs de phases actuel car aucatelle de longeur n'appatalans lesquations de com-
portement viscoplastique. Un dearie jeu de paraétres maériau pour la phase est propoé afin de
prendre en compte I'adoucissement de son comportemenapend essai de fluage. Ce jeu de pates
est appe? dans la suite evp2. Le seuil de plaséeij et le module décrouissage cématique: sont divies
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Coefficient rg (MPa) n  k(MPa.s/") ¢*(MPa) d°
Sysemes octadriques 12 5 750 7.10 2500

TAB. 5.1. Pararatres mariau de la phase identifiesa 950C dans le cas de la microstructure en radeaux (couloirs de
matrice 3 fois plus larges que dans la microstructure en cubes initiale).
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s 400
8 -
© i
» y
200 &
Y/ .
evpl 10 s
evp1 107 s
evp2 107s
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FiG. 5.8. Comparaison du comportement de la phaaeec les jeux de parastres evpl et evp2. Les courbes contrainte
déformation sont tra&es pour deux vitesses defdrmation, 10> s~ et10™3 s 1.

par un facteur 3 sans modification des paetnes de viscogt (voir taleau 5.1). La comparaison entre le
comportement de la phasesimule avec chacun des deux jeux de pastnes est monée par la figure 5.8.

Les deux jeux de coefficients néatau peuvenétre vus comme deux cas limites de simulations sous
chargement de fluage. Le jeu evpatermiré au chapitre 3 est ad&gt la simulation du dbut de fluage tant
gue la microstructure n’a pas tr@wolle. Le jeu evp2 ref@sente le comportement de la matrice lorsque la
microstructure en radeaux éthblie.

5.6.2 Résultats nunériques

L’ évolution microstructurale pendant un chargement de fléga§60C sous 300 MPa est sinaé a
I'aide des moéles champs de phaséklstique e&lasto-viscoplastique. Les simulations sont en 2D sur
une grille eguliere de 512 x 512 points. La condition initiale est la micnosture cubiédale grérée au
paragraphe 5.4.2 obtenue @prl80 h de recuit.

L’ évolution microstructurale estg@senge par la figure 5.9, I'axe de tractiétant horizontal. Les images
de la ligne suprieure repgsentent lesésultats de la simulation avec le nédelélastique. Les images de
la ligne du milieu et de la ligne igfieure sont lesésultats des simulatiorss I'aide du moele élasto-
viscoplastique avec les jeux de paktres evpl et evp2 respectivement. Les radeaux sont &sigetr-
pendiculairement I'axe de traction, en accord avec les observationg€mxgntales. La comparaison
des pédictions des maglesélastique etlasto-viscoplastique montre que la plaséigitfluencea la fois
I' évolution de la microstructure et sa etique. La cissionésolue critiqueetant plus basse pour le jeu de
parangtres evp2, I'activié plastique est moins importante pour le jeu de pataes evpl que pour le jeu
evp2. Ceci explique pourquoi la microstructure obtenue d@geu de paragtires evpl diffre peu de la
prédiction obtenue avec le melg champs de phasékmstique.

La plastici€ influence la forme globale des radeaux. Les radeaux obégr@lastici€ sont rectilignes et
bien aligrés par rapport aux directions cubiques tandis que les radéaenus elasto-viscoplasticgavec
les coefficients evp2 sont pluséguliers et montrent une forme onéal Comme le montrent lesfihes
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il

(B) t=10 h (©) t=20 h (d) =40 h

e\m .* d.‘

(i) =5 h () =10 h (K) t=20 h (I) t=40 h

FiG. 5.9. Simulation de la mise en radeaux. (a-d) Evolution microstructuraldé&gnavec le mogle champs de phases
élastique. (e-h) Evolution microstructurale si@elavec le magle élasto-viscoplastique et le jeu de pa-
rametres evpl. (i-) Evolution microstructurale avec le ralectlasto-vicoplastique et le jeu de parenes
evp2.
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i

(a) Simulatiorelastique (b) Simulation evp2

FiG. 5.10. Microstructure en radeaux obtenue avec legteddastique eélasto-viscoplastique d’ags les figures 5.9(d)
et () respectivement, montrant I'influence de la plastisitir la forme des radeaux.

sur la figure 5.10, en psence d’une actidtplastique importante, la direction des radeaux péuied sub-
stanciellement des directions cubiques. A Bnéur des radeaux, la forme de€gipitts+’ estégalement
clairement modifie par la pgsence de I'activit plastique comme moimar les &gions rectangulaires
mises erévidence sur la figure 5.10

Une autre diference entreasultatlastique eélasto-viscoplastique concernévblution de la fraction
volumigue de phase’. Dans la microstructure culdale initiale, elle est proche de 0.72. Sous chargement
de fluage, elle diminue avec les deux rates. Elle vaut 0.62 aps la mise en radeawtastique, 0.53 avec
les coefficients evpl et 0.33 avec les coefficients evp2eQetidance est en accord avec les observations
experimentales sur I'alliage CMSX-4 [Serin 04]. Cependantpdoint de vue quantitatif, la diminution du
taux de phase est trop importante dans nos simulatilasso-viscoplastiques. En effet, @pnentalement,
la diminution n’est que d’environ 20. Les variations de taux de phase sont daeles modifications des
concentrations des phase®t~’ entre les concentrations initiales déduilibre colerent et les concen-
trations dans la microstructure en radeaux dans laquedledatraintes de c@nence sont partiellement
relaxées. Dans le made champs de phases, uaeolution plus faible peuétre obtenue en augmentant
les courbures de la densit’énergie libre homagne autour des minima correspondants aux phasss
~'. Une autre solution peut consistgradapter le conbte des concentrations &juilibre propog dans
[Boussinot 07] au caslasto-viscoplastique comme mentiérau paragraphe 5.5.3.

La microstructure en radeaux est conséstude domaines’ alignés perpendiculairemerdt I'axe de
traction. Sous chargement de fluage, nos simulatioepent qua I'intérieur des radeaux les domaings
se rapprochent les uns des autres. Cet effet est plus pr@rprand la plasticit est prise en compte. On
observe, dans la majcgitdes cas, que les domaingsvoisins sont en relation d’antiphase les uns par aux
rapport autres. Par coeguent ils ne vont jamais coalescer pour former un seul d@n&ia ne semble pas
étre le cas sur les micrographies éxmentales 0 les zones alloriges dey’ semblent constiees d’'un seul
bloc. Dans les exgriences, deux domaines initialement en antiphase peuvent coalescer @sece de
plasticieé [Chen 04]. En effet, quand une dislocation de matrice, éorecteur de Burgeb est du type
1/2[110], traverse un couloir&imité par deux domaineg, la position relative des domaines eécdee
d’'un vecteurb . Par congquent, la relation d’antiphase entre deux domairieshange et peut dispatee
conduisant une possible coalescence des domaines. En champs de, pegsésonene pourraiétre pris
en compte en introduisant un couplage entre la plastitites champs de paratres d’ordre.

Une autre coresquence de la plastiéitest I'acé&lération desvolutions microstructurales conduisant
la microstructure en radeaux. Ce point est illastur les figures 5.9(a),(e) et (i) sur lesquelles des zones
caraceristiques sont mises @vidence. La zone 1 montre deux domainésn relation d’antiphase qui se
rapprochent I'un de I'autre. Ils sont encore loin I'un deutige apes 5 h dans la simulatigeastique tandis
gu'ils sont ceja en contact dans la simulatiéfasto-viscoplastique avec le jeu de pagtmes evp2. Dans la
zone 2, les deux domaines sont deme variant et coalescent pour former un radeaueé\prh de fluage,
les domaines sont toujours bieepaés dans la simulatioalastique alors gu'il ont&a coalese dans la
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' Viscéplastic‘sim. e\'/p1 -
Viscoplastic sim. evp2 - - "
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FiG. 5.11. Evolution de la &ormation plastique siméé avec le magle champs de phaséfasto-viscoplastique et
comparaison avec les doges exprimentales de [Diologent 02].

simulationélasto-viscoplastique evp2. Enfin, la mise en radeauxgo®non seulement par coalescence
orienie des pEcipitts maiségalement paréparation en deux domaines d’urépipite 4/ menanta la
formation de couloirs de matricg Ce type dévolution morphologique pedtre obser& dans la zone 3.
Pour conclure, nos simulationsgwoient que la plastidétaugmente significativement la étique de mise
en radeaux. Des tendances similaires sont rappsmdans [Zhou 08].

L’ évolution de la é@formation plastique en fonction du temps de fluage eskéraar la figure 5.11 et
compaeea des mesures eggmentales sur ’AML1. La courbe de fluage montrant le momsiformation
plastique correspond la simulation evpl. Comme expligau paragraphe 5.6.1, le jeu de pagtnes evpl
est cens reproduire le comportement de la phasau cebut du fluage et sous-estimer son comportement
pendant le fluage secondaire. Comme le montre la figure Sette, simulation est en bon accord avec les
résultats exprimentaux au tout&but du fluage. La courbe montrant le plus @fodmation plastique sur
la figure 5.11 est leasultat de la simulation evp2 pour laquelle les paraes matriau de la phase ont
étt adapés pour prendre en comptéllargissement des couloirs de matrice. Comnéepycette simulation
surestime la @formation plastique auathut du fluage. Elle la surestiregalement au cours du fluage secon-
daire. La diference entre courbe expmentale et courbe sinikg avec le jeu de parames evp2 est aussi
le résultat de la diminution de fraction volumique de phaseCe esultat illustre les difficuéies d’identifi-
cation des paragtres matriauévoqies au paragraphe 5.6.1. La situation est relativement exmglar la
microstructuregvolue. Il est difficile de dcoupler la éformation plastiqueasultant de Bcrouissage et la
viscosie des canaux de matrice queklrgissent de celle diel’évolution de la microstructure atla dimi-
nution du taux de phasg. Pour ce qui est de la viscosjtnous rappelons que les pagtnes maériau ont
été identifies sur des essais monotones et cycliques effsatdes vitesses detbrmation comprises entre
10°s ! et 1073 s!. En fluage dans les conditioBtudies, la vitesse dezfbrmation est approximative-
ment de 5.10% s~! en fluage secondaire [Diologent 02]. Cette vitesse&ferchation implique I'existence
de mecanismes de restauration decfouissage comme melisés dans [Svoboda 97]. Dans le cadre du
mockle de comportement viscoplastique uélisi, un moele de viscosé de type sinus hyperbolique et un
terme de restauration statique sont classiquementasifisur araliorer la Eponse en fluage (voir chapitre
2). De tels necanismes de restauration ne sont pas aslisi.

De plus, apes 25 h de fluage, la courbe @pnentale montre une augmentation importante de la @tess
de ceformation plastique. D'aps Diologent [Diologent 02], elle es&k au cisaillement desgwipites par
les dislocations. L'activé plastique de la phasg seraita prendre en compte dans le ndtelpour rendre
compte de cette augmentation.

Une meileure comg@hension de &volution microstructurale passe par I'analyse des chad®s
déformation et de contrainte. Le champ de contraintg le champ de éformatione;; et le champ de
déformation plastique?; sont pesenés par les figures 5.12, 5.13 et 5.14. Ces figures montrengiciant
que les comportements des couloirs horizontaux et verisaut differents. La plastici est concenée
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(a) Simulatiorélastique (b) Simulation evpl (c) Simulation evp2

FiG. 5.12. Champs de contraintg; a t=10 h simués avec le mogle élastique et le mazle élasto-viscoplastique.

dans les couloirs perpendiculairad’axe de traction comme repértlans la literature (voir par exemple
[Pollock 94]).

Dans les couloirs horizontaux, l&fbrmations;; est pratiquemenggalea celle dans les pcripites
voisins de telle sorte que ces canaux sameine visibles sur la figure 5.13. Ce point est obsgrour
le résultat de la simulatioglastique mai€galement pour le€sultatselasto-viscoplastiques. Ce compor-
tement est analogug celui d’'une fine plaquette, le fin couloir de matrice ésmntant une fine inclusion
entouée de matrice’. Comme mon# dans [Khachaturyan 83]g&ffat dequilibre de ce prokime esté&ali
qguand la éformation totale est homege sur lechantillon etegalea la ceformation qu’aurait la matrice
en I'absence d'inclusion. Ce comportement, obtenu danadesade [elasticig, explique le comportement
mécanique des couloirs horizontaux de matrice dans la silonfklastique (figure 5.13(a)). De plus, comme
on peut le voir sur la figure 5.14, l&tbrmation plastique eségligeable dans les couloirs horizontaux. Par
congquent, I'analogie avec le prashe d’'une inclusion sous forme de plaquettes reste validegmalyser
le comportement des couloirs horizontaux dans les sinmsélasto-viscoplastiques.

Les couloirs horizontaux ont un comportementéli#nt. Comme le montre la figure 5.13, Efarmation
€11 est locali€e dans ces couloirs. Ce point est vrai pour la simulatiastique (figure 5.13(a)) car les
précipites sont plus durs que la matrice. Cependant, la localisaibbneaucoup plus prondsedans les si-
mulationsélasto-viscoplastiques du fait de la plaséqgitesente dans les couloirs de matrice. En comparant
les figures 5.13 et 5.14, on peut conclure quegafd h de fluage, la valeur de l&fdrmations4; est prin-
cipalement d’'origineéelastique dans la simulation evpl alors gu’elle est pradeiment d’origine plastique
dans la simulation evp2.

La déeformation plastiqué l'intérieur des couloirs verticaux de matrice n’est pas hanegComme
on peut le voir sur la figure 5.14(b), I&fbrmation plastique}; montre des maxima le long des directions
a 45des directions cubiques. Ces directions correspondentimegtions pour lesquelles le facteur de
Schmid est maximum, donc pour lesquelles la cissempiue due la contrainte applicee est maximale.
Une congquence de cette anisotropie de I'acévilastique est de permettre la formation de radeaux avec
une orientation diffrente des orientations cubiques.

5.6.3 Discussion

Nous avons construit un mekk champs de phasekasto-viscoplastique pour simuler la mise en radeaux
dans les superalliages monocristallins. Les simulatiorisnwonté que la plasticé a une influence sur
la forme des radeaux et la étique de mise en radeaux. Leé&sultats obtenus sont en bon accord avec
I'expérience. Cependant nous avons migeidence un certain nombre de prdivles dans nos simulations.
Tout d’abord, la microstructure en cubesngrée avec le magle élastique est relativement diffente de
la microstructure de 'AM1 pour deux raisons. Leg@ipitts dans I’AM1 sont plus ca#s que dans la
simulation et leur taille semble moins dispeegs
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FiG. 5.13. Champs de&formations1; & t=10h simuds avec le mogle élastique et le mazle élasto-viscoplastique.
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FIG. 5.14. Champs de&formation plastique}, a t=10h simuds avec le magle élasto-viscoplastique.
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Concernant la simulation de la mise en radeaux, nous avanem@vidence un prokime de taux de
phase dans nos simulations. Celui-ci varie trop fortementpnt la simulation. Cette variation importante
peutétre duea I'utilisation du contble des concentrations deedjuilibre colérent propos par Boussinot
[Boussinot 07]. Le fait d’enleved la densi d’énergie libre homagne Ie€nergietlastique d’une plaquette a
pour congquence dcarter les concentrationsadjuilibre incolérent. Ainsi, quand la plastiéitest faible et
gue I'elasticie domine, les concentrationsedjuilibre sont les concentrations in@hntes ex@rimentales.
En revanche, nous avons vu sur le calcul analytique du diageade phases semi-d@rent que la plastidt
a tendanca écarter les concentrationsedjuilibre lorsqu’elle est importante. Ceci explique quedencen-
trations dans chacune des phases ainsi que le taux de phes# beaucoup. Lidal serait de proposer
un contble des concentrations&tjuilibre en pesence de plastiéit Ce n'est pas si simpke réaliser. En
effet, il faut proposer une correcti@volutive, fonction de la quanéitde &formation plastique, quicarte
les concentrations dedquilibre incolérent lorsque la plasti@test faible et qui les resserre lorsqu’elle est
plus importante. Une autre possit#litonsisté choisir une fonctionnelle @hergie libre homagne dont la
courbure pes des minima est plus importante. Cela permettrait dedirtes variations des concentrations
d’équilibre. Dans la suite du chapitre, nous proposons desiéggaler le diagramme de phases inemnt.
Nous risquons d’'observer une variation des concentratideguilibre en ébut de simulation lorsque la
deformation plastique est encore faible.

Enfin, & 950C, le cisaillement des pcipites intervient relativemenbt au cours du fluage (moins de
50 h d’apes [Diologent 02]). A une ten@ature plu€levee, par exemple 1030, ce probéme ne se pose
plus. Puisque notre meétk champs de phases ne permet pas le cisaillement&gapifEs~’, il semble plus
adapé a la simulation de Bvolution microstructurala cette temgrature plubt qu'a 950C. Il est important
d’'ajouter que l'influence de la terdpature est &s difficilea prendre en compte quantitativement dans une
mocklisation champs de phases. Les coefficients de diffusitammaent ne sont pas f@ment bien connus,
méme pour un alliage binaire.

Dans la suite du chapitre nous avons éedé rengédiera ces proldmes. Le paragraphe 5.7.1 propose
une analyse des facteurs pouvant expliquer legmiffces entre les microstructures en cubes siesubt
experimentales. Les paragraphes 5.7.2 et 5.7.3 montrentédedtats devolution microstructurale sous
chargement iacaniquex 1050C.

5.7 \ers des simulations champs de phases plus quantitatives ?

5.7.1 Ceneration de la microstructure cuboidale
Premiéere simulation

Nous reprenons ici les simulatioglastiques conduisaatla microstructure cufidale. Nous rappelons
que ces simulations sont effeélgsa contrainte macroscopique nulle avec le gleélastique. La simulation
de eference estaalige en prenant un mistigala —0.2%. Quant au coefficieng, nous I'avons fika 0.1,
ce qui conduitr un pas de grille de 11.8 nm. La figure 5.15 montegdlution de la microstructure.

Nous avons compérla microstructure obtenue par simulatiara microstructure de 'AM1. Cette
comparaison est psenée par la figure 5.16. On constate que la forme désipites est beaucoup plus
réguliere ex@rimentalement et que la dispersion de la taille dé&ipitts semble plus faible. Afin de
confirmer cette constatation nous avons eeneétude quantitative de la taille et de la forme descipites
obtenus par simulation.

L'analyse de la taille des pcipites est effectele de la facon suivante. L'image du champ de concen-
tration est binarige. Une fonction permet alors de eger les pecipitts. Deux mesures de leur tailles ont
éte choisies. La prergére mesuré; estégalea la racine cubique du volume despipites. En 2D, cette
mesure eskgalea la racine ca# de la surface deségripites. La deux@me mesuré, estégalea la distance
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(d) t=33.3h

(e) =0 () t=3.6 h (9) t=14.7h (h) t=33.3h

FiG. 5.15. Simulation de formation de la microstructure ddatea partir du @sordre. Les dimensions de la simulation
sont de 6um x 6 um. Les images (a (d) repesentent le champ de concentration entre t=0 et t=33.3 h. les
images (eq (h) repésentent les champs de pagtras d'ordre aux @me temps. Le code de couleur fait
apparétre en gris la matrice et chacune des couleursasgte un variant de la phage

moyenne suivant I'axe ouy au barycentre du Bcipité :

lgw = /V(a: — x3)2dV (5114)

ol z i désigne I'abscisse du barycentre. Nous avons de plus éd&etdcteur de forme deségmipites cfini
comme le rapport entrig,, etly,.

La figure 5.17 pesente levolution de la moyenne dg ainsi que de Bcart type en fonction du temps.
On trouve une cigtique en®-3>. On constate sur la figure 5.17 quéwbltion del} esta peu pes lircaire en
fonction du temps. La #porie LSW n’est pas applicable car elle ignoid'sticieé mais dans [Thornton 04]
un mockle est évelopg selon lequel Bvolution ernt!/3 persite si les gcipites sont cubiolaux.

La figure 5.18 pesente une analyse statistique des tailles desgtes ainsi que du facteur de forme. La
valeur moyenne de la taille desagipites, quelle que soit la mesure utdes est d’environ 450 nm. Le fac-
teur de forme moyen est approximativement de 1. Ces chifrtasconformes aux valeurs éxmentales
[Diologent 02]. Cependant nous constatons une forte diggpersur ces valeurs. Nous pouvons compa-
rer nos distributions de pcipittsa celles trouges dans [Thornton 04]. Les auteurs montrent que, lorsque
I' élasticie devient importante, la distribution de tailles devienims@brupte aux grandes tailles, en accord
qualitatif avec nosésultats. Ainsi, la figure 5.18 montre que la taille descppites varie entre 50 et 1800
nm. De néme le facteur de forme varie entre 0.2 et 2.6.

Pour comparer exgience et simulation, il faudrait effectuer leeme é&pouillement sur les micro-
graphies ex@rimentales. Mais nous voyong&jd sur la figure 5.16 que la principale dfence entre les
microstructures eXgrimentales et simaks concerne la forme defuipites, que I'on peut par exemple ca-
racériser par le nombre détés des polygones dé. Sur 'image exgrimentale, ils en ont tous quatre alors
gue I'image tiee de la simulation montre une grande proportion @eipites avec plus de quatrétées.
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FIG. 5.16. Comparaison de la microstructure obtenue par simulation et dertzstnicture de I'’AM1a la mémeéchelle.
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FiG. 5.17. Evolution de la moyenne deet de I'ecart type en fonction du temps.
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FiG. 5.18. Statistiques de tailles degpipittsa I'issue de la simulation de formation de la microstructure tidde.
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Pourquoi ces differences? Malgré nos efforts pour calibrer les simulations par champs desgsha
sur les caraéristiques de I'’AM1, nous observons une @iffnce importante entre les microstructures
experimentales et les microstructures obtenues par simolatiotermes de dispersion sur les tailles des
précipites. Nous avons teitd’aller plus loin en recensant des explications possidssdiferences ob-
senées. Selon nous, trois facteurs santonsiérer. D'une part les incertitudes sur les pagtm@s des
simulations champs de phases et d’autre part des erreuds@mungérique peuvent influer sur legsultats.
Enfin, certaines hypo#ses utili@es pour construire le metk, notamment le fait de con&icer un alliage
binaire pour modliser un alliage industriel de composition beaucoup ptueglexe, peuégalement jouer
un rdle sur les ésultats obtenus.

Nous avons receides incertitudes d’ordre physique suivantes pouvant ava influence sur la mor-

phologie des gEcipités :

— Incertitude sur les constantelsstiques des deux phases. D’une patulie bibliographique que nous
avons meae sur les constantéastiques dans les deux phases semble montrer une inbagitég
sur les propkétesélastiques de I'ordre de ¥6entrey et+’ et, d’autre part, [Hu 01b] montre que,
pour obtenir des populations degpipitts semblablea I'expérience, il faut une inhomaégeité tres
forte. Cependant, les simulations dans [Hu 01b] ne prerpesien compte les défents variants de
la phasey’. C’est pourquoi il nous semble #&ressant dtudier ce point;

— Les traitements thermiques subis par leéniat sont plus complexes que ce que I'on a sénus-
gu’ici. Il subit notamment un traitement d’hom@ggisationa 1200C avant un revena 850C. Ce
passag@ 1200C a-t-il une influence sur la microstructure finale ?

— Le traitement de €nergie d'interface. Tout d’abord gihergie d'interface peutre anisotrope. Une
énergie d'interface anisotrope condaitles pecipites plus cagés. Ensuite, le poids relatif des coeffi-
cients)\ et 3 peut avoir un dle important lorsque les couloirs sont fins. Jusquésent, par manque
d’'informations, nous avons choisi dé&términer)/3 pour que les termeséterogenesi|Ve|? et
B3|Vn|? contribuent de magre similairea I'énergie d'interface. Une possib@itpour estimen /3
serait d'utiliser Ienergie de paroi d’antiphase (APB) dans la phgspure. Plus pecisemment, il
est bienétabli que, dans le syane Ni-Al, I'énergie d’APB conservative esef significativement
sugerieurea I'eénergie d'interface/y’ (les ordres de grandeurs de @wergies de surface sont res-
pectivement de 100 mJT4 et 10 mJ.nm2). On peut raisonnablement supposer qu'il en est @mm
dans les superalliages industriels. Il peut détre important d’inégrer cette information dans notre
mocklisation en identifiant en coagquence les coefficientset 5 . Une autre iée, si les gradients de
parangtres d’ordre sont forts, est de continuer &veloppement de la parti@&rogene et d'ajouter
le termejn|*.

Bien d'autres paragtres physiques entrent dans nos simulations mais nousmEegsdls n'ont pas
d’influence sur le &gime de coalescence de€gipites. Il s’agit notamment de la fonctionnellecdergie
libre. C'estégalement le cas du misfit et déitiergie d’interface qui vont uniguement modifier éehelles
de temps et d’espace des simulations.

Nous avons envis@&gdeux types d'erreurs d'ordre némigque, la prengre liée a la finesse de la
disciétisation et la secondeek au caraére 2D de nos simulations. Deux questions se posent alors :

— Quelle est I'influence du pas de grille sur la coalescense@eipites ?

— Obtient-on les r@mes statistiques de populations deqipites pour des simulations 2D et 3D ?

La premere question condui I'analyse suivante. La croissance de la taille moyennepdespites
s’accompagne @&veénements de coagulation. Cag&nements sontds ependants de la morphologie des
interfaces, en particulier de leépaisseur, car celle-ci cdi¢ le recouvrement des champs de diffusion
entre pécipitts proches voisins. C'estgmisemmentd que notre maglisation est la plus approximative,
car les interfaces que I'on reproduit sont beaucoup plgetaqu’obser® ex@grimentalement. Cette largeur
excessive est une catpuence de la valeur nanétrique du pas de grille. Dans la mesure la duée
desévenements de coagulation est cotée par le recouvrement des champs de diffusion, les @tpri
intrinseques des @nonenes de coagulation sont mal reproduitéaNmoins, le temps carécistique des
évenements de coagulatiétant tés infrieur au temps caraaistique de la croissanteél est peu probable
gue I'evolution macroscopique de la microstructure s@s sensiblé la valeur du pas de grille. L'analyse
du second poinévoqé ci-dessus (statistique de la taille desgipites en 3D) Bcessiterait des simulations
3D trés couteuses en moyens informatiques. Celles-ci n’onkpaentreprises ici.

1La coagulation et la croissance sont deukmdnenes confilés par diffusion. Leurs temps caradstiques sont donc rék aux
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Les points suivants soatudis dans la suite dans cette section. Péeement, nous discutons le fait que
les simulations sont effeddes sur un alliage binaire. Deme nous discutons sur la pertinence de prendre
uneénergie d’interface isotrope. Puis nouggentons des simulations permettant de quantifiedléede
'inhomogereité des constantesastiques ainsi que celui d’'un reveaul200C. Enfin, enétudiant I'in-
fluence de la disétisation sur la coalescence deggpites, nous avons rencoatun probéme nurérique.
Nous avons obseévdes sauts sur les contraintes normales aux interfaleésCe point estegalement
détaillé.

Influence deséléments d’alliage

Comme pecis au premier chapitre, les superalliages w@sisndustriellement gsentent de nombreux
élements d'alliage. Nos simulations sont efféta sur I'alliage binaire Ni-Al. On peut dorégitimement se
poser la question dle des autregléments d’alliage sur la microstructure. Pogpondrea cette question,

il faudrait ajouter d’autreélements d’alliages dans nos simulations. Des@egichamps phases n@idant
des alliages ternaires o@te propogs €cemment [Wang 08, Kitashima 08]. La prise en compéedients
d’alliage supptmentaires ne pose pas de pesbk de principe mais sae des questions d’identification.
En effet, cela ajoute au métk de nombreux parastres qui sont difficile ajuster puisque, par exemple,
l'influence des diferentstléements d’alliage sur lesnergies d'interface et les coefficients de diffusion n’est
en ¢eréeral pas connue.

Par contre nous pouvons comparer nos simulatodss ésultats exprimentaux sur un alliage binaire
Ni-Al a forte fraction de mcipites. La figure 5.19 est issue de [Chellman 74]. Elle semble mod#s
tailles de pécipites relativement homeges. Chellman et Ardell annonceésgalement que la coalescence
des pécipites entrine la formation de quelques grosepipites. La forme des gcipitts dans Ni-Al est
trés ieguliere puisque, en coupe, ils ont presque toujours quatés.cDonc, a priori, ce ne sont pas les
autresélements d’alliage entrant dans la composition de 'AM1 gdiiuencent la forme des ecipits.
Bien évidemment, il faudrait plus désultats exprimentaux sur le sygtme Ni-Al pour confirmer ce point.

FiG. 5.19. Image exg@rimentale d'ap¥s d’un alliage binaire Ni-A& forte fraction volumique de pcipites. Limage fait
2.6 x 2.1um. D'apres [Chellman 74].

Isotropie de I'énergie d’interface

Dans nos simulations, nous avons cogasidque |energie d'interface est isotrope. Dans un &led
champs de phases, il est possible d'utiliser des termesadigegit anisotropes, ce qui permet de reproduire
I'anisotropie de€nergies d'interface. Une anisotropie cubique @adrgie d’interface permettrait d’obtenir
dans les simulations desgmipites de forme plus culidale. La pertinence d’une tell&charche peuktre
évallee en regardant desgmipites+’ tout petits. En effet, plus la tailleest petite, plus Energie d'inter-
face (proportionnell@(?) est importante vig-vis de Ienergieélastique (proportionnella’?). Ainsi, si la

longueurs caraétistiques assogesa ces penonenes : la largeur des interfacgst la taille moyenne des gcipitesl, respectivement.
Dans le egime de croissancg,est tes infrieural. Par congquent, le temps cara&etstique des pknonenes de coagulation esé#r
inférieur au temps caraistique de la croissance.
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Phasey Phasey Inhomogereité

C11 [GPa] 177 197 1%
Ci2 [GPa] 130 135 3%
Cyy [GPa] 90 95 5.%

. . 2044
Anisotropie ———— 3.83 3.06 2%
P Cn —Ci2 ’

TAB. 5.2. Constanteslastiques des phase®t~’ utilisees pour quantifier I'influence de I'anisotropie de la phasar
la microstructure.

forme des gros [@cipites est la coreqjuence de I'anisotropielastique, la forme des petitsauipites est
pricipalement le reflet de I'anisotropie interfaciale. Malineusemeng notre connaissance, aucune analyse
microstructurale de petits @cipites (infrieursa quelques dizaines de nm) ridace jourété entrepris dans
I’AM1. Nous ne pouvons donc pas conclure sur ce point.

Influence de I'inhomogenéité des constanteglastiques

Dans [Hu 01b] est propés uneétude parar@triqgue de la morphologie desgmipites en fonction de
inhomogereité des propétesélastiques des deux phases. Les auteurs mettent notammvitience le
role de la diference d’anisotropiélastique et d’inhomdgreité des modules de cisaillement sur la micro-
structure. Ces simulations oéf merees avec un made champs de phases qui ne prend pas en compte
I'existence de diférents variants pour lesgmipites. C’est pourquoi il nous a serdbhteressant d’'effectuer
quelques simulations afin de quantifier l'influence de I'imtogereité élastique sur les microstructuregs’.
Nous avons @anmoins souhditconserver des proptésélastiques comparables pour les deux phasas
donré que létude bibliographiqueéalie sur les constantésastiques a morérque leur inhomagreéité
est relativement faible dans les superalliages.

Nous avons effeckiune simulation avec les caragstiquestlastiques des deux phases degmpar le
tableau 5.2. Nous avons jetsur I'anisotropie de la phase Le jeu de coefficients retenu condaitune
difference de 22 sur le coefficient d’anisotropie entre les deux phasesred@ avec les paragtres
identifies dans I'annexe E. Les modules de cisaillen@&nt sont pris constants par rapport au jeu de pa-
rametres initial.

La figure 5.20 montre &volution de la microstructure avec le jeu de pagtes du tableau 5.2. La
comparaison des figures 5.20(c) et (d) montre que I'augrtientde I'anisotropie de la phaseentrane
une microstructure dont les couloirs de matrice sont miessites et plus longs. Les cercles rouges de la
figure 5.20(d) mettent eevidence des zonesidion a coalescence desgmipites avec le jeu de coefficients
élastiques initial et non coalescence avec le jeu du talgal 'absence de coalescence de cégipites
limite en partie la formation de certainsauipites "biscornus”. Cependant, la microstructure obtenue par
cette simulation est encore bien éifénte de la microstructure de 'AM1.

Simulation d’un traitement thermique

Nous simulons un maintieln1200C avant le revena 950C. Les pararatres de la simulatioa 1200C
sont les suivants :

— parangtres de la fonctionnelle, = 0.175, ¢, = 0.25, ¢, = 0.19;

— misfité = —0.3% en accord avec les mesures de [Royer 98];

- x=0.1;

— les constanteslastiques des phase®t+’ sont donges par le tableau 5.3;

— on suppose, faute de dares exprimentales, que &nergie d'interface a la &@me valeua 1200C

qu'a 950C.
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(b) t=14.7 h (c) t=33.3h

(d) t=33.3 h, figure 5.15

FiG. 5.20. Influence de I'anisotropie de la phasesur la formation de la microstructure en cubes. Les constantes
élastiques utilises pour cette simulation sont dé@es par le tableau 5.2. La microstructure finale obtenue
avec les propétes élastiques identifies dans I'annexe E est ajéatpour faciliter la comparaison (image
(d)).

Phasey Phasey’

C11 [GPa] 167.9 159.7
C12 [GPa] 126.5 111.7
Cy4 [GPa] 76.3 84.1
E<001> [GPa] 59.2 67.8
V(001) [GPa] 0.43 0.41
Anisotropiewi 3.68 3.50
11 — C(12

TAB. 5.3. Constanteglastiques des phasgset v/ a 1200C. Ces valeurs sont obtenuaspartir de l'interpolation
propoge en annexe E.

