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Introdution générale
Dans un moteur d'avion, le disque de turbine haute pression se trouve après lahambre de ombustion. Ce disque, équipé de ses aubes, permet d'entraîner l'arbre,qui fait tourner le ompresseur (f. Figure 1). Par onséquent, si e disque élatele moteur ne fontionne plus. De plus, en as d'élatement, il n'est, en général, pasontenu par le arter et présente don un risque majeur pour l'avion. Il onstituedon une pièe ritique du moteur. Il est vital de pouvoir prévoir sa durée de viea�n de le remplaer avant sa rupture. Par ailleurs, il est soumis à des ontraintesimportantes, de l'ordre de 1000 MPa, à des températures élevées, jusqu'à 650�C.Ce ahier des harges a onduit à hoisir les superalliages à base de nikel pouronstruire es pièes. Pour les pièes les plus ritiques, omme les disques de turbinehaute pression des moteurs d'avions militaires, une voie d'élaboration par métallurgiedes poudres a été hoisie, ar elle permet un meilleur ontr�le de la mirostruture.Comme ette voie d'élaboration est oûteuse, la pièe est d'autant plus intéressanteéonomiquement que sa durée de vie est longue. Il y a don deux enjeux à la prévisionde la durée de vie du disque, d'une part un enjeu de séurité, ar 'est une pièeritique et d'autre part, un enjeu éonomique.La solliitation méanique dimensionnante appliquée aux disques est une sollii-tation de fatigue. En e�et, les hangements de régime (aélérations et déélérations)du moteur, notamment lors du déollage et de l'atterrissage, onduisent à des misesen harge et des déharges du disque. Bien qu'il soit très résistant et adapté à etemploi, l'aumulation de yles de fatigue génère un endommagement qui limite ladurée de vie du disque.Dans le as du superalliage N18, a�n de pouvoir obtenir une très grande fra-tion volumique de préipités, une mirostruture à grains �ns a été hoisie. Or, lamirostruture à grains �ns pose des problèmes en fatigue. En e�et, des partiulesde éramiques liées au proessus d'élaboration par métallurgie des poudres de taillessupérieures (50-100 µm) à la taille de grains (15 µm) sont présentes dans le matériau.Ces inlusions sont réparties aléatoirement dans le matériau. Or, elles représententdes sites préférentiels d'amorçage de �ssures. De e fait, si une inlusion est présentedans la zone la plus solliitée de la pièe, la durée de vie est ourte, ar la �ssures'amorera rapidement, alors que si auune inlusion n'est présente dans ette zone,la durée de vie est plus longue, et l'amorçage a lieu dans une zone moins solliitéeoù se trouve une inlusion de taille ritique vis-à-vis d'un amorçage de �ssure. Ladispersion des résultats de fatigue est pénalisante pour prévoir la durée de vie de13
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Fig. 1. Shéma d'un turboréateur [1℄.façon préise et surtout pour prévoir les intervalles de temps adaptés pour le ontr�lede maintenane de la pièe. A�n d'éviter tout risque, un oe�ient de séurité, va-lant le plus souvent trois fois l'éart type, est appliqué. Cependant, es amorçagessur inlusions semblent beauoup moins fréquents lorsque la taille de grains est plusélevée (60 µm), 'est-à-dire de l'ordre de la taille des inlusions : dans e as, l'amor-çage a lieu prinipalement sur les grains. Étant donné que les �ssures s'amorentprinipalement dans le grain, il est alors probable que la mirostruture intragranu-laire du matériau joue un r�le sur l'amorçage. Cette mirostruture intragranulaireest omposée d'une matrie de phase γ et de préipités de phase γ′. Ces dernierslimitent la mobilité des disloations et, e faisant, induisent un durissement stru-tural de l'alliage très important. C'est grâe à e méanisme de durissement parles préipités que l'alliage possède ses propriétés méaniques de haute résistane àla tration à haute température qui en font le andidat idéal pour les appliationsde disques de turbine. Toutefois, très peu d'études sur le sujet de l'in�uene de lamirostruture intragranulaire sur la durée de vie ont été menées jusqu'à présent etla plupart se sont intéressées à des mirostrutures à petits grains. On peut iterparmi elles, le travail de Flageolet [2℄ qui a étudié l'in�uene de la préipitation �nesur la fatigue du N18. Il observe bien un e�et sur la miroplastiité mais auunsur la durée de vie, e qu'il interprète omme une onséquene de l'amorçage surinlusions. D'autres, omme Milligan ou Guédou [3, 4℄, ont onstaté des e�ets dela mirostruture intragranulaire sur le omportement monotone, en partiulier surla limite d'élastiité. Un ertain nombre d'études [5℄ omparent des mirostruturestrès di�érentes e qui permet de onstater des e�ets sur le omportement mais nepermet pas, en général, de séparer les e�ets de tailles de grains des e�ets liés à lamirostruture intragranulaire.Par ailleurs, Hohstetter [6℄ a onstaté que la mirostruture d'un disque n'étaitpas homogène au sein de la pièe. En e�et, le disque étant une pièe massive, lasurfae de la pièe refroidit plus vite que le ÷ur au ours de la trempe, e quiinduit un gradient de paramètres mirostruturaux. De plus, ni les ontraintes niles températures vues par le disque ne sont onstantes au sein du disque. D'ailleurs,de réents développements proposent des traitements thermiques onduisant à une14



Table des matièresmirostruture à gros grains en périphérie (jante), où la température est élevée, pouraméliorer la résistane au �uage, et à une mirostruture à petits grains à ÷ur etdans la toile, où les solliitations méaniques sont plus importantes et les tempéra-tures moins élevées [7℄. Il est don très intéressant de pouvoir modéliser le gradientde mirostruture au sein du disque et son e�et sur la réponse à un hargement defatigue. En e�et un tel modèle permet, d'une part, de prévoir de façon plus pré-ise la durée de vie et, d'autre part, de onstruire une méthode pour optimiser letraitement thermique du disque qui ontr�le ette mirostruture, a�n d'augmenterla durée de vie de la pièe. A terme, il peut être utilisé pour la onstrution d'uneboule d'optimisation du traitement thermique vis-à-vis de la durée de vie en fatigue.La onstrution de ette boule passe don par trois étapes, d'abord la modélisa-tion de la mirostruture à partir du traitement thermique, puis la modélisation del'in�uene de la mirostruture sur le omportement méanique et la fontion de du-rée de vie et en�n l'intégration de es deux modèles dans une boule d'optimisationpermettant l'analyse de la durée de vie de la pièe par le alul omplet : thermiquepuis méanique par éléments �nis (f. Figure 2)L'objetif de la première partie (I) de e mémoire est de hoisir puis de alibrerun modèle qui permette, à partir d'une évolution de température de aluler lesparamètres mirostruturaux (fration volumique et taille des di�érentes populationsde préipités) en un temps raisonnable pour qu'il soit possible de l'appliquer au aluld'un gradient mirostrutural au sein d'une pièe ('est-à-dire sur quelques milliersde points de Gauss). Un modèle de germination-oalesene avait déjà été développéet adapté au N18 par Milhet-Gayraud [8℄. Il est ii realibré et implémenté dans lesystème de alul Z-Set qui omporte entre autres ZeBuLoN, un ode de alul paréléments �nis et des post-traitements d'évaluation de l'endommagement. Ce logiielpermet déjà la résolution du problème de thermique néessaire à la simulation del'évolution de la température en tout point de la pièe ainsi que la résolution deméanique néessaire au alul des paramètres ritiques pour l'estimation de la duréede vie. Cette suite logiielle est don à même de réaliser l'intégralité des aluls dela boule �nale. Le modèle de germination-oalesene ayant été alibré à l'aidede données expérimentales de mirostrutures à grains �ns de l'alliage N18, il estnéessaire de le valider ave des données expérimentales de mirostrutures à grosgrains. Des traitements thermiques spéi�ques ont don été réalisés. Une fois lemodèle de préipitation hoisi et alibré pour le N18 à gros grains, il est possible dealuler la mirostruture à partir du traitement thermique appliqué.La seonde étape de la onstrution de la boule onsiste à modéliser l'in�uenede la mirostruture sur le omportement en fatigue. Les e�ets à représenter ont étémis en évidene dans la partie II de e mémoire grâe à des essais de tration etde fatigue, réalisés sur di�érentes mirostrutures à gros grains. L'analyse des essaisporte sur l'e�et des paramètres mirostruturaux sur les variables ritiques ontr�-lant la durée de vie, mais aussi sur les méanismes mirostruturaux de plastiité etd'amorçage de �ssure.Une fois l'e�et de la mirostruture sur le omportement en fatigue onnu, il15



Table des matièresest possible de le modéliser. Pour ela, une méthode mettant en ÷uvre plusieursopérations d'homogénéisation suessives rendant ompte des di�érentes éhelles(préipités et grains) est développée et exposée dans la partie III. Elle est appliquéeau N18 et alibrée à l'aide des résultats expérimentaux. Cette méthode permet dealuler le omportement et la durée de vie de mirostrutures virtuelles. A partir desdonnées expérimentales ainsi que des résultats de simulations numériques alulées àpartir du modèle méanique multiéhelle, un omportement simpli�é (marosopiquede type Chabohe [9℄) qui dépend de la mirostruture, est dé�ni. Ce modèle permetun alul e�ae de la réponse du disque à une solliitation méanique (e type demodèle étant déjà ouramment utilisé pour e type d'analyse struturale inélastique)pour un gradient de mirostruture.Les deux modèles néessaires à la mise en plae de la boule d'optimisation étantdisponibles, elle-i est onstruite et appliquée au as du disque de turbine HautePression du Rafale en N18 dans la partie IV. Elle omprend un premier alul dethermique pour obtenir l'évolution de la température en tout point du disque, puisun alul de mirostruture à l'aide du modèle de germination/ oalesene dé-rit en première partie. Ensuite la réponse méanique du disque à une solliitationméanique (entrifuge) est obtenue à l'aide du modèle de omportement simpli�é,préalable au alul de durée de vie par appliation d'un post-traitement du modèlede durée de vie. Le traitement thermique est alors modi�é pour obtenir une miro-struture plus adéquate dans la zone ritique et une durée de vie arue. A terme,le traitement thermique optimal est déterminé.TraitementthermiqueCalulthermique Evolution dela température Calul demirostruture
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Fig. 2. Shéma de la boule d'optimisation.
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Table des matièresIntrodutionL'objetif de ette première partie est de hoisir des paramètres mirostruturauxpermettant de dérire la mirostruture, puis de hoisir et de alibrer un modèle quipermette, à partir d'une évolution de température, d'obtenir es paramètres miro-struturaux dans un temps raisonnable pour l'appliation au alul d'un gradientmirostrutural au sein d'une pièe ('est-à-dire sur plusieurs milliers de points deGauss, voire davantage). Cette partie est don organisée omme suit : tout d'abordle matériau et son élaboration sont dérits a�n de hoisir les paramètres mirostru-turaux pertinents. Ensuite un modèle de préipitation adapté est alors hoisi puisrealibré sur la base de données bibliographiques pour le N18 à grains �ns. Ce mo-dèle est alors validé pour le N18 à gros grains à partir de résultats expérimentaux. Aterme, e modèle est utilisé omme première étape du alul qui permet de prévoirla durée de vie en fatigue d'une pièe à partir de son traitement thermique, ommedétaillé dans la partie IV de ette thèse.
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1.1. Le superalliage N18 et son élaboration1.1 Le superalliage N18 et son élaboration
1.1.1 Prinipe d'élaboration d'un superalliage à base de ni-kel par métallurgie des poudres

La fabriation d'un disque en superalliage par métallurgie des poudres se dérouleen inq étapes. La première onsiste à ouler un lingot de omposition himiquemaîtrisée. La seonde étape permet la fabriation des poudres à partir de e lingot.La troisième est la densi�ation des poudres. Puis vient l'étape du forgeage. La pièeest ensuite traitée thermiquement et en�n usinée aux otes préises.Une tehnique d'atomisation à l'argon est généralement utilisée pour fabriquerles poudres. Le métal fondu est introduit dans un reuset, puis guidé vers un trou.Au sortir de e trou, de l'argon est projeté à grande vitesse sur le métal liquide e quiprovoque la projetion de gouttelettes très �nes qui se solidi�ent rapidement avantd'atteindre le bord de l'eneinte. Ces gouttelettes solidi�ées forment la poudre d'al-liage. Lors de e proédé, deux types prinipaux de défauts peuvent être observés. Lagouttelette peut renfermer un peu d'argon, elle est alors reuse. Le métal liquide peutavoir arrahé un peu de éramique au reuset, auquel as des partiules de éramiquesont entraînées et mélangées aux poudres. Le tamisage des poudres élimine les par-tiules de grande taille. De e fait, il limite la taille des défauts suseptibles d'altérerla qualité du matériau. Le N18 est tamisé à 53 µm. Auune inlusion ou partiuleporeuse de largeur supérieure à 53 µm ne peut don se trouver dans le matériau (re-marque : une inlusion allongée peut avoir une longueur supérieure à 53 µm, maisune largeur inférieure à 53 µm et don réussir à passer le tamis). Des défauts issus del'atomisation des poudres (pores et inlusions) se trouvent don e�etivement dansle matériau �nal. Ils onstituent des sites préférentiels pour l'amorçage de �ssure. Ilest don très important de les ontr�ler. Il serait possible de réduire enore davan-tage la taille maximale des défauts en tamisant enore plus �nement. Cependant,lorsque le tamisage est plus �n, une moindre quantité de poudre est obtenue à partird'une même quantité de métal atomisé. De e fait, le oût de la poudre augmente.Cette solution n'est don pas envisageable pour des raisons éonomiques.Les poudres sont ensuite densi�ées, souvent par ompression isostatique à haud.Suite à e proessus, un �lage permet de asser les inlusions et d'obtenir une miro-struture à très petits grains qui failite l'étape d'élaboration suivante : le forgeageisotherme. A l'issue de e forgeage une préforme est obtenue. Ensuite, des traite-ments thermiques sont appliqués a�n de ontr�ler la mirostruture. La vitesse deforgeage joue un r�le sur la taille de grains obtenue après es traitements thermiques.En�n l'usinage �nal permet d'obtenir la pièe aux otes désirées. 25



Chapitre 1. Mirostruture du N18 et modélisation de la préipitation1.1.2 Mirostruture du N18 � standard � à grains �nsLe N18 est un superalliage à base de nikel, élaboré par Métallurgie des Poudres(MdP). C'est un polyristal prinipalement onstitué de deux phases : une matrie,de phase γ et des préipités de phase γ' ohérents ave γ. La phase γ est une phaseubique à faes entrées, prinipalement onstituée de nikel. La phase γ′ est unephase ubique ordonnée de struture L12, du type Ni3(Al, T i). La omposition del'alliage est dérite dans le Tableau 1.1.élément Ni Cr Mo Al Co Ti Hf Zr Ta C B FeN18 (%) 57,05 11,5 6,47 4,41 15,6 4,37 0,52 0,03 0,016 0,016 0,016 0,11Tab. 1.1. Composition du N18 (en % massiques) [10℄.Les préipités γ′ des superalliages à base de nikel sont lassés en trois atégo-ries : primaire, seondaire et tertiaire selon leur taille et le moment du traitementthermique où ils se sont formés. Ce traitement thermique se divise en trois étapes :une étape de mise en solution, suivie d'une trempe et en�n un ou des revenus. Lespréipités primaires (γ′
I) sont les plus gros (1 à 6 miromètres pour le N18). Ils or-respondent à des préipités qui ne sont pas dissouts lors d'un traitement thermiquede mise en solution partielle. Lors de e traitement, la taille de grains a tendaneà roître. Cependant les préipités primaires, toujours présents, épinglent es joints.De e fait, ils limitent la taille de grains (10-15 miromètres environ pour le N18). Lespréipités seondaires de γ′ (γ′

II), eux, se forment lors de la trempe qui suit le traite-ment thermique de mise en solution. Leur taille est d'environ 200 nanomètres pour leN18. Les préipités tertiaires (γ′
III) sont des préipités plus petits qui se forment en�n de trempe. Leur taille est prinipalement ontr�lée par le traitement thermiquede revenu (20-50 nm pour le N18). Le traitement thermique du N18 �standard� àgrains �ns est dérit sur la Figure 1.1. La Figure 1.2 présente deux mirographies dela mirostruture du N18 standard à petits grains. La taille de grains et les di�érentstypes de préipités y sont visibles.1.1.3 In�uene du traitement thermique sur la mirostru-tureLes paramètres métallurgiques ontr�lables par traitements thermiques sont es-sentiellement :

• la taille de grains,
• la fration volumique et la taille des γ′ primaires,
• la fration volumique et la taille des γ′ seondaires,
• la fration volumique et la taille des γ′ tertiaires.26



1.1. Le superalliage N18 et son élaboration

Temps
Température(�C
) mise en solution (4h)premier revenu (24h) 2e revenu (4h)
ambiante
1165�C700�C800�C hemin de refroidissement

Fig. 1.1. Traitement thermique standard du N18.

γ′
I γ′

IIjoint de grains γ′
IIIFig. 1.2. Mirostruture standard du N18 à grains �ns, à gauhe image MEB életronsseondaires [11℄, à droite image MET en hamp sombre [12℄.Ces paramètres mirostruturaux n'évoluent pas indépendamment dans les su-peralliages pour disques élaborés par métallurgie des poudres. En e�et, la taille degrains dépend fortement de la fration volumique et de la taille des γ′ primaires. Demême, il existe des relations fortes entre les frations volumiques de préipités seon-daires et tertiaires de γ′. Par exemple, si une très forte proportion de γ′

II a préipitédans le matériau alors la fration de γ′
III est faible, ar il ne reste plus su�sammentd'aluminium en solution pour former les préipités tertiaires de γ′. Ces paramètressont ontr�lés par le traitement thermique qui suit le forgeage. L'in�uene prinipalede haune des étapes du traitement thermique sur les paramètres mirostruturauxest dérite sur la Figure 1.3. 27



Chapitre 1. Mirostruture du N18 et modélisation de la préipitation
Mise ensolutionChemin derefroidissementRevenu

Taille degrainsFration volumiquede γ′

ITaille etfration volumiquede γ′

IITaille etfration volumiquede γ′

IIIFig. 1.3. Shéma de l'in�uene prinipale des étapes du traitement thermique sur les pa-ramètres mirostruturaux.A l'issue du forgeage isotherme, la mirostruture du N18 présente une taillede grains faible de l'ordre de quelques miromètres. Des préipités primaires de γ′de taille omparable à la taille de grains y sont également observés. Le traitementde mise en solution a pour but de ontr�ler la taille de grains et de dissoudre unefration des préipités a�n d'obtenir une préipitation plus �ne et plus ontr�léelors de la trempe. A�n de bien hoisir le traitement thermique, il est important deonnaître la température de solvus des γ′ primaires, 'est-à-dire la température àlaquelle les préipités primaires de γ′ se dissolvent (γ + γ′ → γ). Si e traitementest réalisé à une température inférieure à elle de e solvus (traitement subsolvus)alors une fration des préipités primaires de γ′ n'est pas dissoute lors du traitement.Or es préipités � épinglent � les joints de grains et gênent don la roissane desgrains. Pour le N18, la taille de grains est alors de 10 à 15 miromètres. Par ontre, sile traitement de mise en solution est réalisé à une température supérieure à elle dusolvus γ′ du N18 (environ 1195�C) tous les préipités primaires de γ′ sont dissouts.La roissane des grains n'est don plus entravée par les préipités. Par ontre, dufait de la voie d'élaboration par métallurgie des poudres, la roissane des grains estgênée par les partiules situées à la périphérie des grains de poudres obtenus lors del'atomisation par gaz (� prior partile boundary � : ppb). La taille de grains obtenueest don d'environ 30 à 60 miromètres, 'est-à-dire de l'ordre de la taille des poudresutilisées. La remise en solution partielle ou totale des γ′ primaires entraîne égalementla possibilité de préipiter une plus grande proportion de préipités seondaires ettertiaires de γ′. C'est pourquoi, à vitesse de refroidissement égale, plus un traitementsubsolvus est réalisé à une température prohe de elle du solvus γ′ et plus les γ′
IIont une taille élevée [13℄.Le hemin de refroidissement in�ue sur la taille et la fration volumique despréipités seondaires et tertiaires de γ′ et dans ertains as sur l'aspet des joints28



1.1. Le superalliage N18 et son élaborationde grains. L'e�et du refroidissement sur les γ′
II a été, par exemple, mis en évidenepar Bhowal et al. dans le as de l'alliage René 95 [14℄ et par Raisson et Davidsonpour le N18 [15℄. Plus la vitesse de refroidissement est élevée (ou moins la trempe estdi�érée après sortie du four) et plus les préipités seondaires de γ′ sont �ns et plusleur fration volumique est basse. Les refroidissements à vitesse très élevée peuventonduire à une distribution monomodale (pas de γ′

III observés). Ce phénomène a étéobservé dans le N18 [8℄ pour des vitesses de refroidissement supérieures ou égalesà 600�C/min. Les refroidissements à vitesses lentes (de quelques degrés Celsius àquelques dizaines de degrés Celsius par minute) ou bien des maintiens étagés àhaute température entraînent une faible germination et ainsi une forte roissanedes préipités seondaires de γ′. Cette roissane peut onduire à des modi�ationsde la morphologie de es préipités [16℄.Les paramètres de maille de la phase γ (am) et de la phase γ′ (ap) ne sont pasexatement les mêmes. Il existe don un désaord paramétrique ou mis�t (δ), dé�nipar la relation :
δ =

2(ap − am)

am + ap
(1.1)Ce désaord paramétrique engendre des ontraintes au sein du matériau (f. Fi-gure 1.4). Elles sont partiellement responsables des modi�ations morphologiques.