L'influence de la tem@rature intervienevidemment sur la valeur du coefficient de diffusion. Il est
calcuk a l'aide de leéquation donee au paragraphe 5.4.1. Nous avons choisi de garder le @@eam

constant. Le pas de grille est donc magliftependant, les par&ines choisis pour la terépature de 120C
conduisent un pas de grille de 10 nm, relativement proche du celui qued®950C.

La figure 5.21 montre &volution microstructurala partir du @sordrea 1200C. La fraction volumique
de pEcipitesa I'equilibre est de I'ordre de 0.4. On constate la formationréeipites relativement allorés

conformement aux exg@riences effeciees par Ardell [Chellman 74] &€t d’autres simulations champs de
phases [Wang 98].

{, she
NN ] A

B3 svibs

(a) 1.5 minutes (b) 4.5 minutes

(c) 9 minutes (d) 15 minutes

FiG. 5.21. Gerération de la microstructure cuiloalea 1200C.
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4

FiG. 5.22. Microstructure culidale obtenue par un revenu de 15 minitd<200C puis vieillie 1.5ha 950C.
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FiG. 5.23. Statistiques de tailles deepipitesa I'issue de la simulation d’'un maintien de 15 minude$200C puis de
1.5 heures 950C.

La microstructure gréréea 1200C sert ensuite de configuration initiadeun maintiera 950C. La
figure 5.22 pesente le@sultat de ces deux revenus. On constate que les cubes sorbbp plus caés
gu'a lissue d’un maintien de 33.3 heur@®50C. Cela est probablemeni éu fait que nous avons pris un
désaccord paraétrique plus importard 1200C qu’'a 950C.

Un recuit peliminairea 1200C aégalement des coaguences claires sur la forme deégpites. En
effet, sur la figure 5.22, la majo@tdes pecipites a une forme polygonadequatre 6tés alors que ce était
pas le cas de la figure 5.15. La forme desqipites de la figure 5.22 est donc en meilleur accord avec la
microstructure de 'AM1. La figure 5.23 montre que la tailleyenne des @cipites est plus importante
gu'a l'issue de la prengére simulation. De plus, la dispersion de taiégallee par |ecart type divié par la
taille moyenne, est sensiblement plus faiblezapin recuit initiak 1200C (0.54 contre 0.78 pour un recuit
uniquea 950C).

Problemes nungriques sur le vecteur traction aux interfacesy/+’

La figure 5.24 montre les profils de concentration et de contrabtenus lors de la simulation d’'un
vieillissementa 1200C présenée au paragraphegmédent. On constate I'existence de sauts de contrainte
d’environ plus ou moins 20 MPa comme le montre la figure 5R4tes sauts sont non physiques. lls
resultent de la thode nurérique utili€e pour disdtiser lesequations dvolution. C'est ce que nous
résumons ci-dessous.
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FIG. 5.24. Isovaleurs et profils de concentration et de contrainte pour ldaion d'un vieillissemen&a 1200C.
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Leséquations diférentielles de Cahn-Hilliard (pour@volution du champ de concentration) et d’Allen-
Cahn (pour les champs de parnes d’ordre) doivenétre traduites en sémas nurariques. Pour des
raisons d'efficacé algorithmique, ceéquations sont iggiees dans leéseau &ciproque. Deux stragies
sont alors possibles. La pregné neéthode consista appliquer des transfoes de Fourier sur l&sjuations
d’'évolution initiales, puis introduire une coupurg,,.,. sur les valeurs de I'onde dans Eseaué&ciproque.
La seconde mthode consistér permutter ces deux émtions : on dis@tise d'abord lesquations
différentielles sur une grille de pas puis on applique des transfoes de Fourier, disetes cette fois-
ci, sur leséquations aux diffrences finies. Ces deuxethodes songéquivalentes si, dans laégthode 1, la
coupureg,.... tend vers l'inifini et si, dans la gthode 2, le pas de grille tend vegsa.

Bien entendu, dans les simulations remques g,,... €td sont finis et rels 'una l'autre parg,,q.. =
7 /d. Les deux nethodes sont alors n@riquement difrentes. Par exemple , I'émateur diférentiel%
sera repeseng, dans I'espace de Fourier, par le multiplicatiyrdans la néthode 1, et par le multiplicateur
isin ¢, dans la réthode 2. Les diffrences nugriques entre les deuxéathodes sont donc essentiellement
portees par les ondes dont le vecteur d'onde est compaaahlg, = 7/d, c’esta-dire dont les longueurs
d’onde sont comparablés2d. Globalement, la diffrence entre les deuxatihodes sera donc d’autant plus
faible que les interfaces (qui réggentent les plus petites inhongéogiteés pesentent dans la microstructure)
sont larges visx-vis du pas de grille. Ce dernier érie est peciment celui que I'on s’astreirdt respecter
afin que la grille de calcul n’inte¢fe pas avec &volution microstructurale. En conclusion, puisque le
paranetrage est choisi de mamea avoir des interfaces diffuses, on peut choisir irgd#ment la rathode
1 ou 2 pour ref#senter les dgrateurs difrentiels dans I'espace de Fourier. Pour des raisons deerate
numérique, il est peferable de n'utiliser qu’une seule des deugthodes.

Il s'avere que les calculs psengés ci-dessus orite effectes en utilisant simulté&ment les deux
méthodes. Plus pcigment, les oprateurs difrentiels dans le terme de Ginzburg et damsjdation
d’évolution du champs de concentration (Cahn-Hilliard) et trai€s selon la rathode 2. Par contre,
dans la néthode de point fixe utilee pour esoudre leg¢quations de &quilibre nécanique (voiéquation
5.28), l'inverse de la transforee de Fourier de la fonction de Greeata calcuée selon la rathode 1 (voir
équation 5.32, @I'on définit la transforn@e de Fourier qui appdtalans le membre de gauche deglation
5.28), tandis que la transfoéa de Fourier de I'ograteur diférentiel qui intervient dans le membre de droite
de I'equation 5.28 @t calcuke selon la rathode 2. Cette inc@nence est &s probablemerd I'origine
des sauts de contrainte obseswa la traverée des interfaces. Cependant, pour les raigwos|lees ci-
dessus (longueurs d’onde condaes et temps card@xistique deg€venements de coagulatioreg inerieur
au temps caraeétistique de croissance), les cégsences nuariques de cette incénence ne devraient pas
étre pejudiciables au niveau delolution microstructurale globale.

Afin de verifier cette analyse, nous avons entrepris les compasaswmantes. Nous avons siraul
la coagulation de deux @cipitts sous chargement de fluage &asticie et avec le mogle élasto-
viscoplastique. Dans les deux cas, nous avons cdmparésultats entre les deux situations suivantes :
calculer toutes les transfofas de Fourier des émteurs diférentiels par la ethode 1 (cas A) ou calculer
la transfornge de Fourier de la fonction de Green selon Ethode 1 et les transfoées de Fourier des
autres oprateurs diférentiels selon la athode 2 (cas B). Le cas B correspanda pro@dure qui &t
suivie dans les simulationsgsengées dans ce @moire.

Le chargement appliguest de 150 MPa suivant I'axgaxe vertical). La simulation porte sur une grille
de 64 x 32 points. La figure 5.25 comparéubdlution microstructurale, obtenue avec le mledtlastique,
de deux pecipites cares dans les cas A et Eefinis ci-dessus. On constate que la coagulation despie
intervient Egerement plusét dans le cas B. En revanche, la grdare A ou B choisie n’a pas d'influence
sur la forme du pEcipitt obtenu en fin de simulation. Laéme comparaison @& merée avec le mogle
élasto-viscoplastique dans le&mes conditions de chargement (voir figure 5.26). Dans ¢®nasobserve
pas de diference entre le calcul mersuivant la proedure A et le calcul ménsuivant la progdure B. Ces
simulations confirment donc I'analyse ci-dessus. Les siitontrainte obsees dans nos simulations sont
sans consguence majeure suélolution microstructurale gloable. Nous avons é&aa profil du champ
de contrainter;; obtenu avec le madeélastique (voir figur@?). Cette figure montre que I'on obtient pas
de sauts de contrainte en utilisant |&timode 1 pour le calcul de toutes les transfeeside Fourier des
opératuer diferentiels.
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(a) t=0 (b) Cas A, t=1.1h (c) Cas A, t=4.4h
(d) t=0 (e) Cas B,t=0.97 h (f) CasB,t=4.4h

FiG. 5.25. Comparaison dedvolution microstructurale de deuxgmipites cares de néme variant sous chargement de
fluage de 150 MPa avec le mald élastique dans le cas A (toutes les transfeemde Fourier des émteurs
différentiels sont calcaks selon la gthode 1) et dans le cas B (la transféerde Fourier de la fonction de
Green est calcék selon la rathode 1 et les transfoies de Fourier des autresaopteurs diférentiels selon
la méthode 2).

(a) t=0 (b) Cas A, t=0.36 h (c) Cas A, t=4.4h
(d) t=0 (e) Cas B, t=0.36 h (f) CasB,t=4.4h

FiG. 5.26. Comparaison dedolution microstructurale de deuxgmipites carées de néme variant sous chargement de
fluage de 150 MPa avec le m&lé elasto-viscoplastique dans le cas A (toutes les tran&fesnde Fourier
des ograteurs diférentiels sont calcéks selon la &thode 1) et dans le cas B (la transféende Fourier
de la fonction de Green est caléelselon la rathode 1 et les transfoémas de Fourier des autreséopteurs
différentiels selon la éthode 2).
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FiG. 5.27. Profil du champ de contrainteau milieu de la btie a t=1.1 h obtenu avec le mekt élastique dans les cas
A (toutes les transforées de Fourier des émateurs diférentiels sont calcéb selon la rathode 1) et B(la

transfornée de Fourier de la fonction de Green est c&ewdelon la rethode 1 et les transfoées de Fourier
des autres ggrateurs diférentiels selon la Bthode 2).

Conclusion

Cette partie a eu pour objectif de simuler I'obtention de lerostructure cubiglale des superalliages.
Une attention particudire aéte porée au choix des paratres physiques entrant dans le mledchamps
de phases. Mal@rcela nous avons mis @vidence le fait que les formes deepipites obtenus par simula-
tion sont tes differentes et les tailles semblent beaucoup plus digpsrgue celles que I'on peut observer
dans les superalliages industriels. Lesmes types de microstructures et obtenus par d’autres auteurs
[Vaithyanathan 02]. Nous avons disédtinfluence d’un certain nombre de points :

— linfluence deglements d'alliage ;

— lisotropie de Iénergie d'interface ;

— l'influence de I'inhomog@greité des constantédastiques;;

— l'influence d’un revena 1200C.

Nous avons vu qu’un reverau1200C permet d’'obtenir une microstructure plus proche de lagstcucture
experimentale. Il est donc important de reproduire, dans lesiisitions, la rdme histoire thermique que
celle suivie exprimentalement afin d’agtiorer le alisme physique de la mélisation. Il sera notamment
nécessaire, pour la@me raison, d’effectuer des simulations 3D.

Nous avons rencorérun probéme d’ordre nurerique majeur dans nos simulations. La contrainte nor-
male pésente des sauts aux interfacgs’. Comme nous I'avons expliguplus haut, ces sauts sont la
congquence d’'une utilisation simulta®a de deux fthodes diférentes (rathode 1 et 2) pour calculer les
transfornées de Fourier des épateurs diférentiels dans laésolution de Equilibre mecaniqgue. Comme
I'ont montré les tests @senés ci-dessus, ces artefacts n'ont pas de @pmsnces surévolution micro-
structurale globale.

5.7.2 Etude desvolutions microstructurales sous chargement canique en 2D

Nous reprenons ici les simulations sous chargemé&uamiqueh 2D. Cette section psente les simula-
tions nuneriques meaesa partir de la microstructure en cubeangrée au paragraphe 5.7.1 (figure 5.22).
C’est la microstructure obtenue a&grun recuifi 1200C puisa 950C qui sert de configuration initiale aux
simulations pesenges dans cette partie. Les simulations séati®es en 2D. Par rapport aux simulations
du paragraphe 5.6, plusieurs pagmes sont modifis. La temprature détude est 105C€. Nous avons
cependant choisi de prendre I&me coefficient de diffusion et lagme valeur de &nergie d'interfacé
1050C qu'a 950C. Nous avonggalement choisi de prendre le migfifala —0.2%. De plus, comme signal
preccdement, la correction deehergie libre homagne pour conbiler les concentrations &duilibre n'est
plus appligée dans les simulatiorédasto-viscoplastiques. L'objectif est d’analyser éalisme physique
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Coefficient To k n c d
MPa MPa.§/™ MPa
Sysemes octadriques 12 500 43 6700 500
Sysemes cubiques 17 500 4.3 170000 20000

TAB. 5.4. Coefficients octdriques de la phasgidentifiésa 1050C correspondant au comportement dans la micro-
structure en radeaux (evp2).

des simulations avec les @fiorations proposes.

Entre une tem@rature de 95 et une temprature de 105C, le comportement viscoplastique de la
phasey change. L'annexe F propose une identification des pai@an matriaua 1050C. Tout comme
pour les simulations de mise en radeauggenées peccdemment (section 5.6), nous avons coaidin
deuxime jeu de paraétres correspondant au comportement de la phdsesque la microstructure est en
radeaux. Ces coefficients sonépenés dans le tableau 5.4. C'est ce jeu de p&ta®s qui est utilis par la
suite pour simuler Bvolution microstructurale sous chargemescanique. Enfin les constantastiques
a 1050C sont donies dans I'annexe E.

Fluage suivant la direction (100)

Nous avons simél la mise en radeaux en fluage suivant la directianl) sous un chargement de
150 MPaa 1050C. Les Esultats de la simulatioglastique (figure 5.28) sont comparaux ésultats de la
simulationélasto-viscoplastique (figure 5.29).

Nous retrouvons ici les @mes diferences entre simulatiogfastiques etlasto-viscoplastiques qu’'au
paragraphe 5.6.2. La plastieiaffecte la forme des radeaux et la&ique de coalescence oriéat La
difference de cietique de mise en radeaux entre simulagéestique et simulatioglasto-viscoplastique
est plus importante ici qu'au paragraphe 5.6.2. Sur les @n&g28(b) et 5.29(c), un rectangle rouge met
en évidence une zone dans laquelle la coalescence eeerdt effective aps 5.44 h de fluage dans la
simulationélasto-viscoplastique. Aps 9.15 h de fluage simuavec le modleélastique, la coalescence des
précipites n'a pas encore eu lieu.

La plasticie affecteégalement la forme desémipites. En effet sur la figure 5.29(c), dans la zone en-
tourée de rouge, nous observons que lescimitts sont orierds suivant une direction défente des di-
rections cubiques. Comme nous l'avons vu au paragraphg, &'@st la plasticé qui permet une telle
désorientation.

Une difference par rapport au paragraphe 5.6.2 concerne le tauxade pbtenu avec la simulation
elasto-viscoplastique. Dans la simulatio@genée ici, le taux de phasg augmente au&@but de la simu-
lation de fluage. Il vaut 0.72 initialement contre 0.76&xpt.83 h de fluage. Par la suite, il redtpeu pes
constant. Cette augmentation est probablement due awfibeus n'avons pas utiida correction de la
densié d'énergie libre homogne ccrite au paragraphe 5.3.3. Lorsque la plagtiest faible, les concen-
trations deéquilibre se rapprochent. Cet®olution des concentrationsétjuilibre est ts probablemers
I'origine de 'augmentation de taux de phase obéerv

Fatigue suivant la direction (100)

Nous avons simeél I'effet d’'un chargement de fatigue altérsur la microstruture de I'AM1. Le char-
gement appligé est de+0.9%. La figure 5.30 pesente lesésultats de la simulatioélastique et de la
simulationélasto-viscoplastique a8 15 cycles. Les deux microstructures obtenues sesdifferentes.
En élasticig, la microstructurévolue peu. Les g@cipites coalescent mais les directiogn§0) et (010) res-
tent les orientations privdgiées de la microstructure. Dans le cas de la simulatlasto-viscoplastique,
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(@) t=0h (b) t=9.15 h (c) t=18.2h

FiG. 5.28. Evolution microstructurale sinag avec le magle champs de phasekstique dans le cas du fluage traction
suivant(100). La taille de la simulation est de/&n x 6 pm.

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

FiG. 5.29. Evolution microstructurale sinad avec le mogle champs de phaséfasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivantl00). La taille de la simulation est de/&m x 6 xm.

on assisteé une @sorientation de la microstructure. La microstructurel @rs’'orientera environ 45des
axes cubiques. La simulation prenant en compte la plasfieitmet donc de reproduire qualitativement les
résultats obtenus au chapitre 4, ce que ne permet pas kele@bastique.

La figure 5.31 montre le champ défdrmation plastique aps 15.5 h de fatigue. On constate que la
deformation plastique est locadisa 45 par rapport aux directions cubiques. C’est donc &fodmation
plastique qui explique &volution de la microstructure.

Il est également iriressant de comparer l@ponse macroscopiquelidréee par le moéle élasto-
viscoplastique et lesésultats exprimentaux. La figure 5.32 montre que la simulation surestle
contrainte. Cela est probablemeifitali fait que I'on a agligé la ceformation plastique dans lesguipites.
Cette hypotbse n’est surement plus valable en fatigue. La simulationtraain adoucissement cyclique,
tout comme I'essai 14 pseng au chapitre 4. L'amplitude de cet adoucissement est capeptus faible
gue celui obse® exgerimantalement. L'adoucissement est d’environ 50 MPa Gasisnulation contre en-
viron 100 MPa exprimentalement. L'adoucissement obgedans les simulations est probablemeitd
des variations du taux de phase au cours du cyclage. En affeineéchelle de longeur n’est ggente
explicitement dans le méde de viscoplastid utilise ici. Les coefficients viscoplastiques ide@#ipour
la phasey contiennent implictement une taille car@gstique puisqu’ils onété identifies pour une micro-
structure donee. Lorsque la microstructugvolue, le comportement de la phasé&volue. Il sera donc
important de modifier la mddisation viscoplastique et d'y introduire uaehelle de longueur.

A notre connaissance, il s’agit des préngs simulations de I'influence d’un chargement cyclique su
I' évolution microstructurale dans les superalliages badehestetudée en champs de phases. Le gled
élasto-viscoplastique donne désultats encourageants. Nous montregalement que la prise en compte
de la plasticié est ecessaire pour reproduir&Volution microstructurale obseé¥g au chapitre 4.
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(a) t=0 (b) Simulation élastique t=c) Simulation élasto-vis-
15.5 h (15 cycles) coplastique, t= 155 h (15
cycles)

FiG. 5.30. Evolution microstructurale simad avec le mogle champs de phasékastique (a) eélasto-viscoplastique
(b) dans le cas d'un chargement de fatigue aftesmivant(100). La taille de la simulation est de/&mn x 6
um.

-0.18914E-01

FiG. 5.31. Ceformation plastique}, apres 15.5 h de fatigua 1050C.
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FiG. 5.32. Cycles contraintedormation simués avec le magle champs de phaseksto-viscoplastique.
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5.7.3 Etude desvolutions microstructurales sous chargement mcanique en 3D

Les microstructures/+y’ expérimentales sont 3D alors que jusgypiesent nous n'avongali€ que
des simulations 2D, i.e. invariantes par translation selon une directidrique. Dans ce paragraphe, nous
présentons dessultats de simulation en 3D. Léalisation de simulations en 3D permet d’appliquer des
chargements suivant des directions cristallographiqifésrdntes d€001), impossiblesx réaliser en 2D.
Cependant, les simulation 3&ant cditeuses en temps calcul nous avoasndus limitera effectuer des
simulations sur une microstructure n@&e contenant un seul @eipite /.

L’ évolution de la microstructure durant des chargements degdluest simé@e sur une cellule
élementaire priodique avec le made champs de phasékastique et le mazle élasto-viscoplastique. Les
simulations sont&alises en 3D sur une grille de 64 points @&c Comme pgc@demment, ces simulations
sont Ealisgesa 1050C sous un chargement de 150 MPa. Nétglions le€volutions microstructurales en
fluage suivant les orientatiof00), (110) et (111).

Fluage suivant la direction (100)

Chargement de fluage traction L évolution microstructurale pendant un chargement de fltuagtion
suivant(001) simulee avec le magle champs de phasekastique est isenée par la figure 5.33. Lésultat

de la simulatiorélasto-viscoplastique estgmeng par la figure 5.34. Dans les deux cas I'axe de traction est
horizontal. On observe que la microstructure, initialetrssrus forme de cubeéyolue de fagor former

des radeaux perpendiculai@faxe de traction conforeBment aux observations microstructurakeslices

au chapitre 4.

Tout comme pour les simulationéalies en 2D, la comparaison des figures 5.33 et 5.34 montre que
la plasticie dans les canaux de matrice affeaté fois la cirgtique de mise en radeaux et la forme des
précipites lorsque la microstructure en radeaux est btablie. La figure 5.33 montre que la mise en radeaux
est effective agrs 1.75 h eglastici€ alors qu’il faut seulement 0.61 h avec la plasticita mise en radeaux
est donc environ 3 fois plus rapide lorsque I'activiilastique dans les couloirs de matrice est prise en
compte. Cependant, pour obtenir désulats plus quantitatifs, il faudratudier I'influence de taille des
interfaces par rappot la taille des couloirs de matrice.

La plasticié affecteégalement la forme des radeaux comme on peut le voir sur leeffg35. Les
radeaux obtenus e#asticié sont tes rectilignes. Ceux obtenus par la simulagtesto-viscoplastique ont
une forme moins rectangulaire.

La figure 5.36 pesente le champ deefbrmation plastique issu de la simulatielasto-viscoplastique.
A t=0.44 h, le champ deaformation plastique est inhomége. La @formation plastique se concentre dans
les couloirs de matrice verticaux. Elle est quasi nulle dasscouloirs horizontaux, sauf aux extnites
de ces couloirs. Dans ces zones on observe af@mation plastique interadiaire qui s’explique par un
glissement plastique incla 45 par rapport I'axe de traction. L'activi plastique dans ces zones modifie
I' évolution microstructurale w@tieure et explique la forme incure des pEcipites. Apes la coalescence,
la forme des radeaux est alors moins rectiligne que dansslélastique. La forme incuge des radeaux
semble seé&sorberlentement avec le temps mais persiste toujougs 8@ h.

Chargement de fluage compression Ce paragraphétudie les microstructures obtenues en fluage com-
pression suivant001). La figure 5.37 pesente lesésultats obtenus avec le midélastique et la figure
5.38 ceux obtenus avec le madélasto-viscoplastique. Pour ce chargement on obtient ucr®structure
sous forme d'aiguilles paralesa la direction du chargement comme le montre la figure 5.3% damme
pour le fluage traction, on observe uneétigque de coalescence plus rapide lorsque la plastiEns les
couloirs de matrice est prise en compte.

La coalescence est effective api0.61 h pour la simulaticglasto-viscoplastique. C’est leéme temps
gu’en fluage traction. Dans [Zhou 07a], un nételchamps de phase co@éjdl de la dynamique des dislo-
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HEes

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

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

FiG. 5.33. Evolution microstructurale sinag avec le magle champs de phasekstique dans le cas du fluage traction
suivant(100). Les images rej@sentent des coupes en z=32 px pourédéhts temps de fluage. La taille de
la simulation de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

EESS

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

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

FiG. 5.34. Evolution microstructurale sin@ad avec le mogle champs de phaséfasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivantl00). Les images rej@sentent des coupes en z=32 px pougdéhts temps de fluage.
La taille de la simulation de 526 nm x 526 nm x 526 nm.
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(a) Simulatiorélastique (b) Simulationélasto-viscoplastique

FiG. 5.35. Visualisation en 3D des microstructures obtenues avec lelenéthstique (a) et le made élasto-
viscoplastique (b) apss 8.9 h de fluage traction suivaiito).
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(a) t=0.44 h (b) t=8.90 h

FiG. 5.36. Champ de&formation plastique?; en fluage traction suivafd01). Les images rej@sentent des coupes
en z=32 px.
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ﬁH_

il Bl s—

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

FIG. 5.37. Evolution microstructurale sinag avec le magle champs de phaséfastique dans le cas du fluage com-
pression suivanfl00). Les images re@sentent des coupes en z=32 px pouredéhts temps de fluage. La
taille de la simulation est de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

P T —

] S ——
(a) t=0.44 h (b) t=0.61 h () t=1.75h (d) t=8.90 h

FiG. 5.38. Evolution microstructurale sin@ad avec le mogle champs de phaséfasto-viscoplastique dans le cas du
fluage compression suivafit00). Les images rej@sentent des coupes en z=32 px pouédéhts temps de
fluage. La taille de la simulation est de 526 nm x 526 nm x 526 nm.

cations est utilié pour comparer coalescence or@nen fluage traction et en fluage compression. Dans
cet article, le misfit est positif ce qui conda@itune mise en radeaux de type P en traction et de type N en
compression. Les auteurséeént une difrence sur la citique de la coalescence orieatentre traction

et compression. La mise en radeaux est effectivesapr2 h de fluage pour la microstructure de type P et
10.7 h pour la microstructure de type N. Nous n'avons pasugér cette diference dans nos simulations.
Cependant, la fraction volumique deépipites est plus faible dans [Zhou 07a], ce qui peut expliquer les
différences avec nos simulations.

Fluage suivant la direction (110)

Le chargement appliguest de la forme :

g’ =

O.(L
5 (5.115)

e

1
1
0

o O O

La simulation champs de phasglastique, figure 5.40, montre que I'on obtient une coaleseele la mi-
crostructure suivant I'axe z. La coupe suivant le plan z=8ghpntre que la section desgmipites, au ébut
rectangulaire, s’arrondit.

Le lien entre la sollicitation et le type de mise en radeauseole peutétre compris en utilisant une
approximation de type champ moyegdaiite en @tail dans [Boussinot 07]. Cette approximation est valable
dans le cas de petites difences de constantélastiques entre les deux phases comme c’est le cas dans
les superalliages base nickel. L'approximation champ mayansistea utiliser la valeur moyenne de la
fonction de Green. On peut, dans le cadre de cette approrimamnsiérer un tenseur deéfbrmation
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(a) Simulatiorélastique

(b) Simulationélasto-viscoplastique

FiG. 5.39. Visualisation en 3D des microstructures obtenues avec |elenéthstique (a) et le made élasto-
viscoplastique (b) apss 8.9h de fluage en compression suivan).

propre effectif @fini par :

Efj = Ez; — gijkl)\;clmn [a‘mn - sﬁn(cyr +cy — 25)] (5.116)
De plus, lorsqu’on applique une contrainte, on a :
Eij = 77;]‘]610';31 (5.117)
avecS le tenseur des souplesses. Cette approximation n’estieajab si :
a da
o >> A)\; (5.118)

ou A\ reptesente I'inhomogreité élastique eta/a le misfit. Dans notre cas, la diffence de constantes
élastiques est de I'ordre de 10 GPa et le misfit de I'ordre d& 10a condition 5.118 acessiter® >> 10
MPa, ce qui est le cas ici.

Nous avons calcélle tenseur effectif avee = 0.2, C;; = 185 GPa,C1» = 131 GPa,Cy, = 88 GPa,
C}, = 6 GPa,C}, = —57 GPa,C), = 79 GPa,c* = 150 MPa et:T = —0.0247 :

[—0.024952  —0.000767 0
g* = [—0.000767 —0.024952 0 (5.119)
0 0 —0.024928 |

Les composantes, ete}; sont regligeables devant les composartgs €3, etes,, ce qui conduit :

[—0.024952 0 0
e ~ 0 —0.024952 0 (5.120)
0 0 —0.024928 |

Un calcul du minimum cnergieélastique effecta avec ce tenseur effectif (voir paragraphe 7.4.1) montre
que les directions qui minimisenéergieélastique sonk = (1,0,0) etn = (0, 1,0). Ce calcul pevoit
donc I'obtention d’aiguilles normales la directionz. La simulation champs de phaselastique est en

accord avec cetsultat.

La simulation viscoplastique donne usultat diferent comme le montre la figure 5.41. On a toujours
une coalescence suivant I'axe z degqpitts mais leur section est déffente du calcuélastique. Elle
est rectangulaire auvéthut (apés 0.89 h). Cela signifie que les directiding0] et [010] sontéquivalentes
énergtiquement dans ce cas. Pour des temps de fluage plus longbserve que la directiofi10] est
équivalenteenergtiquement aux directiorj$00] et[010].
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. . o T ‘ ™
L%;?éﬂ*‘; T ‘39-Axi540 5 60 L 20 39 pxisd0 %0 20 3P axit0 50 60
(a) t=0.89 h (b) t=1.75h (c) t=8.90 h

y@a
X
(d) t=0.89 h (e) t=1.75h (f) t=8.90 h

FiG. 5.40. Evolution microstructurale sinag avec le magle champs de phasékstique dans le cas du fluage traction
suivant(110). Les images de la ligne sapeure repgsentent la microstructure en 3D. Les images de la ligne
inférieure sont des coupes suivant le plan z=32 px. La taille de la simulatide 826 nm x 526 nm x 526
nm.

Ces Esultats sont cdrents avec les observations é¥mentales. La figure 5.42 montre la microstruc-
ture obtenue aps fluage le long dé11). On constate I'existence de trois familles de plaquettefie€-ci
sont mises eRvidence en rouge sur la micrographie. On observe des ptague normalé100), (010) et
(110). Cette observation @galemenété faite par Ayrault [Ayrault 89] (voir figure 5.42(b)).

L'observation de plaquettes normakeBorientation[110] est expliq@e au chapitre 7. Nous y proposons
un mockle bag sur une minimisation defhergietlastique en @sence de&formation plastique. Ce metk
permet de montrer que pour unéfdrmation plastique suffisament importante, I'oriematgui minimise
I' énergietlastique est la directig10].

Fluage suivant la direction (111)

Le chargement appliguest de la forme :

ga [l 11
g'=" (1 11 (5.121)
111

La figure 5.43 pesente le&sultat de la simulatioglastique pour ce chargement. Cette figure montre que la
coalescence deséwipites s'effectue suivant les axg90], [010]] et[001]. En revanche, sur l&sultat de la
simulationélasto-viscoplastique (figure 5.44), on n'observe pas déecence des pcipites. Cesé&sultats
sont colérents avec les observations faites au chapitre 4. Les stiiaotures obtenues expmentalement
montrent une microstructure "isotrope” dans le selnawcune des faces de tyf#1} n’est privilégiée par
rapport aux autres.

Comme au paragrapheggedent, nous avons cal@lle tenseur propre effectif pour expliquer la micro-
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(@) t=0.89 h (b) t=1.75h (c) t=8.90 h
(d) t=0.89 h (e) t=1.75h (f) t=3.50 h (g) t=8.90 h

FiG. 5.41. Evolution microstructurale sinad avec le mogle champs de phasétasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivanf110). Les images de la ligne sépeure repsentent la microstructure en 3D. Les
images de la ligne ifrieure sont des coupes suivant le plan z=32 px. La taille de la simulaiate&26
nm x 526 nm x 526 nm.

<010>

<110>

— <100>

(@ (b)

FIG. 5.42. (a) Microstructure obtenue émentalement en fluage suivait 0). (b) Sclema explicitant la morpholo-
gie des plaquettes obsées apes fluage le long dé110) (d’aprés [Ayrault 89]).
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structure obtenue lors de la simulation champs de pt&astque :

—0.024303  —0.00051010 —0.00051010
g* = [—0.00051010 —0.024303 —0.00051010 (5.122)
—0.00051010 —0.00051010  —0.024303

Les composantes non diagonales s@gligeables par rapport aux composantes diagonales :

—0.024303 0 0
e ~ 0 —0.024303 0 (5.123)
0 0 —0.024303

Au premier ordre, le tenseur effectif est donc diagonal. ¢asuls dans [Khachaturyan 83] montrent que
dans ce cas les trois directions cubiques &mtrgtiquemengquivalentes. C'est pourquoi on obtient une
coalescence suivant les trois directions cubiques danaslélastique. Dans le casasto-viscoplastique,
pour des faibles@&ormations plastiques, le melg du chapitre 7 f@voit également que les trois directions
cubiques sonkquivalentes. C’est ce que nous retrouvons en champs desapigisque le @cipite cubique

le reste aprFs un chargement de fluage suivéntl).

La difference entre la simulatiddastique et la simulatioglasto-viscoplastique est que dans le premier
cas on a coalescence suivant les direcfidi], [010] et [001] alors que dans le second cas |égpite
reste cubique. En psence de plastiéitles faces des @cipites sont tés plates et la courbure des interfaces
au niveau des ates est plus importante que dans le elstique. L'analyse du tenseur defarmation
plastique montre que les composantes les lexees sont?,, ¢/, eteh,. La valeur dec}, dans la phase
est pésenke par la figure 5.45. On remarque que I'achptastique est uniforme dans toute la longueur des
couloirs et est plus importante dans les zones commaipassieurs couloirs.Une condrension plus fine
de l'influence de la plastidtdans le cas de la traction suivdihi 1) nécessiterait d’effectuer de nouvelles
simulations. En effet, il serait iatessant d’effectuer des calculs en utilisant apadt un pecipitt moins
symétrique, c'esta-dire pas toud fait cubique, afin de tester si le comportemees synétrique que nous
observons, et qui est impbsar la syrétrie de la configuration, persiste dans ce cas. Ensuiteraits
également irétressant d’effectuer de nouveaux calculs &dursant le taux de phase de la phasafin
d’observer plus facilement les changements morphologigyant lieu avant la coalescence.

5.8 Conclusion

Ce chapitre &t consad a la moctlisation de la coalescence orieetavec la rethode des champs de
phases. Nous avons construit un raledchamps de phases qui prend en compte la pl&stiaits les cou-
loirs de matrice. Nous avons utiéisin mo@le de comportement phonenologique cristallin pouré&trire
la plasticie de la phase. Le mockle aéte utilise pour simuler evolution microstructurale pendant des
chargements de fluage et de fatigue suivanédiffites orientations cristallographiques. Lesuftats du
mockle sont en accord avec les observationgdrpentales. De plus, la comparaison avec les simulations
élastiques a mor#trque dans certains cas la prise en compte de la pléstisit@cessaire pour reproduire
correctement legvolutions microstructurales. C'est notamment le cas pouchargement de fatigue al-
terrée suivant001) ol I'on observe une microstructure oriéet 45 des axes cubiques. C'égjalement le
cas en fluage suivant la directi@i 1] ou le mockle élasto-viscoplastique @voit I'apparition de plaquettes
orienges normalemerdt I'orientation]110[ en plus des plaquettes normaéeg 00] et [010]. La plasticié
influe également sur la forme des radeaux. De manigrerale, ils sont moins rectilignes lorsque I'activit
plastique est prise en compte. Enfin, la plagigitue un dle sur la citgtique de mise en radeaux. Celle-ci
est plus rapide en psence de &ormation plastique. Les perspectives de I'approche lésuphamps de
phases et viscoplastiéisont discutes dans la conclusioregerale de la thse.

167



Chapitre 5. Moélisation de la coalescence orieat

(a) t=1.75 h (b) t=2.19h () t=2.63h (d) t=8.9h

Z-Axis 50 60 0
40 :
30 A0

(e) t=1.75 h (f) t=2.63h (9) t=8.90 h

FiG. 5.43. Evolution microstructurale sin@ag avec le mogle champs de phasekastique dans le cas du fluage traction
suivant(111). Les images de la ligne sa@peure repgsentent la microstructure en 3D. Les images de la ligne
inférieure sont des coupes suivant le plan z=32 px. La taille de la simulaib2&inm x 526 nm x 526 nm.
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FIG. 5.44. Evolution microstructurale sinéd avec le magle champs de phasétasto-viscoplastique dans le cas du
fluage traction suivantl11). Les images (a), (b), (c) sont des coupes suivant le plan z=32image (d)
repiesente la microstructure en 3D. La taille de la simulation de 526 nm x 526 ni® nr2
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FIG. 5.45. Champ de&formation plastique?, dans le plarz=32 px apes 8.9 h de fluage suivafit11).
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Chapitre 6

Size effects in generalized continuum
crystal plasticity
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Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crydtatiity

Nous avons vu au chapitre 3 que des simulatifiéchelle de la microstructure megs dans le cadre
de la nécanique des milieux continus classique ne permet pas deereampte d’effets &chelle (largeur
des couloirs de matrice, etc.). C'est pourquoi nous nousrsesrtour@s vers la racanique des milieux
continus @rérali€s. Deux modles sont utiligs, le moéle Cosserat et le méte microcurl qui par rapport
au moetle de Cosserat prend en compte le rotationnel déflarohationélastique dans le calcul du tenseur
densié de dislocation de Nye. Ce chapitre propose&imee analytique des effetsathelle @livrés par les
deux moeéles dans le cas d'une microstructure lagarconstitée de deux phases. llgsenteegalement
guelques simulations méas sur des microstructuresy’ sous diferentes conditions de chargement.

Ce travail aéte réali® en coopration avec le Centre des Maiaux. Dans un premier temps, j'ai
dévelope I'approche analytique originale @senée aus paragraphes 2.2 et 2.3. J'ai pu néatrssi les
limites de I'approche par les milieux de Cosserat. En éoafion avec N. Cordero du Centre des &fatux,
ce moale a ensuit@&te gerérali€ par le biais du magle ditmicrocurl, présené au paragraphe 2.4. Nous
avons compdr les deux approches au paragraphe 2.5. Enfin, nous dis¢esarirites de ces mades pour
decrirer les effets @chelles dans les superalliagelsase de nickel, au moins de menei qualitative, au pa-
ragraphe 2.6. Je clos ce chapitre par des simulationsl@aents finis d’'une microstructure 2D plus proche
des gamma/gamma’, en cisaillement et tracion. J'ai enfinem&vidence clairement certaines limitations
des approches propass. Le texte de ce chapitre fait I'objet d’'un manuscrit sisypour publication.

6.1 Introduction

Classical crystal plasticity theory incorporates intéxmaiables associated with scalar dislocations den-
sities in order to describe the hardening behavior of singkepolycrystals [McDowell 08]. The modelling
of size effects observed in crystalline solids, e.g. grdiprecipitate size effects, requires, at least, the in-
troduction of the effect of the dislocation density tenssiirgroduced by [Nye 53]. Since the dislocation
density tensor is related to the rotational part of the gnaidof plastic deformation, the partial differen-
tial equations to solve generally are of higher order thadassical mechanics. That is why it is usually
necessary to resort to the mechanics of generalized cantmarder to formulate properly models that
incorporate extra—hardening effect associated with thcktion density tensor. The generalized crystal
plasticity models developed in the past 40 years can beifidmsmto two main groups of theories :

— Strain gradient plasticity models involving the rotafbpart of plastic deformation or its full gradient

[Aifantis 84, Aifantis 87, Steinmann 96, Fleck 97, Gurtin Q2Je 08],

— Generalized continuum theories with additional degrdefseedom accounting for rotation or full
deformation of a triad of crystal directors and the effecttadir gradients on hardening : Cosserat
models [Kbner 63, Forest 00, Clayton 06], micromorphic theory infiggn 70, Bammann 01].

Most of these phenomenological theories have been showaptoire size effects at least in a qualitative
way. However, clear demonstrations that they can reprothgscaling laws expected in precipitate harde-
ning or grain size effect, namely Orowan and Hall-Petch Jaamain seldom.

The extra—hardening effects predicted by generalizedraaunin crystal plasticity models can be sum-
marized by three main characteristics, illustrated by ttfeematic curves of figure 6.1 representing the
macroscopic stress response, e.g. the yield stress, astifuaf the characteristic siZeof the microstruc-
ture (grain or precipitate size, etc.). A hardening effsatsually obtained when the characteristic size of
the microstructure decreases. For large sizes, the astimpéhavior corresponds to the size—independent
response of conventional crystal plasticity models. Intiast, for small sizes, depending on the model
considered, a bounded or unbounded asymptotic behaviaurecabtained. The Cosserat crystal plasticity
model in [Forest 00] for instance delivers an asymptoticrsada extra—hardenin§o. In the intermediate
region around a characteristic lendth a size—dependence response is observed characterizedchy a
ling law [". The objective of this work is to derive explicitly the chararisticsAY., [. andn for models
representative of the two mentioned classes of materiaktsod

An analytic description of the size—dependent behavioossible only in some special simplified geo-
metrical situations. The case of the shearing of a singlstahyayer under single (or double) slip was
treated for strain gradient plasticity models in [Shu OXtféBicourt 03, Hunter 08]. Single slip in a two—
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6.1. Introduction

phase laminate microstructure was considered in E8e#l00, Forest 03b, Forest 08] where the plastic slip
distribution was compared for the continuous dislocatina tension model, considered as a reference, and
Cosserat and strain gradient plasticity models, includiifigntis model [Aifantis 87]. This simple situation

is considered again in the present work in order to derivéi@kpxpressions of the overall extra—hardening,
the characteristic sizie and the scaling law, which had not been done in the previdesemeces.

In the crystal plasticity theory at small deformation, thadjent of the velocity field can be decomposed
into elastic and plastic deformation rates :
. e

H=4oV=H +H (6.1)

where .
H =Y 51°®n° 6.2)
[e3

with, » the displacement fieldy the number of slip systems, the amount of slip] the slip direction
andn the normal to the slip plane. The elastic deformatldfi bridges the gap between compatible total
deformationH and incompatible plastic deformatid@”. Applying the curl operator to a compatible field
yields zero so that :

curl H = 0 = curl Ii'Ie + curl Hp (6.3)
The incompatibility of plastic deformation is therefordijicharacterized by its curl part called dislocation
density tensol’ [Nye 53, Steinmann 96, Forest 97, Acharya 00, Cermelli 0En8isen 02] defined here
as:

I'=—curl H? = curl H® (6.4)

The tensorsil, H, H?, generally non—-symmetric, can be decomposed into theirmsnic and skew—
symmetric parts :
H=c+w, H =c'+w" H'=¢e'+u" (6.5)
Then (6.3) becomes :
0 = curle® + curlw® + curl H? (6.6)

Neglecting the curl part of elastic straifi leads to the following approximation of the dislocation sién
tensor derived by Nye :

T ~ curlw® (6.7)
Nye’s formula sets a linear relationship between this agpration of the dislocation density tensor and
lattice curvature. The Cosserat crystal plasticity theteyeloped in [Forest 97] incorporates the effect of
lattice curvature on crystal hardening behavior. It requtteee additional degrees of freedom associated
with the lattice rotationv®. In contrast, the theories [Gurtin 02, Svendsen 02] incthdull curl of plastic
deformation, which requires in general nine additionalrdeg of freedom associated with the generally
non—-symmetric plastic deformation tendd?. We will call “curl HP” this class of models.

A consequence of neglecting the curl of elastic strain teinsthe Cosserat model is that Cosserat effects
can arise even in the elastic regime as soon as gradientasftit] rotation exists. Indeedpnrl w® # 0 as
soon ascurle® # 0. In contrast, in thecur{H? theory, strain gradient effects arise only when plastic
deformation has occurred. As it will be shown in this pagas teads to different behavior at the interface
between an elastic phase and a plastic phase.

This paper is organized as follows. Strain / stress fieldglamtback—stress in a laminate microstructure
submitted to simple shear are derived for the Cosserat midelction 6.2 and for aclrl HP” model in
section 6.3. It will be shown that an indeterminacy arisat@resolution of the considered boundary value
problem based on the latter approach, due to the presenqauoély elastic layer. A regularization method
is proposed in section 6.4 by introducing a model, cattédrocurl, that falls in the class of generalized
continua with additional degrees of freedom and makes iptesto unambiguously solve the two—phase
simple shear problem. The comparison of the size effectigiesl by the Cosserat angicrocurl models is
drawn in section 6.5. In section 6.6, we discuss how our tesoluld be used for an identification of strain
gradient plasticity parameters from experimentally obsésize effects, like precipitate size effects in two—
phase single crystal nickel based superalloys followiegtbrk initiated in [Busso 00, Forest 00, Tinga 08].
The solution is finally extended to the case of symmetric toslip. Very similar size effects are evidenced,
opening the route to further multislip generalizationsha models.
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Flow stress ¥

Size of the microstructure |

FIG. 6.1. Descritpion of two different profiles of the macroscopic flow stthas can be obtained with the different
groups of models.

Notations

First-rank, second-rank and fourth—rank tensors are ctgply denoted byA , A and A. The super-

scripts A® and A will respectively denote the symmetric and skew-symmegdds of the considered
tensor. Both intrinsic and index notations are given at splaees for clarity.

The intrinsic definition of the curl operator applied to aderil” of any rank in any coordinate system
q'is

curl T = GT

aq*

wherex denotes the vector product. In a Cartesian frame and forsataf rank 2, this gives :

xe' (6.8)

0A
curl A = 87:; xe;=Apie;, @ (e, xe)=c¢rdirie; ®e; (6.9)

wheree;;;; is the permutation tensor. Hence
(Curl 4)” = ejklAik;,l (610)
Note that the definition of the curl operator chosen in [CélirB&] is the opposite and transpos# (6.10).

Finally, brackets<> are used to compute average values over a unitcell

1
- >= — —dVv 6.11
<—=> V/v (6.11)

6.2 Cosserat modelling of simple shear in a two—phase laminate

Simple shear of a two—phase laminate was considered firSeidEcek 00] and then explored in more
details in [Forest 03b, Forest 08] from the point of view of ttontinuum theory of dislocations, on the
one hand, and for Cosserat and strain gradient continuustigityg models, on the second hand. Analytic
solutions of the boundary value problem were derived forstiness, strain and plastic slip profiles in the
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microstructure. According to the Cosserat model in [FOB&8$t a back—stress intrinsically arises when
writing the Schmid law from the skew symmetric contributioithe stress and orientation tensors. After
recalling the main features of the Cosserat approach, tfextdle of this section is to derive the main
characteristics of the size effect, i.e. maximum stressliumdp, characteristic size of transition zone and
scaling law exponent, that were not obtained in the previefesences.

6.2.1 The Cosserat model

The Cosserat continuum is described by a displacementfieldd an independent microrotation field,
represented by its axial vectgr. Two deformation measures are then defined :

e=u®V+ed, ej=u;+ecndk (6.12)
K=¢ @V, Kj=¢ (6.13)

wheree represents the relative deformation tensor arntie curvature tensor.

The stress tensors associated with the previous deformatid curvature are the force stress tensor
and the couple stress tensey. They have to fulfil the balance of momentum and balance of emtrof
momentum equations :

dive =0, o04,=0 (6.14)

diV’I’L’L + 2& =0, Myj.5 — €ijk0jk = 0 (615)

Volume forces and couples are not considered for simp.libit§6.15),é is the axial vector associated with
the skew-symmetric part of the stress tensor :

€:a (6.16)

t =oag.n, ti = 04515 (617)

m =mmn, m;=m;n; (6.18)

wheren is the unit normal vector to the boundary.
The deformation is decomposed into its elastic and plastitsp

e=e‘+¢e’ (6.19)

e => 41"@n" (6.20)

The constitutive equations for isotropic Cosserat elagtiead
g = A(tre®)1 + 2pe® + 2pce™ (6.21)
m = a(trk)1 + 26K° + 27" (6.22)

where) andu are the classical Laenconstants, and., a, 3 and~ are four additional elastic constants. In a
2D situation, as it is the case in this work, iheonstant is not relevant and we chogse- v for simplicity.
The size effects exhibited by the solutions of boundarye/gitoblems involving such a model are related
to an intrinsic length, typically defined as

=42 (6.23)

o’
In the present contribution the constrajnti. < 1 is enforced. This condition means that the Cosserat
microrotation is close to the lattice rotation and

K ~ curl w® (6.24)
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FiG. 6.2. Single slip in a two—phase periodic microstructure under simple stieagrey phase (h) displays a purely
linear elastic behavior whereas the white elastic—plastic phase (s) is tEhaed by a single slip system

(n,1).

It follows that the curvature tensor of the Cosserat theognigpproximation for the dislocation density
tensor.
The Schmid criterion is used as the yield criterion ; the aaitresolved shear stressis taken constant for
the analytic developments of this work (thus no strain—&airtg is considered). The generalized resolved
shear stress for the slip systemdefined by its slip plane normal vectar® and its slip direction vectdr®
is computed as

Ta:g:Ea:qs:Eas+ga:Eaa:To¢ —],‘a (625)

sym

whereP® = [ “®n “ is the orientation tensor. The first contribution in the gafieed resolved shear stress
is the classical resolved shear stre§s,,. The second contribution is a back-streSswhich is related to
the divergence of couple stress tensor using (6.15) :

x® = —%(div m).(1° xn?) (6.26)

The slip system is activated when the resolved shear seashes the threshotd so that the yield criterion
reads
= lrgym — 2 < 7e (6.27)

| T sym

It has been shown in [Forest 08] that this back-stress coemideads 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 Isilshear as studied in [Forest 03b,
Forest 08]. This microstructure, described in figure 6.%;dmposed of a hard purely elastic phase (h)
and a soft elastic—plastic single crystal phase (s). Oresslip system is considered in the soft phase (s),
with slip direction normal to the interface plane (h)/(shig periodic unit cell is subjected to mean simple
glide ¥ in the crystal slip direction of phase (s). We look for a dig@ment and micro-rotation fields of the
form

up =75 w2, uz(21) =u(z1), uz =0 (6.28)
¢1=p2=0, ¢3=d(z1) (6.29)

0 5+ é(z) 0 0 0 0
e= |ui— ¢(x1) 0 0] ,k=]0 0 0 (6.30)
0 0 0 o1 0 O
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The solution forg in the elastic phase (h) can be found in [Forest 03b]. The rriatation exhibits an
hyperbolic profile, given by

o) = al cosh (wh <x1 2 JQF h)) +d" for s/2 <z < (s+h)/2 (6.31)
¢(h7) —a"cosh [ W 2y + ﬂ +d" for — ( h)/2 —5/2 6.32
— 1+ s+h)/2<z<-—s/ (6.32)
with h, h
N 20" g (6.33)

Al A+ )
anda” andd” two integration constants. We also have for the deformatiasor

h h h
(h+) P = e g o~ on 2K
ey ) =My 6.34
21 /~Lh + //Jch ¢ Y ,U/h + L h ( )
h h h
€21 ,uh ¥ L h d) + Y + /Lh + /f’/ch ( . )

0 v 0 0 €55 0
ef=q@n=0 0 0] e=eg 0 0 (6.36)
0 0 0 0 0 0

which imply two non-zero components for the stress tensor

o12 = p’(efy + €51) + pc’(efy — €5q) (6.37)
oo1 = p’ (€5 +€51) + pc’ (€5 — i) (6.38)

and one non-zero component for the couple-stress tensor

ms1 = 23°K31 (6.39)
The balance equations give
o211 =0 (6.40)
ma1q — (012 —021) =0 (6.41)
The resolved shear stress is given by
T=0g:P =01 (6.42)

Combining (6.40), (6.41), (6.42) and the yield conditior?{®, we end up with the following equation for
the micro-rotation axial vector in the (s) phase

¢,s11 =0 (6.43)
The integration of (6.43) leads to a parabolic profile$ér
¢ = a’z? +d° (6.44)
a® andd’® being two integration constants.

Determination of the four integration constants d*, ", d" is performed after taking interface and
periodicity conditions into account :
— Continuity of¢ for zy = s/2:

55 s h nh h
a Z—l—d =a"cosh [ w 3 +d (6.45)
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— Continuity ofms; forz; = s/2:

B%a®s = —B"a"w" sinh <whg> (6.46)
— Continuity ofoq; for 1 = s/2 :in the (s) phase,
021 = M31,1 + 012 (6.47)
which implies
o001 = 45%a° + 7, (6.48)
In the (h) phase, it reads
on = p" Y+ o +en)+pl (7 +¢—en)=2u"(7+d") (6.49)

Combining the two previous equations, we obtain
4B3%a® + 1, = 2u" (7 + d") (6.50)

— Periodicity ofuy : We use the properties;) = (u1 — ¢) = (¢).
In the (h) phase we have :

2ul h s+h - h
= — h — 2d 6.51
€21 i Mcha cos (w T 5 + 5+ ( )
In the (s) phase :
S 4S8 S S
€21 = €51 = 2 ra ('L: tuc ) (6.52)
1t 15 fe

which give the following relation between the integrati@mstants

Te Bsas(‘us + Mcs 83 4Mchah ) hh‘ \ B
— 4 d° — + ———sinh - h(2d =0 (6.53
s <2y T + ) a’ B + btk sinh | w*2 + h( +7%) ( )

These equations can be solved analytically. #heonstants reads

h
ﬁ/ 2 h(fs+2(1_fs)+fs s)
ot — (6.54)

N 2 (- f) N
~ T Oegignt oth (w} 2) - (fs 15 e +uh>

In (K.11), f, represents the fraction of phase (8),= s/l. The remaining constants can be determined as
functions ofa® :

o _Sﬁsas

6.55
¢ heh sinh(wh L) (6.59)
4ﬁsas -7 -
" = —T—fy (6.56)
4ﬁsas -7, B Sﬁg s h 52
s = P~ Te hwh>)—a 57
d ot v — Bt cot (w 2) a’ (6.57)

Figure 6.3 illustrates the micro-rotation profile in the tphiase laminate for a fraction of phase (s) equal
to 0.3, for three sets of material parameters. The first onkealy showing the continuity of this variable
at the interface while the two others, introducing a misiétetween the two phases, show sharper profiles
at the interfaces. The first set of values for material pataradias been chosen in order to clearly show the
parabolic profile in the soft phase and the hyperbolic onaérhard phase.
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FiG. 6.3. Profiles of lattice rotatiog in the two—phase microstructure with the Cosserat model. (a) With a settefial
parameters giving clearly visible parabolic and hyperbolic profiles-(35000 MPa, u! = s = 10° MPa,
8" = B3* = 10 MPa.mn? andr. = 40 MPa). (b) With a mismatch between the moduli of the two phases
" = 0.1 MPa and3® = 10 MPa and (c)3" = 10~° MPa and3® = 10 leading to sharper profiles at the
interfaces.
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6.3 Strain gradient plasticity : The “curl H?” model

We consider now a strain gradient plasticity theory inahggthe full curl of plastic deformation tensor
HP. This approach, called here tha:l H?” model, was proposed by [Gurtin 02] and applied to a constrai
ned layer problem and a composite problem in [Bittencourt OB§ balance and constitutive equations are
first recalled and recast into the notations used througthigitvork. Then the model is applied for crystal
plasticity under single slip ; a specific form of the back-sdrarising from this application is given. As it
was done with the Cosserat model, tha*! H?” model is finally applied to the two—phase microstructure.

6.3.1 Balance equations

Following [Gurtin 02] we consider a continuum whose powersity of internal forces takes the form :
p(i):g:};IJrg:I;'Ier]\N/I:curlI;‘Ip (6.58)

For objectivity reasons, the stress tengds symmetric whereas the micro—stress tensand the double—
stress tensalM are generally not symmetric. The total power of internal ésrin a domairl” with boun-
daryoV is

P = /(g:IiI—&—g:I;'Ip—i—M:curlIin)dV
\4
= /V ((O'ijui)yj + (Mijejlezpk)’l) dVv + /V (7U7Zj,jra1', + SUH;D] - EjklMij,lek> dVv

= —/ (O’,‘jyjui — (ijlMik,l —Sij)Hfj) dV+/
\%4

<0ijnj1li+/ 5jklMijan1pk) ds
ov oV

(6.59)

The power densities of contact forces are taken as

P =ta+m:H, (6.60)

wheret , m respectively are surface simple and double tractions.mweléorces are not written for simpli-
city. The method of virtual power can be used to derive the gjuations governing the continuum, based
on virtual motionsi and H” :

leq = 0, Oij,5 = 0 (661)

curlM +s8 =0, €M+ s; =0 (6.62)

for all regular points of/. Furthermore the following boundary conditions@Vi are derived :
t =o.n, ti = 04Ny (663)

m=M.en, m; = Megmn (6.64)

6.3.2 Energy and entropy principles ; Constitutive equations

Under isothermal conditions, the energy balance in itsl fimren states that :
pe = p¥) (6.65)
wheree is the internal energy density function anenhass density. The entropy principle is formulated as :

p(é —1) >0 (6.66)
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6.3. Strain gradient plasticity : Thedr! H?” model

where is the Helmholtz free energy function. The free energy i®talis a function)(g¢, curl H”, «)
of elastic strain, dislocation density tensor and possitiernal hardening variables. As a result, the
Clausius—Duhem inequality becomes :

oY e o . p . p o .
— (8% + —p—— | : +(g+s): —p—a> .
(g page) g (M P el Hp) curl H + (g +s): H Poa 0 (6.67)

We make the constitutive assumption that the two first comtids are non dissipative :

= =p— 6.68
2= Phee X T Phcum H? ( )

The following dissipation rate remains :
D=(g+s):H —Ra>0 (6.69)

whereR = p0vy/0a is the thermodynamic force associated with the internabidei The existence of a
dissipation potentia)(a + s, R) is postulated such that

H=_"_ 4a=-" (6.70)

6.3.3 Application to single slip

For crystal plasticity under single slip conditions, plasteformation is given by :
H' =yP=ilan (6.71)

whereP = [ ® n is the orientation tensol, is the slip direction angh the normal to the slip plane. The
dissipation rate becomes :
(t+l.sm)y—Ra>0 (6.72)

wherer = [.g.n is the resolved shear stress. In the absence of hardeniiadpiear for simplicity, we are
lead to adopt the following generalized Schmid law (for pesiy) :

|t — x| =1, with z=-l.sn (6.73)

meaning that plastic flow occurs when the effective resobleghr stress- — x| reaches the critical resolved
shear stress.. A kinematic hardening componeantnaturally arises in the formulation for which a more
specific form is given in the following.

The curl of plastic deformation then is :

curl H? =1 ® (n x V7) (6.74)
In the two—dimensional case, it gives :

0 O ’Y,inng — ’}/7171:‘2
[curlHP] = | 0 0 —y2ni+v1mine (6.75)
0 0 0

In the particular cask = e ;, n = e ,, the only non—vanishing component of the dislocation dgtsnsor
is
(curl H?)13 = =7y (6.76)

s

Let us consider at this stage the simple model :

~
~

1 1
p (g, curl H) = ige A e+ §A (curl H?) : (curl HP) (6.77)
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so that
c=A:e M=AculH? (6.78)

~ =

whereA is the four-rank tensor of elastic moduli, taken isotropidhe following applications, and a
higher order modulus. According to the balance equatid?{6it follows that

s = —curl M = —curl curl H? (6.79)
For single slip, the double curl of plastic deformation is
curlewl H? =1 @ ((n x 7,;€;) x e) (6.80)
In the particular cast = e ,, n = e,, Wwe get:
curlcurl H? = v 0, ® e — 7,116, ® €, (6.81)
so that the back-stress takes the form :

z=A(curlcurl H?) : (I ® ) = —y 11 (6.82)

6.3.4 Application to a two—phase periodic microstructure mder simple shear

We consider the same two—phase periodic microstructurerusichple shear described in figure 6.2
as we did in section 6.2.2. We now apply the previously desedritontinuum ¢url H?” plasticity theory
to this case, the main unknowns being the component of dispiantu; and the component of plastic
deformationH?, :

uy = yxe, us(xy) =u(z1), uz=0, Hy(z1) (6.83)

where
HP =7l ®n =ve,®e, (6.84)

We compute successively :

0 % 0 0 v O 0 -~ O
[H]=|u1 0 0|, [H] 000/, [H]=]u1 0 0 (6.85)
0 0 O 0 0 0 0 0 0
0 0 -1
[curlHP] = | 0 0 0 (6.86)
0 0 0
The resulting stress tensors are
0 ¥y—v+u1 0 0 0 —v1
gl =p| ¥—7+ua 0 0|, [M]=4|0 0 0 (6.87)
0 0 0 0 0 O
0 —7,11 0
[curl M] =A|0 0 0 (6.88)
0 0 0
The balance equations (6.61) and (6.62) imply that
o121=0 = —y1+u11=0 (6.89)
sig = —(cwrlM)12 = s12=Ayn (6.90)
meaning that the shear stress compomgptis constant. The Schmid law is written as
T—T=019—2 =T, with o = A(curlcurl H?)15 = —Av 11 (6.91)
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6.4. Formulation of thenicrocurl model

The shear stress,; being constant, the back—stress also turns out to be constan
IJ = 77111 = 0 (692)

The slip profile is therefore parabolic in the plastic ph&iséhe elastic zone, all the variablég,, M3, v, x
vanish.

We now enforce continuity requirements at the interface betwboth phases for the plastic slip, in
addition to the continuity of displacement and simple fattector. The continuity of plastic slip at =
+s/2 reads :

HYy=~v=0 (6.93)
We have now to consider the condition of transmission of thebtk traction tensor (6.64) at the interface
mig = Mizezaing = —Miz = Ay (6.94)

i.e., continuity of the double stress componéfis. In the elastic phase, the couple stress compohgst

is not defined since no plastic deformation takes place. limgose that\/;3 = m12 = 0 at the interface,

it will imply that the first derivativey ; also vanishes. This latter condition requires that thegatiabolic
function~ should also vanish, so that no plastic strain could develdpeé plastic zone. In fact, according
to such a plastic strain gradient model, higher order stsaggmain indeterminate at the interface between
an elastic and a plastic phase. Apparently no alternatimdiion can help us fully identifying the plastic
field. As a result the entire profile remains indeterminate.

This indeterminacy prompts us to introduce, in the nextisec regularized model which is closely related
to the “curlHP” model but delivers a complete solution of the elastic/tataminate boundary value
problem. On the other hand, it must be noted that a compl&id@ocan be worked out with thetirl HP”
model when both phases are elastic—plastic without anyénahénacy (see appendix J).

6.4 Formulation of the microcurlmodel

It has been shown that theur! HP” model cannot be used for the considered elastic—plastiniate
structure. We will now propose an alternative model in otdarircumvent the indeterminacy of the consi-
dered boundary value problem, thus representing a regatamn of the previous model. This model, called
heremicrocurl, is based on a micromorphic approach since it falls in thesatd generalized continuum mo-
dels presented in [Forest 09]. ThasI HP” model will arise as a special limit case of the present apgino
As it was done for the previous models, the theory is first dieed in terms of balance and constitutive
equations. An internal constraint controlling the plasticrodeformation is then introduced. Finally an
application to the two—phase laminate is presented.

6.4.1 Balance equations

We introduce a plastic microdeformation varialyfeas a second-rank generally non—symmetric tensor.
It is distinct from the plastic deformatiaF” which is still treated as an internal variable. Then the degr
of freedom of the theory are :

DOF = {g,)N(”} (6.95)

The components g¢? are introduced as independent degrees of freedom. We assatomly the curl part
of the gradient of plastic microdeformation plays a roletie power of internal forces; then in the same
way as in (6.58) we have :

pl) = g: H+ s:xP+ M :curl x? (6.96)
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-pW = /p(i)dVZ/ (q:lil—l—g:)'(p—FM:curl)'(p) av
v % ~ ~

/v ((Uz‘ﬂlz‘),j + (Mijejkl)%?k)’l) av + /v (—0iju; + SijXi; — €Mz xt,) dV

*/ 04,5 Us dV*/ (erjiMir1 — sij) Xij dV+/ Tin;l; dS+/ e Mijrixg, dS
% % v

oV
(6.97)
The method of virtual power is used to derive the generalimdnce of momentum equations :
dive =0, curlM +s=10 (6.98)
in the absence of volume forces for simplicity. The boundamyditions read :
t=gn, m=Men (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 followingraents :
P (ge, el =H"—x", T := curl)f) (6.100)

wheree? is the relative plastic strain measuring the difference betwplastic deformation and the plastic
microvariable.
The reduced entropy inequality reads :

81/] <€ 81/) .p 81/) . . p
— e — +p—]:€e + —pP==|: + : > .
(q page) £ <§ pagp) € M pagx L +(g+s):H >0 (6.101)
The following state laws are adopted :

s=—p7—, M=p— (6.102)

D=(g+s):H >0 (6.103)
Linear relationships are chosen at a first stage :

~ ~

g=A:e" s=-Hye" M=Al (6.104)

where H, and A are generalized moduli. The size effects exhibited by thetisms of boundary value
problems involving such a model are related to an intrinsigth, typically defined as

lo =1 — (6.105)
The flow rule can be derived from a viscoplastic potertiédr + s), which is a function of the effective

stressg + s that intervenes in the dissipation rate (6.103) :

.y 00
H = g +s (6.106)
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6.4. Formulation of thenicrocurl model

For crystal plasticity,

H =35lon (6.107)
The dissipation takes the form :
D=(r+s:(l®n))y=>0 (6.108)
The generalized Schmid criterion then is
T+s:1l@n)=r1 (6.109)

wherer, is the critical resolved shear stress. Accordingly, a battkss component naturally arises in the
yield function, in the same way as in the Cosserat ana!' H?” models.

6.4.3 Internal constraint

The modulusH,, introduces a coupling between macro and microvariablesigA walue of the cou-
pling modulusH,, constrains the plastic microdeformation to be as close asilple to the macroscopic
plastic deformatiorf?. At the limit, the penalty factof, becomes a Lagrange multiplier to enforce the
constraint :

X' = H" (6.110)

In that case, the power of internal forces (6.96) coincidéh {6.58). As a result, thenicrocurl model
degenerates into thewrl H? theory of section (6.3). The micromorphic model can theeetoe seen as
a regularization of theurl H” theory which displays some indeterminacy at the interfdoelastic and
elastic—plastic zones. Another way of solving the indeteaty problem is to track the limit of the elastic
domain and to enforce aapriori condition of vanishing double traction [Liebe 03] on thigfage. With
such conditions however, it has been shown that the considm@nate boundary value problem does not
admit any non trivial solution.

6.4.4 Application to a two—phase periodic microstructure mder simple shear

Contrary to thecurl H” theory, plastic microdeformation can develop even in theeabe of macro-
scopic plastic strain. In particular, double stressesriat arise in a plastic phase can be transmitted to an
elastic phase through the interface.

Let us consider the two—phase microstructure under sintygarsof the section 6.3 and perform the same
analysis using thenicrocurl model.

We take into account one slip system whose slip directiooisgathe axis 1, i.e. the shear direction. The
resolution of the boundary value problem follows. The unknaf the problems are one component of the
displacement and two components of the plastic microdedtion ;

up = yr2, uz(r1), wuz=0, xPa(z1), Xbhi(w1) (6.111)
0 5 0 0 v 0 0 -7 0
[H]=|wu1 0 0|, [H’]=]0 0 0|, [H]=]|wu 0 0 (6.112)
0 0 0 00 0 0 0 0
0 XP2(z1) 0 0 0 —xi21
= @) 0 o, Jenlx?|=]0 0 0 (6.113)
0 0 0 00 0

The resulting stress tensors are

0 Yy=v+uza O 0 ~v—xi, ©
@] =n| 7—7+u2 0 01, [s]=—-Hy| —xh 0 0 (6.114)
0 0 0 0 0 0
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0 0 —AxYy, 0 —Axiyy;; O
[M]=|0 0 0 , JewrlM] =10 0 0 (6.115)
00 0 0 0 0

The balance equatian= —curl M gives :
Xb1 =0, Hy(y = x%) = —Axiz 11 (6.116)
The plasticity criterion stipulates :
012 + 812 = 012 + Ax{p 1y = Te (6.117)
The force stress balance equation requiresdhabe constant. It follows that :
X11)2,111 =0 (6.118)
and the plastic microdeformation profile in the the soft phestherefore parabolic :
oy = a’zi 4 ¢ (6.119)

where symmetry conditions have already been taken intoustd®’s(—s/2) = x¥5(s/2)) anda® andc
are constants to be determined. The plastic slip can be dehfnom (6.116).