Fig. 1.4. Shéma de l'in�uene du désaord paramétrique [17℄.La valeur de l'éart paramétrique entre la matrie et les préipités ainsi quela taille des préipités, jouent un r�le sur la morphologie des préipités. Elle peutévoluer de la sphère vers le ube puis si la roissane se poursuit, vers l'otoube(frationnement). Ces évolutions sont présentées sur la Figure 1.5.Ces évolutions morphologiques de la préipitation intragranulaire peuvent s'a-ompagner de la formation de joints de grains dentelés. L'ondulation onstatée desjoints de grains est due à la roissane préférentielle des préipités seondaires de γ′en ontat ave le joint [18, 19, 20℄. Une mirographie de es joints de grains dentelésdans l'Astroloy est présentée sur la Figure 1.6.La séquene des traitements thermiques pratiquée industriellement se termine parun ou plusieurs revenus. Ce ou es revenus ont plusieurs fontions. Tout d'abord, unmaintien à température moyenne permet de � relaxer � partiellement les ontraintesinternes résultant de la trempe de la pièe après le traitement de mise en solution29



Chapitre 1. Mirostruture du N18 et modélisation de la préipitation
a d=5nmb l=100nm
 l=150nmd l=300nme l=2µm
f l=3µmFig. 1.5. Shéma de l'évolution morphologique des préipités en fontion de leur tailledans les superalliages à base de nikel [16℄ et mirographies orrespondantes depréipités dans le N18. d, diamètre de la partiule et l, longueur du �té de lapartiule.(traitement de détensionnement). D'autre part, le revenu permet d'ajuster la tailledes préipités tertiaires de γ′. Dans le as d'une population monomodale initiale, ilentraîne la préipitation de préipités tertiaires de γ′. Dans le as d'une populationbimodale initiale, il permet la oalesene des préipités tertiaires, dont la taille etla fration volumique augmentent. Réalisé dans la gamme 600-800�C, il permet demoduler la taille et la fration de γ′

III . Réalisé à des températures supérieures à800�C, il entraîne la dissolution des γ′
III et peut également onduire à la oalesenedes γ′

II . En�n, e traitement peut également permettre de moduler la préipitationdes arbures seondaires aux joints de grains. Pour les superalliages pour disquesélaborés par métallurgie des poudres, la tendane générale est à la pratique de deuxrevenus (soit un premier revenu à une température supérieure à elle du seond oul'inverse). Par exemple, le N18 subit un premier revenu à 700�C et un seond revenuà 800�C (Figure 1.1). Cependant, des études ont permis de montrer que l'utilisation30



1.1. Le superalliage N18 et son élaboration

Fig. 1.6. Mirostruture de l'Astroloy après refroidissement lent. Présene de joints degrains dentelés. m : dentelures d'amplitude mirométrique. (mirosopie optique)[18℄.d'un revenu unique optimisé permettait d'atteindre ou de dépasser les résistanesméaniques des matériaux à double revenu [13, 21℄.1.1.4 Motivations pour un modèle de préipitationLe traitement thermique exere une grande in�uene sur la mirostruture duN18. Or, l'objetif de e travail est de pouvoir optimiser la mirostruture d'undisque de turbine, a�n d'obtenir une plus grande durée de vie de la pièe en ser-vie. Il est don important de pouvoir modéliser l'in�uene du traitement thermiquesur la mirostruture, a�n de pouvoir déterminer le traitement qui orrespond à lamirostruture optimale.Par ailleurs, le disque est une pièe massive. De e fait, la vitesse de refroi-dissement n'est pas homogène dans le disque, omme on peut le onstater sur lademi-oupe d'une préforme de disque shématisée Figure 1.7. Cette disparité en-traîne une variation de mirostruture d'un point à l'autre du disque, notammenten fontion de la distane à la surfae. Les mirographies obtenues par Hohstetter(Figure 1.8) montrent es variations. Les mirostrutures aux joints de grains enpartiulier sont très di�érentes. Une optimisation de la mirostruture du disquedoit prendre en ompte es variations de mirostrutures au sein même du disque.D'où l'utilité d'un modèle de préipitation, qui, ouplé à un alul de thermique,permet de simuler es variations.
31



Chapitre 1. Mirostruture du N18 et modélisation de la préipitation
v<100K/min100K/min<v<200K/minv>200K/min

Fig. 1.7. Vitesses de refroidissement dans une demi oupe radiale d'une préforme de disque[6℄.

a) b)
)Fig. 1.8. Mirostrutures du N18 standard à grains �ns selon la position dans le disque.a) en ÷ur de disque, b) intermédiaire, ) en peau de disque [6℄, (MEB).
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2.1. Présentation du modèleUn modèle lassique de germination/oalesene a été développé pour le N18dans la thèse de Nathalie Milhet-Gayraud [8℄. Il est bien adapté à l'utilisation dansune boule d'optimisation omme le montre l'étude bibliographique en Annexe A.3.Il est ii realibré au vu de résultats plus réents obtenus dans la thèse de B. Flageo-let [2℄ et implémenté dans ZeBuLoN. Milhet-Gayraud n'ayant étudié que la trempedes mirostrutures à petits grains, ette partie a aussi pour but de valider le mo-dèle pour la prévision de la mirostruture après revenu et pour la prévision desmirostrutures à gros grains. A priori le passage à la prévision d'un modèle à grosgrains est simple, il su�t d'augmenter la onentration initiale en éléments γ′-gènesdans la matrie. En e�et, au ours d'un traitement de mise en solution supersolvus,les préipités de γ′ primaires se dissolvent totalement. Cela permet, d'une part, laroissane des grains puisque les préipités n'épinglent plus les joints de grains, et,d'autre part, la dissolution de es préipités remet en solution les éléments γ′-gènesqu'ils ontenaient. Des essais ont ependant été menés pour véri�er ette tendane.2.1 Présentation du modèle2.1.1 Les hypothèses du modèleLe modèle présenté ii, est fait pour aluler la mirostruture après une trempe.Il ne alule don pas la fration volumique de γ′ primaires intergranulaires déjàprésents en début de trempe. En fait, on assimile l'intérieur du grain à un milieuin�ni (i.e. sans joints de grains : on néglige l'e�et du joint de grains et la germinationhétérogène aux joints). La fration volumique de γ′ primaires intergranulaires dépenduniquement du temps et de la température de mise en solution. Il est par ontrenéessaire de la onnaître a�n de déterminer la quantité d'éléments γ′-gènes ensolution dans la matrie au début de la trempe.Les hypothèses de base du modèle sont :
• germination homogène,
• pas de roissane,
• oalesene ontr�lée par la di�usion de préférene à la réation d'interfae,
• déformation du réseau ristallin négligée (les préipités sont assimilés à dessphères, la di�érene de paramètre de maille entre γ et γ′ est négligée, les préipitésn'ont pas entre eux d'interations élastiques).2.1.2 Équations de base du modèleLes équations de base du modèle sont dérites dans l'annexe A.3. Pour l'étapede germination, le taux de nuléation (Jn) et la taille des préipités germés doivent35



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationêtre alulés. Les équations A.5 et A.6 s'érivent :
R∗ =

2σ

∆GV − ∆Gd
(2.1)

Jn =
18D

a4
mR∗

(

∆G∗

3πkBT

)1/2

e

∆G∗

kBT (2.2)L'évolution de la taille des préipités est donnée par la inétique de la oalesene :
dRi
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=
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R2
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(
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) (2.3)où le rayon ritique de germination R∗
c est dé�ni par R∗

c =
2d0

∆c
et la longueurapillaire d0 par d0 =

2σ

kbTc2
prec

Vmceq
m .L'équation du mouvement qui donne l'évolution du nombre de préipités danshaque lasse de taille s'érit :
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= − δ

δR
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) + j (2.4)ave, j terme soure orrespondant à la nuléation de préipité. j, n'est di�érent dezéro que pour R = R∗ (j = 0, ∀R|R 6= R∗, j = Jn pour R = R∗).2.1.3 Méthode numériqueÉriture disrète des équationsLa méthode présentée ii est elle proposée par Myrh et Grong [22℄. On note Riles rayons pour lequel la pente de la fontion de répartition hange. Ri et Ri+1 sontles bornes d'un intervalle sur lequel la fontion est linéaire et son rayon moyen estnoté rmi. dri est la taille de l'intervalle, dri = Ri+1 − Ri.L'équation de l'évolution de la distribution est :
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2.2. Calibration et validation du modèleLe alul de N
∂R

∂t
dépend du signe de la vitesse de roissane des partiules(v =

∂R

∂t

).Si la vitesse en Ri est négative, les préipités de la lasse omprise entre Ri et Ri+1 onttendane à partir vers la lasse de rayon inférieur, (N ∂R

∂t
)i vaut don NRi

(
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)

i

. Siau ontraire elle est positive, les préipités de la lasse omprise entre Ri−1 et Ri onttendane à partir vers la lasse de taille supérieure, (N ∂R

∂t
)i vaut alors NRi−1

(

∂R
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i

.De même pour la borne supérieure en i+1, si la vitesse de roissane est positive esont les préipités de la lasse sur laquelle on alule (Ri à Ri+1) qui partent versla lasse supérieure ((Nv)i+1 = NRi
vi+1), sinon e sont eux de la lasse supérieurequi diminuent de taille et passent dans la lasse onsidérée ((Nv)i+1 = NRi+1

vi+1).On peut mettre l'équation (2.7) sous la forme (lorsqu'il n'y a pas d'indie tem-porel, il s'agit du temps t + δt) :
aiNR = ci−1NRi−1 + biNRi+1 + et

iNRi
t (2.8)ave ai, bi, ci−1, ei des oe�ients qui dépendent de vi−1, vi et vi+1.L'ériture de e système pour tous les rayons, sous forme de matrie, donneune matrie tridiagonale. La solution est alors aisément alulée en utilisant unalgorithme de matrie tridiagonale (TDMA) (f Annexe A.5).Contr�le du pas de tempsIl existe plusieurs méthodes pour ontr�ler le pas de temps. Grâe au module**automati_time de ZeBuLoN, il est possible de ontr�ler les variations d'uneou plusieurs variables internes. Une valeur maximale est entrée pour la variationde haque variable hoisie. Les pas de temps sont alulés pour ne pas dépasseres valeurs maximales. Une méthode assez e�ae onsiste à ontr�ler la frationvolumique totale et/ou la sursaturation pour éviter une germination trop brutale.Une autre méthode, plus adaptée à la oalesene, onsiste à limiter la variationdu maximum de matière éhangée à haque pas de temps (ou plus simplement dumaximum de dr

dt
).Il est également possible de limiter diretement le maximum de dr

dt
plut�t que savariation.2.2 Calibration et validation du modèlePour pouvoir utiliser le modèle, il est néessaire de onnaître un ertain nombrede paramètres matériau, eux-i sont présentés dans le Tableau 2.1. Or une partiede es paramètres ne sont pas aessibles de manière évidente, omme par exemple37



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationParamètres matériaux Variables internes Prinipales Sorties
• Volume molaire de γ ' • Veteur ontenant le nombre Soit :
• Énergie d'interfae γ/γ' de préipités dans haque • Frations volumiques
• Coe�ient de di�usion (D = f(T )) lasse de taille et les rayons moyens
• Conentration d'équilibre en • Fration volumique de haque populationéléments γ '-gènes dans totale de préipités de préipités

γ (ce = f(T )) et γ'(cp = f(T ))) • Sursaturation dans la matrie Soit :
• Énergie libre de formation des • Fration volumiquepréipités (∆Gp=f(sursaturation)) de préipités dans
• Conentration initiale haque lasse de tailleen éléments γ'-gènesTab. 2.1. Paramètres matériau néessaires au modèle, variables internes et prinipales sor-ties.l'énergie d'interfae entre γ et γ' ou le oe�ient de di�usion moyen des éléments

γ′-gènes dans γ. Certes, des fourhettes de valeurs peuvent être trouvées dans lalittérature [23, 2, 8℄, mais l'in�uene de es oe�ients sur la mirostruture esttrès important. Il est don néessaire de alibrer es valeurs à l'aide de résultatsexpérimentaux.2.2.1 Calibration du modèleNombre de lasses de tailleLe nombre de lasses de taille ontribue à la préision du modèle. Sur la Figure 2.1sont traées les ourbes de distribution de tailles de préipité et la fration volumiqueumulée. Les deux pis de la Figure 2.1a orrespondent aux deux populations depréipités : les γ′ tertiaires et les γ′ seondaires. Le premier pi, dont le rayon moyenest d'environ 7 nanomètres, orrespond aux préipités tertiaires et le seond, le plushaut, orrespond à la population des préipités seondaires. Quel que soit le nombrede lasses de taille, la fration volumique totale et le rayon moyen des préipités sontles mêmes. L'éart type autour du rayon moyen est par ontre fontion du nombre delasses de taille. Plus on augmente le nombre de lasses, plus la préision du modèleest grande et plus l'éart type diminue. Cependant, l'éart type autour de ettevaleur n'est pas une donnée d'entrée du modèle de omportement. Seules la taillemoyenne et la fration volumique moyenne de haque population de préipités sontutilisées par la suite dans le modèle de omportement développé dans e mémoire(f. Partie III). Le tableau  de la Figure 2.1 montre que dès 77 lasses de taille lapréision est satisfaisante, pour e qui est des frations volumiques et de la taille despréipités de γ′
III . Par ontre, la préision est moins satisfaisante pour la taille despréipités de γ′
II . Il y a 7 nanomètres d'éart entre la taille trouvée ave 2402 lasseset 77 lasses. Cependant, dès 152 lasses, et éart ne dépasse pas 3 nanomètres.Cette valeur est don déjà plus préise que la préision expérimentale obtenue par38



2.2. Calibration et validation du modèlel'analyse d'images. Il est don possible de se ontenter de 152 lasses de taille, dond'environ 160 variables internes.
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Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation
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2.2. Calibration et validation du modèleConentration d'équilibre en éléments γ′-gènes dans la matrieLe diagramme de phases Ni-Al permet de aluler la fration volumique d'équi-libre, ceq
m, pour une température donnée. Le diagramme de phases du binaire Ni-Alest onnu, mais il ne onstitue pas une très bonne approximation de elui du N18,beauoup plus omplexe, du fait des nombreux éléments d'alliage.Milhet-Gayraud a alulé la onentration d'équilibre en éléments γ′-gènes dansle N18 à petits grains à partir d'expérienes de dissolution réalisées par la SNECMA[8℄, e qui permet une meilleure approximation de ceq

m . Ces données fournissaientdes informations pour des températures allant de 1165�C à 850�C. La onentrationd'équilibre a été extrapolée linéairement entre 1190�C et 1165�C et entre 850�C etl'ambiante.
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Fig. 2.2. Conentration en éléments γ′-gènes dans la matrie à l'équilibre en fontion dela température [8℄.Les équations de ette ourbe ave T la température en degrés Celsius sont :Pour des températures omprises entre 1190�C et 1165�C :
feq = 0, 135623085

1190 − T

1190− 1165
(2.9)Pour des températures omprises entre 1165�C et 850�C :

feq = −(7, 98e−9)T 3 + (1.9277e−5)T 2 − (1, 5543e−2)T + 4, 697706 (2.10)Pour des températures inférieures à 850�C
feq = 0, 56 − (0, 56 − 0, 513071)

T + 273, 15

850 + 273, 15
(2.11)La onentration se déduit de la fration volumique d'équilibre au moyen de l'équa-tion suivante :

ceq
m =

cini − 0, 25feq

1 − feq
(2.12)41



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationoù cini désigne la onentration initiale (état monophasé) en éléments γ′-gènes, feqla fration volumique d'équilibre en éléments γ′-gènes, T la température en degréCelsius, le oe�ient 0, 25 vient du rapport st÷hiométrique entre aluminium etnikel dans le préipité (prinipalement onstitué de Ni3Al).Énergie d'interfae γ/γ′L'énergie d'interfae est un paramètre très di�ile à évaluer expérimentalement.La littérature fournit des valeurs omprises entre 0, 014 J.mol−1 et 0, 09 J.mol−1 pourles superalliages à base de nikel, omme le préise Flageolet [2℄. Cette plage de valeurest très large. L'énergie d'interfae est un paramètre ritique : un faible hangementde sa valeur onduit à une préipitation très di�érente. Faute de données spéi�quespour le N18, l'énergie d'interfae est hoisie de telle sorte que la température dedébut de préipitation alulée orresponde à la température expérimentale mesuréepar Milhet-Gayraud [8℄. Elle onsidère que la température de début de préipitationmesurée orrespond à une fration volumique de préipités de 0,1%. La températurede début de préipitation alulée orrespond don, non pas à la température oùapparaissent les premiers germes, mais à elle où la fration volumique de préipitésatteint 0,1%.Sur la Figure 2.3, la température de début de préipitation pour di�érentes va-leurs de l'énergie d'interfae omprises entre 0, 014 J.m−2 et 0, 06 J.m−2 est traée.Les aluls ont été réalisés ave une énergie d'ativation de la di�usion Ea égale à316000 J.mol−1 et un oe�ient pré-exponentiel de di�usion D0 égal à 0,0164 m2.s−1(D = D0exp(−Ea

RT
)). La valeur d'énergie d'interfae qui orrespond à l'expériene est0,024 J.m−2. On retrouve des ourbes assez similaires pour les paramètres de ladi�usion hoisis par Milhet-Gayraud (Ea=267500 J.mol−1 et D0=0,000187 m2.s−1).

980

1000

1020

1040

1060

1080

1100

1120

1140

1160

10 20 30 40 50 60 70
Energie d’interface (mJ.m      )−2

T
em

pé
ra

tu
re

 d
e 

dé
bu

t d
e 

pr
éc

ip
ita

tio
n 

(°
C

)

Fig. 2.3. Température de début de préipitation en fontion de la valeur de l'énergie d'in-terfae σ lors d'une trempe à 180K/min. Le trait horizontal indique la valeurexpérimentale.42



2.2. Calibration et validation du modèleL'énergie d'interfae joue également un r�le très important sur la taille et lafration volumique des préipités, omme le montre la Figure 2.4. La taille expéri-mentale des préipités pour ette trempe est d'environ 180 nanomètres de �té. Lerayon équivalent d'une sphère de même volume est don de 110 nanomètres. Cettevaleur orrespond bien à elle obtenue pour une énergie d'interfae de 0,024 J.m−2.La valeur de la fration volumique, présentée sur la Figure 2.4b, elle, ne permetpas de faire un hoix puisque la valeur obtenue orrespond assez bien à l'expériene(environ 35%) pour une large gamme de valeurs d'énergie d'interfae.
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Fig. 2.4. Rayon moyen (a) et fration volumique (b) des préipités seondaires (arré noir)et tertiaires (rond bleu) après modélisation d'une trempe à 180K/min pour leN18 petits grains en fontion de l'énergie d'interfae.Coe�ient de di�usionUn jeu de oe�ients di�érent a été testé pour la di�usion des éléments γ′-gènesdans le nikel, étant donné que Milhet-Gayraud ne s'appuyait pas sur un oe�ientalulé sur du N18, mais sur le binaire Ni-Al. Les travaux e�etués par Flageoletsur le N18 lui ont permis de aluler un intervalle pour le oe�ient de di�usionsur la plage de température 700 à 800�C pour et alliage. L'énergie d'ativationqu'il trouve est plus élevée (environ 335000 J.mol−1 au lieu de 267500 J.mol−1), etohérente ave d'autres travaux e�etués sur d'autres superalliages [2℄.Une partie des aluls a été reprise ave une di�usion alulée pour une énergied'interfae de 0,015 J.m−2. Pour ette valeur de l'énergie, la di�usion à 700�C est de
1, 73.10−19 m2.s−1 et à 800�C de 9, 83.10−18 m2.s−1, e qui orrespond à une énergied'ativation de 316000 J.mol−1 et à un oe�ient de di�usion D0 de 0, 0164 m2.s−1.En reprenant la valeur de l'énergie d'ativation déterminée par Flageolet (335000
J.mol−1), D0 vaut 0, 19 m2.s−1.La Figure 2.5 donne l'évolution du oe�ient de di�usion en fontion de la tem-pérature pour es trois jeux de oe�ients. On onstate que le oe�ient de di�usionalulé sur le N18 (di�usion 2) est plus élevé que elui du binaire pour les tempé-ratures élevées (>1050�C) mais plus faible pour les températures auxquelles sont43



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationréalisés les revenus. Ce oe�ient de di�usion plus faible entraîne une oaleseneplus faible des γ′ seondaires pendant les revenus e qui permet don à la populationde tertiaires de roître sans qu'ils ne soient dissouts à ause de l'augmentation durayon de germination. (Si la taille des seondaires augmente, la fration volumiqueaugmente entraînant, à température onstante, une diminution de la sursaturation,et don une augmentation du rayon ritique de germination des γ′
III . Or, tous lespréipités plus petits que le rayon ritique de germination sont dissouts).
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D0 = 0, 19m2.s−1 et Ea = 335000J.mol−1.Le hoix du oe�ient de di�usion in�ue très peu sur la température de débutde préipitation omme le montre la Figure 2.6a. (Le hoix de l'énergie d'interfaeétant �xé par une température de début de préipitation de 1129�C pour une vitessede trempe de 180�C/min). Par ailleurs, l'éart ave l'expériene est assez important(jusqu'à 10�C) notamment pour les vitesses de trempe très élevées (>1000�C/min). Ilest probable que le modèle de germination homogène soit un peu trop simpliste pourbien rendre ompte des phénomènes omplexes qui se produisent à e moment dela trempe. Il est même possible, qu'en fait de germination, il y ait plut�t démixtionspinodale. Par ontre, le modèle rend parfaitement ompte des tailles des préipitésen �n de trempe pour une large gamme de vitesses de trempe (20 à 10200�C/min)omme le montre la Figure 2.6b.La di�usion peut avoir une in�uene importante sur la taille de préipités seon-daires de γ′ omme le montre la Figure 2.6b. En partiulier, la valeur de e oe�iententre 950 et 1100�C est apitale omme le montre la di�usion D3. Ce qui est logiquelorsque l'on onsidère qu'à 950�C, même dans le as d'une trempe à l'eau, 90% despréipités sont déjà formés.44



2.2. Calibration et validation du modèle

a) 1100

1105

1110

1115

1120

1125

1130

1135

1140

10 10 10 10 10 10
0 1 2 3 4 5

Vitesse de trempe (°C/min)

T
em

pé
ra

tu
re

 (
°C

)

D1
D2
D3
exp

b) 0

50

100

150

200

250

300

350

400

450

500

10 10 10 10 10 10
0 1 2 3 4 5

Vitesse de trempe (°C/min)

T
ai

lle
 d

es
   

 ’ 
   

(n
m

)
γ I

I

D1
D2
D3
exp

Fig. 2.6. In�uene de la di�usion sur la température de début de préipitation (a) et surla taille des préipités seondaires (b). D1 est D0 = 0, 000187m2 .s−1 et Ea =
267500J.mol−1, D2 est D0 = 0, 0164m2.s−1 et Ea = 316000J.mol−1, D3 est
D0 = 0, 19m2.s−1 et Ea = 335000J.mol−1.La di�usion joue un r�le entral lors de la oalesene des préipités tertiaires.La di�usion du binaire Ni-Al (D1) trop forte pour les températures inférieures à1000�C entraîne l'absene de préipités tertiaires même après le revenu standard.Or, expérimentalement, une préipitation très �ne est observée entre les préipitésseondaires dans la mirostruture brute de trempe à 180K/min. Ces préipitésoalesent et grossissent lors d'un revenu standard pour former des sphères de rayond'environ 25 nanomètres.Perrut [24℄ obtient de meilleurs résultats sur la préipitation des γ′

III en prenanten ompte l'e�et de haleur latente dégagée par la transformation de phase γ -> γ′+γ. Cette approhe néessite de oupler le alul thermique et le alul demirostruture. Le alul de la mirostruture néessite alors des moyens de aluls45



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationplus onséquents.Hypothèse de Langer et ShwartzLanger et Shwartz [25℄ onsidèrent que les préipités de taille inférieure au rayonritique de germination se redissolvent immédiatement. L'introdution de ette hy-pothèse ne provoque auun hangement lors de la modélisation d'une trempe, maisentraîne quelques instabilités (redissolution brutale d'un grand nombre de préipités,lors d'une augmentation du rayon ritique de germination) lors de la modélisationdes revenus. Les modi�ations induites par ette hypothèse étant mineures, il a étédéidé de ne pas l'intégrer au modèle.2.2.2 Validation du modèleEssais sur éprouvetteLe Tableau 2.2 ompare les résultats des simulations de préipitations obtenusave le modèle realibré à eux obtenus expérimentalement par Milhet-Gayraud [8℄.Ce modèle donne de bons résultats vis-à-vis d'une trempe linéaire mais est un peumoins bon dans le as des trempes étagées. Or, e matériau subit une trempe à l'huiledi�érée, 'est-à-dire qu'il est trempé quelques seondes à l'air avant d'être trempéà l'huile. Il y a don un hangement de vitesse de trempe alors que la températuredu disque est enore très élevée, pendant la phase de germination. Par ailleurs esmodèles ont été onçus pour de faibles frations volumiques de préipités, e qui n'estpas le as de la présente appliation. On néglige de plus l'e�et de haleur latentede transformation et des interations élastiques dues au désaord paramétrique.Toutes es raisons initent à un peu de prudene lorsque l'on simule des hemins detrempe peu onventionnels.La Figure 2.7 montre la distribution de préipités dans les lasses de taille pourtrois traitements thermiques di�érents. Pour haune des vitesses de trempe deuxpis sont représentés, le plus à droite orrespond aux préipités seondaires et l'autreaux préipités tertiaires plus petits. Sur ette Figure l'intégrale des pis représentela fration volumique. Elle illustre l'augmentation de la taille des deux populationsde préipités lorsque la vitesse de trempe diminue. On observe également que lafration volumique de préipités tertiaires est beauoup plus faible que la frationvolumique de préipités seondaires.Validation du modèle sur disqueUne investigation de la préipitation au sein d'un disque a été menée par laSNECMA en 1998. Le traitement thermique appliqué aboutit à une mirostrutureà petits grains. L'évolution de la température a été mesurée en plusieurs points du46



2.2. Calibration et validation du modèlevitesse fration vol. �té de fration vol. �té dede trempe de γ′
II (%) γ′

II (nm) de γ′
III (%) γ′

III (nm)expérimental ≈40 300-750 5-5020 K/min alul 1 36,3 504 1,56 29expérimental ≈40 180-250 3-30100K/min alul 1 38,3 235 2,9 19expérimental ≈40 150-180 3-30180K/min alul 1 36,1 174 0,5 8expérimental ≈40 45-145(70) ? ?480K/min alul 1 36,0 67(sph)108(ube) 0,1 4expérimental ≈40 35-135(50) 0 x1000K/min alul 1 35,9 46(sph)74(ube) 0,08 3expérimental <40 15-25 0 x10200K/min alul 1 35,0(sph) 16 0,1 2Tab. 2.2. Comparaison des résultats expérimentaux et des résultats de aluls de miro-strutures sur le N18 à petits grains. Données expérimentales provenant de [8℄.
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Fig. 2.7. Distribution des tailles de préipités après trempe pour trois mirostrutures àpetits grains. La vitesse de trempe orrespondant à haque mirostruture estinsrite dans la légende, il n'y a pas de revenu.disque au ours du traitement thermique et la mirostruture résultante a été obser-vée au MEB. Les mirostrutures ont été alulées à l'aide du modèle de préipitationdans deux as : en premier lieu à partir des mesures expérimentales de températures(validation 1) et dans un seond temps à partir des températures alulées au moyend'un alul thermique de la trempe du disque par éléments �nis (validation 2). Letableau 2.3 présente les résultats obtenus. 47



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationN�du point validation f γ′
II t γ′

II f γ′
III t γ′

III f γ′
IV t γ′

IVexpérimental faible 250-500 forte 50-120 - <301 validation 1 22,4 224 14,7 30 0 xvalidation 2 22,9 214 15,1 33,2 0 xexpérimental forte 200-400 - 10-40 0 x2 validation 1 19,8 285 16,8 64 0,02 7validation 2 32,3 218 5,7 24 0 xTab. 2.3. Comparaison en deux points du disque des mirostrutures observées (expéri-mental), alulées ave la température expérimentale (validation 1) et aluléesà partir de la température issue de la modélisation de la trempe par éléments�nis (validation 2). � t � désigne la taille de préipité (en mm) et � f � la frationvolumique (en %). � γ′
IV � désigne une population de γ′ quaternaire.Validité du modèleLe modèle est don très préis pour les trempes linéaires (à vitesses de refroidisse-ments onstantes) pour une large gamme de températures. Il l'est un peu moins pourles trempes étagées mais donne néanmoins les bonnes tendanes. Bien qu'il soit pro-bable que le modèle sous-estime la fration volumique de préipités tertiaires, il a étéimpossible de le véri�er ar les préipités tertiaires sont trop petits pour permettreune mesure �able de leur fration volumique. Seuls Wlodek et al. [26℄ l'ont mesurée,en séparant la matrie et les préipités puis en séparant les di�érentes populationspar sédimentation et/ou entrifugation.Par ailleurs, a�n d'obtenir une bonne préision sur le alul du gradient mi-rostrutrural du disque, il est essentiel de pouvoir modéliser ave préision l'évolu-tion des températures à l'intérieur du disque. Cela implique d'avoir on�ane dansles valeurs de oe�ients de apaité alori�que, de ondutivité thermique, et deonvetion.Le Tableau 2.4 réapitule les oe�ients utilisés pour le alul de mirostruture.