In the elastic domain, the balance equation (6.116) isvstiitl with vanishing plastic slip so that the profile
of plastic microdeformation is hyperbolic :

Hh
leg = a” cosh (w <x1 _ 2 —; h)) , with w= A>’CL (6.120)

for s/2 < x1 < s/2 + h. Symmetry conditions have already been taken into accgg@t(éﬂ) =
X5 (5/2 + h).
The identification of the coefficients®, a*, ¢ is possible by means of the interface and periodicity condi-
tions :
— Continuity ofx, atz; = s/2:

s (5\2 h wh
a (5) + ¢ = a" cosh ° (6.121)
The periodicity condition fox?, atz; = —s/2 andz; = s/2 + h leads to the same equation.
— Continuity of the double tractiom» = —M;3 atz; = s/2, according to (6.99) :

h
My = —AhXIng = —a"A"wsinh <9C1 - s—|2— ) = Mj3 = —-A°xl5, = —2a° A%z, (6.122)

so that,
h
2A5asg = —A"a"wsinh % (6.123)

The periodicity condition foi\/;3 atz; = —s/2 andz, = s/2 + h leads to the same equation.
— The plasticity condition in the soft phase provides thaigalf the constant stress component :

012 = Te — 2A%a’® (6124)

— Consequence of periodicity of displacement compongntVe start from

g
o1z =p(y — v +uz1) = uj, = f +7 -7 (6.125)
so that .
u3 g = 7254 a*x? +c— Sa (6.126)
HX
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in the plastic phase. In the elastic phase, we have :

uh =712 5 (6.127)
’ jz
We compute the average :
s/2+h
/ U211 dxl =0 (6128)
—s/2
which vanishes for periodicity reasons and gives :
012 _ 2A%a° 2 s (S 3 o
Q12 _ 5 (s+h)+<c 7 >s+3a (5) —0 (6.129)

7
The resolution gives the following relations :

R T 2A° s\2 sAS wh 2455 2 75\3)\

a =
1 sA®
R s 131
a sinh“’—zh wAha (6.131)
s\2  sA? wh\ |

The corresponding profiles of plastic microdeformation idustrated in figure 6.4 for a set of material
parameters for which the parabolic and hyperbolic profitescéearly visible and for two sets of material
parameters introducing a mismatch between the two phasdke llatter cases the microvariabfé de-
creases rapidly in the elastic phase, while still contirsuatthe interface. WheA® = A", the slope of the
plastic microdeformation is continuous at the interfackicl can be seen in figure 6.4(a). In all of these
cases the coupling modulus is high enough for the plasticanéformation 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 mechanicibles in a two—phase laminate under-
going simple shear as determined in subsections 6.2.2 4ntifér the Cosserat and th&crocurl models,
we now study more precisely the macroscopic response of thimdée and the macroscopic size effects
as predicted by the two models. Due to the similarity of thedel®, their responses are analysed in pa-
rallel. Differences however exist and will be pointed outisI'section is organized as follows. First, the
macroscopic stress strain curve is calculated for the lamimaterial. The overall hardening moduli are
also determined. The second subsection analyses the tetdize effects. For simplicity, wa assume here
that the shear moduli of the two phases are equal= u, = u.

6.5.1 Macroscopic stress-strain curve and kinematic hardeng modulus

Deriving the overall properties of a periodic generalizegdimm requires the development of specific
homogenization tools. Such methods were designed in [FOtg¢dor heterogeneous Cosserat media and
were extended to micromorphic media. The effective mdtisriagarded here as a classical Cauchy material
endowed with effective elastic—plastic properties. Wewvdethe expression of the macroscopic Cauchy
stress tensor component, defined as the mean value of stress compoagnbver the unit cell :

s+h
2

1
Yo =< 019 >= 7/ i o12dx1 (6133)
s+h
Pl

wherel = s + h is the microstructure unit cell size. Note that for the Cosseodel the stress tensor is non
symmetric, but, for the considered boundary value probieenhave(oi2) = (o91) = X1o.
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FIG. 6.4. Profiles of plastic microdeformatigef, in the two—phase microstructure with ttrecrocurlmodel. (a) With
a set of material parameters giving clearly visible parabolic and hgtienrofiles (« = 35000 MPa, H =
H; = 133829 MPa, A" = A° = 20 MPa.mnt and7. = 40 MPa). (b) With a mismatch between the moduli
of the two phasest” = 0.2 MPa andA® = 20 MPa and (c)A” = 2.107° MPa andA® = 20 leading to
sharper profiles at the interfaces.
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Expressions for the local stress, were derived in sections 6.2.2 and 6.4.4, that depend oroféaients
a®, d*, a", d". The following form can be adopted faf which is valid for both Cosserat andicrocurl
models : A

Bl2 + Cl coth (w%) +D

S

a (6.134)

Table 6.1 gives thed, 3, C, D coefficients entering (6.134) for both models. As a conseggiean equiva-
lence can be found between Cosserat imctocurl material parameters, which is valid for the considered
boundary value problem :

A = (6.135)
o, = a4t (6.136)

|
Do
@

However, identification of:. for a given value ofH,, is not always possible because of the non linear
relation (6.136) that allows onliZ,, values smaller than

lim 4—FHe — 4y (6.137)
He—00 L+ e

In the following, calculations are made for theécrocurl model and the corresponding expressions for the
Cosserat model can be obtained using the previous equietetations.

The macroscopic stress,, is computed as a function of the applied shg&aand mean plastic slip
<y >
1 (s+h)/2
E12 =

dey =17, — 2A4%° = (7 — 6.138
ST _(S+h)/20’12 T1 =T, a®=pu¥—(7) ( )

where (6.124) has been taken into account. The mean pliptis somputed from (6.116) as follows :

AS
(n = <X11)2 - HSXI112,11> (6.139)
X
(a2 -]
= = a’ |21 — -5 | +c| dn (6.140)
L J_s)2 HE
1[5 24°
=7 {a 12+s(c H;)] (6.141)
Accordingly, alternative expressions®f as a function of mean plastic strain are obtained
!
a’ A (6.142)

B2+ Clleoth (w!U51) + D/

where coefficientsd’, B/, C’, D’ are given in table 6.2 for botmicrocurl and Cosserat models.

The macroscopic stress—strain curve is drawn in figure @ fihe previous analytical results, for a
microstructure sizé = s + h = 10~*mm, and material parameters from table 6.3. The obtaingubnse
clearly exhibits pure linear kinematic hardening, in castrto the curve obtained with classical crystal
plasticity theory that does not incorporate the higher pbdek—stress component.

The expression of the kinematic hardening modulusan be obtained using (6.138) and (6.142) :

2A5
H —

= (6.143)
B2+ €' coth (w!51)) 4 D

This expression clearly shows that the hardening modukigés-dependent for both Cosserat aridrocurl
models. At the limit of vanishingly small microstructure esiZfor fixed intrinsic lengths of the generalized
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Model Cosserat Microcurl
TC p— TC J—
A o gl - gl
a*(7) . 3 3
6 6
C fs2/85 fS2AS
Brwn Ahw
+ le 4 2fs 2
. &(fs“ [ +) As(fﬁ)
Phe H  p

TAB. 6.1. Coefficients entering the expression (6.134) of the integrationiardns as a function of the applied shear
7 for both Cosserat anahicrocurl models.

Model Cosserat | Microcurl

A’ - <g> - <?j>

a*s((7)) B fs /2
26 s 26 s

o | 5B fiA
Bhw Ahlejs

D | fope it 2/
He Hy

TAB. 6.2. Coefficients entering the expression of the integration constaas a function of the mean plastic deforma-
tion (6.142) for both Cosserat amticrocurl models.

100 - . . . .
microcurl / Cosserat ——
Classic
50 -
©
o
= of .
(aV]
A
50 | 4
-100 ! L L ! !
-0.01 -0.005 0 0.005 0.01
<’Yp>

FIG. 6.5. Macroscopic stress—strain curves : illustration of the kinematiceharg produced by thenicrocurl and
Cosserat models in comparison with conventional crystal plasticity tHfeody= 10~>mm. The considered
material parameters are given in table 6.3.
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Coefficient Cosserat  Microcurl Cosserat Microcurl
w[MPa] | 7. [MPa] | p.[MPa] H, [MPa] | 8 [MPa.mnt] A [MPa.mnt]
Phase (s) | 35000 40 10° 133829 102 2.1072
Phase (h) | 35000 - 10° 133829 10—° 2.107°

TAB. 6.3. Set of material parameters fulfilling the equivalence conditions §.4:3d (6.136) between thaicrocurl
model and the Cosserat model. The intrinsic length scales, defingda¥7, or \/3/u, induced by these
parameters are of the order Iof nm for the elastic phase (h) afd0 nm for the plastic phase (s).

continua and fixed soft phase volume fractjfanthe following value of the hardening modulus is obtained :

1_fs

lim H = (6.144)
nd f32 +fs(1_fs)
Hy Hy
In the specific case wheté! = H? = H,, this limit becomes
. 1- fs
IIE%H = 7. H, (6.145)
for themicrocurl modeland
1-— 4
im B — L fs A (6.146)
=0 fs Mt pe

for the Cosserat model. The expressions (6.145) and (6r&46al a major difference between the two
models. In thenicrocurl model the limit hardening modulus depends only on the paramiétewhereas

in the Cosserat model it depends on both the classical shedulosy and the Cosserat coupling modulus
te. Moreover, taking into account the conditipn< 1. chosen for the Cosserat continuum, we find that
the limit hardening modulus saturates in the Cosserat naidel

1_.fs

S

}in% H= 4 (6.147)
In contrast, the kinematic hardening modulus in thierocurl modellinearly increases with the coupling
modulusH,,.

The existence of such a back—stress contribution of theadist density tensor was anticipated by
[Steinmann 96], derived from statistical mechanical argate by [Groma 03] and simulated for a two—
phase microstructure in [Forest 08]. However, the prevamaytical 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 depemrdeinhe flow stress at v >= 0.002 as a
function of the microstructure size= s + h for a given volume fractiory; of the soft phase. The overall
flow stress is obtained by settidg) = 0.002 in equation (6.138). Figure 6.6 presents the evolution ef th
flow stress as a function éin a log-log diagram for the numerical values of material paters from table
6.3 and for different values of the coupling modulH§<‘ = Hy = H,. All other material parameters are
kept fixed. In particular the intrinsic lengths associatéithwhe modulid® and A" (resp.3*, ") are taken
independent of.

For finite values of the coupling modulus, the curves exhabiypical tanh—shape with a saturation
for large values of (I > 102 mm for the chosen parameters) and for small values(bf< 10~ mm
for the chosen parameters). Between these two asymptgiioes, there is a transition domain for which
significant size dependence is observed. This zone is ditbateveen approximately= 10~°> mm andl =
10— mm for the chosen parameters. The asymptotic values, thib wfithe transition zone, and the scaling
law in the transition regime are directly related to the matgarameters of the Cosserat amitrocurl
models. These main characteristics of theh—curves are analysed in the two following subsections.
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FiG. 6.6. Evolution of the macroscopic flow stress0a2% of plastic strain¥;, 9.2 as a function of the size of the
microstructurd. This evolution is plotted for different coupling modull, and . of the Cosserat anchi-
crocurl models respectively. The two lower curves are obtained for valuegaftthpling moduli lying in the
range of equivalence between both models (i.e. fulfilling the equivalesragition (6.136)) ; the dotted curve,
obtained withu. = oo, shows the upper limit reached for the Cosserat model. The curees abe obtained
for higher values of the coupling moduli,. The other material parameters considered for each phase are
given in table 6.3, they fulfill the other equivalence condition (6.135) betileetwo models.

190



6.5. Overall size effects predicted by the models

Asymptotic regimes and maximal size effect predicted by thenodels

When the size of the elastic—plastic phase becomes largeazethjo the the intrinsic material length
scale introduced in the model, strain gradients are smédltl kinematic hardening contribution to stress
vanishes. In that case the models reduce to classical bpjasticity theory. The macroscopic stres§ 2%
plastic strain then tends towards the critical resolvedshiess :

lhm 212|0_2 = Tc (6148)

In contrast, for small microstructure sizeésompared to the intrinsic material length scéle the strain
gradient effects dominate. The maximum size effect geadtay themicrocurl model is obtained for sizes
lower than a critical value that depends on the materialmpatars. For smaller and smaller microstructures,
the stress at a given mean plastic strairy > saturates at the value

1 _.fs HQH; <’Y>

lim ¥ =T 14
If the two coupling moduli are taken equél, = H} = HQ this limit becomes :
. 1- fs
lim By5(<y >) =7 + 7 H, () (6.150)

As a result, there exists a maximal extra—strAss induced by strain gradient effects according to the
microcurl model :
1- fs

AY = lim S1a(< 7 >) = o = = Hy (7) (6.151)

The maximum extra—macroscopic stress reachable by thelrdedends on the volume fractiofy, the
mean plastic sligy) and the coupling modulud,,. Note that, for fixed volume fraction and plastic strain,

lim <llir% 212) =00 (6.152)

H, —o0

A similar expression for the maximal extra—stress produmethe Cosserat model can be obtained

1—fs 4ppec
AY = P 6.153
fs B+ e 0" ( )
which tends to : )
AX>® = ; fs A (4P (6.154)

wheng.. goes to infinity. This expression clearly shows that the maxisize effect predicted by the Cosserat
model is bounded, in contrast to th@crocurl model. Consequently, as noted in the previous subsection
about the hardening modulus, the Cosserataitdocurl models behave differently in the small size region.
The Cosserat maximal size effect is intrinsically limitgdthbe elastic properties for a given fraction of phase
(s) whereas in thenicrocurl model the maximal size effect is entirely controlled by fiig coefficient.

This different behavior is illustrated by figure 6.7 where #xtra—stress at 0.2% plastic strain is plotted
as a function of the coupling modulus for the Cosseratmimocurl models. As it was shown in section
6.5.1 and in figure 6.6, the considered models are equivedersufficiently small values of the coupling
modulus, according to the equivalence (6.136).

Transition zone and scaling law

The transition domain that connects the previous asyngategimes in the evolution of the overall yield
stress with the microstructure size can be characterizadidynain quantities : the locatian= [, of the
inflexion point and the tangent behavior at that point thateléhere the scaling law. These quantities are
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FiG. 6.7. Evolution of the macroscopic yield stre&&,5)9.» at0.2% plastic strain as a function of the coupling mo-
dulus, for the Cosserat amdicrocurl models. The abscissa correspondgitp for the microcurl model and
to 4u. for the Cosserat model (first order Taylor approximation of (6.X86).. near zero). The material
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parameters considered for each phase are given in table 6.3.
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6.5. Overall size effects predicted by the models

determined here in the log—log diagram like in figure 6.6. $&muently|. is defined by the vanishing of the
second derivative dbg ¥ 5 as a function ofog [. Moreover, the scaling law is defined by the first derivative
of log ¥ 2(log!) at! = I.. The scaling law is of the forrii*, n to be determined. The valuésandn are
determined numerically. For the material parameters ginaable 6.3, we havé. ~ 2.24 10~ mm and
the slope at this point is approximately equahte- —0.46.

We present here a numerical analysis of the evolutioh afs a function of material parameters. For
a fixed modulus4d® = 10~! MPa.mn?, the microstructure size dependence of the flow stress tgeglo
for different values ofd” in figure 6.8(a). The other parameters are taken equal tothkie in table 6.3.
These curves show that the transition zone is translatedrttsasmaller microstructure sizes whah is
decreased. Similar results hold for th&* values in the Cosserat model.
For a fixed modulust” = 10~! MPa.mn#, the microstructure size dependence of the flow stress iredlo
for different values of4?® in figure 6.8(b). The translation of the transition zone i sbserved but to a
lesser extent.

From these curves, the characteristic lengthnd the scaling law: can be determined and plotted as
functions ofA”, A%. This is done in figure 6.9. The characteristic lengtls an increasing function od*"
which saturates at large values4f". For the chosen parameters, the scaling power law remaigs th
n = —0.5.

The location of the inflection point turns out to be mainly tofled by the moduli of the hard phase
(k) while the scaling law is affected by the ratio between the uliaaf the hard phase and the soft phase.

The characteristic length and scaling power also dependewdlue of the coupling modulus. Figure
6.10 shows that the coupling modulus has a major effect osdhing law for both models. In contrast,
they have a limited effect on the size—dependent regiortitotaince they are generally taken around an
equivalent value ofl0® MPa. It turns out that, for the chosen material parametees Qbsserat model
provides power law values that saturate close te —0.5 in the highly constrained case. In contrast, the
asymptotic power law for thenicrocurl model is close tan = —2. Indeed, when the coupling modulis,
tends to infinity, we can derive a simplified expressiondarin (6.142), theC’ andD’ coefficients tend to
zero and theoth tends to 1. We end up to the following expression for the floesstin that specific case :

. 12A%(ry)
i B2 = et —n

(6.155)
This expression indicatesra= —2 scaling law. Figure 6.11 presents the effect of the voluraetion f

on the scaling law for the constrained Cosseratraiwtocurl models. According to thenicrocurl model f

has no effect on the asymptotic power law= —2. For the Cosserat model the effect of volume fraction
is strong and dominates when the coupling moduluss high. The range of reachable scaling laws lies
between 0 and-1. The—1 scaling law is obtained when the fraction of soft phase tém@sIn other words,
when the microstructure is mainly constituted by hard afieta In this case, the Cosserat model deliver
an Orowan type scaling law. An approximation of the flow stresn be derived whefy tends to 0. In the
transition zone we can approximate theh term in (6.142) by 1. Consequently,

. s A
fl:?o 212 =T+ ﬂ m (6156)
This expression can be simplified considering thagoes toco :
: _ (v
flslgo Yo =Te + LSQL £ (6.157)
V20, 4p

wherel,, is the caracteristic length of the (h) phase defined by (6 28)ation (6.157) demonstrates the
n = —1 scaling law delivered by the Cosserat model wiigitends to O.
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FiG. 6.8. Effect of the modulid”, A* on the evolution of the macroscopic flow stresg.af% plastic strairtg|g.. This
evolution is plotted as a function of the size of the microstructtoe : (a) different values ofA” (or 5") for
fixed valueA® = 10~! MPa.mnt ; (b) different values ofd* (or 3°) for fixed valueA” = 10~! MPa.mn7¥.
The other material parameters are given in table 6.3.
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FIG. 6.9. Effect of the modulid”, A*, 3" and3° on : (a) the locatior,. of the size—dependent region, (b) the scaling
power lawn. These evolutions are plotted as functions of one higher order moduiiles the other one is

fixed.
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FiG. 6.10. Effect of the coupling moduli on : (a) the locatigrihe size—dependence zone and (b) the scaling power law
n. The abscissa correspondsii, for the microcurl model and tot.. for the Cosserat model (first order
Taylor approximation of (6.136) fqi. near zero).
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FiG. 6.11. Effect of the volume fractiofi, on the scaling law reachable by each model (obtained for high values of th
coupling moduli).

6.6 Discussion

6.6.1 Identification of material parameters

The main features of the scaling behavior of Cosserat, miorphic and strain gradient plasticity mo-
dels have been quantitatively described in the specialazsévo—phase laminate microstructure. Explicit
formula or numerical estimates of the extra—hardeningaatsa with plastic strain gradients, asymptotic
behavior and scaling laws have been provided in this spaxEfie. The parametric study has shown that a
large range of size effects can be explored depending oratbes/of material parameters introduced by the
higher order theories. The previous analyses thereforgusgtlines for the identification of such material
parameters to describe specific size effects. The targéteaopena are precipitate hardening, on the one
hand, and grain size effects, on the other hand. This willireggeneralization of the previous laminate
microstructure, probably based on intensive computatianalysis. However, simple analytical situations
like the one studied in this work can help estimating the podienagnitude of such parameters, as proposed
for example in [Hunter 08].

Depending on the amplitude and the range of observed size®fthe Cosserat amdicrocurltheories
are candidate models for modeling the size—dependentnisspmd elastic—(visco)plastic crystalline solids.
The Cosserat has the advantage that it requires the intiodwd 3 additional degrees of freedom in contrast
to the 9 of the micromorphic approach. However, it has beewslthat the Cosserat crystal plasticity model
may not be sufficient to account for large amplitude extragéaing over a broad range of length scales.

The existence of transition domain with scalable size—déeet behavior, as illustrated in figure 6.10,
is of great interest since it can be calibrated with respe&xperimental results that are available for a
limited range of length scales. The existence of a saturasgchptotic regime below the experimentally
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FIG. 6.12. Influence of each material parameters on the size effedti@edy the considered model.

investigated length scales, i.e., beléwcan be seen as the limit of the continum approach. That is why
predictive extrapolations of the generalized continuundeishould not be expected.

For the transmission of higher order tractions at the iata&tetween elastic and elastic—plastic phases,
it has been necessary to endow both phases with higher owtirlinike A° and A®. The absence of such
transmission rules ledds to an indeterminacy in the stiiairsgradient plasticity theory. These higher order
moduli can be seen as representing intrinsically non loiatts that work at different length scales. Non
local elasticity effects are expected at very low lengtHescaf the order of 10 nm. In contrast, non local
microplasticity effects, associated with a sufficient n@mdf dislocations for a continuum crystal plasticity
theory to apply, occur at scales ranging typically from Q8 to 10m in f.c.c. metals. This explains the
selected values of material parameters for the examplegdeibin the previous sections (see table 6.3).

As a formal exercise and with a view to setting guidelinestf@ identification of a more realistic
model in the future, we propose in this section to identify frarametersi’*, H, etc., of themicrocurl
(and Cosserat) models from experimental results for a nahtetiich shares some common features with
the ideal laminate microstructures. Such experimentallteare available for the precipitate size effect in
single crystal nickel base superalloys [Duhl 87]. the nmstmacture consists of a quasi—periodic distribution
of cuboidaly’ precipitates coherently embedded in thenatrix. In a certain range of temperature and
strain, the precipitates can be regarded as elastic whtreasatrix displays a complex elastic-viscoplastic
behavior. The narrow channels ofphase are reminiscent of the ideal laminate microstructtudied in
this work.

The precipitate size effect in such a quasi—periodic mtanoture has been modeled by means
of periodic homogenization based on a cubic unit cell, anshgugjeneralized continuum models by
[Busso 00, Forest 00] and more recently by [Tinga 08]. In the first references, the size effect is enti-
rely carried by the strain gradient approach, whereas thagjradient plasticity model is used in the latter
reference, in addition to an explicit Orowan law introduée¢he constitutive model. In the context of the
simple laminate model considered here, we will try to idertife higher order material parameters so as to
describe the experimental precipitate hardening effetttomt including Orowan'’s law in the model. This
formal identification aims at discriminating the ability 6bsserat anthicrocurl models to account for si-
gnificant amplitude of extra—hardening. The identificatiemains indicative since we consider only single
slip, which is not the case in the real superalloy. The slipngetry is also different from the reality, even
though the soft phase of the laminate model mimies-ehannel. In addition to that, we will convert size
effects observed in tension to the correspondiftig shear behaviour for the purpose of calibration.

Figure 6.13 shows that thmicrocurl model is able to simulate an Orowan-like scaling law. Moegpv
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FIG. 6.13. Comparison between experimental data obtained with a two—phatesiah ¢, matrix phase elastic-
viscoplastic and/’ precipitates which can be considered elastic) from [Sims 87], the preuifithe model
in [Busso 00] and the proposed identification for thierocurl model. The size—effect is plotted as a func-
tion of the precipitate size. Volume fraction of precipitafgs= 68%, critical resolved shear stress of the
matrix phaser. = 59 MPa, u = 100000 MPa, H! = H; = 7.10° MPa, A" = 3.5.107° MPa and
A® = 4.10~° MPa. This figure shows that thricrocurl model is able to simulate an Orowan-like scaling
law (I =~ 200nm andn ~ —1).

199



Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crydtatiity

(h-) ) (b+)

Y
A

»|
=

Y
y

FIG. 6.14. Double slip in a two—phase periodic laminate microstructure undetesghear.

the characteristic length identified, = 200nm, is approximativelly the matrix channels width in Ni-base
superalloys.

6.6.2 Extension to double slip

The Cosserat anaiicrocurl models have essential common features with the statistiodel of dislo-
cations developed for single slip by [Groma 03] and comp#oetiscrete dislocation dynamics simulations
in [Yefimov 04]. The strain gradient plasticity model usedfie two latter references has been extended
for multiple slip situations according to purely phenolarabgical arguments in [Yefimov 05]. In the same
way, the Cosserat anahicrocurl models possess a straightforward phenomenological deratian for
multiple slip, without introducing any additional ingredits nor parameters, but without warranty that it
is consistent with the actual multislip behavior of crystalhis formulation is illustrated for symmetric
double slip in the laminate microstructure under shearif@pdonditions. Two slip systems, symmetric
with respect to direction 1 and inclined at an angié with respect to direction 1 are taken into account
in the soft phasés), as shown in figure 6.14. The main unknowns remain the same sexction 6.4.4,
equation (6.111). Following the same procedure as in the absingle slip, we have :

0 5 0 0 HY 0 0 5—HY 0
[H] =] w1 0 0|, [Hl=|H} 0 0], [Hf=|wua-H; 0 0
0 00 0 0 0 0 0 0

(6.158)
As the two slip systems are symmetric, the associated plakiis are equal! = v2 = ~. Then the
non-zero components of the plastic deformation are :

HYy =2y cos®0, HY = —2vsin0 (6.159)

The plastic microdeformation tensor takes the same form asdtion 6.4.4. However, in contrast to what
we obtained in the case of single slip, we expect the compoyigrof the plastic microdeformation not to
vanish. The matrix expressions (6.113) are still valid i@ tlouble slip context. In particular, there is still
one single non-zero component in the curl of plastic miciamaeation. The resulting stress tensors are :

0 ¥ — Hiy — H3, +uz1 0
[g] =p | 7— Hfy — HY) +us, 0 0 (6.160)
0 0 0
0 Hiy —xiy 0
8] = —Hy | Hj — x5 0 0 (6.161)
0 0 0
00 _AX11)2,1 0 _AX1172711 0
[M]=|0 0 0 , JewrlM] =10 0 0 (6.162)
0 0 0 0 0 0
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As a consequence, the double stress has only one non—venésimponent related t¢/, as in the case of
single slip. Therefore the balance equatios —curl M gives :

—Hy (HY5 — x12) = AxTa 11
, ) 6.163
{ Hgl - X[2}1 =0 ( )

It turns out that the component,; does not contribute to the dislocation density tensor. lidend to
coincide with the plastic deformatiafiy,, according to the second balance equation. This will résulte
fact that no contribution of the componeyi, will appear in the back—stress, as it is shown by the plagticit
criterion|g : P* 4+ s: P =1.:

|o12 (0052 0 — sin? 9) + 819 cos? 0] = |o12 (0082 6 — sin? 9) + AXI172,11 cos? 0] = 7 (6.164)

In the same way as in the case of single slip, the profijg/gis parabolic in the plastic phase. Itis computed
as in (6.119) which involves integration constants thatmaientified as in section 6.4.4 based on interface
conditions. The plastic slip is also parabolic :

1 VLI
V= 2cos2 0 (lez - @sz,n) (6.165)

Since we haved; = —2v sin? 6, the profile ofy}, is parabolic in the plastic phase as well.

In the elastic phase the balance equations (6.163) argadtdlwith vanishing plastic slip. Then we have :

ph __ ih D
X12 = H);(L X12,11 (6166)
X =0

Therefore the component’, has a hyperbolic profile in the hard phase and can be compsiied@.120) ;
finally its profile over the whole structure is similar to whreg show in the case of single slip. On the other
hand, the component, vanishes in the elastic domain and it turns out that it cabratontinuous at the
interface as soon as# 0. Accordingly, themicrocurlmodel only ensures the continuity of the component
X2 Which contributes to the dislocation density tensor. Theaglete analytical solution considering,
dicontinuous at the interface between the two phases hasdoeeputed. The expression of the integration
constants as functions &fis given by

Te _
— s o,
o = cos? 6 — Sf;lh 0 (6.167)
2 As - ) s
(1 — tan? ) it + AT comht 2 ) + 204" 214
6 Alw HE u(1 — tan? 6)2
at = —sth (6.168)
Ahw Sinh(7)
2 A's coth(w—h)
c = —a*|>+ 2 (6.169)

4 Ahw

Figure 6.15 illustrates the continuity af, and the discontinuity of%; at the interface. The problem of
interface conditions in strain gradient plasticity hagatty been pointed out, for example in [Aifantis 05,
Gurtin 05]. In these works, jumps conditions at interfagestiscussed. Here, no jump condition is imposed
on x5, at the interface. In order to illustrate size effects oh#diin double symmetic slip, the integration
constanz® has been computed as a function &, ). It turns out that we find the same expression than in
single slip.a® is therefore still given by (6.142). It is also interrestitmgnote that the Cosserat model give
a similar expression far® as a function ofef,). The complete Cosserat solution in double slip is given in
appendix K. The macroscopic strésg, can be expressed by

T, 24%a°
cos2f —sin’ 1 —tan’6

Sy = (6.170)
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FIG. 6.15. Profiles of plastic microdeformatiog$, andx%; and of the plastic slip? in the two—phase microstructure
with the microcurl model. The material parameters used in this case are-:35000 MPa, HQ = H} =
133829 MPa, A" = 2. MPa.mn?, A* = 20 MPa.mn? andr. = 40 MPa. This figure shows that in the case
of double slip,x?, is continuous while¢3; is discontinuous at the interface.
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FIG. 6.16. Evolution of the macroscopic flow streSs,o.» times the Schmid factoM = 008(9)2 - sin(9)2 at
(HY,)y = 0.2% as a function ofl. The material parameters considered for each phase are givereiGtab

Figure 6.16 presents size effects in double symmetric slivdoious angleg between)® and90°. The
casef equal to45° does not activate plasticity. The specific cdsmual to90° shows no hardening effects.
Indeed, in that situation, the curl operator does not regda/?,. In order to sum up the influence éfon
size effects, the maximal size effect predicted by the n®idetomputed. For large microstructures sizes
compared to the caracteristic length, the macroscopisstweites :

lim Sy = ——°—— (6.171)
l—00 cos? o — sin® «
In the other hand, for small microstructures sizes
Te 1- fs 1
lim Yo = H 6.172
lgr(l) 12 cos2 o —sin? o fs 1-— tan2 6 X<7> ( )
Consequently, the maximal size effect reads
1—fs 1
AY = ——H 6.173
fs 1 _ tanQ 9 X<7> ( )

The maximal size effect as a functionpredicted by the models is presented by the figure 6.17.

6.6.3 Application to~/+' microstructures

This section presents simulations @h/’ microstructure performed with the Cosserat model. Simula-
tions are performed in 2D. Two types of loading have beenistljdhe behavior under shear and tensile
loading.
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Fic. 6.17. Evolution of the macroscopic yield stre8%,,o. as a function of). The material parameters considered
for each phase are given in table 6.3.

Coefficient| [MPa] 7.[MPa] pu.[MPa] B[MPa.mn¥]
Phase (s) | 100000 59 10 2.10°°
Phase (h) | 100000 - 16 1.7510°6

TAB. 6.4. Set of material parameters employed/y’ simulations.

~I~" under shear loading

We have simulated the behaviour of/&’ microtructure in the double slip case. The anjis chosen
equal to 30. The Cosserat parameters have been identified to obtairractéiastic length of 200 nm. This
value of the characteristic length has been identified vaignticrocurl model to fit experimental data from

[Duhl 87]. The coupling modulus is taken very high. The tablé gives the value of the chosen material
parameters.

Figure 6.18 shows the results of they’ simulations. Figure 6.18(a) compares the macroscopic-beha
viour for various sizes of the microstructure. We can set tte simulations deliver a linear kinematic
hardening fory/+’" microstructure as for the two—phase laminate.

Figure 6.18(b) shows the size effect predicted by the sitiaua on the yield strength. Thg+’ case
is compared with the two—phase laminate one. Accordinglyactual cuboidal geometry provides results
close to those of the previous analytical approach. Diffeeebetween the two cases can be observed. First,
the asymptotic value df,, for small sizes of the microstructure is smaller in the’ case. More over, the
scaling law in the transition zone seems to be smaller too.

Figure 6.19 shows isovalues of plastic siip 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 the/y’ simulations performed with the Cosserat model. (a) Macroscopic stteam curves for
different sizes of the microstructure. (b) Resulting size effect coatpaith the size effect predicted for the
two—phase laminate for the same material parameters.

205



Chapitre 6. Size effects in generalized continuum crydtatiity
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FIG. 6.19. Isovalues of plastic slip obtained with the Cosserat model for various sizes of the microstruétdaetor
10 is applied on the deformed mesh.
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FiG. 6.20. Tensile behaviour effy’ microstructures simulated with the Cosserat model.

~I~" under tensile loading

Similar simulations have been performed under tensileitmpdrigure 6.21 shows the resulting mecha-
nical behaviour for differents sizes of the microstructevery small size effect is predicted in this case.
It can be observed on figure 6.21 that the microrotation iallbed near the corners of the precipitates.
It explains the small size effect observed. These simuiatghow that the Cosserat model is not able to
deliver size effects for/+' microstructures under tensile loading. This is due to tletfaat in tension the
lattice curvature almost vanishes in the channels, exedpeigorners. 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, calledicrocurl, has been proposed to regularize the res-
ponse of a strain gradient plasticity model in the presefi@n@lastic phase. The:tirl H?” model
is retrieved when the coupling moduliis, that arises in thenicrocurl model, becomes a Lagrange
multiplier. The corresponding internal constraint stetest the plastic microdeformatiogp coin-
cides with conventional plastic deformatidfi”.