∆Gp = dgp1 ∗ dc + dgp2 ∗ dc2 + dgp3 ∗ dc3 (J.m−3) D = D0exp(−Ea

RT
) (m2.s−1)dgp1 dgp2 dgp3 Ea (J.mol−1) D0 (m2.s−1)19432,54 -561508,0 7495591,0 316000 0,0164

σ Vm cini
Al

J.m−2 m3.mol−10,024 7,5e-6 0,1693254Tab. 2.4. Réapitulatif des oe�ients du modèle de préipitation. (dc désigne la sursatu-ration (cm − ceq
m)).48



2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 à gros grains2.3 Campagne expérimentale sur le superalliage N18à gros grains2.3.1 Matrie d'essaisLes essais suivants ont été réalisés pour ontr�ler le modèle ainsi que pour trou-ver le traitement thermique orrespondant aux di�érentes mirostrutures que l'onsouhaite étudier. L'objetif était de ne modi�er qu'un seul des paramètres miro-struturaux (taille et fration volumique des deux populations de préipités) surhaque mirostruture a�n de pouvoir étudier l'e�et sur le omportement méa-nique en fatigue de haun des paramètres séparément. Le traitement thermiqueorrespondant à la dernière mirostruture (à gros γ′
II) a, quant à lui, été déterminégrâe au modèle de préipitation.En dehors du ontr�le de la taille de préipités, le traitement thermique peutavoir des e�ets indésirables sur la mirostruture, tels que l'apparition de phasesTCP (topologially losed-paked) aux joints et/ou dans les grains ou la roissaneanormale de grains. En e�et, les phases TCP sont fragiles et pourraient dégraderle omportement du matériau. De e fait, on herhe à minimiser leur présene. Laroissane anormale de grain est probablement liée à l'utilisation de débouhures de�asques pour prélever les éhantillons : la vitesse de déformation est probablementplus importante dans ette partie non-ontr�lée (ar non-utilisée) de la préforme.La matière première provient de débouhures de �asques fournies par la SNECMA.

2.3.2 Mirostrutures étudiéesMirostruture à gros grains standardCette mirostruture est destinée à être failement omparable à la mirostru-ture standard du N18 à grains �ns, en terme de taille et de fration volumique despopulations de préipités. Pour ela, on souhaite qu'elle ait approximativement lesmêmes tailles de préipités mais une taille de grains orrespondant au traitementsupersolvus (50 µm). Le traitement thermique appliqué est don le suivant : unemise en solution de 2 heures à 1200�C (la température de solvus de γ′ dans le N18est de 1195�C), puis une trempe à l'air et le double revenu appliqué au N18 standard(700�C pendant 24 heures puis 800�C pendant 4 heures). Cette mirostruture estprésentée sur la Figure 2.8.Cette mirostruture servira de référene. 49



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation

Fig. 2.8. Mirostruture du N18 à gros grains standard (MEB, életrons seondaires).Mirostruture sans préipités tertiaires de γ′D'après Flageolet [2℄, une mirostruture sans préipités tertiaires de γ′ dans leN18 peut être obtenue par un vieillissement à haute température, ar es préipitéssont thermodynamiquement instables. Cependant, un vieillissement de longue duréeentraîne l'apparition de phases TCP (σ et µ) et un vieillissement à haute températureentraîne un grossissement des préipités seondaires et des modi�ations de leurforme. Les phases topologiquement ompates (TCP) sont fragiles et risquent dedégrader le omportement en fatigue. La modi�ation des préipités seondairesn'est pas souhaitable non plus, ar les résultats obtenus seraient alors di�iles àinterpréter. Le but est de ne modi�er qu'un seul paramètre mirostrutural à la foisa�n d'identi�er lairement les e�ets de haun d'eux. Une variation de la durée devie ou du omportement pourrait en e�et être due à l'absene de tertiaires ou àl'évolution morphologique des seondaires. Il faut don trouver un ompromis entrela disparition des préipités tertiaires, l'apparition de phases TCP et la modi�ationmorphologique des préipités seondaires.Trois revenus d'une durée d'une heure ont été appliqués après un traitementde mise en solution à 1200�/C suivi d'un refroidissement à l'air, le premier à unetempérature de 900�C (2a), le seond à une température de 950�C (2b), le troisièmeà une température de 1000�C (2). Les résultats de es expérienes sont les suivants :- La forme des préipités seondaires évolue, notamment après le traitement à1000�C. Ils deviennent plus ubiques, en perdant les exroissanes (Figure 2.9).- Des phases topologiquement ompates (phases TCP) apparaissent aux jointsde grains pour les trois éhantillons, mais elles restent très loalisées. La taille de espréipités de phases TCP augmente ave la température (Figure 2.10).- Les préipités ommenent à s'aligner, pré�gurant une mise en radeaux, pourle revenu à 1000�C, à ause des ontraintes entre les grains (les grains sont orientés50



2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 à gros grains

a) b)
)

a) b)
)Fig. 2.9. Préipités seondaires de phase γ′ après di�érents revenus appliqués à un éhan-tillon de N18 mis en solution à 1200�C pendant 2 heures et trempé à l'air (MEB).a) 1h à 900�C, b) 1h à 950�C, ) 1h à 1000�C. 51



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation

a)

b)

)Fig. 2.10. Préipités de phase TCP situés aux joints de grains dans une éprouvette ayantsubie une mise en solution à 1200�C pendant 2 heures suivie d'une trempe à l'air(MEB) puis d'un revenu de a) 1h à 900�C, b) 1h à 950�C, ) 1h à 1000�C.52



2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 à gros grainsdi�éremment) (Figure 2.10).La mirostruture retenue est don elle qui est issue du traitement thermique à900�C. Il permet de faire disparaître pratiquement tous les préipités tertiaires de γ′,onduit à la préipitation de phases topologiquement ompates la plus �ne en tailleet la plus faible en fration volumique, et ne modi�e pas ou très peu les seondaires(f. Figures 2.9 et 2.11).Mirostrutures ave des préipités tertiaires de γ′ plus �nsPour obtenir une mirostruture ave des préipités tertiaires plus �ns, un revenuà basse température (650�C pendant 4 heures) est appliqué après un traitement demise en solution à 1200�C suivi d'une trempe à l'air. Sa faible température limitela oalesene des préipités tertiaires de γ′. La Figure 2.11 on�rme que la miro-struture résultant de e revenu à basse température permet d'avoir des préipitéstertiaires de γ′ de taille très faible (quelques nanomètres), sans modi�er les préipitésseondaires de γ′.

mirostruture� standard � mirostruture sanspréipités tertiaires de γ' mirostruture avepréipités tertiaires de γ'�ns200 nmFig. 2.11. Mirostrutures du N18 à gros grains (mise en solution : 1200�C pendant 2h puistrempe à l'air) après trois types de revenu : standard (700�C/24h +800�C/4h),sans préipités tertiaires de γ' (900�C/1h) et ave préipités tertiaires de γ' �ns(650�C/4h), (Mirosope életronique en transmission, hamp sombre).Mirostruture ave des préipités seondaires de γ′ plus �nsLa mirostruture ave des préipités seondaires de γ′ plus �ns que 200 nm de�té est di�ile à obtenir. Si l'on refroidit un peu plus vite (à l'huile, à 400�C/min)les préipités seondaires ne sont pas signi�ativement plus �ns que eux obtenus53



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validationave le traitement standard. Mais si l'on refroidit trop vite, des tapures de trempe ap-paraissent. Ces �ssures rendent l'éprouvette inapte à un test de fatigue. Néanmoins,pour une trempe à l'eau es �ssures ne pénètrent pas jusqu'au ÷ur de l'ébauhe etpeuvent don être éliminées lors de l'usinage de l'éprouvette de fatigue.La mirostruture obtenue à la suite de ette trempe est présentée sur la Fi-gure 2.12. Trois populations de préipités peuvent y être distinguées. De gros pré-ipités d'une taille d'environ 200 nm sont en fration volumique assez faible, lespréipités les plus fréquents ont une taille de 50 à 100 nm et les petits tertiaires ontune répartition de taille allant de 5 à 30 nm.

a) b)

)Fig. 2.12. Mirostruture du N18 après un traitement de mise en solution à 1200�Csuivi d'une trempe à l'eau suivi d'un double revenu standard (700�C/24h et800�C/4h), a) obtenue en mirosopie életronique à balayage, b) et ) obtenueen mirosopie életronique en transmission (hamp sombre).
54



2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 à gros grainsMirostruture monomodale ave des préipités seondaires de γ′ trèsgrosA�n de déterminer le omportement de la matrie indépendamment de elui dupréipité, une mirostruture sans préipités tertiaires de γ′ mais ave de très grospréipités seondaires de γ′ a été réalisée. En e�et, es gros préipités durissentmoins la matrie, on pourrait don assimiler le omportement méanique du N18ave ette mirostruture à elui de la matrie. Cependant, en raison de la roissanedes préipités en forme d'otoube, les préipités se subdivisent et durissent demanière enore non négligeable la matrie.On appellera ette mirostruture � N18 à gros γ′
II �. Sa mirostruture estprésentée sur la Figure 2.13.

Fig. 2.13. Mirostruture du N18 après un traitement de mise en solution à 1200�C suivid'une trempe à 4�C/min jusqu'à 1000�C puis 1�C/min jusquà 900�C puis unetrempe à l'air (MEB).Mirostruture après trempe à l'huileLa mirostruture de la Figure 2.14 a été obtenue après une trempe à l'huile.Les premières observations ont été surprenantes. Les préipités seondaires de γ′ne sont pas plus �ns que lors de la trempe à l'air et les préipités tertiaires de
γ′ sont beauoup plus gros et plus nombreux. La fration volumique de préipitésseondaires est, elle, beauoup plus faible que elle du standard.2.3.3 Analyse de la mirostrutureAnalyse d'imagesA�n de aratériser au mieux les di�érentes mirostrutures, une analyse des mi-rographies obtenues au MEB a été e�etuée. Trois à inq images par mirostruture55



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation

Fig. 2.14. Mirostruture du N18 après une trempe à l'huile (MEB).ont été réalisées ave un grandissement hoisi pour obtenir environ 300 préipitéspar image. La mirostruture à très gros préipités n'a pas fait l'objet d'une analysed'image, ar la taille de grains est trop faible pour pouvoir observer 300 préipitésdans un même grain. Ces images sont prises dans di�érents grains orientés de tellesorte qu'un plan {001} soit parallèle à la oupe. La taille des préipités (l'arête du u-boïde) est assimilée à la moyenne des raines des surfaes des préipités mesurées surles images (taille moyenne des préipités seondaires/surfae dans le Tableau 2.5), etomparée aux résultats moins préis que donne la mesure de la moyenne des hauteursdes préipités (taille moyenne des préipités seondaires/�té dans le Tableau 2.5).La fration volumique est assimilée à la fration surfaique observée.Les résultats de l'analyse d'image sont présentés dans les deux premières olonnesdu Tableau 2.5. Les détails de l'analyse d'images sont donnés en annexe A.2. Lafration volumique des préipités tertiaires est di�ilement estimable à partir de esmirographies.Mirostruture Frationvolumique depréipitésseondaires (%) C�té moyen despréipitésseondaires/aire(nm) C�té moyen despréipitésseondaires/ar-rête(nm)moyenne éarttype moyenne éarttype moyenne éarttypeGros grains standard 44,2 0,5 172 32 200 40Sans préipités tertiaires 42,4 0,2 153 32 175 37Préipités seondaires �ns 36,3 0,8 127 20 143 23Trempe à l'huile 27 1,6 200 37 250 40Tab. 2.5. Résultats des analyses d'images sur les di�érentes mirostrutures testées.On note, pour les deux refroidissements les plus rapides, une fration volumiquede préipités seondaires plus faible. Cependant, la fration volumique de tertiaires56



2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 à gros grainsest visiblement (mais n'a pas été mesurée) plus élevée que pour les mirostruturesrefroidies à l'air. La faible taille des préipités seondaires de la mirostruture sanspréipités tertiaires indique que le refroidissement de ette mirostruture était enfait un peu plus fort que elui appliqué à la mirostruture standard.Joints de grainsUne ondulation des joints de grains peut être observée sur plusieurs éhantillons.Elle est observable au mirosope életronique à balayage dans le as d'une miro-struture ave de gros préipités seondaires (refroidie lentement après la mise ensolution), omme le montre la Figure 2.15.

Fig. 2.15. Mirostruture du N18 à gros grains refroidi lentement : à 4�C/min (MEB). Enrouge : un joint de grains dentelé.Cette ondulation des joints de grains est également visible à plus petite éhellepour la mirostruture ave des préipités seondaires �ns (trempe très forte aprèsla mise en solution), omme le montre la Figure 2.16a. Sur ette mirographie, il y adeux gros préipités seondaires qui ont rû préférentiellement aux joints de grains.Sur elui du bas, le uboïde initial est enore visible. Lorsqu'il a grossi su�sammentpour touher le joint il s'est mis à roître plus rapidement en poussant le joint. Lapartie noire de l'image représente un autre grain dont les préipités ne sont pasvisibles du fait de son orientation.Hohstetter [6℄ a remarqué que le traitement thermique avait une forte in�uenesur la mirostruture aux joints de grains. Le modèle onstruit ii n'en tient pasompte et ne s'intéresse qu'à la mirostruture � loin du joint �. Cependant, l'ana-lyse des essais de fatigue montre que l'amorçage a prinipalement lieu sur des faettesorrespondant à des plans de glissement ristallographique. En onséquene, l'aspetdu joint a probablement un intérêt moins ruial pour les mirostrutures à gros57



Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation

a) b)Fig. 2.16. Mirostrutures (MET, a) hamp sombre et b) hamp lair) du N18 refroidirapidement (trempe à l'eau). Joint de grains dentelé et roissane préférentielledes préipités aux joints.grains omparativement aux mirostrutures à grains �ns. Il s'y trouve toujours degros préipités de γ′
II qui ont eu une roissane préférentielle à ause de la di�usiondans le joint. A part ela, les mêmes tendanes que pour la mirostruture � loindu joint � sont observées. La mirostruture ayant subi une trempe à l'huile sembleontenir plus de préipités tertiaires au voisinage des joints. Les mirostrutures sanspréipités tertiaires � loin du joint � n'en ontiennent pas non plus près du joint. Etpour une trempe lente, la taille des gros préipités ayant eu une roissane préféren-tielle est plus grande omparativement aux autres mirostrutures, tout omme lataille des préipités de γ′

II � loin du joint �.
2.4 Comparaison alul/expérieneDans le Tableau 2.6 sont présentés les résultats expérimentaux et les résultatsdu modèle de préipitation realibré. Comme les vitesses de trempe n'ont pas étémesurées, des vitesses admises pour e type d'éprouvette et de trempe ont été utili-sées. Ces vitesses sont dérites dans la deuxième olonne du tableau. Les résultats dumodèle de préipitation orrespondent bien aux résultats expérimentaux. Le modèleest don valide également pour la mirostruture à gros grains. Il prévoit aussi laprésene ou l'absene de préipités tertiaires selon le traitement thermique appliqué.En fait, il est même très �able puisque la trempe qui onduit à la mirostruture àgros γ′

II a été hoisie à partir des résultats du modèle. A�n d'illustrer les résultatsobtenus, la Figure 2.17 représente la distribution des rayons équivalents des préi-pités pour les mirostrutures standard, sans γ′
III et ave γ′

III �ns. Les traitementsthermiques orrespondants à es mirostrutures ne di�èrent que par le revenu. Onobserve que le revenu hange la taille des préipités tertiaires mais entraîne aussiune légère augmentation de la taille des préipités seondaires de γ′. Ave ettereprésentation, la fration volumique est l'intégrale des pis.58



2.4. Comparaison alul/expérieneLa Figure 2.18 représente la distribution des rayons équivalents des préipitéspour les mirostrutures sans préipités tertiaires de γ′, ave des préipités seon-daires �ns et ave de gros préipités seondaires. La vitesse de trempe est di�érentepour es trois mirostrutures, la taille des γ′
II varie don fortement. Les résultatsexpérimentaux, onvertis en rayons moyens équivalents (sphère de même volume quele ube), sont représentés sous forme de triangles.
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Chapitre 2. Implémentation du modèle de préipitation et validation
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2.4. Comparaison alul/expériene
Miro -stru-ture Traitementthermiquemodélisé Frationvolumiquede γ′

II (%) Taillemoyennede γ′
II(nm) Présenede γ′

IIIexp modèle exp modèle exp modèle
γ′

II �ns eau :700K/min+revenu 700�C24h+800�C 4h 36,3 50,0 127 123 oui ouiStandard air :250K/min+revenu 700�C24h+800�C 4h 44,2 48,1 172 206 oui 1,9%Sans
γ′

III

air :250K/min+revenu 900�C1h 42,4 49,7 153 209 non non
γ′

III �ns air :250K/min+revenu 650�C4h ≈45 44,9 185 203 oui 2,5%Gros
γ′

II

four+air :4K/minjusqu'à1000�C puis1K/minjusqu'à 900�Cpuis180K/min+revenu 700�C24h
≈45 47,8 ≈2000 1450 non non

Tab. 2.6. Comparaison entre les résultats expérimentaux et les données alulées à l'aidedu modèle de préipitation pour le N18 à gros grains.
61



Synthèse de la Partie 1
Un modèle de alul de mirostruture a été développé et implémenté dans lelogiiel ZeBuLoN. Ce modèle de germination/oalesene permet de aluler les pa-ramètres mirostruturaux intragranulaires, tels que les frations volumiques et lestailles des di�érentes populations de préipités de phase γ′, en fontion de la tem-pérature vue par le matériau. Ce modèle a été alibré pour le superalliage N18, àgrains �ns et à gros grains. Il a été validé ii pour la mirostruture à gros grainspour di�érents traitements thermiques. Par ailleurs, les mirostrutures obtenues auours de es traitements sont elles qui sont utilisées dans la Partie II a�n d'étudierl'in�uene des paramètres mirostruturaux sur le omportement et la durée de vieen fatigue. Le modèle de alul de mirostruture est assez rapide pour permettre unalul du gradient mirostrutural au sein d'une pièe omplète : suite à un alulthermique par éléments �nis donnant l'évolution de la température au sein de ettepièe, un alul des paramètres mirostruturaux est e�etué à l'aide du modèleen haque point de Gauss, haun des points étant onsidéré omme indépendantlors du alul de mirostruture. Bien qu'il ne soit pas tout à fait assez préis pourdérire la population de préipités tertiaires de γ′, il donne de bons résultats pourla prévision de la mirostruture des préipités seondaires et les bonnes tendanespour les préipités tertiaires. Il permet don de modéliser l'in�uene du traitementthermique sur la mirostruture au sein d'une pièe omplète. A�n de déterminerl'in�uene du traitement thermique sur la durée de vie de la pièe, la prohaine étapeest d'analyser l'in�uene de la mirostruture sur le omportement et la durée devie en fatigue.
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Deuxième partieIn�uene de la mirostruture sur leomportement en fatigue
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Table des matièresMotivations/ Phénomènes importants pour la fatigueLe disque subit une solliitation ylique orrespondant aux étapes d'un vol. Ilexiste plusieurs domaines de solliitation ylique. Un premier domaine est araté-risé par de fortes amplitudes de ontrainte et de déformation. Dans e domaine laontrainte et/ou la déformation évoluent à haque yle, (par exemple, des phéno-mènes de Rohet peuvent se produire en ontrainte imposée, ou de relaxation de laontrainte moyenne en déformation imposée). La durée de vie est ourte, quelquesyles à quelques entaines de yles. Dans le seond domaine, dit de � fatigue oli-goylique � (ou low yle fatigue, LCF), le disque a le temps d'atteindre un régimestabilisé où ontraintes et déformations n'évoluent plus à haque yle. La durée devie est moyenne (103 à 106 yles). Cette durée de vie est le plus souvent onsidéréeomme dépendant uniquement de la forme du yle en régime stabilisé (ou ylestabilisé). Les premiers yles pendant lesquels ontraintes et déformations évoluentà haque yle sont don onsidérés omme négligeables du point de vue de l'en-dommagement. Le dernier domaine, dit de � fatigue à grand nombre de yles � (ouhigh yle fatigue, HCF) est aratérisé par une solliitation élastique adaptée dèsle seond yle et une durée de vie supérieure à 106 yles.Un disque doit résister à un ertain nombre de vols sans être hangé, mais peutsubir des ontraintes importantes. Il est, le plus souvent, solliité dans le domainede la � fatigue oligoylique �. Dans e domaine, le disque a le temps d'atteindre unrégime stabilisé où les ontraintes et les déformations n'évoluent plus à haque yle.Ce yle est appelé yle stabilisé. C'est lui qui est utilisé pour prévoir la durée devie du disque.Il faut dé�nir préisément la durée de vie. Il peut s'agir de la durée de vie àl'amorçage d'une �ssure de taille donnée (par exemple 300 µm, qui orrespond auseuil de détetion des �ssures) ou de la durée de vie en propagation 'est-à-dire letemps avant rupture après amorçage d'une �ssure de taille donnée (détetable). Dansle premier as, la résistane à la fatigue est augmentée lorsque le temps d'amorçagede la �ssure et/ou le temps de miropropagation est allongé. Dans le seond, 'est larésistane à la propagation de �ssures longues qui doit être améliorée. L'idéal seraitévidemment d'améliorer à la fois la résistane à l'amorçage et à la propagation de�ssure. Malheureusement, lorsque l'on améliore une des deux propriétés, l'autre estgénéralement dégradée [27℄.En matière d'amorçage de �ssure dans les métaux polyristallins, il est souventfait référene à la propagation aux stades I et II dé�nis par Forsyth [28℄. Le stadeI orrespond à l'amorçage de �ssures sur les plans de glissement. Dans e as la �s-sure hange d'orientation à haque fois qu'elle renontre un joint de grains a�n de sepropager dans un plan de glissement du grain voisin. Au stade II, la �ssure tend à sepropager perpendiulairement à la diretion de ontrainte maximale. L'orientationde la �ssure ne dépend don plus de l'orientation du grain. En fait, il est possiblede distinguer plus d'étapes. D'abord, une étape de miropropagation au ours delaquelle la �ssure roît jusqu'à être de l'ordre des plus grands paramètres miro-67



Table des matièresstruturaux (le as du N18 orrespond assez bien au stade I dérit par Forsyth).Puis une phase de roissane des �ssures � physiquement petites �, es �ssures sontgrandes devant la mirostruture mais la zone plastique en pointe de �ssure est del'ordre de la taille de grain. Dans e as, la roissane est très hétérogène et peutêtre sujette à des arrêts. Puis vient le régime des �ssures longues dans lequel il estpossible d'appliquer la loi de Paris (orrespond au stade II de Forsyth). Ces di�é-rentes étapes ne sont pas toujours dérites de manière identique dans la littératured'un auteur à l'autre, ette dé�nition provient de [27℄ mais d'autres artiles donnentdes dé�nitions di�érentes des petites �ssures et des miro�ssures. Dans le adre dee travail, la durée de vie étudiée sera la durée de vie totale omprenant l'amorçageet la propagation. Dans le domaine de durée de vie étudié, pour des éprouvetteslisses sans fateur de onentration de ontrainte, on onsidère que la durée de vieen propagation est ourte devant la durée de vie à amorçage.A�n de prévoir la forme du yle stabilisé et la durée de vie orrespondante,il est important d'étudier les e�ets de la fatigue sur le matériau qui onstitue ledisque. Pour ela, plusieurs études ont été réalisées à la Snema sur des éprouvetteset sur des disques eux-mêmes [29, 30, 31℄. Elles montrent que dans le as du N18 àgrains �ns, l'amorçage des �ssures en fatigue a lieu prinipalement sur des inlusionséramique en surfae ou en sub-surfae (à quelques dizaines de mirons de la surfae).Ces inlusions sont prinipalement dues au proédé de fabriation des poudres. Ellesproviennent du reuset ou d'autres pièes ontenant le métal liquide. Un tamisagedes poudres de plus en plus �n (passage à 75 µm et à 53 µm) a permis de limiter lataille des inlusions et don d'augmenter la durée de vie en limitant la taille du défautritique. Cependant, il n'est pas possible de réduire indé�niment la taille des poudresar ela impliquerait de rebuter une trop grande quantité de poudres par rapport àla quantité produite, et don augmenterait fortement le oût de prodution. De plus,l'amorçage sur inlusion engendre une forte dispersion des résultats de fatigue. Ene�et, la répartition des inlusions est, par nature, aléatoire. Or, si une inlusion degrande taille se trouve prohe de la surfae la durée de vie est ourte, mais s'il n'yen a pas, la durée de vie peut être beauoup plus longue (parfois d'un fateur 100).Cette dispersion engendre un fort éart type sur les résultats de fatigue et obligeà prendre en ompte une marge de séurité importante (souvent trois fois l'éarttype). Des études sur le N18 et d'autres superalliages ont montré que l'amorçageavait lieu majoritairement sur des inlusions dans les alliages à petits grains (dontla taille de grains est de l'ordre de 15 µm, par rapport à des inlusions d'environ100 µm), et majoritairement sur les grains dans les alliages à gros grains (supérieureà 50 µm). En e�et dans les alliages à gros grains, l'amorçage a lieu sur une faetted'un grain qui est don plus grande que l'inlusion et don plus ritique. La taillede grains étant relativement homogène dans l'éprouvette, la dispersion est beauoupplus réduite. (La répartition des inlusions étant aléatoire, il n'est pas ertain detrouver une inlusion de grande taille prohe de la surfae, par ontre la taille degrains étant relativement homogène, si tous les grains sont de � grande � taille, il estertain de trouver tel un grain à proximité de la surfae). Du fait de l'amorçage surles grains et non plus sur inlusions, la mirostruture intragranulaire est suseptiblede jouer un r�le sur la durée de vie à l'amorçage.68



Table des matièresCette partie a pour objetif de mieux omprendre les liens entre mirostruture,omportement et durée de vie en fatigue. Elle est organisée en deux hapitres. Unpremier hapitre bibliographique (Chapitre 3), d'une part, rappelle brièvement lesmodèles de fatigue fréquemment utilisés pour dérire la fatigue oligoylique et dansun deuxième temps détaille l'in�uene de la mirostruture sur le omportement enfatigue des superalliages à base de nikel. Les essais menés sur le N18 à gros grainsave di�érentes mirostrutures sont dérits et analysés dans le hapitre suivant(Chapitre 4).
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3.1. Rappels sur les modèles de fatigue lassiques3.1 Rappels sur les modèles de fatigue lassiquesLes modèles de fatigue pour le régime oligoylique sont, pour la plupart, fon-tion de paramètres extraits de la forme du yle stabilisé. On dit que e sont desmodèles érits en yles. Il existe également des modèle de fatigue inrémentaux. Ilspermettent de s'a�ranhir de la notion de yle. Pour utiliser un modèle inrémentalil faut oupler la loi d'endommagement et la loi de omportement, haune expriméede façon temporelle [32℄. Dans le adre de e travail, on a fait le hoix d'un modèleérit en yles lassique, aussi les modèles dérits dans le paragraphe suivant sonttous de e type.Par exemple, le modèle de Manson-Co�n [33, 34, 35℄ est fontion de l'ampli-tude de déformation (∆ε/2) et plus partiulièrement de l'amplitude de déformationplastique (∆εp/2) et de l'amplitude de déformation élastique (∆εe/2) au yle sta-bilisé. Le modèle ONERA [36℄, lui, est basé sur les ontraintes, il est fontion del'amplitude de ontrainte (∆σ/2) et de la ontrainte moyenne (σ̄). Le modèle SWT(Smith-Watson-Topper) [37℄ est basé sur le produit de l'amplitude de ontrainte parl'amplitude de déformation. La Figure 3.1 représente es di�érentes quantités sur unyle de fatigue stabilisé.

Fig. 3.1. Shéma d'un yle de fatigue stabilisé.3.1.1 Phénomènes importants pour la fatigueContrainte moyenneLorsque deux essais de fatigue sont e�etués sur un même matériau, à ampli-tudes de ontrainte et de déformation égales, 'est l'essai pour lequel la ontraintemoyenne appliquée est la plus élevée qui présente la durée de vie la plus ourte. LaFigure 3.2 illustre la tradution de et e�et de ontrainte moyenne sur une ourbede Manson-Co�n shématisée [38℄. Le diagramme de Goodman à iso durée de viede la Figure 3.3, qui présente la ourbe ∆σ/2 = f(σ̄) pour une durée de vie donnée,illustre aussi l'e�et de ontrainte moyenne. Une amplitude de ontrainte plus faible73



Chapitre 3. Partie Bibliograhique

Fig. 3.2. Shéma de l'in�uene de la ontrainte moyenne sur la durée de vie.doit être appliquée pour obtenir la même durée de vie lorsque la ontrainte moyenneaugmente.

Fig. 3.3. Diagramme de Goodman à iso durée de vie.Érouissage yliqueLa ourbe d'érouissage ylique représente le lieu des points (amplitude deontrainte stabilisée, amplitude de déformation plastique) relevés aux yles sta-bilisés, orrespondants à plusieurs niveaux de déformation imposée. En reportantsur le même diagramme la ourbe de tration monotone, elle permet don de vi-sualiser l'évolution de l'ouverture du yle stabilisé pour di�érentes solliitations.La Figure 3.4 représente une ourbe d'érouissage ylique. Le point (amplitude dedéformation, amplitude de ontrainte) orrespondant au yle stabilisé de haqueniveau de déformation est reporté sur un graphique ontenant la ourbe de trationmonotone. L'éart entre la ourbe d'érouissage ylique et la ourbe de trationmonotone donne la mesure du durissement ou de l'adouissement ylique.Pour un essai à déformation imposée, lorsque la ourbe d'érouissage est au-dessus de la ourbe de tration monotone, il y a durissement ylique. En e�et,ela signi�e que l'amplitude de ontrainte au yle stabilisé est supérieure à elle74
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Chapitre 3. Partie BibliograhiqueIl est possible de distinguer trois phases dans le proessus d'endommagementpar fatigue : d'abord l'amorçage des �ssures, puis la propagation des miro�ssureset la propagation des �ssures longues jusqu'à la rupture. La part de la durée de viequi est onsommée par l'amorçage puis la propagation de miro-�ssures (< 300 µm)dépend du nombre de yles à rupture [35℄. Elle est très faible pour les faibles duréesde vie et largement prépondérante en HCF.Étant donnée la di�ulté à déteter une miro�ssure sur une éprouvette y-lindrique (telle que elle utilisée dans la ampagne d'essais réalisée au ours de lathèse), il est fréquent de ne onsidérer que deux phases : amorçage et propagationde �ssures. Dans e as, les �ssures onsidérées dépassent toutes 300 mirons et laphase de propagation des miro�ssures est intégrée à la phase d'amorçage.Dans le domaine de durée de vie 103-106 yles la durée de vie à amorçage estgrande devant la durée de propagation de �ssure. On assimilera don la durée devie à amorçage à la durée de vie à rupture. Les di�érents ritères lassiques éritsen nombre de yles permettant d'estimer la durée de vie à amorçage peuvent êtredivisés en trois atégories : les ritères basés sur l'amplitude de déformation, les ri-tères basés sur l'amplitude de ontrainte et les ritères basés sur l'énergie dissipéeà haque yle. Les plus lassiques de es modèles sont brièvement rappelés dans leparagraphe suivant.3.1.2 Di�érentes approhes de modélisations en fatigueCritère en déformation : Manson-Co�n-BasquinDans le ritère de Manson-Co�n [33, 34, 35℄, la durée de vie est alulée àpartir de la mesure des déformations du matériau. On dit que 'est un ritère basésur les déformations. Le prinipe onsiste à déomposer la déformation totale endéformation élastique et déformation plastique (∆ǫ = ∆ǫe + ∆ǫp) puis à érire quel'amplitude de haune de es déformations est une fontion puissane du nombrede yles à la rupture (Nf) :
∆ǫe/2 = BN−β

f (3.1)
∆ǫp/2 = AN−α

f (3.2)L'identi�ation des paramètres A, B, α et β se ramène à la détermination dela droite passant au mieux par les points expérimentaux reliant le logarithme de ladurée de vie au logarithme de l'amplitude de déformation élastique ou de déformationplastique. On peut également introduire dans e ritère une limite de fatigue (σD)au-dessous de laquelle le matériau ne rompt pas quel que soit le nombre de ylese�etués. La relation liant déformation élastique et durée de vie se dé�nit alorsomme :76



3.1. Rappels sur les modèles de fatigue lassiques
∆ǫe

2
− σD

E
= BN−β

f (3.3)La relation entre la déformation plastique et la durée de vie n'est pas modi�ée :
∆ǫp

2
= AN−α

f (3.4)Ce modèle ne prend pas en ompte l'e�et de la ontrainte moyenne. Pour leprendre en ompte on peut utiliser la orretion de Morrow, le modèle s'érit alors :
∆ǫ

2
= AN−α

f + (Bbσmoy/E)N−β
f (3.5)Loi ONERA et modèles basés sur les ontraintesLe modèle le plus lassique est elui de Basquin [39℄. Le modèle ONERA [36℄ estégalement basé sur les ontraintes. Il est onstruit pour prendre en ompte l'e�et dela ontrainte moyenne, notamment sur la limite de fatigue. Cet e�et est partiuliè-rement important dans le domaine des durées de vie longues (supérieures à 10000yles).En solliitation uniaxiale, il s'exprime omme :

Nf =
1

(a(β + 1)

< σu − σmax >

< ∆σ/2 − σl(σ) >

(

∆σ/2

M(σ)

)−β (3.6)
σ : ontrainte moyenne sur le yle stabilisé.
σu : ontrainte ultime de tration
σl : limite de fatigue
σl(σ) = σl0(1 − bσ)
M(σ) = M0(1 − b′σ)a=0,1
β, M0, b, et b′ sont des paramètres matériau.Il a également une ériture en solliitation multiaxiale formulée dans l'artile [40℄.Ce modèle est onstruit de façon à dérire la globalité des ourbes de Wöhler dudomaine des très ourtes durées de vie (où la ontrainte de rupture est le paramètreimportant) au domaine des longues durées de vie (où la limite de fatigue est le pa-ramètre important). Des essais réduits sous deux rapports de harge distints (par77



Chapitre 3. Partie Bibliograhiqueexemple Rσ = 0 et Rσ = −1) su�sent à identi�er l'ensemble des paramètres.Un autre modèle, dérit par Bonnand et al. dans [41, 42℄, dérive du modèle Onera,mais prend en ompte la ontrainte moyenne à travers la ontrainte alternée e�etive,
σaeff

, selon l'équation 3.7 :
σaeff

= σaeq (1 + gσ/σaeq ) (3.7)où σaeq représente la ontrainte alternée équivalente, 'est-à-dire l'amplitude deontrainte au sens de von Mises et g un paramètre matériau.Approhe énergétiqueL'endommagement en fatigue oligoylique peut également être assoié ave lesdéformations plastiques irréversibles, 'est-à-dire ave l'énergie dissipée à haqueyle. Cette énergie est l'aire de la boule d'hysteresis ontrainte-déformation. L'idéede se servir d'un paramètre de type énergie a été utilisé par de nombreux auteurs,tels Morrow, Smith-Watson-Topper (SWT), Ostergen, Ellyin et al., Palin-Lu. Cesapprohes sont dérites dans l'artile de revue de Marquis et al. [43℄. Il faut epen-dant remarquer que seule une fration de ette énergie dissipée est utile pour réerun endommagement, puisque Halford [44℄ a montré que l'énergie plastique dissipéeumulée est variable ave la durée de vie observée.Un modèle utilise le produit de la ontrainte par la déformation, 'est le modèleSWT (pour Smith Watson Topper [37℄). Dans e modèle la durée de vie est unefontion de Γ : Γ =
√

Eσmax∆ε/2 (E est le module d'Young).D'autres modèles, utilisant des approhes plus loales, sont dérits dans l'An-nexe A.7.
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3.2. In�uene des paramètres mirostruturaux sur les méanismes de durissementintragranulaire3.2 In�uene des paramètres mirostruturaux surles méanismes de durissement intragranulaireL'objetif de e paragraphe est de dérire les phénomènes loaux intragranulairespouvant avoir une in�uene sur le omportement marosopique. L'éhelle loale, àl'intérieur d'un grain, est, en e�et, essentielle à onsidérer pour bien appréhenderl'in�uene que peut avoir la mirostruture �ne sur le omportement et l'endomma-gement des superalliages. C'est pourquoi les interations entre la mirostruture etle mouvement des disloations sont dérites dans e paragraphe.3.2.1 Struture atomique des phases γ et γ ′La phase γ est une solution solide à base de nikel. Sa struture ristalline estubique à faes entrées (CFC). Elle est représentée Figure 3.6 a. La phase γ′ estonstituée prinipalement du omposé dé�ni Ni3Al. Sa struture est ubique d'ordre
L12. Les atomes d'aluminium sont situés aux sommets du ube et les atomes de nikelau milieu des faes, ainsi que l'illustre la Figure 3.6 b. Les phases γ et γ′ ontiennentégalement de nombreux autres types d'atomes omme le hrome ou le titane quiviennent en substitution d'un atome de nikel (pour le hrome dans la matrie parexemple) ou d'un atome d'aluminium (omme pour le titane dans les préipités dephase γ′).

a) b)Fig. 3.6. Struture ubique à faes entrées de la matrie de phase γ (a) et strutureubique d'ordre L12 des préipités de phase γ′ (b).Les disloations dans un ristal CFC et dans une struture ubique d'ordre
L12Dans les alliages de struture ubique à faes entrées, les plans denses sont lesplans {111}, et les diretions denses sont les diretions de type 〈110〉. Les systèmes deglissement atifs sont don les systèmes otaédriques {111} 〈110〉, 'est-à-dire dansle plan de type {111} selon la diretion de type 〈110〉 (Figure 3.7). 79



Chapitre 3. Partie BibliograhiqueNéanmoins les systèmes ubiques orrespondant à des plans {001} peuvent aussis'ativer. Gabb et al. [45℄ onstatent une ativation des systèmes ubiques dès 650�Cdans le superalliage monoristallin PWA 1480. Cependant Vattré [46℄ montre paranalyse en dynamique des disloations qu'un glissement ubique à l'éhelle maro-sopique dans les superalliages monoristallins n'est pas vraiment un glissement surdes systèmes ubiques, mais plut�t une alternane de glissements sur deux systèmesotaédriques qui forme des � zigzags �.

Fig. 3.7. Disloation dans une struture ubique d'ordre L12, a/2〈110〉.

Fig. 3.8. Projetion d'une struture ubique d'ordre L12 sur le plan dense (111). Les �èhesvertes représentent des disloations partielles de Shokley a/6〈112〉.Dans la matrie γ désordonnée, les ontraintes sont relaxées par propagation dedisloations parfaites de veteur de Burgers a/2〈110〉 (a paramètre de maille de γ)sur les plans denses {111} de la struture ubique à faes entrées. Par ontre dans laphase γ′, himiquement ordonnée, une disloation parfaite a pour veteur de Burgers
a〈110〉 ar une disloation a/2〈110〉 perturberait l'ordre et aboutirait à la réationd'une paroi d'antiphase. Sur la Figure 3.7, le déplaement de veteur de Burgers
a/2〈110〉 (rose) peut envoyer un atome d'aluminium sur un atome de nikel. L'ordren'est don pas respeté. Par ontre, un déplaement de veteur a〈110〉 (bleu lair)onserve la struture ordonnée. La Figure 3.8 représente le veteur a〈110〉 projetésur un plan dense {111}.80



3.2. In�uene des paramètres mirostruturaux sur les méanismes de durissementintragranulaireUn méanisme permettant le passage de disloations a/2〈110〉 peut être la pro-pagation de disloations partielles dites de Shokley de veteur de Burgers a/6〈112〉(�èhes vertes sur la Figure 3.8) sur les plans atomiques {111} adjaents. Ce méa-nisme aboutit à la formation de miromales. Le oût énergétique des fautes rééespar e méanisme est moindre que elui dû à une paroi d'antiphase dans un alliageordonné.3.2.2 Durissement par préipitationMéanismes de franhissement des préipitésLes préipités sont des obstales à la mobilité des disloations dans le matériau,en e sens ils induisent un durissement par préipitation. Les préipités peuventêtre franhis de plusieurs manières par les disloations, soit par montée, soit parontournement, soit par isaillement. Si le franhissement a lieu grâe au phénomènede montée des disloations, la disloation hange de plan de glissement en "sautant"sur une ouhe atomique supérieure. En fait, ela orrespond à la dissolution ouà l'aroissement du demi-plan supplémentaire ajouté pour former une disloationoin. Cela implique le mouvement de plusieurs atomes par di�usion. Or la di�usionest failitée par l'agitation thermique, aussi la montée des disloations est un phé-nomène qui a lieu plut�t aux hautes températures. Une illustration shématique dee phénomène est présentée Figure 3.9.