2. A complete solution of stress, strain and plastic slipritistions could be worked out for a two—phase
laminate microstructure where the elastic and elastistiplphases obey to the Cosseraticrocurl
model. In contrast, an indeterminacy remains with ther? H?” model because of the question of
transmission of higher order tractions from the plastidoelastic phase.

3. Cosserat andhicrocurl solutions coincide within a certain range of values of nmatgrarameters.
4. The size effect in terms of extra—hardening amplitudedioted by the Cosserat model is bounded.

In contrast, this amplitude is linearly related to the céngplmodulusH,, in the microcurl model.
Accordingly themicrocurl model can accommodate any observed amplitude of extraethiagl

5. The locatiori,. of the size dependent domain of the models has been detetamadecan be calibrated
to comply with experimental results either observed in #wemor micron scales. This characteristics
is mainly controlled by the parametdr and A”.

6. Power law exponents for the scaling rules were determiihadrange froom = 0ton = —2. It
therefore contains the ideal Orowan and Hall-Petch exgen&he higher order parametetsand
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FiG. 6.21. Isovalues of micro-rotatiafs. A factor 10 is applied to the deformed mesh.

H,, can be calibrated to obey to experimental scaling laws irvengdomain of length scales. More
specifically, themicrocurl model can produce scaling laws betweeand —2. The Cosserat model
produces scaling laws frotto —1 depending on the volume fraction of the soft phase.

7. The formulation of the three considered models is suchah@mck—stress component arises in the
soft phase and macroscopically results in linear kinenfaiclening. The corresponding kinematic
hardening modulus was explicitly derived, as a functionighlr order material parameters, volume
fraction of soft phase, and microstructure size. It is badhih the case of the Cosserat model, whe-
reas it is linearly related té/, according to thenicrocurl model.

8. The models are applicable to multislip conditions. Thalgsis in the case of symmetric double
slip has shown a similar size—dependent behaviour as itesslip, and the existence of possible
discontinuity of some plastic microdeformation component

The proposed models should now be applied to more realesies; for example to predict size effects in Ni—
base superalloys or size effects in polycrystals, basedrga &rale finite element simulations, as initiated
in [Forest 00]. The fact that the Cosserat extra—harderniegswas found to be bounded, irrespective of the
value of higher order moduli, may explain the systematicanastimation of grain size effect predicted for
aggregates of Cosserat crystals in [Forest 00, Zeghadi R3Expected that predicted size—effects will be
more pronounced for thaicrocurl model that with the Cosserat model.

The linear kinematic hardening predicted by the modelséridminate microstructure is quite ideal and
unrealistic. A dependence of the linear kinematic hardgioim total dislocation density was evidenced in
[Groma 03, Forest 08]. More generally, the constitutiverfeavork should be extended to include non linear
kinematic hardening.

From the numerical point of view, the Cosserat model has tharstage that it requires only three
additional degrees of freedom compared to the 9 generallyimred in the turl HP” and microcurlmodels.
Models involving the slips® themselves or the dislocation densities as additional degrefreedom, like
in [Bayley 06], are even more expensive since the numbergregs of freedom increases proportionally to
the number of slip systems. The possible discontinuity ofescomponents of the plastic microdeformation
makes the finite element implementation of thigrocurl model quite intricate.

Under single slip conditions, the presented models havedsphysical basis as shown by comparison
with statistical dislocation theoretical results and asople line tension dislocation models in [Forest 08].
In contrast, the application of the models to multislip citinds is possible in a purely phenomenological
way, by identification of material parameters from experitaédata, or from comparison with dislocation
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6.7. Conclusions

dynamics simulations. This remains to be done with a viewidencing the limitations of the approach.

Interface conditions have played a majolerin the present work. Simple continuity requirementsever
considered. However, enriched interface conditions amdtitative equations at grain boundaries as pro-
posed in [Aifantis 05, Gurtin 08], could be more realistihie} could even be identified from atomistic
simulations [McDowell 08].

The extention to tensile loading condition shows that thaistgradient approaches based on the dis-
location density tensor are not able to capture the correfipg size effects in the/y’ microstructure.
They can be used for polycrystals but also deliver limited gffects [Zeghadi 05a]. New frameworks must
be developed in the future based on other statistical obchigion distribution than the dislocation density
tensor or differents sets of additional degrees of freedom.
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Chapitre 7

Modelisationa I’ echelle macroscopique
de I'influence desevolutions
microstructurales sur le comportement
méecanique de 'AM1
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Chapitre 7. Moélisationa I'échelle macroscopique de I'influence @s®lutions microstructurales sur le
comportement facanique de 'AM1

7.1 Introduction

Ce dernier chapitre abordre la n@dation, dans le cadre d'un mélé de comportement macrosco-
pique, des effets de la mise en radeaux sur le comportemecamugue. Le chapitre 4 &€ consad a
I' étude exprimentale du pbnoneme. Nous avons vu que la coalescence s @cipites conduita
un adoucissement du comportement de 'AM1. L'objectif delapitre est de madiser cet adoucissement.

Par ailleurs, nous avons con&aju’un vieillissement en fatigue altém®a suivant I'orientatior{001)
conduita une microstructure orieg a 45 par rapporta la direction du chargement. Les simulations
merees avec le marde champs de phaséfasto-viscoplastique construit au chapitre 5 permetiente-
trouver ce esultat. Nous proposons ici un second glecbag sur une minimisation deédhergieélastique
en pesence de&formations plastiques permettant de comprendre I'catént prise par la microstructure
sous diferentes conditions de chargements.

Ce chapitre est divésen trois parties. Dans un premier temps nous effectuonstude bibliogra-
phique des magles proposs Ecemment pour traduire les effets de la mise en radeaux samportement
mécanique. Sur la base détude bibliographique et dessultats obtenus au cours des chapitres 5 et 6, nous
proposons dans un deéxne temps une extension du nebelde comportement actuel qui prenne en compte
les effets de la mise en radeaux. Ce &ledst identifta 950C et 1050C grace aux donees exprimentales
acquises au chapitre 4. Nous verrons que cegleoekt capable de rendre compte de I'effet de vieillissémen
en fluage sous di#irentes orientations cristallographiques. En revancseuis-estime I'adoucissement ob-
sené en fatigue altel®e, notamment pour I'orientatigf01). C’'est pourquoi nous proposons un redelde
prévision de I'orientation de la microstructure suivant laiement effecet Ce moéle est pesené dans
un troiseme temps.

7.2 Comment mockliser I'influence d’un vieillissement sur le com-
portement mecanique ?

De facon grérale, la prise en compte d’un vieillissement dans un&m®dacroscopique commence
par I'ajout de variables internegdrivant I'etat du meériau [Lemétre 85]. Ces nouvelles variables internes
sont coupdes aux autres variables observables et internes. Le changeecanique, la tengrature, [etat
d’écrouissage du matiau sont responsables du vieillissement. Mais, le ssiment influencegalement
la réeponse racanique du métiau.

Les questiona resoudre dans le casgsent sont donc au nombre de trois :
— Quelles sont les variables microstructurales pertirsshte
— Commentévoluent-elles avec le temps, en fonction de la terajure, du chargement et détht
mécanique du matiau ?
— Comment la mise en radeaux influence-t-elle le comportemecanique de 'AM1 ?
Cette section propose une revue bibliographique deshasgropoas dans la liirature pour écrire I'in-
fluence de la mise en radeaux sur le comporteméuamique.

Nous avons receggleux approches pour traiter ce pgahk, une premdre que I'on pourrait qualifier de
macroscopique [Fedelich 08, Tinga 09] et une secondétatoicro-nécanique [Svoboda 96]. La preéné
voie est purement @monenologique, dans la ligre des moéles de comportement exgssau chapitre 2.
Le choix des variables internegctivant le vieillissement ainsi que leurs loi€dbdlution sont largement
calibres sur desasultats exprimentaux. En revanche, la seconde se pdeltechelle des phases édit la
mise en radeaux en terme de diffusion. Les paragraphestsingcrivent ces mogles.
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7.2. Comment mogliser I'influence d’un vieillissement sur le comportemergaanique ?

7.2.1 Approche micro-necanique

On a assi#t ces dermires anf@es au @veloppement de metes micro-nécaniques pourétrire le com-
portement des superalliages monocristallins [Forest 96b&la 96, Fedelich 02, Ma 08, Tinga 08]. Ces
mockles sont tous bas sur le @me principe. lls prennent en compte le cakeetiphaé des monocris-
taux de superalliages et utilisent degles d’homogréisation pour adder aux variables macroscopiques.

Parmi ces mogles, le modle de Svoboda [Svoboda 96, Svoboda 97, Svoboda 98, Svobpdst Gedie
au fluage eh la mise en radeaux. Les auteurs coasdt une cellul&€lementairey/y’ et distinguent trois
zones, le pEcipité, les couloirs de matrice horizontaux et les couloirs deiogaverticaux. La variation de
largeur des couloirs horizontaux est consiérée comme variable interne. &idésigne Ienergie libre, la
variation deA est €lieea G par :

dG 1dR

dA 2 dA
ou R est le taux de dissipation dehergie libre @ a la diffusion. Pour calculer&nergieglastique en fonc-
tion de A, les contraintes sont supf@®Es homognes dans chacune des zones. &gsations cdquilibre
mécanique et un made de comportement permettent detetminer les champs de contrainte et de
déformation dans chaque zone. De plus, une relation eite¢ A permet de trouver la loi évolution
deA.

(7.1)

Linfluence de la mise en radeaux sur le comportement en flapparé au travers du seuil de plastieit
Les auteurs ont choisi la contrainte d’Orowan comme seyildsticie [Svoboda 98].

Ce moele est relativement proche du nidel de mise en radeaux proggsar \eron [Veron 95]. Ce-
pendant, la moglisation propoge par cet auteur ne rend pas compte de l'influence de la missleaux
sur le comportement atanique.

7.2.2 Approche macroscopique

Plusieurs modles ontéte propogs Ecemment pour &trire la mise en radeaux et son influence dans
le cadre de mogles de comportement macroscopiquegmuménologiques [Fedelich 04, Fedelich 08,
Tinga 09]. Ces auteurs se sont principalemerérgggs au cas @&volutions microstructurales sous char-
gement de fluage suivant 'orientatigf01). Fedelich et Tinga [Fedelich 08, Tinga 09] distinguent deux
phénonmemes physiques responsablesviblutions microstructurales :

— La coalescence isotrope deggipites, dont la force motrice est laduction de Energie d’interface ;

— La mise en radeaux, qui elle est anisotrope et @etpar le chargement é&xteur.
Cette distinction est supp@e par de nombreuses d@as exprimentales [Epishin 09].

Modele de Fedelich D’apres Fedelich [Fedelich 08], la coalescence isotrope desippies induit seule-
ment une modification dedthelle de la microstruture sans modification @dt des contraintes internes
dans le mdriau. Ce pBnonene est dcrit par la variable\og; correspondara la periodicite de la micro-
structure. Levolution de la largeur des couloirs dada coalescence desauipittsw, ., S'€xprime alors

en fonction de\go; :

Aoo1 (T
Weube (t) = ())\%1( ) wgube
001
ol w?

Y e €1AD01 SONt respectivement la largeur initiale des couloirs deineaét la @riodicite de la micro-
structure initiale.

(7.2)

Al'opposg, la mise en radeaux modifie la microstructure paglargissement de certains canaux de ma-
trice au profit de la disparition des autres. La largeur detoos de matrice perpendiculairada contrainte
wrqp¢ dans la microstructure en radeaux@ghlement fonction de leépiodicité :

Moot (1)
wraft(t) = 20 wgaft
001

(7.3)
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avecw),;, la largueur des couloirs de la microstructure en radeaieliej i.e. correspondard la
périodicite A\, . Noter que cette expression ésablie en supposant que la fraction volumique deipites
ne varie pas lors de la mise en radeaux. Fedelich [Fedelictiédidit la variableé comme le dedr de mise
en radeaux de la microstructure :

w(t) — Weype (t)
Wraft (t) — Weube (t)

§(t) = (7.4)

Deux variables internes sont donc ajoes pour dcrire la mise en radeaux dans le ratedde Fedelich
[Fedelich 08] \g01 et décrivant respectivement la coalescence isotrope @eqites et le dedr de mise en
radeaux de la microstructure. Les loigdolution suivantes pour ces variables sont prépesConcernant
la coalescence isotrope, elle est sugsiacependante deétat de contrainteformation du mariau. Une
loi en racine du temps est proj@es:

Moot () = Agor v/1 + Bt (7.5)

Dans le modle de Fedelich, 8volution de la variable interrgeest coupte au comportementénanique
par I'intermédiaire du paragtrec® d’écrouissage ceamatique :

(&) = (1 — 7€) (7.6)
La force motrice de mise en radeaukait donc :
aw 1 0,0,.0 . o
X = e SGcie” (7.7)
Fedelich postule une loi @volution de la variable interrneen puissance d¥ :
é = (1 - f).fraftXn (78)

avecf,qs: etn deux pararatres du modle. Le mo@le peseng ici est une extension du mele propos par
Fedelich [Fedelich 04, Fedelich 08] que nous avoisené au chapitre 2. Dans ce midd le seuil de plas-
ticité est @crit par une contrainte d’'Orowan. Par cegsent, la mise en radeaux affecte le comportement
mécanique par le biais du seuil de plaséat du module dcrouissage camatique.

Modele propos par Tinga Ce moatle se situéx cheval entre un ma&le macroscopique et un meld

de type micro-récanique car il est bassur une "homogreisation par parties” similaira celle propose
dans [Fedelich 99, Fedelich 02], mais les loigwdlution des grandeurs microstructurales sont purement
phénonenologiques. Le mage propoé dans [Tinga 09] est basur les dmes consigrations physiques,

a savoir qu'il distinguéegalement coalescence isotrope et mise en radeaux. La&ialdtion de la largeur
des couloirs de matrice di@gela mise en radeaux est assur le moéle propoé dans [Epishin 09] :
Q- aU(T))

(7.9)

h= Aexp (— =T

avecU(T) = Ur(T — Tp)™. Dans ce moéle, T' est la temprature en kelvinT; étant la temgrature
en dessous de laquelle la mise en radeaux n'est plus @esetyQ, Ur, n sont des paragtres. Tinga
propose une formulation pluggerale de ce magle en introduisant trois largeurs de couldirs L, et L3
correspondant aux directions y et z. L' évolution de ces largeurs est éia la contrainte de Von Mises
oy v et aux composantes diagonales éwidteur des contraintes. par la relation panonénologique :

: 3 od A Q — oy U(T)
Li=—CL; | —& )= = rrr/ 7.1
¢ 2 z(O’\/[\/[-i-&‘) Lexp< RT ( O)

Tout comme dans le meéte peccdent, ce mogle prend en compte I'augmentation de la taille de la
cellule v/+" élementaire due la coalescence isotrope de®gpites en postulant la loi suivante pour

I’ évolution de\gg; :
Q- UVMU(T)> (7.11)

Xoo1 = feAexp < T
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7.3. Mockle macroscopique

L'utilisation d’'une homogneisation par parties permet de distinguer plusieurs effeta mise en ra-
deaux sur le comportement. En effegublution microstructurale affecte la largeur des cosldig matrice,
donc le seuil de plastid@tpar I'intermédiaire d’'une contrainte d’Orowan. Elle affeé@galement la moée
aux interfaces prise en compte par l'inté&umire de la plastic# dans la phasg'.

Nous avons frsené des modles qui permettent de meliser la mise en radeaux et de rendre compte de
son influence sur le comportemenéaanique. En conclusion de ceéteide bibliographique, nous pouvons
dire que I'approche micro-&tanique sembleds ineressante car elle traduit les forces motrices de la mise
en radeawa savoir la diference dénergie entre couloirs horizontaux et couloirs verticaDgpendant,
dans le cadre de cettegthe, nous avons retenu une approche macroscopique dagreadies moéles de
Fedelich et Tinga. La section suivante propose l'identificed’'un modle macroscopique rendant compte
de l'influence de la mise en radeaux sur le comportemé&ctamiquex partir des essaisg@senés au chapitre
4. Nous en verrons ensduite les limites.

7.3 Modele macroscopique

7.3.1 Equations du moele

Hypotheses On suppose que la mise en radeaux affecte uniquengambliissage du matiau au travers
d’'un élargissement des couloirs de matrice. L'effet sur la \8&eamnis enévidence sur le comportement
a 1050C au chapitre 4 estaglige. Nous nous basons sur le nétel propoé par Fedelich dans le cadre
du projet europen SOCRAX [Fedelich 04]. Cela signifie que noégligeons la coalescence isotrope des
précipites. Cette hypotise est possible car contrairement aux éasrexgrimentales dans [Fedelich 08],
les temps de fluage congigés dans ce travail sont relativement courts.

A nos yeux, le prolime de savoir si la mise en radeaux affecte le seuil@rduissage ceématique
reste entier. Dans le premier mid propoé par Fedelich [Fedelich 04], la mise en radeaux affecte uni-
quement le seuil de plastiéitDans le moéle de Fedelich jseng ci-dessus [Fedelich 08]glargissement
des canaux de matrice perpendicula@dixe de chargement affecbgalement le module @trouissage
cinematique. Plus&réralement, cette probinatique se ragmea la question de la mé@tisation des effets
d’échelle en plasticit abor@e au chapitre 6 de ceamoire. Dans ce chapitre nous avons vu que lesatesd
de milieux continus grérali€s conduisera unécrouissage camatique liaire dont le module&pend de
la taille de la microstructure.

Nous nous sommes p&s la question de savoir s'il fallait faire porter I'effet the mise en radeaux
sur I'écrouissage c#matique uniqguement ou sur le sekfjalement. La figure 7.1 compare, au travers du
mockle de comportement, ces deux hygsths sur lesisutats du comportement aprmise en radeaux en
fluagea 950C et 1050C. L'amplitude de I'adoucissement congié est la neme dans les deux cas. La
différence est relativement faible. Mais les simulations st proches dessultats ex@rimentaux si la
mise en radeaux affecte simul@mnent le seuil de plastiétet le module dcrouissage cématique comme
le montre la figure 7.1.

Equations du mockle On suppose donc que le seuil de plastigt le module dcrouissage sont inver-
sement proportionneBsla largeur des couloirs de matrice

ro = Lgb (7.12)
o= PG (7.13)
w

ou G est le module de cisaillementita norme du vecteur de Burgers.

On consigére¢ le degé de mise en radeaux comme variable interne duaieodCette seule variable
interne suffit car nous avons vu que la mise en radéalif50C eta 950C conduisent au Bme com-
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FiG. 7.1. Comparaison sur deux essais du comportement dans lé lzamize en radeaux affecte uniquement le module
d’écrouissage camatique ou simult@ment le module et le seuil de plastit

portement macroscopigue. De plus, nous avons vu que ltatien des radeaux, N ou P, a une influence
négligeable sur le comportemengganique.

La variable interne& varie entre 0 et 1. La largeur des couloirs de matrice estifumde&. Elle varie
entrewy etwe, :
w = wWo + (Weo — Wo)& (7.14)

Tout comme Fedelich, nous supposons que la force motrida snise en radeaux est une fonction de
I état decrouissage du matau : _
§=A1-9IX[" (7.15)
ou X = ) x*m?® désigne le tenseur écrouissage cematique et.X | sa norme. Pour un chargement
monotone, l'inégration de 7.15 condudt une cigtique dévolution exponentielle :

&= 1—exp(—AlIX|") (7.16)

Ce moatle aéte impleémené en language Zebfront qui est leta-language geiali€ dans le code Z-
set pour lecriture de lois de comportement. Lagration temporelle du mede est effecteée gacea une
méthode explicite de Runge-Kutta du deemxie ordre.

7.3.2 Identification de 'adoucissement gnéeré par la mise en radeaux

Au chapitre 2 de ce Bmoire, nous avons idenéfun moele de comportement prenant en compte im-
plicitement I'effet de la mise en radeaux sur le comportersens faibles vitesses de sollicitation. En effet,
les paramdtres du moéle de viscosé identifis ontet calibés de fagor simuler correctement le compor-
tement de 'AM1 en fluage et en relaxation de longueeguCe modle ne permet pas de rendre compte de
I'effet de la mise en radeaux sur le comportement monotongyoligque pour des vitesses de sollicitation
plus rapides, typiqguement entre T0et 10~ s~!. Le mockle ckcrit dans le pgEsent chapitre rend compte
explicitement de I'effet de la mise en radeaux. Nous reparionc du mogle de comportement actuel
recak (voir paragraphe 2.4.1) pour l'identification de l'infleende la mise en radeaux&hinmoins nous
choisissons un made de viscosé de type sinus hyperbolique. Les coefficiehtst £, sont calibés de
mankirea ce que le moele de viscosé en sinus hyperboliquettivre la néme contrainte visqueuse que la
loi de Norton du modle actuel recél sur la plage de vitesses 10103 s~!. Ces paramtres sont dorés
dans le tableau 7.1.

Nous choisissons,=100 nm conforr@menta [Diologent 02] pour 'AM1. De plus nous prenons
b=0.254 nm [Diologent 02]. Les valeurs des coefficiamtst 5 sont calcuées de facom retrouver le seuil
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7.3. Mockle macroscopique

Temperature Systmes G @ I} d M m k o
MPa  MPa MPa MPa MPa <
octeédriques 0.2924 910 1960 800 8 25.60 9.46710
950C cubiques 93000 0.127 383 1131 800 8 20.35 9.4910
octeedriques 0.2013 665 2126 800 6 1215 1.76710
1050C cubiques 88000 0.179 418 1414 800 6 8.8 1.8390

TAB. 7.1. Coefficients dcrouissage et de viscasilu mo@le de comportement.
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(a) Essai complet (b) Premere traction

FiG. 7.2. Simulation de I'essai 18 (vieillissement en fluaggs0C, 300 MPa).

de plasticié et le module dcrouissage cematique du mogle de comportement actuel. Il ne s'agit jgas
proprement parler de paraitnesa identifier.

Deux types de para@tres sont&ellement identifier. Le premier est le parane w,, qui carackrise
I'adoucissementdia la mise en radeaux. Ce pargtne est identié sur I'essai 18 et sur I'essai 07. Les autres
parangtres sontd etr qui contdlent la ciretique de mise en radeaux. lls sont ideasé 950C et 1050C
aux paragraphes suivants.

D’aprés les essais 18 et 07, pour lesquels un vieillissement egeflsaivant I'orientation(001) est
effectlte a 950C et 1050C respectivement, nous fixons le pagmw,, a 135 nm. Les figures 7.2 et 7.3
montrent que cette valeur permet de rendre compte correotede I'adoucissemenggeré par la mise
en radeaux sur les portiods10™° s~! et 1073 s~1. En revanche, le made surestime la contrainte en
relaxation aux deux ten@patures consttées.

7.3.3 ldentification de la cirétique de mise en radeaux

Le second type de paratnes correspond la ciretique de mise en radeaux. Il comprend les patees
A ety. Ces paramtres sont identiis sur des essais de fluage. A @50nous disposons du suivi de la
mise en radeaux effedsur I'essai 18. Nous ajoutons un terme de restauratidgustade [€crouissage de
manirea mieux @crire ces essais de fluage. Pour cette taatpre, les paragtresA=10"" s ' etn = 1
permettent une bonne description de ces essais comme leetefigure 7.4.

A 1050C, les pararatresA etn sontégalement calil@s sur des essais de fluagk fois obtenus dans
ce travail et dans celui de [Ayrault 89]. La figure 7.5 montnebon accord entre doBrs exprimentales et
simulations. Les valeurs dé¢ etn sont respectivement de 10s! et 1.
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FiG. 7.3. Simulation de I'essai 07 (vieillissement en fluagkd50C, 150 MPa).
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durant I'essai 18

FiG. 7.4. Identification des paratres du modle contblant la ciretique de mise en radeaa950C. Les donies en
fluage sont issues de [de Bussac 93].
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FiG. 7.5. Identification des parastres du moéle contblant la cirétique de mise en radeaax1050C. Les donies
experimentales en fluage sous 140 et 170 MPa sont issues de [Ayrault 89]
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FIG. 7.6. Simulation de I'essai 13 (vieillissement en fluageD50C, 150 MPa suivant I'orientatio(011)).

——— . 600
Essai11 -
600 simulation 1
500 ] ]
400 + B
N
400 | ]
200 q N
= T N st
s S 300} .
5] o
200 [ ] 200 q
-400 | ] 100 q
Essai 11  +
ki Simulation
600 . . . . 0 . . n
-0.025 -0.02 -0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015 0.02 0.025 0 0.005 0.01 0.015 0.02 0.025
€ €

(a) Essai complet (b) Premére traction

FIG. 7.7. Simulation de I'essai 11 (vieillissement en fluagE050C, 150 MPa suivant I'orientatiofil11)).

7.3.4 Simulation des essais suivant les orientatiorjg11) et (111)

Le mockle tel qu'il aété identifié aux paragrapheségmedents est valigl par la simulation du compor-
tement nécanique ags fluage suivant les orientatiofl1) et (111). Les figures 7.6 et 7.7 montrent que
le mockle propoé permet une bonne description des effets de la coalescara&e pour ces deux autres

orientations.

7.3.5 Limites du mockle

De part les hypothses que nous avons faites, un certain nombre d'effets deséaen radeaux ne sont
pas correctement pris en compte dans le @é@dPrem@érement, comme nous I'avons soulgmous avons
négligé I'influence de la coalescence oriéatsur la viscosi. L'essai 17 est donc maédrit par le moéle.
Comme le montre la figure 7.8 les portian$0~° s~ sont bien écrites par le mogle. En revanche celui-ci
sous-estime la contrainte pour les portions rapides.

La seconde limitation du mede propoé concerne le fait que I'orientation des radeaux n’est piae pn
compte. Cela implique que I'on ne reproduit pas la&tifihce de eformation plastique entre fluage traction
et fluage compression mise émidence au chapitre 4. Cela impligagalement une mauvaise description
de l'influence d'un vieillissement cyclique suivaiD1). En effet, comme le montre la figure 7.9, le nétel
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FIG. 7.8. Simulation de I'essai 15 (vieilissement en fluage traction suiy@@it) a 1050C, 150 MPa puis essai
mécaniquex 1050C).
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FiG. 7.9. Simulation de I'essai 14 (vieillissement cyclique suiv@ot ) & 1050C).

sous-estime I'adoucissement provequar un tel vieillissement. Comme nous I'avons vu au chagitua
vieillissement cyclique lent suivant I'orientatidfi01) gérere une microstructure origrga 45 par rapport
aux axes cubiques. Il est possible d'inté@ter ce esultat en terme de contrainte d’Orowan. La largeur
effective des couloirs de matrice est plus importante paarmicrostructure en radeaex que pour une
microstructure issue d’un vieillissement en fluage.

La figure 7.10 pesente les simulations des vieillissements cycliguesaatiles orientationg011) et
(111). Elle met enévidence le fait que le méde sous-estimégalement I'adoucissemengmgré par un
vieillissement cyclique suivarft11). En revanche, comme nous I'avons vu au chapitre 4, pouehtetion
(111), le mode de vieillissement influence peu I'adoucisseménég. C'est pourquoi le made cecrit
correctement I'essai 19 vieilli sous chargement cycliquieast cette orientation particelie.

Enfin, nous avons sim@l’essai 06, essai déferencea 950C. Le modkle pévoit de la mise en radeaux
au cours de la relaxation. Par cénsient, comme le montre la figure 7.11, on observe un adencés® du
comportement entre le premier cycle et le cycleeamelaxation. L'essai ne montre pas d’adoucissement,
ce qui laisse supposer gu'il n'y a pas eu mise en radeaux as deicet essai. Ce poin&ge confirmé par
les micrographies effeches apes I'essai. Elles ne montrent qu’'uglslit d'accolement des gripites. Ce
résultat laisse donc penser qu'il faudraité&irer la force motrice de mise en radeaux dans notreaheod
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FIG. 7.10. Simulation des essais 20 (vieillissement cyclique suivant I'orientélibh}) et 19 (vieillissement cyclique

suivant l'orientatior111})).
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FIG. 7.11. Simulation de I'essai 06 (essai é€rencea 950C suivant(001)).
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Chapitre 7. Moélisationa I'échelle macroscopique de I'influence @s®lutions microstructurales sur le
comportement facanique de 'AM1

7.4 \ers une moelisation de I'evolution de I'orientation de la micro-
structure

L'objectif de cette partie est de méliser I'influence d’'une dformation plastique sur I'orientation des
précipites. La moélisation que nous proposons ici a pour but lavsion de I'orientation des radeaux par
une minimisation de &nergietlastique (pas de datique). La diference de constantéfastiques entre les
deux phases eségligée. La plastici# est prise en compte par un tenseur @odnation plastique dont
la synetrie cepend de I'axe de sollicitation via les sgstes de glissement adiis. Sous les hypodises
précdentes, Energie d’'une microstructure en radeaux pete évalltee en fonction de I'orientation des
radeaux en utilisant la &orie micro-nécanique de Khachaturyan [Khachaturyan 83].

Diff érents cas de chargements semidés, des chargements de traction et de compression s{ient
bien €ir, mais aussi suivant d’autres orientations telles quetientations(011) et (111). Les pevisions
obtenues par cette melisation et les microstructures de monocristaux de slliggas soliciesa haute
temperature sont compaes.

7.4.1 Mocklisation

Cette section aborde la melisation envisage de Ienergietlastique. Nous reprenons le formalisme pro-
pos par Khachaturyan [Khachaturyan 83] et uélizar exemple en champs de phases. Nous nous plagons
dans les hypotbses suivantes :

— La microstructure estaiodique ;

— Les proprétesélastiques sont homeges sur la microstructure, car@adtees par le tensewx;

— La matrice a un comportement plastique cadgt par une loi de comportement de fype cristal-
line [Méric 91]. Nous consigrons uniquement les sgshes de glissement oédriques. De plus,
la déformation plastique est suppasconfite dans les couloirs de phaset homogne dans I'es-
pace. La éformation plastique n’est biefiispas spatialement homéxge lors des premiers instants de
I’ @volution microstructurale si les canaux de phase sont pagquivalents visa-vis de I'axe de trac-
tion. Cependant, quand la microstructure est transferam radeaux (situation que nous coasids
ici), cette hypotkse se trouvearifiee.

L’ énergielastique d’'une microstructure soumésene contrainte e&tieureg“** s’écrit :

1 .
Eug= - / o dV — Vg (g) (7.17)
2 dv
oll g désigne le tenseur des contraintes! celui des @formationsélastiques ete) le tenseur de
déformation moyen.

Nous consiérons la fonction de formé(r ) caracérisant la microstructure au point 6 = 1 dans la
phasey etf = 0 dans la phase’. D’apres la tleorie de Khachaturyan [Khachaturyan 83], et en se placant
dans 'espace de Fourier :

1 - dq3 exr V exr exr
Ea = 2/q (2fo’ B(n) \9(2)|2 - qu'jt<§?j> - 501']' tSijklO'klt (7.18)
ol fq* = fq o epresente la valeur principale de 'ggrale et
Bn)=g¢":[]"~n-g" - Gn) g n (7.19)

Dans (7.19)G(n ) est le tenseur de Greengmkndant de 'orientation et des prdgiés élastiques. Le
tenseu © repesente le tenseur défdrmation hors contrainte. On a alors :

a’=X:¢€° (7.20)

~
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7.4. Vers une maglisation de lévolution de I'orientation de la microstructure

Cn Ci2 Cu ]
GPa GPa GPa
197 144 90 -0.002

TAB. 7.2. Donrees nurariques pour les simulations degpision de I'orientation de la microstructure.

Dans un modleélastique, la @formation hors contrainte peugstire :
RN (7.21)

Dans (7.18), puisqu®(n ) ne cepend que de l'orientation du vecteur, le minimum dénergieélastique
7.18 est gali® pour une microstructure en plaguettes avec une normat@dqguar le minimum d&(n ).
Par congquent, 'orientation de la microstructure correspondminima deB(n ).

La base du magle cevelop ici est de supposer queetolution microstructuraleéponda I'activité
plastique de magrea minimiser Ienergietlastique. La frsence de&ormation plastique dans la matrice
modifie le tenseur de&dormation hors contrainte. On suppose que le tenseugfiderdation plastique peut
s’écrire sous la forme :

ef(r) =g40(r) (7.22)

On cefinit alors le tenseur deéfbrmation hors contrainte effectif comme la somme desritmriions du
désaccord paragétrique et de la &formation plastique? :

T
e =g +ef (7.23)

Le tenseue’(r ) s’écrit alors :
e'(r) =¢"0(r) (7.24)

et I'énergietlastique du métiau est donee par 7.19.

Pour un ensemble de plaquettes fines perpendiculaivge directiom alorse(g)2 est regligeable
partout sauf dans la directign, . Par conéquent :

1 * V exr exr
Euw 3B(n)V - Vol <§ij> — SO S (7.25)
Dans 7.25, seul le terme éh(n ;) dépend de I'orientation. L'orientation des radeaux qui miise I'energie
élastique stodke est donc dor@e par la minimisation d8(n ).

Dans la suite nougtudions l'influence de la plastiéitsur le minimum cnergieélastique. Dans
[Khachaturyan 83] est propés une étermination analytique du minimum @ n ) en fonction du tenseur
de ceformation hors contrainte dans le casaelui-ci est étragonal. La prise en compte de kfarmation
plastique dans le cas de chargements suivant des oriemstatistallographiques défentes des orientations
cubiques conduia des tenseurs deefbrmation hors contrainte norecessairemenétragonaux. l&tude
propo£e ici est donc nuérique. La normal@ I'orientation des plaquettes en coordéas spériques est
définie par :

n = (cos ¢sinf,sin ¢sin b, cos 6) (7.26)

(7.19) est calcd@e pourp etd compris entre O et et nous en cherchons le minimum.

Dans un premier temps, le castique (i.ee?=0) est revu. Les sections suivantes traitent successive-
ment les cas de&ormations plastiques dans la matrice daefes chargements suivabl), (011) puis
(111). Toutes les simulations o@té meréesa partir des valeurs nugniques du tableau 7.2. Legsultats
sont pésenés sous formes de figures délg (projection fréographique). La deraie section discute les
résultats obtenus.
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0.68876E+01

001 101 100 0.28996E+01

FIG. 7.12. Energieélastique; B(n ) en unié Cue™ en fonction de l'orientation cristallographique dans le cas
elastique.

7.4.2 Castlastique

Avant de nous iréresse@ I'étude de chargements plus ou moins complexes, regardangeime@nt
I'énergie élastique de la microstructure sangfarmation plastique. Le tenseur défdrmation hors
contrainte est donc diagonal. C’'est un cas particulier duacelytique traé dans [Khachaturyan 83]. On
s’attenda obtenir les minima &nergietlastique suivant les directions cubiqyegl1) car nous consierons
une anisotropi€lastique Bgative [Khachaturyan 83]. C'est ce que montre la figure, %2 laquelle on
peut constater que les orientatiojd®1] et [100] sontéquivalentes. Par sy&trie, I'orientation[010] est
également un minimum éhergietlastique.

7.4.3 Chargements suivant I'orientation[001]

Il s’agit du cas le plugtudié dans la littrature. Les cas de chargements de traction et de compressio
sontétudis sucessivement.

Traction suivant [001]

Pour un chargement de traction suivant I'orientatjofl], la loi de Schmid pevoit I'activation de 8
sysemes de glissement avec un facteur de Schmit/eés. Le mockle de comportement cristallingroit
un tenseur de@&ormation plastique de la forme :

0
0 (7.27)
1

ou ~ est le glissement sur les sggies de glissement adtis. Posonsj—gy = &b ; le tenseur de &ormation
hors contrainte €crit donc :

A T 0
= 0o -2 0 (7.28)
0 0 el + &b

La figure 7.13 montre évolution des angleg, etd, correspondant au miminumé&hergieélastique en
fonction de la @formation plastique. La figure 7.14gsente Energietlastique en fonction de I'orientation
de la microstructure.
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FiG. 7.13. Evolution des angle® etf, en fonction de la @formation plastique pour un chargement de traction suivant
[001].

Pour de faibles &formations plastiques, les anglgset ¢, sontégauxa 0 comme le montre la figure
7.13. La microstructure est donc congtiéude plagquettes normala$orientation[001]. Comme le montre
la figure 7.14(a), les trois directions cubiques ne sont @fusvalentes &s que la 8formation plastique est
non nulle. Ceésutat est en accord avec les microstructures obesien fluage traction suivant I'orientation
[001] [Tien 71, Fredholm 87, Ayrault 89]. En effet, dans ce cas snons obseé/des radeaux perpendi-
culairesa la direction du chargement.

Pour une éformation plastique plus importante partir de={, égala 0.004, I'angled, augmente. La
direction de plus faiblérérgieélastique varie ainsi progressivemeni@®l] a[101], ou[011] par synétrie.
Conformémenta I'étude analytique des minimaétiergieglastique dans le cas d’un tenseur ééodmation
hors contrainteétragonal [Khachaturyan 83], le changement &gime coincide avec le changement de
signe des composantés et 22, soite) = 2:7. Des Esultats de @dictions de I'orientation de la micro-
structureéquivalents onété trouves avec un formalisme similaire dans [Tanaka 08]. DBades auteurs,

I' évolution des directions qui minimisenéhergieélastique pour desaflormations plastiques importantes
explique la @sorientation des radeaux durant le stade de fluage tertiair

Notons que volution de I'angled, apes le changement dégime est &s rapide, ce qui est com-
patible avec uneé&btabilisation brutale des radeaux. Cependant, le setifuzide @formation plastique
pour lequel on observe unéstabilisation des radeauxéglit par le moéle est beaucoup plus faible que
celui obsere exgerimentalement. En effet, en fluage traction suiv@ot ), la déstabilisation des radeaux
intervienta la fin du stade de fluage secondaire, soit pour @fgrohation plastique de I'ordre d&2 Notre
mockle pévoit un changement dégime pour une&formation plastiquégalea 2 fois la &formation hors
contrainte due au misfit. Il y a donc un facteur 10 entre lawradxperimentale et la valeur pvue par le
mockle. Cetecart peut provenir du fait que la diffusioBeessaire pour passer d’'une orientation des radeaux
a une autre n'est pas prise en compe dans legfgode plus, rame avant la @stabilisation des radeaux
obsenree pendant le fluage tertiaire, les radeaux ne sont pas paréait aligies par rapport aux directions
cubiques. Cesleres @sorientations peuvestre expliqées par I'activié plastique d’agrs notre moéle.

Compression suivant/001]

Etudions maintenant le cas de la compression. &®@mhation hors contrainte effective est toujours
donree par (7.28), mais cette fai§ est regatif. On obtienégalement deuxégimes comme on peut le voir
sur la figure 7.15. Le premieegime correspond aux faiblegfdrmations plastiques. Durant degime,
les directions de plus faiblenergieélastique sonfl00], et par syrétrie [010], comme le montre la figure
7.16(a). La microstructure qui minimiseéehergieélastique est donc constite de plaquettes normales aux
directionsz ouy ou bien d’aiguilles allonges dans la direction

225



Chapitre 7. Moélisationa I'echelle macroscopique de l'influence éds®lutions microstructurales sur le
comportement facanique de 'AM1
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(a) Deformation plastique? = 0.001
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0.14208E+02

001 11 100 0.52348E-01

(b) Déformation plastique” = 0.005

110
0.10243E+03

100 0.13401E+02

001 101

(c) Déformation plastique? = 0.02

FiG. 7.14. Projection &téographique de@nergieélastique%B(@) suivant le ple [001] pour un chargement de trac-
tion suivant[001]. Trois valeurs de &ormation plastique sont congiées :c” = 0.001, 0.005 et 0.02.
Les valeurs Bnergieélastique indigaes sont en urétC.e””. Le point blanc correspond la position de

I'orientation optimale.
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FiG. 7.15. Evolution des angles et6, en fonction de la @formation hors contrainte pour un chargement de compres-
sion suivanf001].

Pour des dformations plastiques plus importantég reste nul mai¢, varie de” a” environ. La mi-

crostructure passe donc progressivement de plaguettesiesanl00] ou [010] & des plaquettes normales
a[101] ou [011] lorsque la &formation plastique augmente.

Le changement deégime s'effectue pours% ~ —2.5. On retrouve lesésultats analytiques de
€33
*
[Khachaturyan 83]. En effet, quand est faible,t; = 5% varie entre 1 eto, ¢; tendant verso quand
€33
b s’approche de”. Le denominateur dé; s'annule pouel = ¢ puist; passe agatif tendant vers-occ.
D’apres [Khachaturyan 83], le changement dgime s’effectue alors pour :

_C11 Tt i

t = ~ —2.37 (7.29)

C12

soit pour une dformation plastique}, ~ 1.87¢7. La valeur critique de changement degime est donc
Ieégerement plus faible en compression qu’en traction.

Les pédictions de ce made concernant I'orientation de la microstructure en coisgom pour les
faibles ceformations plastiques sont en accord avecéesltats exprimentaux en fluage compression obte-
nus dans ce travail (cf. chapitre 4) et dans [Tien 71]. Enteffes travaux montrent la formation d’aiguilles
paralklesa la contrainte, ce qui est compatible avec I'analysesenée ici. Enfin, il est intressant de
noter que, pour de fortestbrmations plastiques, les chargements de traction ebohpression suivant
[001] conduisent tous deux la formation de plaquettes normales aux directi@fn$] et [011]. Ce esultat
n'est pasetonnant si I'on observe la forme du tenseur ééodmation hors contrainte effectif. En effet, si
la deformation plastique est suffisamment importante @odnation hors contrainte deviengégligeable
et on obtient un tenseur deefrmation hors contrainte effectif identique dans lesxdeas (traction et
compression) au signegs.

7.4.4 Chargements suivant I'orientation[011]

Dans ce cas, I'activation des sgsies de glissement oédriques conduit au tenseur defarmation
plastique suivant :
—eb
e=10

€ (7.30)
0

o ‘om-:rl\’ ‘:‘m‘t} S
N ‘om@l\? ‘Om’ﬁ =]
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comportement facanique de 'AM1
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(a) Deformation plastique? = 0.001
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(b) Déformation plastique” = 0.005
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0.10439E+03
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(c) Déformation plastique? = 0.02

FiG. 7.16. Projection &téographique de@nergieélastique%B(@) suivant le ple [001] pour un chargement de com-
pression suivanf001]. Trois valeurs de &ormation plastique sont congiées :e¥ = —0.001, —0.005
et —0.02. Les valeurs tBnergieélastique indigaes sont en urétCuae’’. Le point blanc correspond la
position de I'orientation optimale.
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7.4. Vers une maglisation de lévolution de I'orientation de la microstructure

ol on a pogef, = %7. Pour les systmes de glissement adtis dans ce cas, on peut &rer au tableau
3.3. Le tenseur deadormation hors contrainteé&trit donc :

el — &b 0 0
= 0 L4 7.31
£ € 2 2 (7.31)
0 % ET—‘r%

Comme peccdemment, nous con&itbns successivement le cas de la traction puis de la cosigmes

Traction suivant [011]

La figure 7.17 montre I'existence de troiegimes. Le premierégime correspondr de faibles
déeformations plastiques. Dans ce cas, la figure 7.17(a) mouie le minimum d&nergieélastique se situe
pour des plaquettes de normale proche des direcfiitti$ ou [010]. Le deuxeéme Egime se situe entre
e = 0.001 ete}) = 0.005. Dans ce &gime, les deux minima @hergieélastique sont proches de I'orien-
tation [011]. Enfin, & partir desf, = 0.005 on pass& un minimum proche dg11] et un autre proche de
[111].

Ces Esultats sont en accord avec les microstructures obssévl'issue d’'essais de fluage traction
suivant[011]. [Ayrault 89] notamment met e@vidence I'exitence de trois sgshes de plaquettes sous de
telles conditions de fluage, deux familles de norm#les| et[010] et une troisme famille de normal@11]
qui est en fait la combinaison des dewegadentes. Nos micrographies ont ménkes némes éesultats.
Nous retrouvons qualitativement lésultats exprimentaux.

Compression suivant/011]

On retrouve en compression suivéiit1] trois regimes tout comme en traction (voir figure 7.18). Pour
les faibles éformations plastiques, la direction qui minimisérlergieélastique est la directiofi00]. La
déformation plastique augmentant, le rdtlpévoit une orientation de normale de tyfpe.a] aveca com-
pris entre 0 et 1. Par coaguent, pour les fortesstbrmations plastiques, le minimuméttiergietlastique se
trouve proche de I'orientatiofi 11].

7.4.5 Chargements suivant I'orientation[111]

Dans ce cas, le métk de comportement cristallin groit un tenseur de&ormation plastique de la
forme :
0 ef &b
eh = ef 0 &f (7.32)
ey eb 0
Pour cette orientation, la forme du tenseur @odmation plastique est lag@me que I'on conskte les
sysemes octadriques ou les syistnes cubiques. Le tenseur defarmation hors contrainteé&trit donc :

el b &b
g*=|eb T £f (7.33)
p p T
e &b ¢

La figure 7.19 montre &nergieélastiqgue pour deux valeurs défdrmation plastique. Pour une faible
déformation plastique, les directions qui minimisé®tn ) sont proches des directions cubiques. Quand
on augmente la&formation plastique, les orientations optimales &glacent vers la direction11]. Il en
résulte une vaste plage d’'orientaticrsergtiquement proches. Dans ce cas, on ne s'attend pag ap-
paratre de forte anisotropie dans la microstructure. Un congmoent similaire est obseien compression
mais les directions qui minimiseit(n ) tendent cette foia s€loigner de la direction de traction.
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(g9) Déformation plastique? = 0.01 (h) Déformation plastique? = 0.05

FIG. 7.17. Projection s§téographique de&nergietlastique suivant lefde [001] pour un chargement de traction suivant
[011]. Les valeurs dénergietlastique indig@es sont en urétClyue .
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(c) Déformation plastique? = 0.005 (d) Déformation plastique? = 0.05

FIG. 7.18. Projection &t€ographique de &nergieélastique suivant lede [001] pour un chargement de compression
suivant[011]. Les valeurs d&nergietlastique indigées sont en urétCy,e”
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FiG. 7.19. Projection §téographique de&nergietlastique suivant lefde [001] pour un chargement de traction suivant
[111]. Les valeurs dnergietlastique indigées sont en UrétCe””.
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FIG. 7.20. Projection &réographique de &nergieélastique suivant ledde [001] pour un chargement de compression
suivant[111]. Les valeurs cnergietlastique indigages sont en urétCluae””.
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7.5. Conclusion

7.4.6 Discussion

Nous avongtudie a I'aide d’un moele simple I'orientation que prend la microstructure soes char-
gements de traction et de compression suivanéudfites orientations cristallographiques. Ce el@ast
ba$ sur une minimisation deéhergieélastique en fsence de &ormations plastiques. Il montre que
I'activité plastique modifie les orientations qui minimise@nlergielastique.

Pour de faibles &formations plastiques, notre nid permet, pour chaque chargement et orientation
étudés, de retrouver legsultats expriementaux en fluaga haute temgrature. Il permeégalement de
prévoir I'orientation de la microstructure pour des valewgsigformation plastique plus importantes. Ainsi,
en traction et en compression suivdiil], nous trouvons avec ce melé que la microstructure s’oriente
a environ 48par rapporta I'axe de chargement. Césultat permet d'expliquer laédorientatation des
radeaux en fluage tertiaire. |l permegalement de comprendre I'obtention de radeaux driam5en
fatigue alterge. En effet un chargement de fatigue met en jeu d'impoagiéformations plastiques en
traction et en compression. Notre nabel pevoit dans les deux cas une microstructure ogieat45 par
rapporta I'axe de sollicitation. Enfin, il permet d'interpter les eésultats exprimentaux rappoés dans
[Touratier 09]. Dans cet article, les auteurs montrentisjotiennent, dans des zones de foriefenations
et quel que soit le signe de la contrainte, une coalesced&e

Pour les orientationf)11] et [111], les depouillements sont plus difficiles effectuer. Pour la direc-
tion [011], on obtient un &placement des minima&hergieélastique vers la directiofd11] puis vers la
direction[111]. Nous retrouvons des plaquettes orés# suivanf011] dans les micrographiegaliesa
l'issue d’un essai de fluage. L'orientation de la microstuoe suivant la directiorf011] a égalemenéte
obtenue par simulation champs de phases au chapitre 5. &ncte, les micrographiegali€esa I'issue
des vieillissements cycliques suivant cette orientat@permettent pas de mesurer des anglésigr Pour
l'orientation [001], la microstructure obseee apes un vieillissement en fatigue altémtranche avec les
microstructures de fluage. Ce n'est pas le cas des autregatiomsétudées. Poufl11], la mocklisation
est compatible avec une microstructure relativement ipetro

Il pourraitétre inéressant detaliser les rames essais que dans [Touratier 09] mais pour les oriemgatio
[011] et [111] afin de valider les&sultats du magle propog ici. Les essais propés dans [Touratier 09]
mettent en jeu de fortesetbrmations ce qui pourrait permettre de distinguer lefeéhts modes d’orien-
tation des pEcipitts mis erevidence par notre metk.

7.5 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons propateux moéles. Le premier mage cevelopg traduit de fagon
macroscopique l'influence de la mise en radeaux sur le caempent necanique. Il s’agit d’'une extension
du mockle de Cailletaud. Nous avons vu que la prise en compteetiadissement des couloirs de matrice
géréré pendant la mise en radeaux permet de simuler le comportengeanique de '’AM1 agrs mise en
radeaux en fluage suivant les orientatig®sl ), (011) et(111). Néanmoins, de part les hypétes simples
retenues pour ce metk, un certain nombre de ghonenes ne sont pas pris en compte. Nous avégtige
I'influence de la mise en radeaux sur la viscesie plénonene aét mis enévidencea 1050C. De plus
nous avons egligé I'influence de l'orientation des radeaux et, de ce faifjdacissementé&réré par un
vieillissement cyclique est sous-eséim

C’est pourquoi nous avons profsn second maie qui permet de gwoir 'orientation de la mi-
crostructure suivant la direction du chargement. Il eselmag une minimisation dedhergieélastique
en peésence de &formation plastique. Nous avons vu que cette approche gteda retrouver les
résultats exprimentaux en fluage. Il pwoit également une orientation de la microstructa#s pour une
déformation plastique importante suivaidl). Ce moale demanderai étre valice suivant les orienta-
tions (011) et (111) par des essais similair@sceux propdss dans [Touratier 09] pour I'orientatidf01).

De plus, ce moéle n'est que qualitatif dans le sensles valeurs de&formations plastiques pour lesquelles
telle ou telle orientation de la microstructure est obseme sont que qualitatives.
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Ce second magle pourrait servir de baseune moélisation de I'orientation de la microstructure dans
le cadre d'un moédle de comportement macroscopique. En effet, il montre qyeise en compte de la
nature biphase de I'alliage dans le calcul d&ehergietlastique permet de @voir I'orientation de la micro-
structure.
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Conclusion generale et perspectives

Synthese

Dans ce ramoire de tRse, nous avongtudé le comportement étanique du superalliage base ni-
ckel monocristallin AM1. Nous nous sommes focadisur l'influence dévolutions microstructurales sur-
venanta haute temgrature sous chargemengoanique, classiquement connues sous le nom de mise en
radeaux ou coalescence orieat Ce pBnonene et ses coiguences sur le comportemenéecaniquea
haute temprature onété étudiés d’'un point de vue exgrimental, et, en paralle gacea des simulations
numériquesa I'eéchelle nésoscopique.

Dans un premier temps NOUS NOUS SOMMESI@HES au comportementéuoanique du méatiau non-
vieilli (chapitre 2). Les modles de comportement macroscopiques @slipour la simulation du compor-
tement des superalliages drig pesenés. Sur la base d’essais sur le aré&u non-vieilli couvrant tout le
domaine de vitesses de sollicitation 810~ s~ & 950C, nous avons morérque le modle de compor-
tement utili€ a 'Onera [Meric 91] ne permet pas une description suffisante désgienes de viscost
Les essais ont mis évidence une saturation de la contrainte visquéulsaute vitesse et une importante
relaxation de la contrainte sous mainti@meformation constante. Nous avons prapdstilisation d’un
mockle de viscosé de type sinus hyperboligue coméi@une diminution importante du seuil de plasécit
afin d’an€liorer la description du comportement sous les vitessesliieitation consiérées.

Le comportement du superalliag&egalemenéte étudé a I'eéchelle nesoscopique gcea des simula-
tions parélements finis (chapitre 3). Les paratres maériau d'un moéle de comportement cristallin ont
été calibés pour chacune des deux phases composant le superalliagie aéitrouver lagponse macro-
scopique de I'alliage biphés Nous avons vu que le comportement des phases massivessedifférent
de celui qu’elles ont dans le niatau biphas. Cette approche permet de reproduire le comportement de
I’AM1 sous differentes conditions de chargement (traction et torsioraatiifferentes orientations cristal-
lographiques) mais sans rendre d'effétéctielle de la microstructure.

Le chapitre 4 &té consad a I'étude exprimentale du panonene de mise en radeauxétiide biblio-
graphique a mis eavidence les forces motrices sur la coalescence é@eegihsi que ses cagguences sur
le comportement @canique des superalliages. Nous av@mslié diverses conditions de vieillissement : en
fluage sous diffrentes temratures, contraintes et orientations cristallograpdsquais aussi sous charge-
ment cyclique alter@lent. Les essais de comportemesdlisa la suite de ces vieillissements ont méntr
que la coalescence oriést conduita un adoucissement du comportemer#canique de 'AM1. L'effet
principal porte sur Ecrouissage. Nous avoagalement obseewun effet sur la viscosita 1050C.

La mise en radeaux @ mocklistea I'échelle nésoscopique l'aide de la nethode des champs de
phases au chapitre 5. Nous avons construit unateochamps de phasékasto-viscoplastique dans lequel
I'activité plastique dans les couloirs de matrice est prise en congptaahére plenorénologique par
I'intermédiaire d’'un moéle de comportement de type Cailletaud. Les simulatioab®es avec ce matk
ontété compakes auxé&sultats d'un moele champs de phasékstique et auxasultats ex@rimentaux du
chapitre 4. Elles montrent qu’en fluage la plaséigitflue sur la cigtique de mise en radeaux et sur la forme
des pécipites. De plus, avec le metk élasto-viscoplastique, nous avons reti@uwme coalescence oriéet
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a 45 par rapport la direction du chargement dans le cas d’'un chargemengugdent.

Suite aux eésultats du chapitre 3 sur la migdsation du comportement de '’AM1 par des simulatians
I' échelle de la microstructure, nous av@hsdié au chapitre 6 les effets@thelle pevus par des mades de
mécanique des milieux continugggrali€s. Deux modles ontte consi@rés, le moéle de Cosserat et le
mockle microcurl qui, par rapport au made de Cosserat, prend en compte le rotationnel défiariehation
élastique dans le calcul du tenseur de Nye. Les deuxefasgbevoient urécrouissage ceamatique liaire
déependant de la taille de la microstructure. Utede analytique approfondiecée realie sur une micro-
structure constitiee d’'un successiongpiodique d’'une phasglastique et d’'une phasdasto-plastique. Elle
montre que I'on obtient des effetsatthelle en loi puissanéé avecn compris entre 0 et -2. Les simulations
merees sur des microstructuséy’ ont monté que I'effet dechelle obtenu en traction esksrfaible. Ce
résultat est @ au fait qu’en traction, la microrotation est faible et lisie vers les coins du @cipite.

Enfin, le sep&me et dernier chapitre propose une extension dweteate comportement de Cailletaud
qui prend en compte les effets de la mise en radeaux sur leartenpent récanique. Ce made permet
de rendre compte de I'adoucissement engemhr la mise en radeaux en fluage. En revanche, de part
les hypotleses simplistes consittes pour la construction de ce nédel il sous-estime I'adoucissement
obsene apes mise en radeaux sous chargement cyclique lent. Un secodlarest propdas Il est baé
sur une minimisation de &nergieélastique en f@sence de &ormation plastique. Il permet de gwoir
I'orientation de la microstructure suivant la direction chargement. Ce mate permet de retrouver les
résultats obtenus en fluage. Il perraghlement d’expliquer lagstabilisation des radeaux en fluage tertiaire
et I'obtention d’'une microstructure oridgg@a 45 sous chargement cyclique.

Perspectives

Ce travail embrasse un panorama matthelles du comportement des superalliggbase de nickel. Il
ouvre de nombreuses perspectives notamment de connegtreries diferentechelles cetude.

Modeélisation macroscopique du comportement

Comme nous I'avons soulign le mo&le de comportement macroscopique pr@ppsur la prise en
compte de l'influence de la coalecence orgnpossde un certain nombre de limites. Nous disposons
d’'une base de dores exprimentales relativement congpé sur I'influence de la mise en radeaux sur le
comportement m@canique. Nous avons mis éwidence une influence de la mise en radeaux sur la vis-
cosi€ a 1050C. Celle-ci est agligeablea 950C. Ce Esultat neriterait détre confirné par des essais
compEmentaires. De plus, uritude fine des gtanismes de&ormation plastiqueé cette temgrature
serait recessaire pour comprendre ésultat.

Une deuxéme limitation du modle de comportement progwgoncerne l'orientation des gripites.
Les essais ont morétique, pour les orientatiod801) et (011), un chargement cyclique altértent modifie
I'orientation de la microstructure. Il semblerait que cét®lution de I'orientation explique le comporte-
ment adouci du méatiau dans ce cas. Il faudrait donc pouvoi€mter au moéle de comportement ma-
croscopique Bvolution de l'orientation de la microstructure. Enfin, zatescence isotrope despipites
propo€e dans [Fedelich 08] devédre prise en compte pour de longs temps de maintien.

Champs de Phases

Les esultats obtenus lors de ce travail en utilisant un couptage une rathode de champs de phases
et un moele de plastic& continu ont demonrérl'intéret de cette @marche dans les superalliages. Tou-
tefois, certains points restent encaraneliorer. Notamment, il faudrait pouvoir cobter les concentra-
tions d'équilibre en pesence de plastiéit Une adaptation de laéthode de confile des concentrations de
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I' équilibre colerent proposge dans [Boussinot 07] ou une augmentation de la courburérnrgie libre pes

des minima est @vuea court terme. Enfin, comme I'ont moatnos simulations, I'existence de plusieurs
variants de la phas¢ implique que les gcipites ne coalescent pas vraiment. Il reste de fines bandes de
matrice entre les geipites de variants diffrents. Les observations épmentales, principalemeréaliges

au MEB, tendenk montrer que les gripittsy’ peuvent coalescer@&me s'ils sont en relation d’antiphase.
Ce comportemengsulterait de I'activi plastique agissant dans les couloirs de phatin couplage entre
parangtres d’ordre et plasti@tserait Rcessaire pour prendre en compte oerqamene dans les simulations
champs de phases.

Une des faiblesses du m&ld champs de phases actuel est que le comportement vistigppéade la
phasey a l'intérieur d'un couloir ne change pas quand la largeur du coél@tue. La prise en compte
de ce pknorene recessite de coupler lagthode champs de phases avec un @®de comportement
viscoplastique contenant uteehelle de longueur. Pour pouvoir rendre compte d'effeésttBlle, il fau-
drait utiliser les modles de racanique des milieux continu€grali€s étudiés au chapitre 6. Dans nos
simulations champs de phases, nous avons éitilismoele correspondant au comportement de la phase
~ en radeaux. Un couplage entre champs de phasegéamague des milieux continugigerali€s serait
nécessaire pour prendre en compte l'influence des efféethdlle sur Evolution de la microstructure.

Le mockle pourrait ensuitétre exploié pour pévoir lesévolutions microstructurales suivant @ifents
cas de chargement. Laalisation de simulations en 3D est envisagd'une part avec le metk élastique
pour gererer des microstructures culdales et d’autre part avec le niddélasto-viscoplastique pour I'etude
desévolutions microstructurales sous chargemeétamique. |l faudrait&aliser des simulations sur des
temps tes longs pour voir si ce metk permet d’obtenir une destabilisation des radediaxin du stade de
fluage secondaire. Le meld de I'orientation de la microstructure en fonction deéfodmation plastique
construit au chapitre 7 semble indiquer que nous avons Emumfedients pour pouvoir observer une
déstabilisation des radeaux dans les simulations champ$akeg. Les microstructuregrgrées par la
méthode des champs de phases pourrd@gatlement servir de bagades simulations pa&léments finis du
comportement.

L'utilisation de la méthode des champs de phases patutie de Evolution microstructurale dans les
superalliages vétre poursuiviea 'Onera (DMSM et LEM) dans le cadre de deuxsles. La prergre
visea comprendre I'effet d’'incursions haute tem@rature sur le comportement et 'endommagement des
superalliages monocristallins. La degi@ime tse s’attachera realiser le couplage entre laathode de
champs de phases et un netelde nécanique des milieux continugigeralises.

M écanique des milieux continus gnéralises

Concernant Btude des effets dthelle par la racanique des milieux continugiggrali€s, nous propo-
sons les perspectives suivantes. Les deuxalesétudiés conduiserd unécrouissage cématique liaire.
La moctlisation devratreétendue pour permettre I'obtention d'@orouissage cématique non-ligaire.

Les simulations &ali€es sur une microtructurg~’ en traction n‘'ont moné& qu’un tes faible effet
d’échelle. Il faudrait prendre en compte le fait que la micragtire Eelle est moinséaguliere que celle
utilisée pour les simulations. Nous pourricggalemengétudier I'influence d'une faible&sorientation sur
I'effet d’échelle. Suivant le€sultats sur des microstructure pléalistes, nous pourriorigre ameasa de-
voir consicerer le gradient complet de I&fibrmation plastique comme variable interne. Cette @isdtion
pose des proBimes d'interpgtation physique de la partie non-rotationnelle du gradién effet, la par-
tie rotationnelle du gradient est integtire comme le tenseur derésile dislocations de Nye. Que signifie
la partie non-rotationnelle ? Enfin, il seraie&rineressant de comparer les nétes de milieux continus
géréralisa des simulations de dynamique des dislocations. Leshasetudiés dans cette &se pevoient
un écrouissage camatique @pendant de la taille de la microstructure. Est-ce la cayeandique des dis-
location ou y a t-il un effet sur &crouissage isotropgegalement ?
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Annexe A

Techniques ex@rimentales

Cette annexeé&trit les moyens exg@imentaux utiligs pour la ealisation des essais effeetuau cours
de ce travail. Nous rappelons que ces essaig¢®raffecties par P. Paulmier. Le premier paragrapéerit
les éprouvettes utilises pour les essais de comportement. Quant au second pagiaest @dié a la
description du dispositif exgsgimental.

A.1 Eprouvettes

Les éprouvettes ongte usireesa partir de barreaux cylindriques de dietme 20 mm d’AM1 fournis
par Snecma. La figure A.1 montre lagrétrie desprouvettes teées. La partie utile a les caradstiques
suivantes :

— longueur de 14 mm;

— dianetre de 8 mm.

Le tableau A.1 regroupe les caradstiques des 26prouvettes teges. Pour le§prouvettes orieges
suivant(001), il s'agit d’AM1 bas soufre. En revanche, leprouvettes orieges suivant011) et (111) sont
en AM1 "standard”. De plus, pour ces degrgs, Snecma n'a pas pu nous fournir I'orientation crisggt-
phique pécise. C’est pourquoi, des Laue @t reali€s afin d’acédera cette information.

A.2 Dispositif experimental

Les caradristiques principales de I'installation et son&ata de fonctionnement sont ind&gisur la fi-
gure A.2. La machine de traction-compression est deégetro-hydraulique asservie. L'effort agissant sur
I’ éprouvette est obtenu par I'inteediaire d'un erin hydraulique asserdi paliers hydrostatiques Schenck
de+ 4000 daN. La course maximale dénn est det-10 mm et la fléquence de la sollicitation peut atteindre
100 Hz.

La partie asservissement de la machine (PID), aés@cune servo-valve de court-circuit, permet des
mises en route pratiguement saroup (charges 20 daN). La sollicitation peuktre asservie soit en force,
soit en @placement duérin, soit en éformation par I'interrédiaire d’'une jauge ou d’un extensetre.

Pour la transmission des effoetd’éprouvette, le syste d’amarrage par bridage, mis au point au labo-
ratoire par le pags permet un montageechontage pratique et rapide dgzrouvettes, et assure I'absence
de jeu au passage traction-compression, une bonaariia de I'ensemble et un centrage satisfaisant de
I'éprouvette et des efforts applieg
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Annexe A. Techniques ekpimentales
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FiG. A.1. Geonetrie desprouvettes.
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A.2. Dispositif exgrimental

Eprouvette Orientation 6 [°] «[7]

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 [001]
X6684-E 3.83 4455 A
X6684-F 158 41.52 Axe éprouvette
X6685-A (001) 7.46 38.61 f
X6685-B 2.34 27.23
X6686-A 2.84 1258 .
X6686-C 2.04 21.86
X6686-D 7.11 15.16 > [010]
X6686-E 0.69 1.15 =
X6686-F 225 1481
X6686-H 164 13.81 [100]
X2267-A
X2267-B (011)
X2270-C
X5537-B
X5537-D (111)
X5538-D

TaB. A.1. Orientation degéprouvettes teges au cours de ce travail. Les angles« sont cefinis par la figure de droite.

Le chauffage de Eprouvette est asfupar un systmea induction moyenne &quence qui permet un
aces facilea I'éprouvette et une grande dynamique de chauffe. Le chausfabg@ent par un effet Joule
en surface (effet de peau), la distance deggration pouvant cependa@tre ajuske par un choix ahuat
de la fiequence ; le coeur degprouvette est alors chaéfpar conduction. La difficudt principale est la
conception de l'inducteur qui permettra urgpartition homogne de la temgrature sur la partie utile de
I’ éprouvette. Laggulation dans le temps est obtenue par un asservissemgiuedBID au travers d'une
mesure effectee par un thermocouple saudur I'eprouvette. Une circulation d’eaudebit constant dans
les tes d’amarrage permet le refroidissement des liaisortslaveachine.

Les efforts qui esultent des sollicitations suréprouvette sont meses par un dynamoetre plaé
en <rie avec celle-ci. Pour avoir a&ga la ceformation longitudinale, un extenseire est plag sur la
partie utile de leprouvette. Un capteur inductif, piaentre lesétes d’amarrage, donne une mesure fine du
déplacement total de@prouvette tandis qu’un autre capteur machine, inducti$iadonne une mesure plus
grossere du @placement du piston.
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Annexe A. Techniques ekpimentales

DISPOSITIF
D’ AMARRAGE

CHAUFFAGE

GENERATEUR II

-l SR AN b

]

o

DYNAMOMETRE (F)

| THERMOCOUPLE (T)

| cAPTEUR DE
DEPLACEMENT (U]
EPROUVETTE

BT g

w‘:"ﬂh;

DE FORCE

FIG. A.2. Sclema du dispositif exerimental.
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A.2. Dispositif exgrimental

(a) Vue gerérale du dispositif ex@rimental montrant la machine d’essai et le 8yst de pilotage et d'ac-
quisition.

(b) Vue rapprocke sur leprouvette montrant le syshe de chauffage, I'extenseine et les thermo-
couples souglsa I'éprouvette.