Fig. 3.9. Shéma expliatif du glissement et de la montée des disloations [47℄.Dans le méanisme de ontournement, la disloation s'arrête devant le préipitémais ontinue à avaner dans les anaux de phase γ. Ainsi elle s'enroule autourdu préipité jusqu'à la formation d'une boule d'Orowan. La disloation a alorsfranhi l'obstale, mais une boule d'Orowan demeure autour du préipité. Une dees boules est visible sur la Figure 3.10. La déformation induite par e méanismeest répartie de façon homogène à l'éhelle du grain. Ces boules engendrent de fortesontraintes internes qui sont à l'origine d'un fort érouissage inématique [48℄.Lors du isaillement du préipité, la disloation traverse le préipité, e qui induitla formation d'une marhe à la surfae de elui-i (f. Figure 3.11) et/ou laisse une81



Chapitre 3. Partie Bibliograhique

Fig. 3.10. Méanisme de formation d'une boule d'Orowan autour d'un préipité [49℄.faute d'empilement à l'intérieur. Ce méanisme onduit à une loalisation de ladéformation dans les grains. Elle se aratérise par des bandes de glissement répartiesde façon hétérogène. Ce type de méanisme est renontré prinipalement dans lesmatériaux présentant un faible érouissage inématique [48℄.
Fig. 3.11. Illustration de la formation d'une marhe à la surfae du préipité en as deisaillement [50℄.Par ailleurs la matrie γ des superalliages à base de nikel est himiquementdésordonnée tandis que les préipités γ′ sont ordonnés. La matrie est don isailléepar des disloations a/2〈110〉. Mais es disloations ne sont pas parfaites pour le pré-ipité, le passage de l'une d'elles laisse une faute d'ordre nommée paroi d'antiphase.L'ordre peut être restauré par le passage d'une seonde disloation. On appelle l'as-soiation de deux disloations de la matrie ('est à dire a〈110〉) � superdisloation �.On peut identi�er deux � modes � pour le isaillement des préipités par despaires de disloations de la matrie. Le premier, nommé � disloations fortementouplées �, orrespond au as où les deux disloations qui forment la superdisloationsont présentes en même temps dans le préipité. Le seond nommé � disloationsfaiblement ouplées � orrespond au as où la première disloation a entièrementfranhi le préipité avant que la seonde (qui restaure l'ordre) n'entre à son tourdans le préipité. Le plus souvent, entre 450 et 650�C, les préipités seondaires de
γ′ sont isaillés par des disloations fortement ouplées et les préipités tertiairespar des disloations faiblement ouplées (Cependant, le mode de franhissement nedépend pas seulement de la température et de la taille des préipités, mais aussi duhargement, de l'alliage et du traitement thermique).L'absene de γ′

III favorise le glissement faile de disloations parfaites de ma-trie a/2<110> entre les préipités γ′
II et onfère à l'alliage une faible résistane au82



3.2. In�uene des paramètres mirostruturaux sur les méanismes de durissementintragranulaire�uage. Au ontraire, la présene de �nes partiules de γ′
III gêne la propagation desdisloations parfaites de la matrie.Par ailleurs, les préipités peuvent être isaillés par des disloations partielles deShokley a/6〈112〉 (il en faut don 4 pour restaurer l'ordre et former une superdis-loation), e qui peut induire des méanismes assez omplexes.E�et sur la ission résolue ritique (CRSS)Bien entendu le mouvement des disloations est piloté par la ontrainte appliquéeau grain, et don par la ission résolue appliquée au système de glissement. Orle franhissement d'un préipité par une disloation, quel que soit le méanisme,demande une plus grande ission résolue que le simple déplaement de elle-i dansla matrie. Ces méanismes ne s'ativent don qu'en présene d'une ission résoluesu�sante. L'augmentation de ission résolue induite par la présene de préipité(∆τ) dépend du méanisme, de la taille et de la répartition des préipités. Le alulde ette augmentation a fait l'objet de nombreux modèles et simulations, que l'onpeut retrouver dans l'artile de revue de Nembah et Neite [51℄.Les modèles de alul de l'augmentation de la ission résolue ritique utilisés dansette thèse sont eux dérits par Hüther et Reppih [52℄ pour le as des disloationsfortement ouplées et de Brown et Ham [53℄ modi�é par Reppih [54℄ pour le as desdisloations faiblement ouplées. Les équations de es modèles sont dérites i-après :Disloations fortement ouplées :

∆τ = τHR = 0, 415
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) (3.8)ave w un paramètre pour prendre en ompte les interations élastiques entre lesdisloations de tête et de queue, CSL un paramètre matériau et ΓAPB l'énergie deparoi d'antiphase.Disloations faiblement ouplées :
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)

(1 + CSLηSL) (3.9)
A1, A2 et ηSL étant des paramètres matériau.Ces modèles ont été appliqués au as des superalliages, par Heilmaier et al. [55℄sur de l'IN100 oulé forgé à température ambiante pour di�érentes mirostrutures,et par Milligan et al. [3℄ sur de l'IN100 élaboré par métallurgie des poudres. 83



Chapitre 3. Partie BibliograhiqueMiroméanisme Contournement Cisaillement par Cisaillement parde franhissement d'Orowan des disloations des disloationsdes préipités fortement ouplées faiblement ouplées
∆τ K

√
f

R
K ′

√

f

R
K ′′√fR − K ′′′fTab. 3.1. Vision simpli�ée des modèles de franhissement des préipités dans lesquels les

K représentent des onstantes matériau, f la fration volumique de préipités et
R le rayon moyen des préipités.Une version simpli�ée de es modèles est présentée sur le Tableau 3.1. Il permetde mieux se rendre ompte de l'e�et d'une modi�ation mirostruturale, 'est-à-direde f ou R sur la ission résolue ritique selon le miroméanisme de franhissement.En e�et, dans les onditions favorisant un franhissement par des disloations faible-ment ouplées, une augmentation de la taille des préipités à iso-fration volumiqueentraîne une augmentation de la ission résolue ritique. Par ontre, dans les ondi-tions de franhissement par isaillement par des disloations fortement ouplées oupar ontournement une augmentation de la taille des préipités à iso-fration volu-mique entraîne une diminution de la ission résolue ritique. Cet e�et est illustrésur la Figure 3.12 qui représente les valeurs que prend l'inrément de CRSS selon leméanisme de franhissement du préipité et sa taille pour une fration volumiquemonomodale de préipités de 45% suivant le modèle de Reppih alibré pour le N18à gros grains (f. paragraphe 4.2.1). Comme le montre la Figure 3.12, il existe deuxtailles ritiques du préipité qui délimitent le domaine de taille où le préipité estisaillé par des disloations faiblement ouplées, elui où il est isaillé par des dislo-ations fortement ouplées et elui où il est ontourné. Sur la Figure 3.12, le domaineoù le préipité est isaillé par des disloations faiblement ouplées orrespond auxpréipités de tailles inférieures à 45 nm, le domaine où le préipité est isaillé pardes disloations fortement ouplées orrespond aux préipités de tailles supérieuresà 45 nm et inférieures à 2,75 µm.La résistane du matériau est don d'autant plus grande que les préipités detaille supérieure à la taille ritique de ontournement (ontournement des disloa-tions plus di�ile) sont petits et que les préipités inférieurs à la taille ritique deisaillement par des disloations faiblement ouplées sont grands (isaillement plusdi�ile).Ces approhes sont avant tout valables dans le as de faibles frations volumiques(<10%) de préipités, dans le as d'une population monomodale, ave des préipitéssphériques. Pour pouvoir l'appliquer aux superalliages à base de nikel de ette étude,il faut don véri�er leur adaptation aux fortes frations volumiques (de l'ordre de50%), aux populations bimodales et aux préipités de forme uboïdale.Pour une répartition bimodale des tailles de préipités, la forme que prend l'aug-mentation de ission résolue ritique issue des deux populations ombinées (τp) à par-tir des augmentations de issions ritiques résolues de haune des deux populations84



3.2. In�uene des paramètres mirostruturaux sur les méanismes de durissementintragranulaire
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Fig. 3.12. Évolution de la ission résolue ritique néessaire à l'ativation des méanismesde franhissement des préipités en fontion de la taille des préipités pour unefration volumique onstante [56℄.prises individuellement (τp1 et τp2) ne fait pas atuellement onsensus. La plupartdes publiations utilisent simplement la somme des deux (τp = τp1 + τp2) [57, 55℄.Mais d'autres formes omme τp =
(

τ 2
p1 + τ 2

p2

)1/2 ou τp =
n1

n1 + n2

τp1 +
n2

n1 + n2

τp2 ontégalement été suggérées, ave n1 et n2 le nombre de préipités par unité de surfaedes populations 1 et 2 [53, 51℄.Grâe à des simulations, Foreman et Makin (1967) [58℄ ont montré que lorsqueplusieurs populations de préipités (la première population suivant le modèle despréipités faibles, omme les atomes en solution solide et la seonde population sui-vant le modèle des préipités forts, omme les préipités de γ′) l'augmentation delimite d'élastiité est la somme des augmentations dues à haune des populationsprises individuellement. Par ontre si les préipités sont de "fores" et de onentra-tions similaires, leur interation est de forme quadratique. Rao et al. [59℄ ont utilisédes simulations en dynamique des disloations pour de fortes frations volumiquesde préipités (>40%). Ils ont également simulé le omportement des disloationspour des distributions bimodales de préipités. Ils en onluent que l'inrément deCRSS dû aux préipités tertiaires est très important lorsque eux-i sont de petitetaille (≤ 20nm). Mais au delà de ette taille, leur ontribution est avant tout uneaugmentation de la fration volumique de préipités : on pourrait les assimiler à lapremière population.Un ertain nombre d'études par dynamique des disloations permettent égale-ment de prendre en ompte l'in�uene d'une forte fration volumique de préipitéssur la ission résolue ritique dans les superalliages à base de nikel. Rao et al. [59℄montrent que lorsque les préipités de tailles omprises entre 20 et 400 nm sontisaillés par les disloations, la limite d'élastiité dépend de la raine de la fration85



Chapitre 3. Partie Bibliograhiquevolumique de préipités, de l'énergie de paroi d'antiphase mais elle dépend assez peude la taille des préipités. Les ubes sont de � moins bon obstales � que les sphères :la limite d'élastiité est augmentée d'environ 25% lorsque l'on remplae des ubespar des sphères pour une énergie de paroi d'antiphase de 320 mJ.m−2 et une taillede préipité de 100 nm. Cependant et e�et de forme diminue ave l'énergie de paroid'antiphase.Appliation au as des superalliages : onlusionsBien que les modèles usuels de alul d'inrément de ission résolue ritique dûaux préipités aient été onçus pour de faibles frations volumiques monomodalesde préipités sphériques, il est possible de les utiliser pour rendre ompte de l'e�etd'un hangement de mirostruture sur la limite d'élastiité pour les superalliages àbase de nikel (qui ontiennent une forte fration volumique de préipités uboïdaux,souvent bimodale). L'utilisation de es modèles néessite néanmoins la onnaissanede oe�ients matériau, tels que l'énergie de paroi d'antiphase, qui ne sont pas ai-sément aessibles expérimentalement, ainsi que la dé�nition d'un rayon équivalent,pour assimiler les uboïdes à des sphères et/ou d'un paramètre d'e�et de forme.3.2.3 Autres méanismes de durissementIl peut exister plusieurs autres formes de durissement, omme le durissementpar solution solide, le durissement lié au désaord paramétrique entre la phase
γ et la phase γ′, des fores liées à un ordre à ourte distane. Le durissementpar solution solide est dû aux éléments d'alliage, autres que le nikel, se trouvantdans la matrie. Ils gênent la propagation des disloations, ar ils distordent leréseau atomique. Néanmoins, dans les superalliages à base de nikel, leur e�et estmoindre que elui des préipités. De même le désaord paramétrique entre matrieet préipité distord le réseau. Cependant, Nembah et Neite [51℄ ont onlu qu'il n'yavait pas de preuves onvainantes que les ontraintes de ohérene aient une réellein�uene dans l'érouissage, pour les désaords paramétriques de l'ordre de euxqu'on peut trouver dans les superalliages ommeriaux. L'ordre à ourte distaneest dérit par Coujou et Clément [60℄. Ils ont mené des observations in situ et postmortem d'un superalliage à base de nikel, le MC2 et d'alliages monophasés deompositions identiques aux phases γ et γ′ du MC2. En partiulier ils ont observéla multipliation des disloations dans les ouloirs de γ par la formation de boulesde disloations dans la matrie par glissement dévié des parties vis des disloationssimples de la matrie à une température de 850�C. Après isaillement d'un préipitépar une super-Shokley, il reste une disloation de Shokley autour du préipité,en aord ave le méanisme de Condat-Déamps. De e fait, la phase γ ontribueau durissement ar un ordre "loal" (peut-être à ourte distane) engendre uneontrainte de frition supérieure à la limite d'élastiité du matériau [60℄.Dans le adre de e travail, on ne tiendra pas ompte de es autres méanismes,86



3.2. In�uene des paramètres mirostruturaux sur les méanismes de durissementintragranulaireonsidérés omme minoritaires. Le durissement par solution solide, par exemple, de-vrait être identique pour toutes les mirostrutures, étant donné qu'elles présententtoutes la même fration volumique totale de préipités.Un autre méanisme parfois dérit est le miromalage. On parle de miromalepour des � males � qui ne font que quelques plans atomiques de largeur. Typique-ment elles dérites dans l'artile de Kovarik et al. [61℄ ont une largeur de 3 à 50plans atomiques. Zhang et al. [62℄ dans l'alliage TMS-75 ou Knowles et al. [63℄ dansl'alliage CMSX-4 à 1050�C dérivent eux aussi e phénomène.
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Chapitre 3. Partie Bibliograhique3.3 In�uene des paramètres mirostruturaux surle omportement des superalliages pour disques(résultats expérimentaux extraits de la littéra-ture)Les di�érents méanismes suseptibles de s'ativer lors de la déformation plas-tique du matériau ayant été dérits, quels sont leurs e�ets marosopiques sur laréponse méanique des superalliages polyristallins, en partiulier sur le omporte-ment en tration monotone puis vis-à-vis de la fatigue.3.3.1 E�et de la mirostruture sur le omportement mono-tone des superalliagesL'in�uene de la mirostruture sur le omportement en tration monotone adéjà fait l'objet de nombreuses études [3, 4, 5, 64, 65℄. Celles-i ont montré que lalimite d'élastiité et la résistane maximale sont liées à la taille de grains, à la tailledes γ′
II , des γ′

III et probablement à leurs frations volumiques.E�ets de la taille de grainsLa taille de grains dépend prinipalement de la température du traitement demise en solution. S'il est supersolvus (température au-dessus du solvus des γ′
I) lataille de grains est grande, sinon elle est petite (≈10 µm). Des études réalisées aussibien pour des alliages élaborés par métallurgie des poudres que par voie oulé-forgé,dans lesquelles des traitements supersolvus et subsolvus ont été omparés, montrentque les plus faibles tailles de grains onduisent toujours aux résistanes à la trationet aux limites d'élastiité les plus élevées pour les températures basses et moyennes(Alloy 10 [66, 67℄, U720 PM [68, 69℄, U720 C&W [70, 65℄ et N18 [4℄). Les éartsonstatés dépendent de la température et du matériau. Ils peuvent atteindre jus-qu'à 200 MPa (as de la résistane maximale à la température ambiante dans leas de l'alliage U720 pour une variation de taille de grains omprise entre 22 et420 µm [68℄). Toutefois, plusieurs de es études indiquent que les éarts observés àbasse température (en partiulier sur la résistane maximale) diminuent lorsque latempérature d'essai augmente. Selon les alliages, au-delà de 650 à 750�C, les miro-strutures à gros grains peuvent présenter des résistanes à la tration supérieuresà elles à petits grains [15, 69, 65℄.Par ontre, ette tendane n'est pas véri�ée si la taille de grains n'est pas ho-mogène. Pour l'alliage Waspaloy (C&W), Brogdon et Rosenberg [71℄ montrent quela résistane à la tration à 538�C est plus élevée dans le matériau ave une taillemoyenne d'environ 32 µm et relativement homogène omparativement au matériauave une taille moyenne d'environ 19 µm mais ave des gros grains jusqu'à 180 µm.88



3.3. In�uene des paramètres mirostruturaux sur le omportement des superalliagespour disques (résultats expérimentaux extraits de la littérature)E�ets des joints de grainsDans l'Astroloy, Loyer-Dan�ou [18℄ et Milam [64℄ ont observé que la quantité etla morphologie des joints de grains (joints de grains dentelés) jouent un r�le lef surla résistane méanique de l'alliage.La mirostruture du joint de grains peut également être légèrement di�érentede la mirostruture "loin du joint". Entre autres, il peut y avoir autour du jointune zone libre de préipités (PFZ preipitate free zone). Sur le NIMONIC PE16,une étude [72℄ a été menée pour onnaître l'in�uene des zones libres de préipités,sur la limite élastique. Elle a montré que les zones libres de préipités adouissent lematériau (i.e. diminue la limite d'élastiité) parfois jusqu'à 25%. Elles sont e�etivesuniquement pour une largeur supérieure à 1, 7r(
√

3π
4f
−1), où r est le rayon des préi-pités, et f la fration volumique de préipités. L'interprétation miroméanique estl'ativation de glissements multiples pour aommoder les déformations di�érentesdes grains le long du joint. Ce phénomène produit des soures de disloations. Cessoures émettent des disloations qui s'empilent ontre la limite des PFZ et des zonesave préipités, réant une ontrainte loale très forte qui permet le isaillement despréipités à une ontrainte globale plus faible. Sans PFZ, les disloations produitesaux joints de grains interagissent entre elles, sans s'empiler.E�ets des préipités primaires de γ′(γ′

I)Milligan et ses ollaborateurs ont montré que les préipités primaires de γ′ nejouaient pas un r�le signi�atif sur la limite d'élastiité de l'IN100 [3℄. De même,dans les superalliages à base de nikel-obalt, Osada et al. [73℄ remarquent quel'in�uene des préipités �ns sur la résistane maximale est plus grande que elledes préipités primaires, grâe à des tests de dureté Vikers. Bhowal et al. [14℄onstatent pour le René95 un gain de 50 MPa entre le matériau ontenant 12% de
γ′

I et elui en ontenant 4%. Cette diminution de fration volumique de préipitésprimaires résulte d'une augmentation de la température de mise en solution qui estplus prohe de la température de solvus de γ′. Cela entraîne une augmentation dela onentration en éléments γ′-gènes en début de trempe et don une augmentationde la fration volumique de γ′ seondaires préipitée en ours de trempe. C'estette augmentation de la fration volumique de préipités seondaires qui entraînel'augmentation de la limite d'élastiité. Les résultats de Milligan, Bhowal et Osadasoulignent l'e�et durissant plus important des préipités seondaires par rapportaux partiules massives de préipités primaires de γ′.E�ets des préipités seondaires et tertiaires de γ′(γ′
II et γ′

III)Quel que soit le superalliage étudié, il est toujours observé que plus la vitessede refroidissement est élevée, plus les préipités seondaires de γ′ sont petits et plusla limite d'élastiité et la résistane maximale sont élevées. Par exemple, Guédou89



Chapitre 3. Partie Bibliograhiqueet al. [4℄ observent une augmentation d'environ 10% de la limite d'élastiité dansle N18 lorsque la taille des γ′
II passe de 0,3 µm à 0,2 µm. Dans ertaines études,il est signalé que l'augmentation de la vitesse de refroidissement a une plus grandein�uene sur la limite d'élastiité que sur la résistane maximale (René88 à 20�C[74℄, LSHR à 704�C [75℄, René95 à 650�C [14℄). Mais e n'est pas véri�é dans le asdu N18 à 650�C [4℄ et 700�C [15℄.Par ailleurs, la taille et la distribution des préipités seondaires de γ′ peuventégalement être modi�ées par l'appliation d'un traitement de revenu après la trempe,en partiulier dans le as des matériaux refroidis lentement. Cet e�et est dû à laprésene de deux populations de préipités seondaires formées au ours de la trempe.Le revenu in�ue prinipalement sur la plus �ne des deux. Pour des alliages refroidisplus rapidement, le revenu intervient surtout sur la population de γ′

III beauoup plus�ne que la ou les populations de γ′
II . L'absene de es γ′ tertiaires ou leur très forteoalesene dans ertaines mirostrutures expérimentales onduit à une dégradationdes propriétés méaniques. Ainsi, la omparaison du N18 � standard � (subsolvus)et du N18 � vieilli � pendant 300 heures à 800�C indique une forte oalesene des

γ′ tertiaires qui s'aompagne d'une légère baisse de la limite d'élastiité à 0,2%(-30 MPa) et de la résistane maximale (-15 à 20 MPa) à 700�C [10℄. Cette mêmetendane a été observée en tration à 400 et 700�C pour les alliages NR3 et NR6ayant subi soit un revenu de 4 heures à 750�C (optimisé) soit un revenu de 4 heures à850�C (survieilli) (éarts ompris entre 50 et 85 MPa) [13, 76℄. Sur d'autres alliagesun peu moins prohes du N18, une in�uene importante des préipités tertiaires a puêtre onstatée également. Dans le as de l'alliage KM4 traité supersolvus [77℄, unedi�érene de l'ordre de 220 MPa sur la limite d'élastiité à 0,2% pour des essais deompression est observée entre une mirostruture sans et ave préipités tertiaires.Une autre étude réalisée sur l'alliage René88DT "brut de trempe" (As-ooled) et"revenu" (Aged) à 760�C pendant 24 h montre le r�le non négligeable du revenusur les propriétés en tration à la température ambiante [74℄. En e�et, la di�érenede limite d'élastiité à 0,2% (ou bien de résistane maximale) entre es deux étatsmirostruturaux est de l'ordre de 100 MPa pour les vitesses de refroidissement lesplus faibles et supérieure à 150 MPa pour les vitesses les plus rapides. Or, à l'issued'un refroidissement rapide, la fration volumique de préipités seondaires est moinsgrande qu'après un refroidissement plus lent ar les préipités ont moins de tempspour grossir. Il y a don plus d'éléments γ′-gènes en solution disponibles pour formerdes γ′
III et don au terme du revenu une fration de γ′ tertiaires plus élevée. C'estpourquoi l'in�uene du revenu est plus importante dans le as du refroidissementrapide : il in�ue sur la taille des préipités tertiaires, or plus la fration volumique deeux-i est élevée plus leur in�uene sur la limite d'élastiité est grande. Par ontre, àplus haute température, sur l'alliage LSHR, des régressions linéaires multiples reliantles paramètres mirostruturaux et les résistanes en tration à 704�C indiquent quela limite d'élastiité dépend des γ′ seondaires et tertiaires alors que la résistanemaximale est in�uenée uniquement par les γ′ seondaires [75℄.Cette étude bibliographique montre don que les prinipaux paramètres qui ontun r�le sur le omportement monotone sont les préipités seondaires de γ′. La dimi-nution de la taille des préipités seondaires onduit à une augmentation de limite90



3.3. In�uene des paramètres mirostruturaux sur le omportement des superalliagespour disques (résultats expérimentaux extraits de la littérature)d'élastiité et de la résistane méanique. La taille de grains et la morphologie desjoints de grains ont également une in�uene. Par ontre, l'in�uene des préipitésprimaires de γ′ semble être négligeable. A partir des résultats expérimentaux plu-sieurs auteurs ont tenté de modéliser la limite d'élastiité de ertains superalliagesen fontion des paramètres mirostruturaux. Heilmaier et al. [55℄ et Milligan et al.[3℄ ont utilisé les modèles de alul de ission résolue ritique présentés dans le pa-ragraphe 3.2.2. Par ailleurs, Mao et al. [74℄ ont dé�ni une loi donnant la ontrainteà la rupture et la limite d'élastiité en fontion de la vitesse de refroidissement (etdon de la taille et la fration volumique de γ′
II) pour le René88 DT.3.3.2 E�et de la mirostruture sur le omportement en fa-tigueDe nombreuses études ont été menées sur la fatigue des superalliages. Bon nombres'intéressent à l'in�uene de la taille de grains. Par ontre très peu se sont réellementfoalisées sur l'in�uene des préipités intragranulaires sur la fatigue. La plupart desartiles qui en font mention aboutissent à ne onstater auun e�et ou à dire quel'amorçage sur inlusion masque les e�ets de mirostruture. Par ailleurs, la plupartdu temps les hangements de la mirostruture intragranulaire sont aompagnésde hangement de taille de grains ou d'apparition de phase TCP. L'in�uene desdi�érents paramètres peut alors être di�ile à déorréler.E�ets de la taille de grainsSi les grains sont plus gros que les inlusions et les pores, l'amorçage a générale-ment lieu sur les grains. Comme ils sont répartis de façon homogène, il est ertaind'en avoir un au point ritique. Il y a don assez peu de dispersion en fatigue et laprévision de la durée de vie s'en trouve failitée.Par ontre si la taille de grains est beauoup plus petite que elle des défauts,l'amorçage a lieu sur es défauts. De e fait, si un défaut est présent au point ritiquela durée de vie sera ourte, mais s'il n'y en a ni au point ritique, ni dans les zonesqui subissent les hargements les plus élevés, elle sera longue. Comme les défautssont répartis aléatoirement, il n'est pas possible de prévoir leur présene en un pointritique ou sur des points qui � voient � un hargement prohe. Il y a don une fortedispersion sur la durée de vie, qu'il est di�ile de ontr�ler. La ourbe minimumsert don à établir les prévisions de durée de vie.Même en ne onsidérant que des alliages traités en onditions supersolvus, l'in-�uene de la taille de grains n'est pas négligeable. En e�et, dans l'alliage LSHR,Gabb et al. [7℄ montrent que la taille de grains a une grande in�uene sur la duréede vie, une fois que l'on a atteint une taille su�sante pour éviter l'amorçage surinlusion. Pour es tailles, l'amorçage a lieu sur des faettes dont la taille est la taillede grains. De e fait, plus la taille de grains est grande, plus la faette qui amore91



Chapitre 3. Partie Bibliograhiqueest grande et plus la durée de vie à amorçage est ourte.Par ailleurs, Albreht [70℄ montre que, dans l'Udimet 720 Li, l'amplitude deontrainte néessaire à la propagation des �ssures est très élevée (>88% de la résis-tane maximale), de e fait la �ssure se propage dans une zone déjà omplètementplasti�ée où beauoup de systèmes de glissements sont ativés. Les joints de grainsreprésentent alors des obstales très faibles (plus il y a de systèmes de glissementsatifs plus il y a de hane pour que l'orientation de l'un d'eux oïnide ave la dire-tion de propagation de la �ssure). Cependant il observe que plus la taille des grainsest élevée, plus la durée de vie moyenne en fatigue est faible même si la variationreste faible (un peu moins d'un ordre de grandeur entre 22 µm et 420 µm dans leas de l'Udimet 720 Li).La tendane générale est don la suivante : plus la taille de grains est élevée,plus la durée de vie moyenne est ourte. Cependant, l'amorçage sur les inlusionsdans les mirostrutures à petits grains tend à augmenter la dispersion et à limiterfortement la durée de vie minimale, indépendamment de la taille de grains.E�ets des préipités seondaires et tertiaires de γ′(γ′
II et γ′

III)Peu d'études sur le sujet ont été menées. Souvent plusieurs paramètres miro-struturaux ont été modi�és en même temps, e qui rend assez di�ile la détermina-tion de l'in�uene de haun des paramètres. Pang et Reed, qui ont étudié l'in�uenede la mirostruture sur la durée de vie en fatigue, soulignent d'ailleurs la di�ulté àproduire des mirostrutures où un seul des paramètres mirostruturaux varie [78℄.Cependant un regain d'intérêt pour l'in�uene de la préipitation sur la fatigue etla ompréhension des méanismes d'amorçage est à noter atuellement grâe à desétudes réentes sur les alliages Udimet 500 [79℄, Nimoni 80 [80℄, Udimet 720 [78, 81℄et LSHR [7℄.Dans l'Udimet 720 et le RR1000, Pang et Reed [78, 81℄, onluent que la résis-tane à l'amorçage augmente ave des grains plus �ns et/ou des préipités seondairesplus �ns. Par ontre, la résistane à la propagation des �ssures ourtes augmentelorsque les grains et les γ′
II et γ′

III sont plus gros. La résistane à la propagation despetites �ssures augmente également ave une plus grande proportion de préipitésintragranulaires et ave la fration volumique de préipités intergranulaires γ′
I . Cerésultat souligne une autre des di�ultés liées à l'étude de la durée de vie des su-peralliages en fatigue : la durée de vie d'un disque dépend à la fois de la résistaneà l'amorçage, à la propagation de �ssures ourtes, puis de la résistane à la propa-gation de �ssures longues. Or es propriétés varient souvent en sens opposés aveles paramètres mirostruturaux. Qui plus est, leur importane relative dépend duhargement appliqué.Malgré es di�ultés, d'autres résultats intéressants ont été obtenus. Pour Al-breht [70℄, plus la vitesse de refroidissement est élevée ('est-à-dire plus la frationvolumique des γ′ tertiaires est grande et plus la taille des préipités seondaires est92



3.3. In�uene des paramètres mirostruturaux sur le omportement des superalliagespour disques (résultats expérimentaux extraits de la littérature)petite), plus la durée de vie en fatigue est grande (un peu moins d'un ordre de gran-deur aux grandes amplitudes (1200 MPa), entre une vitesse de refroidissement de5�C/min et de 650�C/min).Flageolet a étudié le N18 à petits grains. Il montre que le vieillissement du N18(300h à 800�C) entraîne la disparition de la phase γ′
III et l'apparition de phasesTCP (σ et µ). La disparition de la phase γ′

III n'a pas d'e�et sur la durée de vie enfatigue pure à 700�C, aussi bien en hargements alternés qu'en répétés, mais elle aun fort e�et négatif sur les essais de fatigue-�uage : la durée de vie est divisée pardeux, la déformation globale est doublée, quel que soit le temps de maintien hoisi.L'endommagement initial permettant l'amorçage et la propagation de la �ssure a lieuplus rapidement. Conernant l'absene de di�érene sur la durée de vie en fatigue, elleest probablement due à l'amorçage de �ssure sur inlusion qui masque les éventuelse�ets de la mirostruture. Par ailleurs, aussi bien dans le N18 standard que dansle N18 vieilli, une déohésion des joints aux interfaes de deux préipités de γ′
I et

γ′
I/matrie est observée. Elle onduit à une miro�ssuration en volume. Les phasestopologiquement ompates ne semblent jouer auun r�le [10℄.3.3.3 E�et de la mirostruture sur la propagation de �ssuresDans les superalliages, la propagation de �ssures est le plus souvent dérite parune loi de Paris (da/dN = C∆Km). Elle s'applique généralement bien aux �ssureslongues, mais est inadaptée aux petites �ssures. Par exemple, dans le René 88 DT,pour des essais de fatigue en hargement alterné (Rsig=-1, 960MPa), la loi de Pa-ris peut s'appliquer pour des �ssures d'une taille supérieures à 50 µm. Mais elles'applique mal en deçà de ette valeur. Or, dans le domaine de la LCF (low ylefatigue), environ les deux tiers de la durée de vie sont onsommés avant que la �ssureritique n'atteigne 50 µm [82℄.Une des raisons qui expliquent l'inadaptation de la loi de Paris aux �ssuresourtes est la propagation des petites �ssures par oalesene : deux petites �ssuresd'orientations voisines se rejoignent pour former une �ssure plus grande. Il y a donun saut brutal dans la vitesse de propagation. Par ailleurs, Goto et Knwoles [83℄pour l'Udimet 720Li et Boyd-Lee [84℄ rapportent que la propagation des miro�s-sures est en réalité très inhomogène, propagation dans γ, arrêt aux interfaes γ/γ′,ontournement de γ′, arrêt aux joints de grains... Elle est d'autant plus inhomo-gène que le hargement est prohe du seuil de propagation. Boyd-Lee explique esarrêts par la di�ulté à franhir les joints de grains : les �ssures se propagent leplus souvent le long des bandes de glissement. Lorsqu'elles parviennent à un joint degrains partiulièrement irrégulier, elle doivent prendre un hemin tortueux pour sepropager et sont don ralenties. De même si les bandes de glissement de deux grainssont fortement désorientées, il est plus di�ile à la �ssure de se propager. Les pluslongs arrêts interviennent en e�et aux joints entre deux grains fortement désorien-tés. Ainsi, plus le heminement est tortueux, plus la résistane aux miro�ssures estgrande. Une autre raison est la taille de la zone plastique autour de la �ssure. En93



Chapitre 3. Partie Bibliograhiquee�et, au tout début de la �ssuration la taille de la zone plastique est de l'ordre de lataille de �ssure, de e fait le fateur d'intensité des ontraintes, KI , est non dé�ni.Par ontre, pour une �ssure longue, la taille de la zone plastique est petite devantla taille de �ssure, la plastiité est alors limitée au � fond de �ssure �.La diminution de la taille de grains augmente la probabilité de renontrer ungrain fortement désorienté, elle est don béné�que à la résistane à la propagationde miro�ssures. Par ailleurs, un joint de grains dentelé, don plus tortueux, seraitégalement béné�que. D'autres essais sur de l'Astroloy [85℄ ont également montrél'intérêt de l'ondulation aux joints de grains : bien qu'auune di�érene n'ait étévisible sur les essais de tration, la vitesse de propagation des �ssures longues enfatigue-�uage a été fortement diminuée.3.3.4 BilanLes e�ets des di�érents paramètres mirostruturaux sur le omportement mé-anique et la durée de vie en fatigue sont résumés dans le Tableau 3.2. A taillede grains �xée, la durée de vie en fatigue serait don améliorée prinipalement parun a�nement de la préipitation intragranulaire (γ′
II et γ′

III). En fait, il s'agit plusprobablement d'une augmentation de la ission résolue ritique due au durissementpar la préipitation. Par ontre, la résistane à la propagation des maros�ssures enfatigue-�uage serait améliorée par de plus gros préipités. En e�et, les préipités quitouhent le joint de grains � poussent � le joint et lui donne une forme plus tortueuse,de e fait plus les préipités aux joints sont gros, plus l'amplitude de l'ondulationaux joints de grains est forte. La partie suivante qui dérit les essais réalisés sur leN18 à gros grains, nuanera un peu ette onlusion.
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3.3. In�uene des paramètres mirostruturaux sur le omportement des superalliagespour disques (résultats expérimentaux extraits de la littérature)

Limited'élasti-ité Résistanemaxi-male Dutilité Tenueau�uage Résistaneauxmiro�s-sures Résistaneauxmaro-�ssures Durée devie LCFaugmentation de lataille de grains - =/- - + = +/= -/=ondulation auxjoints de grains - - + +augmentation de lataille de γ′

II

-/= - - = -augmentation de lataille de γ′

III

= = - + -augmentation de lafration volumiquede γ′

II

= -augmentation de lafration volumiquede γ′

III

+ -/+ +Présene de γ′

I -Tab. 3.2. In�uene des paramètres mirostruturaux sur le omportement méanique et ladurée de vie.� + � signi�e augmente,� - � signi�e diminue, � = � signi�e � n'apas d'in�uene sur �. La première ase du Tableau se lit : une augmentation dela taille de grains diminue la limite d'élastiité.
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Chapitre 4Résultats et Disussion
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Chapitre 4. Résultats et Disussion
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4.1. Matrie d'essaisEn première partie de e hapitre se trouve la desription des essais méaniquesréalisés. Puis on trouvera les résultats en termes de omportement et de durée devie. Certaines éprouvettes testées ont été observées au mirosope életronique entransmission (MET) a�n de onnaître les méanismes de plastiité ativés au seinde l'éprouvette. En dernier lieu, les fratographies de es essais ont été soigneuse-ment observées a�n de déterminer le type d'amorçage, la loalisation de elui-i, etd'obtenir d'autres informations sur les méanismes de plastiité et de propagationde �ssure.4.1 Matrie d'essaisA�n d'étudier l'e�et de la mirostruture sur la durée de vie, il onvient des'a�ranhir des e�ets d'amorçage sur inlusion. Pour ela, tous les essais méaniquessont réalisés sur un matériau à gros grains. De plus, une température de 450�C aété hoisie ar elle présente le double avantage de limiter l'amorçage sur inlusionet les e�ets de visosité. Cinq mirostrutures dont les aratéristiques visées sontrappelées dans le Tableau 4.1 ont été testées (es aratéristiques permettent de nefaire varier qu'un seul des paramètres mirostruturaux de l'une à l'autre).miro-struture trempe revenu frationvolu-mique de
γ′

II (%) taillede γ′
II(nm) frationvolumiquede γ′

III(%) taillede
γ′

III(nm)standard air 700�C 24h+800�C 4h 45 200 5 30sans γ′
III air 900�C 1h 50 200 0 X

γ′
III �ns air 650�C 4h 45 200 5 10

γ′
II �ns eau 700�C 24h+800�C 4h 43 130 5 20gros γ′

II lente 700�C 24h 48 1500 0 XTab. 4.1. Tableau réapitulatif des mirostrutures testées en fatigue. Chaune de es mi-rostrutures a été obtenue après un traitement de mise en solution supersolvus.La taille de grains est d'environ 50 µm. La trempe lente orrespond à un re-froidissement four à 4�C/min jusqu'à 1000�C, puis 1�C/min jusqu'à 900�C suivid'une trempe à l'air.La matrie d'essais doit permettre de déterminer, pour haque mirostruture,le omportement inélastique du matériau sous hargement ylique ainsi que la ré-sistane en fatigue. Une matrie de inq essais par mirostruture a don été dé�nie.Elle est dérite dans le Tableau 4.2.Le premier essai est un essai de tration simple. Il permet de onnaître les pa-ramètres fondamentaux du omportement monotone tels que le module d'élastiité,le module d'érouissage et la limite d'élastiité, ainsi que des paramètres utiles pouralibrer le modèle de fatigue tels que la dutilité et la ontrainte à la rupture. La99



Chapitre 4. Résultats et DisussionN� 1 2 3 4 5Essais fatigue fatigue fatigue fatiguee�etués tration Rε = −1 répétée répétée répétée*sur toutes les monotone ∆ε =1% Rε = 0 Rε = 0 Rε = 0, 6mirostrutures et ∆ε =1,4% ∆ε =0,9% ∆ε =0,7% ∆ε =0,4%Tab. 4.2. Tableau réapitulatif des essais e�etués sur toutes les mirostrutures. * : lorsde et essai seul le premier yle est à déformation imposée, il est poursuivi enontrainte imposée à 15 hertz.vitesse de déplaement imposée est de 0,1 mm/min pour la plupart des essais donneune vitesse de déformation prohe de la vitesse de 10−3 s−1 imposée lors des essaisde fatigue.Le seond essai est un essai d'érouissage ylique. Il s'agit d'un essai de fatiguealternée à niveau roissant de déformation. La solliitation est de forme triangu-laire à vitesse de déformation imposée égale à 10−3s−1. Il a pour but de donner despoints néessaires au traé de la ourbe d'érouissage ylique. De plus, il permetégalement de onnaître l'évolution de l'érouissage isotrope. Pour analyser et essaion fait l'hypothèse qu'il n'y a pas � d'e�et d'histoire � de la déformation plastique.La ourbe d'érouissage ylique représente l'amplitude de ontrainte en fontion del'amplitude de déformation plastique au yle stabilisé. Pour obtenir un point deette ourbe, il faut don imposer une amplitude de déformation su�sante pour quel'amplitude de déformation plastique ne soit pas nulle au yle stabilisé. Étant donnél'importane du durissement ylique du N18, les amplitudes de déformation à im-poser sont don importantes. De e fait, les durées de vie sont très faibles, de l'ordrede quelques entaines de yles, à la limite du domaine de fatigue oligoylique.Il a été onsidéré dans un premier temps que l'état stabilisé était atteint après300 yles. Au vu des premiers résultats, ette valeur de 300 yles est apparueinsu�sante. Pour les essais suivants le niveau de déformation a don été hangéaprès 500 yles. Les niveaux hoisis sont ∆ε = 1% puis ∆ε = 1, 4%.Les troisième et quatrième essais sont des essais de fatigue répétée à 0,35% et0,45% d'amplitude de déformation (∆ε/2) imposée. La solliitation est de formetriangulaire à vitesse de déformation onstante égale à 10−3s−1. Ces essais per-mettent de fournir deux points de la ourbe de relaxation de la ontrainte moyenne.Cette ourbe représente la ontrainte moyenne relevée au yle stabilisé en fontionde l'amplitude de déformation imposée. Ces essais visent à analyser l'in�uene dela mirostruture sur la relaxation de la ontrainte moyenne. Il est important deonnaître ette ontrainte moyenne ar sa diminution a un e�et béné�que sur larésistane en fatigue. Les durées de vie de es essais sont de l'ordre de 103-105 ylesdans le domaine de fatigue oligoylique.Le inquième essai est un essai à rapport de harge élevé et don à forte ontraintemoyenne. De plus, les durées de vie visées sont longues (105−106 yles). Étant don-100



4.1. Matrie d'essaisnée la durée de vie très longue de es essais, une fréquene de 15 hertz ave une solli-itation sinusoïdale a été hoisie a�n de raourir le temps d'essai. L'extensomètren'étant pas apable, à ette vitesse de hargement trop grande, de suivre orre-tement les déformations, le hargement est en ontrainte imposée. La ontrainte àimposer est hoisie de telle sorte que le hargement soit identique à un hargementen déformation imposée entre 0,6% et 1% de déformation. C'est-à-dire que la valeurde la ontrainte à 1% de déformation relevée lors de la première tration est impo-sée omme ontrainte maximale du yle. La ontrainte minimale est elle relevéelorsque le matériau est déhargé en déformation imposée jusqu'à atteindre un ni-veau de déformation de 0,6%, suite à la première tration à 1% de déformation (f.Figure 4.1). Le matériau subit don une première harge et déharge à déformationimposée à faible vitesse (10−3s−1) pour relever les niveaux de ontraintes à imposer,puis la poursuite de l'essai se fait en ontrainte imposée à 15 Hz.
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Fig. 4.1. Début du hargement de fatigue de l'essai N�5.Ces inq essais par mirostruture permettent don de ouvrir une large plage dedurées de vie (102 − 106 yles), tout en mettant en évidene plusieurs aspets lefspour la fatigue, inluant les phénomènes de relaxation de la ontrainte moyenne etle durissement ylique.Des essais omplémentaires ont par ailleurs été réalisés. Contrairement aux pré-édents, ils n'ont été e�etués que sur une ou deux mirostrutures. Ils sont déritsdans le Tableau 4.3.- Deux essais en ontrainte imposée entre 1100 MPa et 330 MPa (Rσ = 0, 3) ontété réalisés pour les mirostrutures sans γ′
III et standard. Ces essais ont été réalisésave une solliitation triangulaire à la vitesse de déformation de 10−3s−1. L'objet dees essais est de véri�er qu'il n'y a pas d'in�uene de la vitesse de solliitation surla durée de vie.- Un essai à déformation imposée entre 0,68% et 1% pour la mirostruture ave

γ′
II �ns (même protoole que pour les essais à fort rapport de harge : le premieryle est en déformation imposée, puis e sont les ontraintes maximale et minimale101



Chapitre 4. Résultats et Disussionmiro- γ′
II �ns standard sans γ′

III γ′
III �ns gros γ′

II-struture tration trationessais Rε = ε̇ variable ε̇ variableomplé- 0,68 Rσ = −1 Rσ = 0, 3 Rε = 0, 6 Rε = 0, 6-mentaires ∆ε = ∆σ = 1160MPa ∆σ = 770MPa ∆ε =0,4%* ∆ε =0,4%*0,32%* Rσ = 0, 3

∆σ = 770MPaTab. 4.3. Tableau réapitulatif des essais omplémentaires e�etués selon les mirostru-tures. * : lors de et essai seul le premier yle est à déformation imposée, il estpoursuivi en ontrainte imposée à 15 hertz. Les essais Rε = 0, 6 et ∆ε =0,4%sont identiques à l'essai 5 du Tableau 4.2 a�n de le doubler.relevées au premier yle qui sont imposées à une fréquene de 15 hertz ave unesolliitation sinusoïdale ave un ontr�le en e�ort imposé). Cet essai a pour butd'obtenir une durée de vie un peu plus longue et un rapport de harge enore plusfort.- Un essai de fatigue alternée en ontrainte imposée entre -580 MPa et 580 MPapour la mirostruture standard à une fréquene de 15 hertz ave une solliitationsinusoïdale, a�n d'obtenir une durée de vie longue pour un essai en fatigue alternée.- Deux essais de tration ave di�érentes vitesses de déformation imposée pourles mirostrutures standard et ave γ′
III �ns, a�n de véri�er que l'e�et de visositéest faible et de omprendre les phénomènes d'instabilités plastiques (vieillissementdynamique).- En�n les essais à fort rapport de harge identique à un hargement en déforma-tion imposée entre 0,6% et 1% de déformation ont été doublés pour les mirostru-tures ave γ′

III �ns et ave gros γ′
II .4.2 E�ets de la mirostruture sur le omportement4.2.1 TrationRésultats expérimentauxPour haque mirostruture, un essai de tration à la vitesse de 0, 1 mm/min aété réalisé (exepté pour la mirostruture sans préipités tertiaires de γ′ et pour lamirostruture standard pour lesquelles suite à une erreur, la vitesse était respeti-vement de 0, 15 mm/min et de 1 mm/min). La visosité étant faible à 450�C, etteerreur ne modi�e pas la limite d'élastiité à 0,2% de déformation plastique, R0,2.102



4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportementLes ourbes de tration sont représentées sur la Figure 4.2. Des instabilités dans ledomaine plastique peuvent y être observées, en partiulier sur les ourbes des mi-rostrutures standard (noire) et ave γ′
III �ns (vert). Elles sont probablement duesà un e�et de vieillissement dynamique (f. Annexe A.6).La Figure 4.2b montre que la limite d'élastiité dépend fortement de la miro-struture. Plus de 300 MPa séparent les limites d'élastiité maximale et minimale.Les préipités seondaires de γ′ ont une in�uene beauoup plus grande que lespréipités tertiaires de γ′. En e�et, la limite d'élastiité maximale orrespond aumatériau ave la mirostruture à γ′

II �ns (ourbe bleue) et la limite d'élastiitéminimale à la mirostruture à gros γ′
II (ourbe violette). Étant donné que les préi-pités seondaires de γ′ représentent la plus forte fration volumique (environ 45% depréipités seondaires et 5% de préipités tertiaires), e résultat est attendu. Cepen-dant, l'in�uene des préipités tertiaires n'est pas négligeable. Ils ontribuent euxaussi à augmenter la limite d'élastiité, omme le montre la di�érene de 100 MPaentre les limites d'élastiité des mirostrutures standard (taille de γ′

III d'environ30 nm) et ave des préipités γ′
III �ns (taille de γ′

III d'environ 10 nm). Un résultatplus inattendu est que la limite d'élastiité du N18 ave une mirostruture sanspréipités tertiaires est plus élevée que elle orrespondant à la mirostruture avedes préipités tertiaires �ns. Elle devrait être plus faible du fait de l'absene de pré-ipités tertiaires qui partiipent au durissement. Cependant, on peut supposer queles préipités tertiaires de γ′ d'une taille inférieure à 10 nanomètres de diamètre sonttrop petits pour ontribuer au durissement. Auquel as les deux mirostruturesdevraient avoir la même limite d'élastiité. D'autre part, dans le as de la miro-struture sans préipités tertiaires, la oalesene des tertiaires durant le traitementthermique est responsable d'un grossissement des préipités seondaires qui réduitlégèrement la taille des ouloirs de matrie. Ce phénomène entraîne don un légerdurissement du matériau.Il est di�ile de trouver une tendane pour la ontrainte à rupture ou l'allon-gement à la rupture, e dernier est ompris entre 15 et 20% pour toutes les miro-strutures exepté pour la mirostruture à gros γ′
II pour laquelle il dépasse 35%.Les dutilités mesurées après haque essai de tration sont reportées dans leTableau 4.4. La dutilité (Du) est dé�nie par l'équation suivante :

Du = −100log(1 − d0 − df

d0
) (4.1)où d0 désigne le diamètre initial de l'éprouvette et df le diamètre �nal.Tout omme pour l'allongement à rupture, les dutilités sont très prohes, om-prises entre 10 et 12,5%, exepté pour la mirostruture à gros γ′

II , pour laquelle elledépasse 20%. 103



Chapitre 4. Résultats et Disussion
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Fig. 4.2. Courbes de tration monotone des mirostrutures testées. a) Courbe omplète,déformation déduite du déplaement de la traverse. b) Débuts des ourbes, dé-formation mesurée ave un extensomètre.
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4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportementmirostruture γ′
II �ns standard sans γ′

III γ′
III �ns gros γ′

IIdutilité (%) 10,5 10 11,5 12,5 21limite d'élastiité R0,2% (MPa) 1135 1048 975 920 812ontrainte à rupture (MPa) 1680 1574 1666 1500 1696allongement à rupture (%) 16,1 14,3 19,1 18,5 35,8Tab. 4.4. Résultats des essais de tration et omparaison des mirostrutures.Estimation du seuil de plastiitéLa ission résolue ritique est la ission résolue minimale pour laquelle une dis-loation parvient à se mouvoir dans le ristal. Le seuil de plastiité est la ontrainteà partir de laquelle une déformation plastique est observée dans le polyristal. Dufait du grand nombre de grains qui onstituent un polyristal, et des propriétés desristaux ubiques à faes entrées, il est possible de passer de la ission résolue ri-tique à la limite de plastiité simplement en multipliant la ission résolue ritiquepar 2, puisque les premiers grains qui vont se déformer sont eux dont le fateur deShmid est élevé ('est-à-dire eux orientés à 45�par rapport à l'axe de tration).Dans e as, le fateur de Shmid m vaut 0,5. Toutefois, ette estimation assimile laontrainte loale à la ontrainte marosopique.Les ourbes de tration des éprouvettes présentant di�érentes mirostruturesindiquent des limites d'élastiité à 0,2% di�érentes. On suppose que le début de laplastiité est identique pour toutes les mirostrutures et que les éarts onstatéssont dus uniquement à une di�érene de seuil de plastiité. (On peut estimer lavaleur de l'érouissage entre 0 et 0,2% de déformation plastique grâe au modèlede omportement marosopique identi�é au paragraphe 7.1.3 du Chapitre 8). Lavaleur de la ission résolue ritique est alors obtenue en divisant le seuil de plastiitéainsi mesuré par deux. Les valeurs obtenues sont données dans le tableau 4.5.mirostruture γ′
II �ns standard sans γ′

III γ′
III �ns gros γ′

II

R0,2% (MPa) 1135 1048 975 920 812érouissage 0->0,2% 240 240 240 240 240seuil de plastiité 895 808 735 680 572ission résolue ritique τ 447 404 367 340 281Tab. 4.5. Résultats des essais de tration et des aluls de la ission résolue ritique à450�C.Estimation de la ission résolue ritiqueDans le N18, les préipités tertiaires sont plut�t sphériques et les seondairesplut�t uboïdaux. Étant donné que toutes les approhes dérites dans le para-graphe 3.2.2 sont érites pour des préipités sphériques, il est néessaire de dé�nir et105