FiG. A.3. Dispositif exgrimental.
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Annexe B

Complements sur le comportement de
I’AM1 sous chargement cyclique epete

Cette annexe a pour but de comprendre un peu mieux ce qu'assepen fatigueepétee. L'essai 02
ainsi que les dorges exprimentales dans [Brien 95, Brien 96, Brien 01a] ont mi€eidence un éfaut
du mockle de comportement actuel. Il ne permet pas de rendre comeptexistence d’'une contrainte
moyenne non nulle sous chargement cycliggige®. Dans la prengire partie de cette annexe est pr@pos
un calcul analytique mettant évidence I'existence de contraintes internes dans ’AMé@s@ula nature
composite du métiau. Ce sont ces contraintes internes qui sont resp@ssdbl la contrainte moyenne
obsenree sous chargement cycliquepete. Ce calcul suggre par consquent qu'il faut prendre en compte
la microstructure du méatiau pour une bonne description du comportemesmtanique. Dans la dewine
partie, nous montrons que des calculs @l@ments finisa I'echelle des phases permettent de reproduire
guantitativement les valeurs de contrainte moyenne dsdi€® et de [Brien 01a].

B.1 Mise enéevidence des contraintes de compatibikt dans 'AM1

Une approche @ologique du comportement de 'AM1 est utss pour menea bien le calcul. La cel-
lule élementaire priodiquey/+’ est diviee en 3 zones dans lesquelles les contraintes etfesndations
sont supposes constantes (figure B.1). Lesformations dans le pcipite sont nokesz,,.. Nous regligeons
I'effet de Poisson. Dans chaque zone de matiides ceformations et contraintes santeto;. Le compor-
tement de la matrice est supp@asto-plastique averg la limite d’élasticié etH le module décrouissage.

Nous nous plagong contrainte macroscopique im@ges,. Leséquations de compatibiitdonnent :

Lo, = ao1 + (L — a)os (B.1)
= p ==, 7 (B.2)
La résolution de ce sy&ine conduit aux contraintes suivantes :
+ a
Oq — =00
7= ——Fa ﬁg (B.3)
HL
n FE a
EN\ %« 71,90 E
a1=<1+H> 71+Ea Ty (B.4)
HL
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B.2. Simulations de chargements cycliques non&lyigues paélements finis sur la cellulelementairey/’

8
N

FiG. B.1. Mockle rteologique de 'AM1.

Application numérique Les contraintes dans chacune des zones &aaitees nurdriquement avec le
jeux de pararatres suivant :

— 1 =450 nm,h =100 nm;

— FE =90000 MPa, Ry = 170 MPa, H = 160000 MPa,

— 04 = 500M Pa.
Ces valeurs sont repsentatives de 'AMA 950C. Le calcul nurérique donner; = 628 MPa etoy = 463
MPa. Le calcul pesené ici montre donc qualitativement 'importance des conties internes dans 'AM1.

B.2 Simulations de chargements cycliques non syatriques par
elements finis sur la celluleelementaire~/+'

Pour aller plus loin, nous avons effeétdes simulations p&@éments finis sur une celludémentaire
~I~'. Les parargtres matriaux des phaseset~’ utilisés ici sont ceux identifis au chapitre 2. Nous avons
simulé deux cas de chargements. Le premier cas correspond awetergappligé lors de I'essai 02.
Ce chargement est relativement faible et conduihe contrainte moyenne d’environ 50 MPa. Nous avons
également souhd&itsimuler le comportement du néaiau sous un chargement plus important.

B.2.1 Simulation de I'essai 02

Le résultat de la simulation par calcul sur la cellélementairey/y’ de I'essai 02 est psené par la
figure B.2. Cette simulation met égvidence une contrainte moyenne non nulle de I'ordre de 19@.M
Néanmoins celle-ci est plus importante que celle obtenuediedéessai. De plus, la contrainte moyenne
obtenue par simulation semi@¢re stabilige apés 140 cycles, tout comme dans I'essai 02. On peut donc
conclure que la simulation est qualitativement en accoed fexperience.

L’ étude des champs locaux confirme les hypsés du calcul analytique de la sectioegdente. En
effet, on constate que legxripité restelastique. On constaégjalement que les contraintes sont relativement
uniformes dans chaque type de couloir.

B.2.2 Simulation d’un essai plus grande amplitude de é&formation

Un essai de [Brien 01a@ Ac = 0.016 aégalemenété simuk afin detudier la éponse de la simulation
eléments finis dans le cas d'unéfdrmation impoée relativement importante. Le calcul de microstructure
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Annexe B. Comp#ments sur le comportement de 'AM1 sous chargement cyeligpete
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FiG. B.2. Simulation de I'essai 02.
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FiG. B.3. Simulation d’'un essai de [Brien 01&@\e = 0.016 en R. = 0+.

prévoit une relaxation de la contrainte moyerngero apés environ 20 cycles comme le montre la figure
B.3. Au contraire le &sultat de I'essai indique, & 200 cycles, une contrainte moyenne d’environ 150
MPa. On constate que la contrainte minimale est, en valaanlad, sur-estif@e par la simulation.

La simulation est donc enédaccord avec les doees exprimentales de [Brien 01a]. Une explication
peut venir du fait que le matiau s’est endommaégdurant cet essai. La figure B.4égente des doges
experimentales en fatigue issues de [Brien 95] et [Le BiavahtOh constate que pour une amplitude de
déformation deAe = 0.016 comme appligé au calcul, 'endommagegement ep200 cycles est plus que
probable. Cela peut expliquer la contrainte moyenne eglalans I'essai de [Brien 95]. Poétre dir, il
faudrait avoir les boucles contraintéfdrmation, ce que nous n’avons pas.

L'analyse des champs de contraidt&échelle de la microstructure obtenus au cours de la simulati
permet de comprendre la déffence entre laéponse de la simulation sous faiblefarmation impoée et
sous forte éformation impo8e. Lorsque le chargement est important, I€sipites ne sont pluslastiques.
L'ensemble du ma&riau simué a donc un comportement @matique non-ligaire ce qui conduid une
relaxationa zero de la contrainte moyenne.

B.3 Conclusions

Cette annexe a mis étvidence I'existence de contraintes internes importatid®es le mariau sous
faible chargement impés Celles-ci induisent une contrainte moyenne non nulls shargement cyclique
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B.3. Conclusions

2.2
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FiG. B.4. Nombre de cycle& rupture en fonction de I'amplitude défdrmation impose (NR = non rompu).

réepete de faible amplitude. Des mélisations prenant en compte la nature composite déniaat, qu’elles
soient analytiques ou par deements finis, permettent de rendre compte de ces contraiteeses.

Se pose alors la question de la rébigation, en terme de mete macroscopique, de la non-relaxation
de la contrainte moyenr&e0 pour des chargements cycliquepatés de faible amplitude. Chaboche et Jung
[Chaboche 97] ont&velop@e un moale decrouissage cematiquea seuil dans ce but. La superposition
de plusieurs termes &crouissage cematiques non-lisaires de ce type permet alors de ®@liskr la non-
relaxation de la contrainte moyenaegro. Ce type de matdes aéte mis en oeuvre dans le cadre du PRD
DDV froid pour la moclisation du comportement des r@aau pour disque (INCO 718, Ta6V et N18).

Dans le cas des superalliages monocristallins tel que I'AliE autre voie de médisation peugtre
envisage. Comme nous I'avons moatdans cette annexe, la prise en compte de la microstructaneep
de rendre compte de la non relaxatieero de la contrainte moyenne sous chargement cycliepgdérde
faible amplitude. Des mades tels que celui de Fedelich [Fedelich 02, Tinga 08, Sdal9®, Svoboda 00],
prenant explicitement en compte la nature bigieade I'alliage, doivent en &orieétre capables de rendre
compte de ce @monene.
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Annexe C

Depouillement de I'essai 09 suite

Pour cet essai, les vitesses de sollicitation nous ont ®@Bligravailler en é@placement impaés La
détermination de la@&ormation demande donc un traitement des éesnNous @crivons ici la néthode
employée.

C.1 Calcul de la ceformation a partir du d éplacement

Soite = ¢ + ¢P. Nous avons les relations suivantes :

F
Lr =2+ 1Ly (C.1)
Ly
ef = —Li (C.2)

ou:

— F estlaforce appligeea I'éprouvette ;

— L est le @placement total meseientre lesétes de Eprouvette ;

— L, estle éplacement plastigue meguentre lesétes de Eprouvette ;

— L* estla longueur utile deé&prouvette dfinie pars? = % ;

— R est la raideur de I'ensemble machiegrouvette. On & = ES avecE le module d'Young du

mariau etS la section utile de Bprouvette.
La combinaison de cémjuations donne :
L* 1 1
(G b)) ©9

Il s’agit donc de éterminer les deux constantBet L*. La premere ©esulte d'une mesure directe de la rai-
deur machineéeprouvette l'aide du diagramméF, Lr). L* dépend a priori de lagprétrie de Ieprouvette
et du maériau, de la&partition de la temirature. Sa valeur esétérmireéea partir des essais 09a et 0®b
faible frequence pour lesquels nous disposons d’'une mesure extemspre. Cette valeur est par la suite
suppoge constante lorsque I'on augmente lagiuence, ce qui nous permet d'adera la valeur de la
déformation. La figure C.1 montre la comparaison des boudesa&inte-&formation obtenues par mesure
dec et par calcul avec la gthode explicite.

C.2 Determination de I'amplitude de déformation plastique

Pour le @pouillement des essais nous avégalement besoin de contra 'amplitude de éformation
plastiqueAc?. Cette question est loin &fre triviale et nous avons recénglusieurs rathodes pour aécler
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C.2. Determination de I'amplitude deafbrmation plastique
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FiG. C.1. Essai 09 suite, comparaison des boucles contragéfioefdation exprimentales et simaks.
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Annexe C. Epouillement de I'essai 09 suite

a cette valeur :

— une dktermination "graphique” sur la boucle stalsis;

— une dtermination en utilisant le module d'Young initial du raaau (mesuE sur la prengre trac-
tion) ;

— on sait que le module d'Young obsérexpgerimentalement au cours du cycle lors du passage en
compression peddtre different du module initial. On peut donc envisager d'utilidatdt cette valeur,
plus pertinente a priori pourederminerAe?.

Pour les faibles rquences les athodes onéte compages. Il en ressort que le calcul de Efarmation
plastiquea partir du module initial donne degsultats satisfaisants. C'est donc cetittmde qui sera em-
ployée pour les plus hautegfjuences pour lesquelles lephasage enger@gpar la chine d’asservissement
et de mesure engighe une dtermination directe de I'amplitude défdrmation plastique sur la courbe (es-
sais 09f, 09g et 09h). Pour ces essais, il faut bien voir quetdrainte est meséea un temps diffrent
de la ceformation. Une rathode simple pour tenir compte de dpbasage consiséeconsi@rer un point
affecié de la @formation et la contrainte maximale obtenue au cours diecyc
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Annexe D

Compatibilit € de nos essais avec la base
de donrees exgrimentales

L'objet de cette annexe est de recouper nos @esravec la base expmentale gali€e dans les a@es
90 ([de Bussac 92]). En effet TAM1 avolwe depuis la campagne d’identification de la loi de comporte-
ment de 'AM1. C’est maintenant '’AM1 bas souftequi est utili€ par Snecma dans le but d’aliorer
I'adhérence de la bagre thermique. Cette modification de la composition dueniet n’est cependant pas
cenge entriner de modification du comportemenéoanique.

Une caradtristique importante de la base d'identification du &ledest qu’elle contient@s peu de
donrées monotones, contrairement aux essati®s dans le cadre d’'EGISTHE. Le nombrépfouvettes
disponiblesétant limi€, nous avons choisi de ne pas effectuer d'essais de recenpeldne estimation
de la dispersion matiau s’aere donc élicate, d’autant plus que les comparaisons calcul&féspces
présenges au chapitre 1 ont moétdes diferences importantes en traction monotan@50C. Un autre
facteura prendre en compte concerne le fait que les essais éomeplaireséali€s dans le cadre de ce tra-
vail sont relativement complexes avec notamment l'intatiden de changements de vitesses. Cette annexe
a donc pour but deepondre aux questions suivantes :

— Les nouvelles dorées exgrimentales sont-elles en accord avec la base d’identditatEst-il pos-

sible d’estimer la dispersion nétau ?

— Les changements de vitesses effeéstdans nos essais sont-ils fiables pour identifier des paesn

de viscosié ?

— Etant donés les mauvaisésultats monés par les simulations de nos essais, I'hypethselon la-

guelle I'ecrouissage isotrope estgligeable dans 'AM1 est-elle valide ?
Les tem@ratures 95, 1050C et 1100C sontétudées successivement.

D.1 Comportementa 950C

Orientation (001) La figure D.1(a) compare les courbeg&d’ouissage cyclique issues de lagt d’'Han-
riot [Hanriot 93] & nos essais monotones (essaidd5= 107° s~! et essai 0% ¢ = 1072 s~!). Nous
avonségalement repagtla courbe monotona: = 10~2 s ! issue de [Esj@ 96]. En ce qui concerne le
comportemena 10~° s, les points cycliques et monotones sont quasiment conforidious observons
des diferences plus pronoaesa10~2 s~! pour les faibles chargements, autoursie” /2 = 0.0015, pour
lesquels les point cycliques sont en dessous des pointstor@® De plus, pour cette vitesse de sollicita-
tion, nous observons des difences significatives entre notre courbe monotone etisslie de [Es|&@ 96]

qui presente une "bosse”. Rappelons que dans [Levkovitch 06]dooassement cycliqueegendant de

1Snecma nous a fourni de I'’AM1 bas soufre pour l'orientatjof1) et de 'AM1 standard pour les autres orientations
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Annexe D. Compatibilé de nos essais avec la base de éesrexprimentales

la vitesse de sollicitation @t mis enévidence en traction monotodehaute vitesse par une "bosse” simi-
laire a celle de la courbe d’Espiet mo@lisé via unécrouissage isotrope p@au &énominateur de la loi
d’écoulement. Il est possible que les @ifinces constags ici entre essais monotones et cycliques soient
dues au rame plenonene que celui@gag par Levkovitch.

La figure D.1(b) analyse nos essais avec changements dsevescours de la charge. La charge de
I'essai 05, servant deeferencea la vitesses = 1072 s~1, est compae aux portionsa plus basse vitesse
de I'essai 06. Une difirence notable est visible en contrainte pour dgerdhations d’environ %. A plus
forte ceformation, elle ten@ se eduire du fait de la diminution de contrainteepenge par les essags
double vitesse de sollicitation. Concernant une sollicited 10~3 s~!, nous pouvons comparer la vitesse
basse de I'essai 03, la vitesse haute de I'essai 06 et I'69sajui sert deaférence. Ces remarques sont
a nuancer pour I'essai 03 qui montre lui un bon accord aveéeflaence. L'essai 06 est quaatiui plus
difficile a cepouiller car les portiona 10~3 s~! ont été trop courtes pour obtenir une contrainte stabdis
(cf. chapitre 2). Il est cependant possible d’en tirer I&mas conclusions quegaédemment concernant la
vitessel0~° s~1. Ces comparaisons effeées jusqu’ici tendent doricmontrer que Bcrouissaga faible
déformation est affeétpar les changements de vitesse. Ce point pdtreaérifié sur les essais aux autres
orientations et tenfratures.
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FiG. D.1. (a) Comparaison des comportements monotone et cyclique de.lAB0C suivant I'orientation(001) (b)
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FiGc. D.2. Comparaison exgience/simulatiof 950C suivant 'orientation(001) aé = 107° s~ 1 eté = 107> s 1.

Enfin, la figure D.2 montre que le mel& sous-estime la contrainte, surtout pour les niveauetteha-
tion importants, et les fortes vitesses. Cela expliqueifésrénces significatives entre nos essais monotones
et les simulations constss au chapitre 1 et nous laisse penser quaajustement des coefficients du
mockle a cette temprature est @cessaire pour rendre compte du comporteraguitis forte @formation

plastique.
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D.2. Comportemera 1050C

Orientation (111) Un travail similaire aétt meré pour I'orientation(111). Cependant nous disposons
de beaucoup moins de daxes pour cette orientation. La figure D.3(a) compare les coi@ments mono-
tone (issu de I'essai 10) et cyclique (dé@ms issues de [de Bussac 92]). Nous avegeement repogtla
méme comparaison effeé@a pour une termggature de 90C (donrées de [de Bussac 92]). L'accord entre
donrées expgrimentales monotones et cyclique®50C est bon, sauf peuditre pour I'essai monotore

¢ = 1072 s73. A 900°C, I'accord est&galement bon pour lestbrmations plastiques importantes. Dans
le regime des faibles\s? /2, nous retrouvons une "bosse” en traction monotone, comiacad&e mis en
évidence dans [Levkovitch 06]. La figure D.4 montre que le eé@deproduit de maare tes satisfaisante
le comportement du matiaua 950C suivant I'orientation(111).
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FiG. D.4. Comparaison exgience/simulatiof 950C suivant 'orientation(111) a¢ = 107° s~ 1 eté = 107> s 1.

D.2 Comportementa 1050C

Pour cette temrature, nous ne nous somme®iesés qua I'orientation(001). Globalement I'accord
essais monotones/essais cycliques est bon. Un point reatdegconcerne la défence entre simulation et
courbe exprimentale (en I'occurence monoton&dmargée pour les fortesgformations plastiques. A la
suite de 'augmentation de la vitesse de sollicitation dtfaessai 16, on constate que le raau recharge
fortement, ce qui peut expliquer que I'on atteigne de foctagraintes. Il est possible que nous n’ayons pas
atteint la valeur stabilese de la contrainte et que celle-ci aurait dinéinde la néme margre qua 950C
(cf. figure D.1), si I'essai avaiéte poursuivi. Les conclusions sont donc ligds pour cette tengpature.
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Annexe D. Compatibilé de nos essais avec la base de éesrexprimentales

L'analyse des essais disponibke4100C, piésenge au paragraphe suivant, devrait permettre d'y voir plus
clair en ce qui concerne les hautes tengpatures.
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FiGc. D.5. Comparaison du comportement monotone et cyclique de I'ANIQ50C.
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FiG. D.6. Comparaison exgience/simulatiod 1050C a¢ = 1075 s 1 eté = 1073 s 1.

D.3 Comportementa 1100C

A 1100°C, nous disposons de courbes monotones et cycligues= 107> s7!, 107% s~! et 1073
s ! issues de [de Bussac 92] et de dees monotones issues de I'essai 04. Sur la figure D.7(ajaesetr
la comparaison des comportements monotones et cycliqllesmintre que le comportement cyclique
est sugrieur au comportement monotone. lls ont tendancenverger vers la @me valeur asymptotique
de contrainte pour une vitesse de sollicitationlde®s~!. La figure D.7(b) montre quarit elle un bon
accord en traction monotone entre notre es&ali® a 10~3 s™1, et I'essai issu de la base de dées
d'identification du moédle. Au vue de la figure D.8, Iidentification du méld a cette temgrature ealise
un compromis entre does monotones et cycliques.

D.4 Conclusions

L'analyse des dorres issues de [de Bussac 92], des essais éongpitaires et des simulations rées
avec le moéle de comportement permet de tirer les conclusions s@igsant
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D.4. Conclusions
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FiG. D.7. Comparaison des comportements monotone et cyclique de IAMDCC.

— La dispersion mériau entre 'AM1 des arges 90 et nos lots matie semble faible ;

— Les changements de vitesse semblent induireanauissage plus important que celui obgedans
les essais sans changement de vitesse. En revanche, itsblesepas affecter la viscosit

— Concernant le matle, nos essais apportent des degmsup@mentaires qui montrent que son iden-
tification esta revoira 950C pour les sygtmes octadriques voire peugtre aussa 1050C eta

1100C.
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Annexe D. Compatibilé de nos essais avec la base de éesrexprimentales
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Annexe E

Constanteselastiques des phaseget o/

Les phases et~ composant les superalliages santynetrie cubique. Trois coefficients @asticie
caracérisent donc leurs prof@tiesélastiques. Si la@termination de constantéfastiques pour I'alliage est
relativement aige, elle est plusélicatea réaliser pour les phases qui le composent. La taille caniatiue
de la microstructure estés faible. Nlanmoins, dans [@&en 99], des mesures par nano-indentation per-
mettent d'acédera la dureé de pécipitts dans du CMSX-6. Il faut par caeuent isoler chacune des
phases pour effectuer les mesures. émdrche la plus équente consisi syntlétiser les phases massives
avec une composition la plus proche de celle qu’elle a dati@be.

Diff érents moyens de mesure permettent ddec aux constantédastiques :

— Mesure par essais@naniques de traction dans éiféntes directions;

— Mesure ultrasonore;;

— Mesure par indentation.
Nous avons recegdesétudes traitant de ce sujet dans I&ligtture sur diffrents monocristaux de super-
alliages afin d'identifier les progesélastiques de la matrice et du compdsphasg. Les constantes de la
phasey’, pour lesquelles &s peu de dorées exprimentales sont disponibles, sont obtenuésea des
regles des @langes.

E.1 Etude bibliographique des constanteglastiques de la phase et
de l'alliage

Un nombre important &tudes portent sur les diffences de constantelastiques entre la phaseet
le superalliage. La figure E.1 rassemble ces éesren montrant la variation du module d'Young dans la
direction(001) en fonction de la tengrature pour le matiau biphaé et pour la phase. Deux remarques
peuvengtre faitesa propos de cette figure. Tout d’aboadchaute tem@rature, le module d’Young des phases
~ et des superalliages ont des valeues tproches. De plus,@tart d’'une nuanca I'autre a une influence
relativement faible sur le module d’Young.

Concernant 'AM1, nous ne disposons que des @esnissues de [EspD6] pour la phase. Ces
donrées semblent montrer une @ifence de propeiesélastiques entre la phaset le biphaé plus margéae
gue dans les autres alliages. Etant dmnfes faible€carts de composition entre les superalliages, nous
avons peferé moyenner les do@es recueillies pldt que d'utiliser les mesures issues de [Es@B] pour
I'identification des constantesé&lasticie dey. Plus pécisemment, nous avons choisi d’effectuer une inter-
polation quadratique au sens des moindresesagn tem@rature sur les souplesses :

Sij = aos; + a1 T + a2ijT2 (E.1)

ou T désigne latemrature efiC. La figure montre I'interpolation suff;; pour la matrice et le superalliage.
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Annexe E. Constantedastiques des phase®t~’
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FIG. E.1. Module d'Young dans la directiof®01) en fonction de la tenirature pour le matiau biphas et pour la
phasey (cf. tableau E.1 pour legferences).

Réference Maériau
(1) [de Bussac 92] AM1
(2) [Mazot 92] AM1

(3) [EspE 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. References destudes des profésélastiques des monocristaux de superalliages et de leurs phases consti-
tutives.
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E.2. Constanteslastiques de la phasé

Le tableau E.2&sume les interpolations en te@mpture obtenues.

Souplesse [MPa'] Coefficienta,  Coefficienta;  Coefficienta

ST, 74934107 —1.504810 ° 7.884710 °

S7, —3.4411107° 72997107  —3.1668 10~3

Sy, 3.380410°°  5.683210°7  7.5503 103
Sy 8.4573107°  —4.335610%  8.4361 10~%
s —3.890610~°  2.037810°  —3.3360 10~3
sy 1.3345107°  1.5280107¢  7.8693 103

TAB. E.2. Pararatres d'interpolation des souplesses de 'AM1 et de la phat&ermirés dans ce travail.

Deux temgratures nous igtessent plus particérement. Il s’agit de 95C et 1050C, pour lesquelles
nous allons dterminer dans la section suivante les prefgs de la phase'.

E.2 Constantestlastiques de la phase’

Tout comme un certain nombre d’auteurs et par exemple [Fatmr9], nous utilisons deggles des
mélanges pour l'identification des constanédastiques des pcipitts. Une association en pagé de la

matrice et de picipites (Voigt) et ou érie (Reuss) donne les relations suivantes sur les égistajues des
phases :

MXJMI = (1 - fv)M'y + va'y' (EZ)
M. M.,
ME = iy E.
At (1 - fv)M’y’ + va'y ( 3)

ou f, est la fraction volumique de ecipites,égalea 68% dans le cas de I'AM1 ebd/ sont les propétes
élastiques des deux phases et du superallidéfe=(1/511, 1/S44, —S12/511). Linversion de ces relations
nous donne aaMﬁ etMX,. La valeur finale choisie pouv!,. est obtenue en faisant une moyenne selon
la méthode propd=e dans [Fahrmann 99] des valeurs cdlesh partir de laggle en érie et de laggle en

paralkle.

Cette proédure est effeceea 950C et 1050C et conduit aux modules de rigidipour la phase’
donrés dans le tableau E.3.

Temperature Module ~y o4 AM1

Cn1 [GP4 197.3 197.0 196.2
C1, [GPE 1441 134.6 136.9

950°C Cy4 [GPE 89.8 949 950
Ego1y [GP4  75.7  87.7 837
V{001} 0.422 0.406 0.411

A=2%— 338 304 320
Ci1 [GP4 185.1 185.6 184.7
C12 [GP3 1340 129.4 1312

1050°C Cy4 |[GPE 842 906 914
Eo1y [GP4 75,6 793 757
V{001} 0.420 0.411 0.415

_ _2C
A= 24— 330 322 342

TAB. E.3. Modules de rigidé de 'AM1 et de ses phaseé&térmirés dans ce travail.
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Annexe F

Comportement visco-plastique des
phases isa@esa 1050C

Nous suivonsa 1050C la méme proédure d’identification des meétes de comportement visco-plas-
tiques des phaseset~’ qu'a 950C. Les pararétres maériau des sysimes octadriques sont identésa
partir de simulations du comportement suivant I'oriemtaf001] ; ceux des sysimes cubiquea partir de
simulations suivant l'orientatiofi 11].

F.1 Sysktmes octédriques

Nous commencons par identifier le comportement de la neag&ictraction monotone car c'est elle
qui regit le comportement du biphagsu @&but de la charge. Comme cel&t souligre dans I'annexe D,
nous disposons de beaucoup moins de desa 1050C qu'a 950C. Le comportement de chaque phase
dans le mariau biphag & 1050C est donc identié a partir du moéle macroscopique de 'AM1, dont
on va vu gu'il donne de bonnegponses cette tem@rature (voir annexe D). Nous reportaggalement
la courbe de traction issue de I'essai 16 avec les limitesnguess avons souligres dans I'annexe D (le
comportement exhipar le maériau lors de la deugime portiona¢ = 10~3s~! est discutable). La figure
F.1 pésente l'identification pour la phasepuis pour la phase’. Cette identication est valg en compa-
rant les courbes siméés et exprimentales du cycle stabiéissnécrouissage cyclique (c.f. figure F.2). Les
coefficients mairiau pour les syséimes octadriques sont dor@s par le tableau F.1.

Coefficient r oct Koct Noct Coct doct
MPa MPa.$/" MPa
y 35 500 4.3 20000 500
+ 150 400 43 210 110

TAB. F.1. Coefficients octdriques des phasgsty’ identifiesa 1050C .

F.2 Systmes cubiques

Les paramtres des sy8tnes cubiques des phaseset 4/ sont identifes a partir de donées
experimentales et de simulations néas avec le made de comportement macroscopique suivant I'orien-
tation (111). La figure F.3 pesente I'identification des para@tnes des sysimes de glissement cubiques de
la phasey F.3(a), puis de la phasg F.3(b). L'identification propose sous-estime&terement la contrainte
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F.3. Validation de l'identification
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FiG. F.1. Identification des coefficients des gyaes octadriquesa 1050C de la matrice (a) puis desgmipites (b).
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FiG. F.2. Validation de I'identification des para&itnes octadriquesa 1050C enécrouissage cyclique.

par rappor@ la eponse du mage de comportement macroscopique. En revanche, nousooistem bon
accord avec I'exgrience dans le cas de chargements cycligues- 10~5s7! eté = 10~3s~! comme le
montre la figure F.5.

F.3 Validation de l'identification

Commea 950C, l'identification des paragtres mairiau des deux phases est vakden simulant le
comportement de '’AM1 suivant I'orientatiof11). Pour cette orientation, nous disposons du cycle stabi-
lisé enécrouissage cycliquies = 10~2s71.

Coefficient g, Keub Neub  Ceub deub
MPa MPa.¥/" MPa

v 50 500 43 510 2.10°

o 120 200 43 2.1 1000

TAB. F.2. Coefficients cubiques des phasest+’ identifiesa 1050C.
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Annexe F. Comportement visco-plastique des phasesdsal1050C
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comporetement macroscopique en traction monotone.

400

300

o [MPa]

S x4
A% ]
TUTRE R S+ et % X Essai 10° s'i +
/ e Essai 107 s’ x ]
f;___..,.,‘,.,‘-Ax»-x--"""" Simulation 107 s°
Simulation 10 ™ -
-400 . . 0
-0.005 -0.0025 0 0.0025 0.005

€

@
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Annexe G

Effet d’histoire de la tempeérature

Cette annexeétrit des essais de comportemengsmsurchauffe. Ce #me est un peu en marge du sujet
de these mais nous avons soukdtre capable de quantifier les effets de changements dé&tatages sur
le comportement @canique par rapport aux effets de la mise en radeaux dacsridiions de fonctionne-
ment d’'un moteur comme le TP400. C’est pourquoi @peouvette &t soumisex differentes conditions
de surchauffe et tels¢ meécaniqguement.

G.1 Etude bibliographique

Nousétudions ici I'effet d’'un changement de teérpture sur le comportemengcanique des superal-
liages. Lorsque le métiau subit une augmentation de tegmgtture, il voit sa fraction volumique en phase
~" diminuer. Il y a donc diffusion dlémentsy’-genes de la peau deséuipites vers la matrice. Lors du
retoura temgrature, deux cas sont possibles :

— Si cette diminution est relativement faible, le Bré&u va retrouver sa fraction volumique d’origine

par grossissement desgipites ;

— Enrevanche, dans le cas d'une forte dissolution, de fiecipites dey’ vont germer dans les couloirs
de matrice agant une structure bimodale. La figure G.1 montre que laidrmeblumique de la phase
~' de superalliage ne varie pas trop jusguine temprature d’environ 100C. Au deh de cette
tempgrature, elle chute fortement, ce qui implique que I'effeine surchauffe appaditaa tres haute
temperature, typiquement pour une te@mpture de surchauffe seipeurea 1100C.
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FiG. G.1. Fractions volumiques &quilibre des phases et 4’ de 'AM1 et du MCNG obtenues par calculs et par
diff érents moyens expimentaux d’apes [Diologent 02]
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Annexe G. Effet d’histoire de la tenépature

[Cormier 06] aetudé en cttail les ciretiques de dissolution du superalliage MC2 pour des ésatpres
allant de 1100C a 1200°C. Il note un @but de coalescence non-orieatpour les temps de maintien les
plus longs (30 minutea 1200°C par exemple). De nombreux auteurs également mesara fraction de
précipitesy’ en fonction de la tenfrature (cf. [Diologent 02] pour 'AM1). En revanche, les@iques de
repiécipitation sont moins bien connues.

Plusieurs auteurs se sonténésgsa I'effet d’'une surchaffe sur le comportemenécanique de super-
alliages. En premier lieu, nous pouvons citer [CailletaB} Gui a étudé I'effet d’'une augmentation de
temperature sur I'IN100. La figure, issue de ce travail montre andurcisemend 900C apes un pas-
sagea 1000C, 1050C ou 1100°C. Plus recemment, [E$pD6] aétudie le meme plenonene sur ’AM1.

Il a étudié une microstructure ayant subi un traitement d’hoemégsationa 1300C, puis un revenu d’une
heurea 1200°C et a compdr cette microstructure bruteune microstructure ayant subi un revenu de 16h
a 870C. Il montre clairement que le premiéchantillon possde une structure bimodale. Cependant, les
fins pécipitts ne semblent avoir qu'unetr faible influence sur le comportement cycligues50 C. Outre

la difference de matiaux, la diference de modes de chargementasbuligner : force imp@&se pour
[Cailletaud 79] et éformation impoée pour [Esg@ 96]. Or, il est connu que les essaiforce impoée
sont plus sensibles que ceaxeformation impose. La microstructure des deux r@aaux est bien& tres
différente. L'IN100a froid posgde deux tailles de pcipés caradristiques : de gros pcipites (de 'ordre

de 1um) et de plus petits (de & 100 nm). La surchauffe &e alors des gcipites hyperfins. [Cailletaud 79]
attribue le durcissement du neataua la pesence de ces@ripites hyperfins. Suivant la taille desgipites,

ils sont soit cisailbs dans le cas de petitspipites, ce qui induit un durcissement, soit cont@sdans le
cas de plus gros pcipites.

Dans [Cormier 06], c’est I'effet d’'une surchauffe sur le gmrtement ésiduel en fluage du MC2 qui
estétudié. Uneétude exprimentale a monér que les courbes de fluage @prdes surchauffes 1200C
présentent un nouveaégime de fluage primaire ainsi qu’une vitesse de fluage sadenet une tdrance
a I'allongement accrues. Cormier attribue ces variatiansainportement aug&volutions microstructurales
qui interviennent lors de la recoalescence de la phas¢ous pouvons noter que les teangtures mises en
jeu dans ce travailasultant du contexte industriel de laetie de Cormier &gime d’'urgence des moteurs
d’hélicoptres), sont relativemegteees par rapport aux teragatures de fonctionnement de 'AM1.

G.2 Essais de comportement agrs surchauffe

Compte tenu des doées bibliographiques esengées au paragraphegeedent, notre objectif est de
tenter de quantifier I'effet d’'une moee en temgrature sur le comportementéeanique de 'AM1. La
procédure exprimentale est la suivante :

— réalisation d'un essai dtrouissage cycliqui 950C ;

— monge en temgrature et maintien pendant un certain teraparce nulle ;

— retoura 950C et realisation du rame essai cyclique qu’avant la surchauffe.