Chapitre 4. Résultats et Disussiond'estimer le rayon équivalent pour les appliquer aux préipités seondaires de N18.Le rayon équivalent est ii dé�ni omme elui d'une sphère de même volume que leuboïde. Par ailleurs, les ontributions des di�érentes populations seront simplementadditionnées. Cette approximation est usuellement adoptée dans la littérature [51℄.La ission résolue ritique s'érit don :
τ = τmatrice + ∆τg′II

+ ∆τg′III
(4.2)Le durissement dû au mis�t est ii négligé. En e�et, Rao et al. [59℄ démontrentqu'il a une in�uene prinipalement dans le as des gros préipités et des fortesénergies de paroi d'antiphase. Or, mis à part pour la mirostruture à gros γ′

II , en'est pas le as ii.Il est important de noter que l'étude au mirosope életronique en transmission(MET) des méanismes de déformation a montré qu'il y avait assez peu de plastiitélors des essais yliques et que ette plastiité se manifestait prinipalement par duisaillement sauf pour la mirostruture à gros γ′
II . Les approhes dérites dans leparagraphe 3.2.2 devraient don mener à la séletion du isaillement plut�t que duontournement d'Orowan.Ces approhes néessitent également de onnaître un ertain nombre de para-mètres matériau, tels que l'énergie de paroi d'antiphase, le module de isaillement,ou la ission résolue ritique de la matrie seule. La valeur du veteur de Burgers,

b, est de 0,25 nm. Divers travaux [86, 87, 88, 89℄ donnent des valeurs d'énergie deparoi d'antiphase omprises entre 100 et 300 mJ/m2 pour les superalliages à basede nikel. Le module de isaillement est de l'ordre de 80 GPa. Espié [90℄ a évalué laission résolue ritique de la matrie de l'AM1 à 73 MPa à 25�C et à 650�C.Les résultats obtenus ave les tailles et les frations volumiques mesurées expéri-mentalement, pour une valeur de l'énergie de paroi d'antiphase de 240 mJ/m2, unmodule de isaillement de 80 GPa, une ission résolue ritique de la matrie seulede 85 MPa, w=3,34, b=0,25 nm et Tl = Gb2

2
=2,5e-9 N , ave les équations utiliséespar Heilmaier pour l'IN100 [55℄ sont présentés dans le tableau 4.6.Pour les disloations fortement ouplées, l'équation 3.8 est utilisée :

∆τ = 0, 415
3, 34T

√
f

bR

(

2, 56
RΓAPB

wTl

− 1

)1/2

(0, 94 ∗ (1 + f 1/2/2))[56℄Pour les disloations faiblement ouplées, l'équation 3.9 est utilisée :
∆τ = 2, 5

ΓAPB

2b

(

0, 35

(

ΓAPBRf

Tl

)1/2

+ 0, 35f

)Pour haque population de préipités, l'inrément de ission résolue ritiquequ'engendre ette population est déterminé en hoisissant le méanisme qui donnel'inrément minimal. Les di�érents inréments sont ensuite additionnés.106



4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportementmirostruture γ′
II �ns standard sans γ′

III γ′
III �ns gros γ′

II huile
τ expérimentale (MPa) 447 404 367 340 286 430

τ méthode Reppih (MPa) 447 402 364 348 168 432Tab. 4.6. Comparaison de la ission résolue ritique déterminée à partir des essais expéri-mentaux à elle alulée ave le modèle.
Les valeurs des paramètres matériau ont été déterminées a�n de orrespondre aumieux aux inq premières mirostrutures. La valeur hoisie pour l'énergie de paroid'antiphase, 240 mJ/m2, est onforme à elles rapportées dans la littérature pour etype d'alliages [86, 87, 88, 89℄. La valeur hoisie pour la ission résolue ritique dela matrie seule, 85 MPa, semble du bon ordre de grandeur, omparativement auxrésultats d'Espié [90℄. Le alul pour la mirostruture à gros γ′

II est en assez mauvaisaord ave es modèles. Cependant, la forme des préipités seondaires pour ettemirostruture est très morelée. De e fait, onsidérer que la forme des préipitésest assimilable à une sphère ou à un ube ne onvient pas. Elle est probablementplus semblable à une série de ubes de plus petite dimension. Elle est représentéesur la Figure 4.3.La dernière mirostruture, obtenue après trempe à l'huile et double revenu stan-dard (700�C/24h et 800�C/4h), a été testée après avoir alibré le modèle de alulde ission résolue ritique ave les données issues des inq mirostrutures de etteétude. Elle sert de validation à l'identi�ation réalisée. La ission résolue ritiqueobtenue pour ette mirostruture est en bon aord ave la ission résolue ritiqueexpérimentale. L'identi�ation est don valide. Par ontre, la mirostruture à grospréipités seondaires a montré que ette identi�ation n'était pas valable pour lesgros préipités de taille supérieure au miromètre.

Fig. 4.3. Forme d'un préipité seondaires de γ′ d'une taille d'environ 3 µm, pour la mi-rostruture à gros γ′
II (MEB életrons seondaires).
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Chapitre 4. Résultats et DisussionUtilisation du modèle de préipitation pour la prévision de la limited'élastiitéDans le hapitre préédent, un modèle de préipitation a été dé�ni et alibrépour le N18. Il est utilisé ii puis assoié au modèle de alul de la ission résolueritique a�n de véri�er que es deux modèles permettent de aluler la limite d'élas-tiité à partir du traitement thermique appliqué. Le Tableau 4.7 montre les résultatsd'estimation de ission résolue ritique à partir des ourbes de tration, à partir dualul à l'aide des paramètres mirostruturaux expérimentaux et à partir des para-mètres expérimentaux alulés ave le modèle de préipitation de la Partie I. Pourla mirostruture ave des préipités seondaires �ns, il y a un éart entre la issionrésolue ritique alulée à partir des paramètres mirostruturaux expérimentaux etelle alulée à partir des paramètres mirostruturaux alulés, probablement pareque la vitesse de trempe n'a pas été mesurée, et qu'elle est di�érente de la vitessede trempe modélisée. De e fait les paramètres mirostruturaux sont légèrementdi�érents. Néanmoins l'éart reste raisonnable.mirostruture γ′
II �ns standard sans γ′

III γ′
III �ns gros γ′

II

τ expérimentale (MPa) 447 404 367 340 286
τ alulée (données expérimentales) (MPa) 447 402 364 348 168

τ alulée (données alulées) (MPa) 424 406 359 346 191Tab. 4.7. Caluls de ission résolue ritique.
Disussion sur le alul du seuil de plastiitéPour l'IN100, Kozar et al. [91℄ ont utilisé le même type d'approhe pour al-uler la limite d'élastiité à partir de la mirostruture. Ils prennent en ompte ledurissement en solution solide de la matrie et la ontribution des préipités pri-maires de γ′. On onsidère ii que le durissement en solution solide de la matrie γest prohe pour toutes les mirostrutures (la fration volumique totale de préipi-tés étant identique pour toutes les mirostrutures, ette hypothèse est raisonnable,malgré de probables petites variations de omposition des préipités de γ′). Le dur-issement de solution solide est don diretement intégré à la résistane de γ. Kozaret al. trouvent ette méthode utile pour prévoir la limite d'élastiité a�n d'optimi-ser le traitement thermique. Par ontre ils onstatent qu'il est di�ile de prévoirla ontribution des préipités tertiaires (ar il est di�ile de mesurer leur frationvolumique et leur himie et don de pouvoir alibrer le modèle), alors même queeux-i ont une in�uene signi�ative sur la limite d'élastiité.Il en va de même pour le modèle présenté i-dessus pour l'alliage N18. La ontri-bution des préipités de γ′

III peut varier de plus de 100 MPa pour une di�érene dequelques nanomètres au niveau de la taille moyenne des préipités, alors qu'elle estelle-même très di�ile à mesurer. C'est pourquoi un modèle de préipitation est un108



4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportementmoyen d'étudier l'in�uene des variations de la taille et de la fration volumique des
γ′

III , sans investigations expérimentales poussées de la mirostruture. Par ontre,le modèle n'est pas des plus �ables dans la prévision de la fration volumique de
γ′

III , qu'il a tendane à sous-estimer. De plus, pour la taille alulée des γ′
III , l'inré-ment de ission résolue ritique dû à ette population alulé par le isaillement pardes paires de disloations fortement et faiblement ouplées est le plus souvent assezprohe. La ontribution de la population de γ′

III est don d'autant plus di�ile àprévoir que le modèle à appliquer n'est pas lairement dé�ni.4.2.2 Érouissage yliqueRésultats expérimentauxToutes les mirostrutures présentent un très fort durissement ylique, qui peutaller au-delà de 200 MPa, à tel point que la plupart des yles stabilisés sont prati-quement élastiques adaptés, omme le montre la Figure 4.4. L'éart entre la ourbeylique et la ourbe monotone est à peu près identique pour toutes les mirostru-tures, omme le montre la Figure 4.5. Seul le matériau ave une mirostruture à
γ′

III �ns semble durir davantage, et sa ourbe d'érouissage ylique rejoint et mêmepasse au-dessus de elle de la mirostruture sans γ′
III .La durée de vie des essais d'érouissage ylique est très faible, de l'ordre dequelques entaines de yles. Pour observer une plastiité ylique, il faut en e�etatteindre un niveau d'amplitude de déformation de l'ordre de 0,7%, pour lequel ladurée de vie est très ourte. Or, pour les disques de turbine haute pression, unedurée de vie supérieure à 104 yles est souhaitée. Par onséquent, le matériau dansles onditions de servie tend à être élastique adapté ave une plastiité yliquequasi nulle au yle stabilisé. La plastiité ylique n'a don a priori que très peud'in�uene sur la durée de vie d'un disque en N18.Identi�ation de l'érouissage isotropeL'alliage N18 présente un très fort durissement ylique, quelle que soit sa mi-rostruture. Il onvient don d'introduire un érouissage isotrope onséquent. L'am-plitude du durissement est d'environ Q=240 MPa. Cependant e durissement y-lique est assez lent. Il peut durer jusqu'à 500 yles. Ce durissement est dé�nipar :

R = σM − σM0 = Q(1 − exp(−4p)) (4.3)ave σM la ontrainte maximale et σM0 la ontrainte maximale au premier yle .Dans e modèle, qui suppose une évolution exponentielle de e durissement, Qreprésente l'amplitude du durissement, et b aratérise la vitesse. p représente ladéformation plastique umulée. Celle-i est dé�nie omme 2
3

∫

ε̇
∼

p(t) : ε̇
∼

p(t)dt, où ε
∼

p109
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Fig. 4.4. Cyles stabilisés des di�érentes mirostrutures : a) de l'essai de fatigue d'am-plitude de déformation totale 0,45% et de rapport de harge Rε=0, b) de l'essaide fatigue de rapport de harge Rε=-1 lors du seond niveau d'amplitude dedéformation totale, pour ∆ε = 1,4%.
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4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportementreprésente le tenseur des déformations plastiques en supposant la partition de ladéformation totale (ε
∼

) en déformation plastique (ε
∼

p) et élastique (ε
∼

e) :
ε
∼

= ε
∼

e + ε
∼

p (4.4)L'amplitude du durissement Q est égale à la di�érene entre la ontrainte maxi-male au premier yle (σM0) et la ontrainte maximale au yle stabilisé (σMstab).Pour onnaître la vitesse de durissement, il onvient don de traer la ourbe
σM − σM0

σMstab − σM0
en fontion de la déformation plastique umulée p dans un diagrammesemi-logarithmique [32℄. La valeur de b s'obtient alors en herhant la ourbe y =

1 − e−bx qui orrespond au mieux aux valeurs expérimentales. Comme le montre laFigure 4.6, la valeur b = 4 onvient pour le superalliage N18 à gros grains. Ii, ononstate que toutes les mirostrutures présentent le même durissement ylique.On peut don hoisir un durissement ylique indépendant de la mirostruture.
σM − σM0

σMstab − σM0

= 1 − exp(−4p) (4.5)
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4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportement4.2.3 Relaxation de la ontrainte moyenneLes essais yliques de tration répétée (Rε=0) permettent de traer la ourbede relaxation de la ontrainte moyenne relevée au yle stabilisé (à mi-durée devie) et reportée en fontion de la variation totale en déformation imposée (∆ε).La Figure 4.7 présente ette ourbe de relaxation pour les mirostrutures testées.La ourbe théorique est traée selon l'approhe du � military handbook � [92℄ :
σ̄ = R0,20/0

− E∆ε/2 pour Rε = 0.Les ourbes traées ii orrespondent à un seul rapport de harge, mais di�érentesmirostrutures. Le module d'élastiité de haune des ourbes est identique (196000MPa), mais la limite d'élastiité est di�érente pour haque mirostruture, ommeremarqué sur les ourbes de tration monotone. La limite d'élastiité est don le seulparamètre qui varie sur es ourbes. Or, les ontraintes moyennes mesurées se plaentsur es ourbes théoriques pour toutes les mirostrutures. La limite d'élastiité adon une in�uene direte sur la ontrainte moyenne.
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E∆ε/2 pour Rε = 0 à 450�C. La ourbe noire roissante orrespond à σ̄ = E∆ε/2.Par ailleurs, la relaxation de la ontrainte moyenne est très faible, e qui ex-plique la onordane entre les ourbes traées et les points expérimentaux. A titred'exemple, en omparant le yle stabilisé et le yle initial (Figure 4.8) de l'éprou-vette ave une mirostruture standard soumise à l'essai de fatigue répétée N�3(Rε = 0, ∆ε = 0, 9%), il est onstaté que la ontrainte moyenne s'est très peurelaxée. La ontrainte maximale des deux yles reste quasiment identique. 113
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Fig. 4.8. Cyle initial (en noir) et yle stabilisé (en rouge) de l'éprouvette ave une mi-rostruture standard soumise à un hargement Rε = 0, ∆ε = 0, 9%.4.2.4 Miroméanismes de déformationLes mirostrutures de déformation dans le fût de di�érentes éprouvettes ont étéobservées au Mirosope Életronique en Transmission (MET). A�n de réaliser esobservations, des disques de 3 millimètres de diamètre et d'un millimètre d'épaisseuront été extraits du entre du fût des éprouvettes rompues. Ces disques ont été polisméaniquement jusqu'à une épaisseur d'environ 120 µm, puis ont subi un perçageéletrohimique. Les détails tehniques sont préisés en Annexe A.1.Les mirostrutures de déformation dans le fût des éprouvettes A07 et C03 ontété observées au MET. Ces éprouvettes ont été testées en fatigue répétée à uneamplitude de déformation de 0,35%. Pour e hargement en fatigue très peu deplastiité est umulée à haque yle, elui-i est don pratiquement � élastiqueadapté �. La mirostruture de l'éprouvette A07 est standard et elle de l'éprouvetteC03 ontient des préipités tertiaires plus �ns (environ 10 nm au lieu de 30 nm). Lesmirographies typiques obtenues pour es éprouvettes sont visibles sur la Figure 4.9.Pour la mirostruture ave les préipités tertiaires de γ′ les plus �ns, il y a trèspeu de disloations dans le matériau. La mirographie de la Figure 4.9-b présentequelques disloations qui semblent ontourner les préipités seondaires de γ′.La mirostruture standard présente de nombreux défauts aratérisés par desfranges d'interférene (Figure 4.9-a) orrespondant à des fautes d'empilement ou desfautes omplexes ausées par le passage des disloations partielles de Shokley. Cesfranges se retrouvent de façon homogène dans tous les grains, ontrairement auxquelques disloations observables dans la mirostruture ave des γ′ tertiaires �ns.Ces fautes sont présentes à la fois dans le préipité et dans la matrie, les deux sontdon isaillés, 'est-à-dire que le préipité n'est pas ontourné. Par ailleurs, trois114



4.2. E�ets de la mirostruture sur le omportementsystèmes de fautes sont observés ii, orrespondant probablement à trois plans deglissement {111}. Plusieurs systèmes sont don ativés pour aommoder la défor-mation.

a) b)Fig. 4.9. Mirostrutures de déformation dans le fût des éprouvettes A07 (a) et C03 (b)testées en fatigue répétée à une amplitude de déformation de 0,35% en amplitudede déformation. La mirostruture de l'éprouvette A07 est standard et elle del'éprouvette C03 ontient des γ′ tertiaires plus �ns que eux de la mirostruturestandard (MET).Les mirostrutures de déformation des éprouvettes C08 et C14 testées en fatiguerépétée à 0,45% d'amplitude de déformation sont présentées sur la Figure 4.10. Lamirostruture de l'éprouvette C08 est à γ′ seondaires �ns tandis que la miro-struture de l'éprouvette C14 est à gros γ′ seondaires. Elles représentent donles mirostrutures dont les limites d'élastiité sont extrêmes (σγ′

IIfins
0,2 =1135 MPaet σ

grosγ′

II
0,2 =812 MPa). De e fait, pour ette solliitation, les yles de fatigue del'éprouvettes C08 à γ′

II �ns sont très rapidement élastiques adaptés, tandis que euxde C14 à gros γ′
II sont � ouverts �, 'est-à-dire présentent un umul de la plastiitévisible marosopiquement à haque yle jusqu'à rupture (f. Figure 4.4b). Cettedi�érene de plastiité est observable dans les mirostrutures de déformation. Ene�et sur la mirostruture de déformation de l'éprouvette C14 de très nombreusesdisloations sont observables (Figure 4.10-b). Au ontraire, quelques disloations dematrie isolées et quelques franges d'interférene dues à des fautes d'empilement sontvisibles dans la mirostruture de déformation de l'éprouvette C08 (Figure 4.10-a).Par ailleurs pour la mirostruture de déformation de l'éprouvette C14, de nombreuxpetits segments retilignes sont observables dans les préipités. Ces segments sontdes paires de disloations vis qui isaillent les préipités.Lorsque l'on observe les éprouvettes ayant subi l'essai de durissement ylique(fatigue alternée à 0,5% puis à 0,7% d'amplitude de déformation), une densité trèsélevée de disloations est présente dans les ouloirs de matrie γ. 115



Chapitre 4. Résultats et Disussion

a) b)Fig. 4.10. Mirostrutures de déformation dans le fût des éprouvettes C08 (a) et C14 (b)testées en fatigue répétée à 0,45% en amplitude de déformation. La mirostru-ture de l'éprouvette C08 ontient des préipités seondaires de γ′ plus �ns quela mirostruture standard et l'éprouvette C14 des préipités seondaires de γ′plus gros (MET).Les disloations apparaissent don d'abord dans la matrie, puis ommene àse propager en isaillant les préipités dans la plupart des mirostrutures. Lorsquela solliitation est plus forte les disloations s'aumulent prinipalement dans lamatrie, mais on observe également des segments de disloations dans les préipités(mirostruture à gros préipités seondaires de γ′). On peut noter également quepour une solliitation donnée, omme attendu, plus la limite d'élastiité est basse,plus les disloations sont nombreuses.4.3 E�ets de la mirostruture intragranulaire surla durée de vie en fatigue4.3.1 Analyse des essais de fatigueEssais en Rε = −1La Figure 4.11 représente les résultats de fatigue alternée en fontion des ampli-tudes de déformation totale imposée (Figure 4.11a) et de ontrainte (Figure 4.11b)relevées au yle stabilisé. Auune tendane ne se dégage de es résultats. Le mul-tiamorçage surfaique observé pour e type d'essai masque probablement les e�etséventuels de la mirostruture.116



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigue

a) 0,0

0,1

0,2

0,3

0,4

0,5

0,6

0,7

0,8

0,9

1,0

10 10
2 3

am
pl

itu
de

 d
e 

dé
fo

rm
at

io
n 

im
po

sé
e

durée de vie (cycles)

  ’   finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’   finsIIIγ
gros  ’  γ II

b) 500

600

700

800

900

1000

1100

1200

1300

1400

1500

10 10
2 3

durée de vie (cycles)

co
nt

ra
in

te
 m

ax
 (

M
P

a)

∆ε=1,4 /o o ∆εp =0/ ∆σ     ∆ε=E/

  ’  finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’   finsIIIγ
gros  ’  γII

∆ε=1,8 /o o

Fig. 4.11. Essais en Rε = −1 ave deux niveaux de déformations imposées. a) Amplitudede déformation en fontion de la durée de vie, b) Courbe de Wöhler, ontraintemaximale en fontion de la durée de vie.Essais en Rε = 0Les essais de fatigue répétée n�3 et 4 (Rε = 0 et ∆ε =0,7% ou 0,9%) ont montréque, lors d'essais à déformation imposée, la ontrainte moyenne était fortement liéeà la limite d'élastiité. Or, omme dérit au paragraphe 3.2, une augmentation dela ontrainte moyenne, toutes hoses égales par ailleurs, onduit à une diminutionde la durée de vie. Comme le N18 durit fortement, dans es essais, l'amplitudede déformation plastique observée est très faible ou nulle, l'amplitude de ontrainteest don diretement liée à l'amplitude de déformation imposée (∆σ = E∆ε). Poures essais, on a don, au yle stabilisé, des amplitudes de déformation totale, dedéformation plastique et de ontrainte qui ne varient pratiquement pas d'une mi-rostruture à l'autre. La seule di�érene réside don dans la valeur de la ontrainte117



Chapitre 4. Résultats et Disussionmoyenne. Si toutes les mirostrutures présentent la même résistane à la fatigue,elles onduisant aux plus fortes ontraintes moyennes devraient avoir des duréesde vie plus ourtes. Comme à amplitude de ontrainte �xée, la ontrainte maximaleaugmente ave la ontrainte moyenne (f. Figure 4.12), en représentant une ourbede Wöhler : ontrainte maximale fontion de la durée de vie (pour une amplitude dedéformation totale et de ontrainte imposée), les points devraient s'aligner sur uneourbe déroissante.