Un exemple de chargement thermique egispné par la figure G.2. Les essais cycliques séafiges en
force impoge car le comportementéoanique est plus sensible avec une telle consigne qéjgacement
impos. La comparaison des courbes esmentales avant et & surchauffe permet d’obtenir directement
I'effet de la monée en tem@rature sur le comportement cyclique.

Trois parangtres nous semblent importants : la té@rgiure de la surchauffe, le temps de mainéen
cette temprature et le tempscouk, a 950C, apes la surchauffe avant dealiser I'essai de comportement.
Concernant la vitesse de descente en tmaipre, que nous pensonsdrinfluente sur le comportement
apres surchaffe, elle at prise la plus rapide possible compte tenu des moyer&riexgntaux dont nous
disposons. Etant do@es les contraintes en nombré&pfouvettes que nous avons, unemeéprouvette a
eté utilisee pour cet essai. Nous avor&ifié par un essai de comportement avant chaque surchauffesque le
chargements subis par le régtu jusqu’alors ne I'ont pas endomnéad e tableau G.1 @sente la matrice
d’'essais a@rs surchauffe.
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G.2. Essais de comportement @psurchauffe

Essai | Temperature de surchauffe ¢,,4in tattente | Vitesse de descente en teenature
°C °C/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 aps surchaffe
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FiGc. G.2. Exemple de chargement thermique ap@ides points mérialisent les essais de comportemeBtanique.

Les ésultats obtenus montrent globalement une sensiliiiititée du comportement @aniquea une
surchauffe comme on peut le voir sur la figure G.2. La surdea@a£100C n’a pas eu d’influence sur le com-
portement récanique. A 120, nous observons uéder durcissement. A cette tearpture, deux temps de
maintiena tres haute tenfirature onété tesés. Nous constatons un durcissemedd Egerement su@rieur
pour le temps de maintien le plus longéme s'il est difficile de tirer de@ritables conclusionstant doné
I'amplitude des variations obsé¥®s. En revanche, I'essai 02-09 montre clairement queglene durcis-
sant est transitoire, dans le senisume attente plus longue entre le retal®50C et la €alisation de I'essai
mécanique ne modifie pas laponse du maétiau. Enfin, I'essais 02-11, pour lequel la teédmature est de
1250C, presente un durcissement relativement important.

Une trempea 'air a éte reali€e juste aprs I'essai 09-11, ce qui a permis de figer la microstructure.
Celle-ci aété obseree au MEB et est pisenge par la figure G.2. Nous avons deux types decipites
en pesence. De gros @cipites, issus des pcipites originaux, mais en nombredfr eduits sont visibles.
Leur forme est allonge, signe de @nonenes de coalescence origat Il faut bien garded I'esprit que la
mémeéprouvette a sena realiser ces essais de comportemengsmurchauffe. Elle a donc curéutles
maintiens a s haute tenfrature et des&formations plastiques. C'est pourquoi, les@pites initiaux sont
si degrads et que I'on observe de la coalescence deieriteur taille est de I'ordre du micron. Entre ces gros
précipites, une population de petitsgmipites cub@daux, dont les dimensions sont de I'ordre de la centaine
de nanomtres, s’est @velopee. C'est la pgsence de ces petitsauipitts qui explique le durcissement
obsenre.

Nous sommes bien conscients que ces quelques essais dertemgtd apes surchauffe sont insuf-
fisants pour tirer des conclusions quantitatives. Quelgbssrvations peuveneanmoingtre faites dans
le but de guider deétudes ukrieures. Concernant la tegmature de surchauffe, nous pensons que pour
ce maeriau elle doitétre de I'ordre de 125C pour observer uneel effet durcissant. Ce&sultat semble
montrer que les probmatiques de surchauffe ne concernent pas les applic&#iodées dans ce travail
(moteurs d'avions, pour lesquels de telles ténapures ne sont a priori pas atteintes). Ce durcissement es
transitoir. Une fois revena 950C, I'équilibre thermodynamique est atteint en une vingtaine ibelt@s.
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Annexe G. Effet d’histoire de la terdpature
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FIG. G.4. Microstructure de '’AM1 ags surchaufféa 1250C
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Annexe H

Influence d’un vielllissement sur le
comportement mecanigue suivant les
orientations (011) et (111)

Cette annexe gsente lesasultats des essais de comportemeéatigs apes vieillisssement sur les
éprouvettes oriebes suivan{011) et(111) Les essais suivant les orientatidns1) et(111) sont cepouilles
suivant la néme proédure que les essais suivant l'orientati®d1). Les essais de comportement &gpr
vieillissement sont compés aux essais déférence. Nous commengons par nougriesser aux vieillisse-
ments effectés par fluage puis aux vieillissements cycliques.

H.1 Influence d’'un vieillissement en fluage

De manere gerérale, la coalescence oriéetinduittgalement un adoucissement suivant les orientations
(011) (figure H.1) et(111) (figure H.2). Concernant l'orientatiof911), on constate, tout d’abord, que la
coalescence oriee¢ modifie le comportement en traction. En effet, 'essai bBitne plus décrouissage
que I'essai 12 lors de la preénie tractiora la vitesse de@ormation del0—2 s~!. L'adoucissement relév
sur les portionsié = 1073 s~! eté = 107° s~! est plus faible que suivant I'orientatidn01). Il est de
I'ordre de 50 MPa pour les essais suivant I'orientatidhl) comme I'indique le tableau H.1 contre environ
100 MPa pour les essais suivdfif1) Enfin, 'adoucissement obseren relaxation est plus important que
celui exhittas = 1072 s~ oué = 1075 571,

Contrainte Essai 12 Essai 13 [@fence essai 12
[MPq (réference) (radeaux) moins essai 13
Traction10—2 s~ as = 0.9% 595 540 45
Traction10° s71 445 400 45
Traction10~2 s™! &e = 2.3% 625 555 70
Relaxation 175 70 105

TAB. H.1. Influence d’un vieillissement en fluage sous 150 MA®50C suivant I'orientation/011) sur le comporte-
ment mécaniquei 950C suivant(011) . Contraintes stabilies rele&es au cours de la pregme traction sur
les portionsaé = 107° s71, ¢ = 1073 s7! et en fin de relaxation.

Le comportement du méatiau vieilli suivant I'orientation(111) est touta fait comparablé celui du
matriau non vieilli dans le sendides essais 10 et 11 montrent tous deeés peu décrouissage. L'adou-
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Annexe H. Influence d’un vieillissement sur le comportemeatanique suivant les orientatiof 1) et
(111)
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FiG. H.1. Influence d'un vieillissement en fluage sous 150 MAHS50C suivant I'orientation(011) sur le comporte-
ment mécaniqued 950C suivant I'orientation/011). L'essai 13 est compég I'essai 12 deéférence.
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H.2. Influence d’un vieillissement cyclique
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FIG. H.2. Influence d'un vieillissement de fluage sous 150 MPA®50C suivant I'orientation(111) sur le comporte-
ment mécaniqued 950C suivant I'orientation/111). L'essai 11 est compé# I'essai 10 deéférence.

cissement obseéventre le mariau non vieilli et le mariau vieilli est de I'ordre de 50 MPa.

H.2 Influence d'un vieillissement cyclique

La figure H.3 montre l'influence d'un vieilissement cyclgsuivant(011) sur le comportement
mécanique suivant cetteéme orientation. Elle compare I'essai 20essai 12 deéféerence et I'essai 13
décrivant I'influence d’'un vieillissement en fluage sur le gariement. Comme pour I'orientatign01),
un vieillissement cyclique suivarft11) induit un adoucissement plus pronéngu’un vieillissement en
fluage. Il est de I'ordre de 170 MPa. En revanche, le mode ddisgement n’affecte pas la contrainte

obtenue agrs 24h de relaxation.

Linfluence d’un vieillissement cyclique suivarit11) est moins mardgee que pour les deux autres
orientationsetudiees comme le montre la figure H.4. Ainsi, on note une dimimudie la contrainte d'une
dizaine de MPa. La contrainte obtenue en ralaxation n'esaffacée par le mode de vieillissement.
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Annexe H. Influence d’un vieillissement sur le comportemeatanique suivant les orientatiof 1) et
(111)
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FIG. H.3. Influence d'un vieillissement cyclique1050C suivant I'orientation/011) sur le comportement étanique
a 950C suivant 'orientation(011). L'essai 20 est compag I'essai 12 de&férence eh I'essai 13.
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H.2. Influence d’un vieillissement cyclique
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FIG. H.4. Influence d'un vieillissement cyclique1050C suivant 'orientation(111) sur le comportement étanique
a 950C suivant I'orientation111). L'essai 19 est compai I'essai 10 deéférence eh I'essai 11.
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Annexe H. Influence d’un vieillissement sur le comportenre@tanique suivant les orientatioftsl 1) et
(111)

Contrainte Essai 10 Essai 11 [@fence essai 10
[MPg (reference) (radeaux) moins essai 11
Tractionl0 3 s T aec =0.9% 500 455 45
Traction10~° s71 380 345 35
Traction1073 s ! ae = 2.3% 530 485 45
Relaxation 150 95 55

TAB. H.2. Influence d’un vieillissement en fluage sous 150 MAA50C suivant I'orientation(111) sur le comporte-
ment mécaniquei 950C suivant(111) . Contraintes stabileses rele@es au cours de la preéne traction sur
les portionsaé = 107°s71, ¢ = 1073 s7* et en fin de relaxation.

H.3 Conclusion

Cette annexe a mor&igqu’'un adoucissement du comportement de I'AM1 est olésepes coalescence
orienée en fluage et en fatigue suivant les orientati¢id) et (111). Pour I'orientation(011), le com-
portement de la microstructure issue d’un vieillissemgutique est inérieura celui de la microstructure
issue d’un vieillissement en fluage. On a coréstir les micrographies que la microstructure s’oriénte
30°des axes cubiques. Comme pour la directjaii ), cette orientation f@féerentielle de la microstructure
peut expliquer I'adoucissement important obgerien effet, la largeur des couloirs de matrice vue par par
les dislocations est dans de cas @imee que lorsque la microtrsucture est organsuivant les directions
cubiques comme c’est le cas en fluage. En revanche, nous oessa&s pourquoi le comportement de la
microstructure issue de fatigue suivant I'orientati@hl) est comparablé celui de la microstructure issue
de fluage.
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Annexe |

Viscoplastic phase field modelling of
rafting in Ni base superalloys

Abstract :  The mechanical behaviour of Ni-base superalloys depengdslyaon the microstructure at
mesoscale. Initially, the alloy consists in cuboid preteif@s separated by channels of matrix. When such
a material is submitted to a creep loading at high tempezrganound 1000C), we observe a directional
coalescence of the’ precipitates often called rafting. The aim of this studydstopose a Phase Field
model to represent in a quantitative way the change in maoglgdn superalloys. The misfit stresses as
well as the anisotropy and inhomogeneity of elastic cortisthatween matrix and precipitates are taken
into account. Moreover several authors have pointed outdieeof the plastic strain in the matrix which
enables relaxation of misfit stresses between the two pllasiesy rafting. Thus plasticity in the phase is
introduced by the means of a viscoplastic law coupled wighRhase Field model.

Keywords : Phase Field methods, viscoplastic constitutive law, Niebsuperalloys, rafting

[.1 Introduction

Ni-base superalloys are employed to manufacture gas tibteres because of their excellent mechani-
cal behaviour at high temperature (up to 12@) and under loading. These properties are due to hardening
induced by coherently precipated cubes/ophase surrounded by thin channelsyafisordered matrix.

Under creep loading at high temperature, the so-callethggfthenomenon is observed. precipitates
coarsen in an anisotropic way to form platelets. From a rhetatal point of view, rafting has been the
subject of a great number of studies. It has been reportadafia orientation is controlled by different
parameters such as the sign of the lattice mismatch, theo$ithe external loading and the differences in
elastic constants between matrix and precipitates. In te@ntime, several authors underline that plastic
activity plays an important role in this morphological avibn ([?], [Brien 01a]). Experimental studies
[Matan 99] have confirmed that without dislocations, raftia too slow to be observed.

A great number of models has been developped in order to pradlis orientation, first within a simple
elastic frame [Pineau 76] and more recently adding the plastiin influence [Ratel 06]. However, rafting
kinetics prediction is more complex. In this area, Phasé&dRieodels (PFM) appear to be a proper way
to study such microstructural evolutions in the elastiameg Many studies [Li 97] have obtained coar-
sened morphologies under applied load. But there are pihdssues : simulated microstructures exhibit
straighter rafts than experiments and they can not predintectivity transition at the begining of accele-
rated creep regime. What we propose here is to improve PFMduntiog the role of plastic strains on the
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Annexe |. Viscoplastic phase field modelling of rafting iniise superalloys

microstructure evolution.

The introduction of plastic strains in PFM have already kated by modelling dislocations dynamics
[Rodney 01], [Wang 01], [Rodney 03]. Dislocations are thegresented by their plastic eigenstrains and
act individually through the elastic field they generatergeascale simulations taking into account the
mutual interactions between all the glide systems and tbkvieg /4’ microstructure is computationnelly
very intensive. In an other hand, in [Boussinot 07] whereahthor takes dislocations into account by a
phenomenological decrease of misfit eigenstrains, a ptatp disorientation for a long creep time has
been obtained. The present contribution aims to improwerttéthod by computing the plastic strain field
with a viscoplastic constitutive law. Few attemps have be@wle in this area. [Ubachs 05] have already
applied such a law to compute the stress field in a Phase HRieldagion, but without coupling diffusion
and mechanical effects. More recently, [Uhehara 07] haupleal Continuum Mechanics to PFM to study
grain growth.

.2 Phase field model

PFM consists in describing a microstructure by the meansmfrruous fields. Ay/~+' structure is carac-
terised by the concentration fied€l”, t) and three order parameters fieldér, t). These fields are the local
amplitude of the thre€l00] ordering waves that are needed at mesoscale to represeimhamyogeneous
distribution of the fourL 1, variants of they’ phase.

The temporal evolution of the microstructure can be obthlmesolving the Cahn-Hilliard equation in
the case of the concentration field, and Allen-Cahn equsifimnnon-conserved fields, respectively :

Oc
— (7 = 2=
T (7 t) = MV ;

OF O L&F
oc

at (T,t) - 57}1

(1.1)

whereF = Fopim + Eei + Fyp is the total free energy of the system. The following parpiysadescribe
the evaluation of the each component of the free energyeatisply the Ginzburg-Landau, the elastic and
the viscoplastic energies.

[.2.1 The Ginzburg-Landau free energy

The Ginzburg-Landau free energy should be invariant uridesymmetry operations of the disordered
fcc lattice. In the present case and to the lowest order|dhis to :

A B 2 C D 2
OF (e {m}) = Sle—e,)? = Sle—co) 3 = Smmm+ 5 Y (12
k=1,3 k=1,3

where, for simplicity, the prefactors of the third and fdudrder terms do not depend on concentration
The constants B, C, D are chosen in such a way that this fregyehectionnal leads to the experimentally
known two-phase regime betweerand~’ phases :

B =2A(cy — ) (1.3)
C =6A(cy —cy)(co —¢y) (1.4)
D =2A(cy — cy)(cy — 3ey + 200) (1.5)

wherec, andc,- are the limit concentrations of the two-phase regimearaifree parameter. PFM also
includes gradient terms which insure smooth interfacediaitd interface energies :

A B
SIVels 5 IVl (1.6)
k
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1.3. Viscoplastic coupling with the PFM

[.2.2 Elastic energy

Elastic energy for a coherent microstructure writes :

Eq = %/ Aigra (F) (€63 (1) = €63(7) (e (7) = (7)) aV (17
Vv

where);;.;(7) are the elastic constants at poifande;;(7) the local strain tensoey; (r) is the stress-free
strain which is proportional to the deviation from the ag&r@oncentration : €); () = €);(c(7) — ¢) =
e?jAc(F) (Vegard’s law). Strain and stress fields are obtained sglthe equilibrium equations :
055 = Oforl < 1,7 <3 (|8)
o = o for applied stress (1.9)

Our model take the inhomogeneity between elastic consfanatrix and precipitates into account. We
suppose that elastic constants are linear fonctions ofdheentration field.

Nijit (7) = Aijrt + Mg Ac(F) (1.10)
with
3 ' Mokt = M
Aijht = Ty iy + TN s Lkl = ﬁ (1.11)

7y = (cy = ¢)/(cy — ¢;) andr, = (¢ - ¢;)/(cy — c,) are the volume fractions anyf);, ;, )\]jlkl the
elastic constants of matrix and precipitates, respectitlynerical values for elastic constants used in this
paper are given in table 1. It should be noted that in the irdgemeous case, the mechanical equilibrium
Eq. (1.8), (1.9) cannot be solved analytically as a functidthe concentration field. In the following we use
an iterative algorithm in the Fourier space.

1.3 Viscoplastic coupling with the PFM

Rafting in superalloys under constant loading is strongiuenced by plastic activity. The resulting ef-
fect may be complex, as it depends on various propertieb,asithe sign of the lattice parameter misfit, the
orientation of the channels with respect to the loading gllastic constants inhomogeneities. As example,
with a negative lattice misfitat, < a), dislocations will tend to relax (increase) the coheresirgsses
along they/+' interface perpendicular (parrallel) to the tensile logdilirection. Therefore, we propose to
mix the PFM summerized above with a viscoplastic constiéuthodel. We suppose that such a model can
be applied at mesoscale. In other words, each grid pointrdiowlation averages plastic strains generated
by a large amount of dislocations. The strain tensor is diased in an elastic and a plastic part :

€=¢€ + € (1.12)

[.3.1 Viscoplastic model

We have chosen a model including hardening effects by thesnafaan isotropic hardening parameter
r and a non-linear kinematic hardening parametemhich add two more state variables to the system.
Dual variablesk and X are defined by :

OF, JF,
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Annexe |. Viscoplastic phase field modelling of rafting iniise superalloys

Elastic constants (GP9) Viscoplastic constants
Ch1 Cia Cyy Ro(MPa) K(MPa,S) n C(MPa) D

v | 96 52 82 87 365 5 22484 1774
v 1162 78 111 1053 300 5 1113 20

~

TaB. I.1. Material parameters for AM1 superalloy at 98D

wherep is the mass density. The Von Mises yield criterion is usee fEimporal evolution of viscoplas-
ticity related variables is given by the following equasan

. /(o —X)-R\"

= <K > (1.14)
. 3. o-X
€ — P o= X (1.15)
X = gce‘p —DXp (1.16)

In the present model, there is no evolution law for the iguitrdnardening parametdt which will be
considered as a material parameggr as the other parameteks, n, C, D. In the case of the/+y’ system,
the smooth matrix accomodate the main part of the plastinsivhereas precipitates are very hard. As a
consequence, the material parameters are highly inhomeogenAs for the elastic constants, we introduce
a dependance of these parameters with the local concentr&tr instance, for th&, parameter, we use
the following interpolation scheme :

Ro (c(7)) = Ro + R} tanh (90(’:')_C> (.17)
C’Y/ — C,y
. RI+RY R} - RY
Ro= =050, g (1.18)

¢ is a parameter which controls the variation/f(c(7)) betweenc, andc,.. It is chosen to induce a
smooth variation of the viscoplastic parametenslaterial parameters of both phases presented in Table I.1
are identified from mechanical tests on AM1 superalloy andnassivey and optimised with the help of
Finite Element simulations.

1.3.2 Viscoplastic coupling with the PFM

The elastic energy now writes :

1
Eq=3 /V Aigra (F) (€63 (7) = €3(7) = €53(7) (et (7) = €a(7) = e, (7)) AV (119)
which leads us to a new iterative scheme for its numericalpegation.

Moreover, the viscoplastic stored energy is described tgdaiitional term in the free energy :

Py = /V (;)c (e(F) a(F): () + Ro (¢() W)) v (1.20)

An consequence of the functional form B, is that the viscoplastic stored energy will generate a new
driving force in the Cahn-Hilliard kinetics equation. Tluigntribution is here ignored.

lviscoplastic material parameters have to be saturated bejaand abover,/ to ensure stability of the numerical integration of
the viscoplastic differential equations. It is the reasdrywtanh function has to be chosen
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I.4. Results

.4 Results

This section presents a simulation ofy&’ microstructural evolution performed with our viscoplasti
PFM approach and, for comparison, results obtained witlmplsi elastic modelling. A creep loading of
300 MPa at 950C has been applied.

As seeninfig.l.1, for the same computational conditiongémia constants, external loading and initial
state), for the time evolution investigated here, no rgfphenomenon is observed in the purely elastic mo-
delling, whereas well defined rafts are clearly visible gdime elasto-viscoplastic PFM. Note the presence
of thin wettingy strips within the elongated rafts that apparently are nehda rafted microstructures
observed in industrial superalloys, as can be seen in fig.l.1

. . 1.7um
Elastic computation >

Creep experiment
@ @ @ i

L el

t=0h t=0.4h t=1,7h
(@ (b)

Elasto viscoplastic computation

FiG. I.1. Comparison between elastic and elasto-viscoplastic computatioatiofr(a), typical experimental rafted
microstructure (creep test at 1050 and 150MPa) (b)

1.5 Conclusion and perspectives

Coupling Phase Field modelling with a non linear mechanégadroach is a very promising way to
study the influence of plasticity in directional coarsenimgis contribution shows that dislocations play a
role in the rafting kinetics as well as in the shape of preatps. Short term work will consist in adding the
contribution of the viscoplastic free energy to the Cahtidid equation.

Nevertheless, the viscoplastic modelling chosen here iilldbe improved. First, it does not account
for the anisotropy in plastic activity exhibited in both glea. Crystallographic viscoplastic models, writ-
ten at the slip systems level, should be employed here taibesgingle crystal anisotropy in mechanical
behaviour. Second, even with crystallographic laws, lersgiale effects should be included in the visco-
plastic part of the model. Generalized Continua theoriegaane physically-based constitutive laws should
be employed to obtain proper descriptions of the plastairsinfluence 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 problemn be worked out for the two—phase
periodic microstructure under simple shear for the/'! HP” model of section 6.3 when both phases exhibit
a plastic behavior. The hard phase now admits a criticallvedcshear stress”. In both phases, under
plastic loading conditions, the plastic slip has a paraimiofile :

V'(x1) = d 2} + by + ", () = atal + b0y + ¢ (J.1)

taken over the interval-s/2, s /2-+h], with six coefficients to be determined from the followinguditions :
— Continuity of plastic slip ai:; = s/2 and periodicity of plastic slip at; = —s/2 andz; = s/2+h:

s (S 2 sS s h(S 2 ns h

a (2) +¥ e = a (2) +H2 e 3.2)

s S 2 SS s o h S 2 h S h

a (2) pie = a (2+h) +OM G ) +e 3.3)
— Continuity of double stress componelis = —Avy, atz; = s/2 and periodicity double stress

vector atr; = —s/2ands/2 + h :

AS(2a5§ 1) = Ah(Zahg + b 3.4)
AS(—2a5§ 1bY) = Ah(Zah(g +h)+b") (3.5)
— Plasticity criterion
012 +2450° = T} (J.6)
O12 + 2Ahah = Tch (J7)

Symmetry condition at; =0 :
7,1(0) =0 (J.8)

— Periodicity condition for the perturbatiom, translated into the following terms; The elastic law
provides

U1 =012/ — 7+ J.9)
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The mean value over one unit cell of the .h.s. necessarilish@s since: is periodic :

(s+h)<uz1> = (s+h)<ow/p—F+7y>
s/2
:/ (15 /p—2A4%a° Jp — 4 + a®zF + ¢*) dzy
—s/2

s/2+h
+ / (Tf/u—QAhah/u—"y—l—ahxf—}-ch) dx,
s/2

= (73 /n—24%0° p—7)(s + h) + s¢ + het + =2

5 (3)

f (E+nP-(2)+ v (G +m2 =) +n(s+n)

3 2 2 2 \*2 2
(J.10)
From (J.8) we get
b*=0 (J.11)
The combination (J.6) - (J.7) provides the relation
2(A%a® — AMa") =15 — 11 (3.12)
From the combination of (J.4) and (J.12), we get
s h
h Te = Tc S
b= - J.13
b YO (J.13)
The combination (J.2) - (J.3) yields
b 75— 7h s
b= =¢ ¢ J.14
T sTh Al 2(s+h) (J.14)
Finally,
s _ +h
gt = Te =T 2s+h (3.15)

A 2(s+h)
The equations (J.2) (or (J.3)) and (J.10) provide a systemvaequations to eventually obtaifi andc®.
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Annexe K

Cosserat solution for symmetric double
slip

This appendix gives the Cosserat solution for symmetricbtioglip in the laminate microstructure
under shear loading studied in the paragraph 6.6.2 witmikheocurl model. We consider two slip systems
whose direction and normal are given by the following vectors

cos 6 —sinf
1'=|sinf|, n'=| cosh (K.1)
0 0
cos @ sin 6
1?=|—sinf|, n%2= |cosh (K.2)
0 0

This leads to the following plastic deformation tensor

—cosfsin (4! —+2) cos20(y! ++2) 0
e’=| —sin®0(y' +17)  cosfsinb(y' —2) 0 (K.3)
0 0 0

As the two slip systems are symmetric, we have= 42 = ~. The plastic deformation tensor has therefore
two non-zero components :
ely = 2ycos? 0, eh, = —2vysin?6 (K.4)

Consequently, the elasti@tbrmation tensor reads

0 FY+op—ely 0
e = |u;—¢—eb 0 0 (K.5)
0 0 0

The resulting stress tensor has two non-zeo components

o1z = ps(efy+eg) + pes(efs — e5) (K.6)
021 = ps(efy+eg) — pes(efs —e5) (K.7)

The curvature and couple stress tensor have the same d@gpressin single slip. More over, balance
equations give a parabolic profil for the microrotation asiimgle slip.

The Schmid criterion writes

fl=f2:|00829012—sin29012\—n:0 (K.8)
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Two cases are possible according toérengle and the loading :

cos? 0 o195 —sin? 0 091 = 7. (case 1) (K.9)
cos? 0 019 — sin® 0 091 = —7,. (case 2) (K.10)

The writting of the interface conditions leads to the follog/expression for in the (s) phase in the
casei :
A;

as = (K.11)
) B;l? 4 C;l coth (wh%> +D;
with, in the first case
_ Te 1 fs(1+tan?0) (1 1)]
Al=y—-———— |+t ——— | —— —
LT 0526 —sin2 6 [;Lh 2 wsph
f3
B; = (1 — tan? 9)?
20s
_ 2 fs ﬁ
C1 = (1—tan e)ﬂhwh
43° cos® 0 5 5 .\ B° fs3°(1 + tan? 9)
D, = 1— fstan®0) + fs(1 — tan® 6 +
! ph(cos?  — sin? 0) (1= fs tan”6) + fu( o ),ucs 15 (cos? f — sin? 9)
and in the second case
_ Te 1 fs(1+tan®0) ( 1 1 >}
Ay =5+ ———<¢ |- 4L 7 T
LT o2 —sin? 6 uh 2 usoph
By =B,
Co=0C
Dy =Dy
More over we have the following relations between integrationstants in the case 1
Bsas
= — K.12
h Bhwy, sinh (wh%) ( )
Te — 43%as cos2 0 _
d = — K.13
" 24" (cos? @ — sin? 0) 7 ( )
2 s th hh 23s 2 0
4 = —a i+5scoh Elw L) 3% cos 0 Te L 5(K.14)
4 Brw ph(cos? 6 — sin”® 6) 2l (cos? @ — sin” 6)
and in the case 2
—7. —4B%agcos?0
d = — K.15
"2 2" (cos? § — sin? 0) 7 ( )
s2  B°scoth (whﬁ) 2/3% cos? 6 -7,
dsy = —as|—+ 2. 4 + - ~3(K.16
2 “ [ 4 Bhwh ! (cos? § — sin® 9) 24" (cos? § — sin? 0) i )

The expression af, as a function of the mean plastic deformatidn has also been calculated

A/

_ (K.17)
B2+ C'1 coth (w572 + D

Qs
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Annexe K. Cosserat solution for symmetric double slip

whereA’, B',C', D’

1

MS

cos? 6

are given by
1
A = (&P Te —
(e12) + 2(cos? § — sin® 0) (Mh‘
3
B ===
6
—B°f2
¢ = Bhoh
1 1
D — 38 Y
b (,ug 15 (cos? 0 — sin? 0) "

2411 (cos? § — sin? 6)

in the case 1. In the case 2, the coefficient are the same eXéegtich writes

Ay =" —(ely) — Te

1 1

2(cos? A — sin? 9) uh

E.

)

(K.18)
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Modélisation des effets de Bvolution microstructurale sur le comportement mécanique du
superalliage monocristallin AM1.

Ce travail s'inscrit dans le contexte de la nétidation et de la f@avision de la duge de vie des aubes de turbines haute
pression des moteurgm@nautiques. Ceségies sontdali€es en superalliage monocristallin base nickel tel que 'AM1,
matrieu de letude. Dans le cadre de ce travail, nous nous somma®g#s auxévolutions microstructurales se pro-
duisanta haute tem@rature sous chargemenénanique connues sous le nom de coalescence @egieles [Ecipites.

Ce travail a consi§t dans un premier temps,gtudier le comportement du nésiieu non-vieilli. Des essai 950C
ontété realis afin d’enrichir la base d’essais existente. lls ont permis I'identificadfiommoctle de viscosé de type
sinus hyperbolique sur une large gamme de vitesses de sollicitations. [ppdement initial du m&riau aégalement

éte étudie a I'échelle nésoscopiqueéchelle des phases). Un nedel de comportement & identifé pour chacune
des phases afin de reproduire le comportement macroscopiquetériamaCettettude, effectaée dans le cadre de

la viscoplasticié classique a permis de mettre @ridence les limites de cette approche. Notamment, elle ne permet
pas de modliser les effets dchelle obser®s en plasticé. Paraklement, nous nous sommesargsgs au pBnonene

de coalescence oridrg, tant d’'un point de vue eggmental que nugrique. Des essais@naniques ags vieillisse-
ment ontéte realies. Differentes conditions de vieillissement @t étudies, en fluaga differentes temgrature et
contraintes et suivant défentes orientations cristallographiques négjalement sous chargement cyclique. Les essais
mécaniques ont morérun effet pepondrant de la coalescence orieatsur lecrouissage du m@atau, allant dans le
sens d'un adoucissement. La coalescence @geatgalemenéte modklisee par la rathode des champs de phases.
Nous avons prop@sun couplage du méte champs de phases avec un Bledle comportement de viscoplasécit
cristalline afin de prendre en compte l'influence de I'aciatastique dans les couloirs de matrice. Les simulations ont
mont’é une acelération de la ciatiqgue de mise en radeaux dauda plasticié ainsi que des pripites ayant une forme
plus €aliste visa-vis de I'exg@rience, notamment en vieillissement sous chargement cyclique leptiseaen compte
des effets de la coalescence or@npasse par la métisation des effets échelle en plastidcit C’'est pourquoi nous nous
sommes irgresgs aux milieux continuséaérali€s. Nous avonstudi analytiquement les effets@thelle produits par

un mockle de Cosserat et le malé microcurl dans le cas d’un méatiau biphaé en cisaillement. Les deux malés
prévoient unécrouissage camatique ligaire &pendant de la taille de la microstructure. Enfin, Iésedoppement
précedents et les essaigali®s dans le cadre de ce travail ont permis la construction et I'identificationrdocele
macroscopiquétendu qui rend compte des effets de la coalescence&@eisnt le comportementéoanique de 'AM1.

Mots-clés: superalliage monaocristallin, coalescence ogentomportement @anique, champs de phases,
mécanique des milieux continugigraliss

Modelling of microstructural evolution influence on mechantal behaviour of single crystal
superalloys

The framework of this thesis is the modelling and the lifetime prediction of highqure aeronautical turbine blades.
These parts are realized in nickel base single crystal superalloyswvdhkds focused on the microstructural evolution
arising at high temperatures under mechanical loading known as tlti@lirgal coarsening. In a first time, this work
consists in studying the mechanical behaviour of the initial non-aged ialafersts have been performed at 950n
order to enrich the available data base. They have allowed us to identifyegdofic sinus viscosity model over a wide
range of stain rates. The initial behaviour has also been studied at thecopk scale. A constitutive model has been
identified for both phases in order to reproduce the macroscopic ioeinaf the material. This study, performed in
the classical viscoplasticity framework, shows the limits of this approacpaiticular, it does not allow to model the
length scale effects observed in plasticity. In the same time, we have sthdi@étectionnal coarsening phenomenon
in both experimental and numeric ways. Mechanical test after ageirey been realized. Various ageing conditions
have been tested, in creep at different temperatures and stredsdermdifferent cristallographic orientations but also
under cyclic loading. Tests have shown an effect of the directionrabkeaing on the hardening. More precisely, the
directionnal corasening induces a softening of the material behaloBctionnal coarsening has also been simulated
with the phase field method. We have proposed a coupling between the fidddsmodel and a viscoplastic crystal
plasticity model in order to take into account the plasticity in the evolving matiaxohls. Simulations have shown an
increase in the kinetics of the rafting evolution induced by plasticity and a reafistic morphology of the precipitates
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as observed axperimentally, in particular under cyclic ageing. In aodenderstand the influence of the directionnal
coarsening on the mechanical behaviour, length scale effects wadyzed in the framework of generalized continuum
approaches like the Cosserat andriierocurl models. In order to compare the results obtained with both approaches,
a two—phase laminate loaded in shear has been studied analytically. Bogfsrdetiver a linear kinematic hardening
dependant on the size of the microstructure. Finally, the previous gmrakent and the tests performed during this work
allow to propose and identify an extended macroscopic model which taceaccount the effects of the directionnal
coarsening on the machanical behaviour of the AM1 superalloy.

Keywords : single crystal superalloy, directionnal coarsening, Inaeical behaviour, phase field, generali-
zed continua
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