Fig. 4.12. Shéma du premier yle de deux matériaux ayant des limites d'élastiité di�é-rentes dans le as d'un essai à déformation imposée à un rapport de hargeélevé, illustrant l'in�uene de la limite d'élastiité sur la réponse en termesde ontrainte moyenne. L'amplitude de déformation et le rapport Rε sont lesmêmes. Le yle est élastique adapté et les deux matériaux ont le même moduled'élastiité don ils ont la même amplitude de ontrainte. Leurs réponses entermes de ontraintes moyennes sont ependant très di�érentes, ar ils n'ont pasla même limite d'élastiité.Une ertaine tendane pourrait être dégagée à partir des résultats d'essais defatigue répétée n�4 Figure 4.13. Cependant, les durées de vie restent prohes. Tropprohes, en fait, pour pouvoir exlure que ette tendane n'est pas due à la dispersionexpérimentale. De plus, et e�et n'est pas visible sur la ourbe de Wöhler de l'essaiN�3 sur la Figure 4.13b, qui se trouve dans le domaine où la déformation plastiqueau yle stabilisé n'est pas totalement nulle. L'e�et de ontrainte moyenne étant plusimportant pour les durées de vie longues, un essai à durée de vie de l'ordre de 106 aété réalisé pour haque mirostruture.
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4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigue
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Chapitre 4. Résultats et DisussionEssais à fort rapport de harge, Rε = 0, 6Les essais à fort rapport de harge (essai n�5) ont pour but de mesurer l'in�uenede l'éart de ontrainte moyenne induit par la mirostruture sur la réponse mé-anique et en onséquene sur la durée de vie en fatigue. Des essais à déformationimposée entre 0,6% et 1%, ont don été menés. En fait, omme es essais étaienttrop longs pour une vitesse de déformation imposée de 10−3 s−1, la déformation aété imposée lors du premier yle, puis e sont les ontraintes maximale et minimalerelevées lors de e premier yle qui ont été imposées. Le test s'est poursuivi enontrainte imposée à la fréquene de 15 hertz. Étant donné que, pour un tel rapportde harge, le yle est élastique adapté dès le premier yle, et essai est semblableà un essai à déformation imposée entre 0,6% et 1%. La ontrainte maximale de esessais est don liée à la limite d'élastiité, puisqu'il s'agit de la ontrainte orres-pondant à 1% de déformation sur la ourbe de tration. Le module d'élastiité nevarie pas et le yle est élastique adapté. L'amplitude de ontrainte du yle estdon égale au module d'élastiité multiplié par l'amplitude de déformation totale(∆σ = E∆ε) et est par onséquent identique pour toutes les mirostrutures. Dee fait, la ontrainte moyenne, égale à la ontrainte maximale moins l'amplitudede ontrainte (σ̄ = σmax − ∆σ/2), varie omme la ontrainte maximale, et don,varie ave la limite d'élastiité qui dépend elle-même de la mirostruture. Ces es-sais présentent don, la même amplitude de déformation, la même amplitude deontrainte, mais une ontrainte moyenne di�érente, induite par la mirostruture.Comme le montre la Figure 4.14, leurs durées de vie ont tendane à se lasser enordre inverse des ontraintes maximales et don des limites d'élastiité ('est-à-direque la durée de vie augmente quand la ontrainte moyenne diminue). L'in�uenede la mirostruture sur la limite d'élastiité jouerait don un r�le sur la ontraintemoyenne et la durée de vie lors d'essais à déformation imposée. Néanmoins e r�leest faible pour es hargements. En e�et, l'éprouvette ave une mirostruture ave
γ′

II �ns a assé sur une �ssure préexistente, réée lors de la trempe. Sa durée de vieest don réduite par rapport à elle d'une éprouvette intate de même mirostru-ture. De plus, l'éart entre la durée de vie de l'éprouvette ave une mirostrutureave γ′
III �ns et elle ave une mirostruture standard, tout omme elui entre ladurée de vie de l'éprouvette ave une mirostruture ave gros γ′

II et elle ave unemirostruture sans γ′
III est de l'ordre de la dispersion expérimentale usuelle sur esalliages. Malgré ela, les essais qui ont été doublés présentent, eux, une dispersionbeauoup plus faible. Cela indiquerait que les di�érenes de durées de vie observées,bien que faibles, sont e�etivement dues à la mirostruture. Par ailleurs, un autrephénomène doit sans doute être pris en ompte puisque les éprouvettes ave les mi-rostrutures sans γ′

III et ave γ′
III �ns présentent pratiquement la même ontraintemoyenne mais pas la même durée de vie.
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4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigue
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Chapitre 4. Résultats et Disussionomme une faette d'un plan {111} orienté à 45�par rapport à l'axe de tration.Pour une amplitude de déformation enore plus élevée (0,7%), auune éprouvette neprésente moins de trois zones d'amorçage. Il s'agit, là aussi, de faettes surfaiquesou sub-surfaiques.Les essais à durées de vie longues présentent plus de dispersion onernant lanature des sites d'amorçage. L'essai n�5 de la mirostruture à γ′
II �ns (Rε = 0, 6et ∆ε = 0, 4%) présente un amorçage sur une �ssure due à la trempe. Sa duréede vie est don très ourte, un ordre de grandeur de moins que toutes les autresmirostrutures. L'essai omplémentaire Rσ = 0 et ∆σ = 1160 MPa mené sur uneéprouvette ave la mirostruture standard a amoré sur une très grande faetted'environ 300 µm, surfaique et très inlinée (>45�) par rapport à l'axe de tration.Sa durée de vie a don probablement été raourie par et amorçage sur e trèsgros grain surfaique. L'essai omplémentaire Rσ = 0, 3 et ∆σ = 770 MPa de lamirostruture sans γ′

III a quant à lui amoré sur une très grande faette interne de200 µm.Deux des essais N�5 ont été doublés a�n d'avoir une idée de la dispersion expé-rimentale de la mesure de la durée de vie. Les durées de vie des essais doublés sonttrès semblables (638000 et 535000 yles pour la mirostruture à gros γ′
II et 218000et 250000 yles pour la mirostruture à γ′

III �ns). Leurs amorçages sont égalementassez semblables : sur des faettes périphériques.Pour la majeure partie des essais, l'amorçage se produit sur une faette périphé-rique. Par ontre, lorsque l'amore est interne, la durée de vie semble plus longue. Il ya don probablement un e�et de bord qui aboutit à une onentration de ontraintedans la zone extérieure de l'éprouvette. Cependant, la base d'essais est un peu ré-duite pour pouvoir onlure sur la dispersion de la durée de vie dans le N18 à grosgrains. En e�et, les deux seuls essais doublés ont exhibé le même type d'amorçageet la même durée de vie.
Investigation de l'amorçage sous très fortes ontraintesLes éprouvettes ayant subi l'essai N�2, ave une amplitude de déformation de0,7%, présentent toutes un multi-amorçage en surfae. De e fait, il est assez naturelde penser que d'autres �ssures non-ritiques ont pu s'amorer dans l'éprouvette. Defait, un grand nombre de �ssures non-ritiques sont visibles sur une oupe longitudi-nale de l'éprouvette C02 (mirostruture à γ′

III �ns). Une investigation de es sitesd'amorçage non-ritiques a été menée en MEB a�n de déterminer si la propagationde �ssures ourtes est intra ou intergranulaire. Pour ela le fût de l'éprouvette a étédéoupé longitudinalement puis poli méaniquement jusqu'à une �nesse de 3 µm.Toutes les �ssures observées sont débouhantes et orientées prinipalement àenviron 45�par rapport à l'axe de tration. Deux exemples de �ssures non-ritiquessont montrés sur la Figure 4.15.122



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigue
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Fig. 4.15. Fissures non-ritiques dans le fût de l'éprouvette C02 testée en fatigue répétéeà 0,7% en amplitude de déformation. La mirostruture de ette éprouvetteontient des γ′ tertiaires plus �ns que eux de la mirostruture standard (MEB).
Amorçage et plan ristallinÀ l'aide de deux mirographies de la zone d'amorçage d'une éprouvette, déaléesd'un angle de 10�, la zone d'amorçage a été dérite en 3 dimensions. Connaissant alorsl'orientation par rapport à l'éprouvette des faettes visibles dans la zone d'amorçage,il a été possible de proéder à une analyse EBSD de ertaines de es faettes a�n dedéterminer leurs orientations ristallographiques. Deux faettes ont été analysées,haune sur une éprouvette di�érente. L'une est la faette d'amorçage, l'autre estune faette ontigüe à la faette d'amorçage. Ces deux faettes orrespondent à desplans de type {111}. L'amorçage est don bien lié à des phénomènes de plastiitédans les grains. 123



Chapitre 4. Résultats et DisussionMéanismes d'amorçageIl n'y a auun amorçage sur inlusion. Or, 'était un problème dans le as duN18 à grains �ns. En e�et, les inlusions de éramique sont les sites d'amorçagemajoritaires dans le as du N18 à grains �ns. La répartition des inlusions étantaléatoire, l'amorçage sur inlusion entraîne une forte dispersion de la durée de vie enfatigue (si une inlusion se trouve prohe de la surfae de l'éprouvette la durée de vieest ourte, dans le as ontraire elle est longue). Ce problème ne se pose plus pourle N18 à gros grains à 450�C, pour lequel l'amorçage a lieu sur la mirostruture,qui, elle, est homogène. La dispersion des résultats de fatigue obtenus au ours deette étude est assez faible même si l'on prend en ompte tous les résultats de fatigueobtenus sans les trier par mirostruture. De plus, les deux essais qui ont été doublésont pratiquement les mêmes durées de vie.La seonde remarque onerne la loalisation de l'amorçage. L'amore ritiqueest pratiquement toujours située en périphérie de l'éprouvette. Les amores internesexistent, en partiulier à faible amplitude de ontrainte, mais ne semblent pas ri-tiques. De plus la seule éprouvette dont l'amore ritique est interne a une durée devie très longue.La troisième remarque onerne l'amorçage sur indentation. Un seond systèmede maintien de l'extensomètre a été utilisé sur quelques éprouvettes. Ce système,ontrairement à elui utilisé pour la majorité des éprouvettes, néessitait des in-dentations d'approximativement 200 µm de largeur pour 50 µm de profondeur. Cesindentations ont été dans la plupart des as la soure de l'amorçage de la �ssureritique. Curieusement pourtant, les durées de vie relatives à es essais présententtrès peu d'éart ave elles obtenues pour les autres mirostrutures, qui, elles, pré-sentent un amorçage sur des faettes. La taille des faettes est également d'environ60 µm et la faette est souvent située à moins de trois grains de la surfae. La taillede la zone d'amorçage et sa loalisation sont peut être des paramètres plus impor-tants que le type d'amorçage en e qui onerne la durée de vie. Cei pourrait êtreon�rmé par les essais sur mirostruture à γ′
II �ns dont ertains présentaient despré�ssures vertiales dues à la trempe très rapide. La présene d'une telle pré�ssureentraîne une rédution importante de la durée de vie. Cette pré�ssure pénètre deprès de 300 µm dans le matériau. Sa taille est don plus importante que les 50 µm deprofondeur de l'indentation. De plus, elle s'étend sur toute la hauteur de l'éprouvetteet non seulement sur 200 µm de haut. Il est don très probable que ette pré�ssuretrouve un grain ou un joint favorable à la propagation de �ssure.Comparaison ave d'autres superalliagesLa ou les faettes sur lesquelles s'amore la �ssure prinipale orrespondent à desplans {111} orientés selon un angle prohe de 45�par rapport à l'axe de tration.La plastiité ristalline joue don un r�le sur l'amorçage. Ce type d'amorçage a déjàété observé notamment par Miao et al., qui ont étudié l'amorçage du René88DT124



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatiguedans le régime VHCF (Very High Cyle Fatigue, durée de vie > 107 yles) à 593�C[93℄. Ils onstatent un amorçage sur de larges faettes orrespondant à des plans
{111} souvent prohes d'un joint de male Σ3 ou des "hevrons" (deux faettes) àla jontion de deux joints de males dans un même grain. Par ailleurs, l'orientationde es faettes par rapport à l'axe de solliitation onduit à un fateur de Shmidélevé (45�à 55�par rapport à l'axe de tration). Ils observent aussi des bandes deglissement, notamment le long des joints de male. Or, dans l'une des lames desessais N�4 (Rε = 0, ∆ε = 0, 7%) une aumulation de disloations dans un joint demale a pu être observée.Dans l'alliage RR1000 testé en fatigue à 650�C, Stöker et al. [94℄ observentaussi de �nes bandes de glissement ontenant des disloations oins. De même dansl'Udimet 720Li, des bandes de glissement ont été étudiées par Gopinath et al. [95℄.A 20�C, elles sont observées seulement pour une amplitude de déformation élevée(∆ε/2 = 1%), mais à 650�C il est possible de les voir à des amplitudes plus faibles.De plus, Gopinath et al. remarquent un ertain nombre de séries de males très �nesdans les éprouvettes testées à 650�C, qui sont probablement réées lors du ylage.Ces séries réées lors du ylage sont peut-être à l'origine des amores sur malesobservées par Miao et al.. Cependant, d'autres auteurs pensent que les joints demale sont les plus résistants à la propagation de �ssures [96℄.Une étude de fatigue à très longue durée de vie (VHCF, durée de vie > 107 yles)sur l'alliage Nimoni 80A a été e�etuée par Stöker et al. [97℄. Deux mirostruturesont été testées, l'une ave des préipités de phase γ′ de 15 à 20 nanomètres, l'autreave des préipités de 200 nanomètres (pour une fration volumique de γ′ de 10 à20%). La mirostruture ave des préipités �ns onduit à une limite d'élastiité plusforte. Sur les ourbes de Wöhler, sa durée de vie est plus longue dans le domaineoligoylique LCF (Low Cyle Fatigue, < 105 yles) équivalente dans le domainede la HCF (High Cyle Fatigue, 105< DDV < 107yles) et plus ourte dans ledomaine de la VHCF (> 107 yles). Selon les auteurs, ette moins bonne résistanedans le domaine des très longues durées de vie (VHCF) est liée au omportement desdisloations : leurs observations montrent que la déformation plastique est loaliséedans les grains � bien orientés � (ave un fateur de Shmid élevé). Or, dans es grains� bien orientés �, dans le as de la mirostruture ave préipités �ns, les disloationsforment des bandes qui traversent tout le grain alors qu'elles s'empilent autour desgros préipités dans le as de la mirostruture à gros préipités. Dans le as d'unepopulation monomodale ave une faible fration volumique dans des onditions deVHCF, les préipités jouent don un r�le d'obstale dans la mirostruture à grospréipités, tandis que les préipités de la mirostuture à préipités �ns sont trop�ns pour bloquer les disloations.Les disloations observées sur les éprouvettes A07 et C03 sont loalisées dansertains grains, les autres étant pratiquement dépourvus de disloations, il s'agitprobablement de grains orientés à environ 45�par rapport à l'axe de tration. Mêmedans le as de la mirostruture à préipités γ′

II �ns, la taille des préipités est de130 nanomètres, don bien supérieure aux 15 à 20 nanomètres de la mirostrutureà préipités �ns de l'alliage Nimoni 80A. Il est don assez peu probable d'observer125



Chapitre 4. Résultats et Disussionun éart de durée de vie aussi grand pour les di�érentes mirostrutures de N18étudiées que pour elle du Nimoni 80A [97℄. Néanmoins, la taille des préipités peutavoir une in�uene sur la taille des bandes de glissement. Même dans les grains bienorientés, il est assez rare d'observer des bandes de glissement au MET. Cependant desstries apparaissent sur les faettes du faiès de rupture (observées au MEB) qui sontprobablement des traes de bandes de glissement (f. Figure 4.16 et 4.17). Ces stries,traversent tout le grain y ompris les préipités sans dévier, 'est partiulièrementvisible dans le as de la mirostruture à gros γ′
II (f. Figure 4.17).

a) b)

)

traes de glissement

traes deglissement
Fig. 4.16. Faettes observées sur le faiès de rupture de l'éprouvette C06, ayant une mi-rostruture ave des préipités seondaires de 100nm, testée en fatigue alternéeà 0,7% d'amplitude de déformation. MEB, a,b en életrons seondaires, , enéletrons rétrodi�usés.Un amorçage sur un pore a été repéré dans l'alliage Udimet 720Li testé en fatigue-�uage à 650�C au moyen d'un essai de �exion trois points par Pang et Reed [81, 78℄.Ces pores résultent de petits défauts de densi�ation. En général, dans le N18 ilsdépassent rarement 5 µm de diamètre. L'amorçage de l'éprouvette ave une miro-126



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigue

Fig. 4.17. Faette observée sur le faiès de rupture de l'éprouvette C13, ayant une miro-struture ave des gros préipités seondaires testée en fatigue répétée (Rε =
0, 6) à 0,2% d'amplitude de déformation. Des bandes qui traversent les préipitéssont observables sur la faette. (MEB életrons seondaires).struture sans préipités de γ′

III testée en fatigue dans les onditions de l'essai N�4(Rε = 0, ∆ε = 0, 7%) a lieu sur trois faettes orientées entre 45 et 55�par rapportà l'axe de tration. A la jontion de es trois faettes se trouve un pore d'une tailled'environ 5 µm (f. Figure 4.18). Les autres faettes pour les autres essais sont lisses,'est-à-dire dépourvues de porosité. Les pores pourraient don également a�aiblir lematériau, mais il semblerait que, dans le as des mirostrutures à gros grains, ilsdoivent néanmoins se trouver dans un gros grain ou un luster de grains � bienorientés � pour réellement jouer un r�le sur l'amorçage.Des analyses de propagation de �ssures ourtes sur essais de �exion 4 pointsave du Waspaloy [84℄ ont montré deux types d'amorçage. L'un sur des bandes deglissement, l'autre sur des arbures de titane présents aux joints de grains. L'amor-çage de �ssures en mode II est ausé par la rupture des bandes de glissement où lesdisloations passent le plus librement. Il s'agit là d'un méanisme intragranulaire.Ce méanisme semble onorder ave les observations des faettes d'amorçage dansle N18, qui orrespondent aux faettes où le glissement est le plus faile.En résumé, quelles que soient les onditions de solliitation, l'amorçage est dûà la plastiité ristalline, puisque e sont une ou plusieurs faettes orientées à 45�par rapport à l'axe de tration et orrespondant à un plan de glissement de type
{111} qui forment la zone d'amorçage. La plastiité est probablement plus impor-tante en zone périphérique de l'éhantillon par e�ets de bord. Cependant, selon lehargement, ette plastiité ristalline est peut-être plus ou moins marquée et peutprendre di�érentes formes. Pour les éhantillons les moins hargés (∆ε/2 = 0, 35%),peu de grains semblent s'être plasti�és. La plupart des grains ontiennent seulementquelques disloations de matrie, mais ertains exhibent des traes de glissement se-127



Chapitre 4. Résultats et Disussion

Fig. 4.18. Loalisation de l'amore de �ssure de l'éprouvette ave une mirostruture sanspréipités de γ′
III testée en fatigue ave l'essai N�4 (Rε = 0,∆ε = 0, 7%), (MEB).lon les trois plans de type {111}. Lorsque l'on augmente l'amplitude du hargement,la plupart des grains présentent des traes de glissement sur les trois plans {111} etdes paires de disloations dans la matrie. Lorsque le hargement est su�sammentfort pour que le yle stabilisé présente une amplitude de déformation plastiquenon-nulle, on observe une forte densité de disloations dans la matrie ainsi que dessegments de disloations vis dans les préipités. Cela n'a été observé que pour la mi-rostruture ave gros γ′
II pour laquelle la taille des préipités failite l'observation.Par ailleurs, au ours de la déformation plastique il se forme des bandes de glisse-ment sur les trois plans {111}, que ne dévient ni les préipités ni les joints de male.Après l'amorçage sur une première faette, la propagation de �ssure ontinue sur lesgrains voisins par rupture sur des faettes {111}, puis, au-delà de quelques grains,elle se poursuit de façon plus dutile. Cei implique que la durée de vie dépend dela probabilité de trouver un grain de � grande taille �, prohe de la surfae, dont undes plans {111} forme un angle prohe de 45�ave l'axe de solliitation. Le ontr�lede la taille maximale des grains est don apital.4.3.3 Desription et identi�ation du modèle de fatigueIdenti�ation du modèle de Manson-Co�nPour des raisons de lisibilité des Figures qui suivent, seules les identi�ationse�etuées sur trois des mirostrutures sont présentées ii. Les trois mirostruturessont la mirostruture standard et les deux mirostrutures � extrêmes �, 'est-à-direelles présentant la plus forte (γ′

II �ns) et la plus faible (gros γ′
II) limite d'élastiité.Le modèle de Manson-Co�n s'érit sous la forme (équations 3.1 et 3.2) :128



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigue
∆ε = ∆εe + ∆εp

∆εe/2 = BN−β
f

∆εp/2 = AN−α
fL'identi�ation est faite en traçant les ourbes ∆εe/2 et ∆εp/2 en fontion de Nfdans un diagramme logarithmique. Une droite de pente −β et d'ordonnée à l'origine

B est obtenue pour la première ourbe. α et A sont obtenus de la même façon grâeà la seonde ourbe.En remarquant que E∆εe/2 = ∆σ/2 et en ombinant les équations 3.1 et 3.2,l'équation 4.6 de la ourbe d'érouissage ylique est obtenue. Elle permet de ontr�-ler l'identi�ation des paramètres du modèle de Manson-Co�n.
∆σ/2 = E∆εe/2 = EBN−β

f = EB
∆εp

2A

β/α (4.6)Cependant, la loi de Manson-Co�n ne prend pas en ompte la ontrainte moyenne.Il onvient don d'identi�er une ourbe pour haque rapport de harge. Étant donnéque la base d'essais est assez restreinte, ela n'est pas possible diretement. Aussil'e�et de ontrainte moyenne est introduit grâe à une orretion linéaire suggéréepar Bonnand et al. [41℄ pour les matériaux pour disques. Les déformations modi�éesde l'e�et de ontrainte moyenne s'érivent don :
∆εe,corr/2 = ∆εe/2

(

1 + g
σ̄

∆σ/2

) (4.7)
∆εp,corr/2 = ∆εp/2

(

1 + g
σ̄

∆σ/2

) (4.8)ave g un paramètre matériau permettant de traduire les e�ets de ontrainte moyenne.
g s'identi�e a priori sur le diagramme de Haigh, qui représente l'amplitude deontrainte en fontion de la ontrainte moyenne à iso durée de vie. Il est le mêmepour toutes les mirostruutres. Ii la valeur de g hoisie est 0,35.
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Fig. 4.19. Première identi�ation d'une loi de Manson-Co�n pour trois mirostruturesde N18 à gros grains.
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4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigueSur la Figure 4.19, il est visible que les pentes des droites ∆εe,corr/2 = f(Nf ) et
∆εp,corr/2 = f(Nf) sont assez prohes pour toutes les mirostrutures. Étant donnéqu'assez peu d'essais ont été réalisés pour haque mirostruture, il se peut que lespetits éarts sur la pente soient dus à la dispersion expérimentale. C'est pourquoidans un deuxième temps, on fait l'hypothèse que la mirostruture n'a pas d'e�et surles pentes de la ourbe de Manson-Co�n. Les pentes sont don onsidérées ommeidentiques pour toutes les mirostrutures, e qui simpli�e l'identi�ation. Cettenouvelle identi�ation est présentée sur la Figure 4.20. Cette hypothèse se justi�edans la mesure où les modules d'érouissage sont quasi-identiques pour toutes lesmirostrutures.Tous les essais sont représentés sous la forme ∆ε/2 = f(Nf) sur la Figure 4.21,l'e�et de ontrainte moyenne est intégré pour les ourbes en Rε = 0 et Rε = 0, 6 aumoyen des équations 4.7 et 4.8. La prise en ompte de l'e�et de ontrainte moyenneentraîne un déalage des ourbes vers le bas. Comme déjà observé dans le Mili-tary Handbook [92℄, la ontrainte moyenne a été alulée, en onsidérant que laontrainte au yle stabilisé est une fontion de la ontrainte maximale au premieryle. L'amplitude de ontrainte est donnée par la ourbe d'érouissage ylique.
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Fig. 4.20. Seonde identi�ation d'une loi de Manson-Co�n pour trois mirostrutures deN18 à gros grains. Les pentes des droites ∆εe,corr/2 = f(Nf ) et ∆εp,corr/2 =
f(Nf ) sont onsidérées omme identiques quelle que soit la mirostruture.132



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigueUne autre représentation onsiste à s'a�ranhir des e�ets de ontrainte moyenneau niveau des points expérimentaux plut�t qu'au travers des ourbes simulées. Ilfaut, dans e as, modi�er l'amplitude de déformation mesurée expérimentalementpar 1+g
σ̄

∆σ/2
. De e fait, si le modèle est adapté, tous les points (∆εcorr/2 = f(Nf ))s'alignent sur la ourbe orrespondant à Rε = −1, omme le montre la Figure 4.22.Sur la Figure 4.22a, les trois ourbes orrespondant aux trois mirostrutures sonttrès prohes, mis à part pour les très ourtes durées de vie. Cette di�érene estprinipalement due à la dutilité plus grande de la mirostruture à gros γ′

II . Cepen-dant e domaine des très ourtes durées de vie (< 5.102) est peu intéressant pourl'appliation aux disques de turbine. Les ourbes des trois mirostrutures sont dontrès prohes dans tout le domaine utile. D'ailleurs, sur la Figure 4.22b, les points,modi�és pour prendre en ompte l'e�et de la ontrainte moyenne, issus des essaispour toutes les mirostrutures, s'alignent plut�t bien sur une seule ourbe (elle dela mirostruture standard). La Figure 4.22b montre aussi que les essais orrespon-dant aux mirostrutures ave forte limite d'élastiité (γ′
II �ns représentés par lesarrés bleus et standard représentés par les triangles noirs) sont plaés au-dessusdes essais orrespondant aux mirostrutures ave faible limite d'élastiité. En e�et,plus la limite d'élastiité augmente, plus la ontrainte moyenne augmente et plusl'e�et de ette ontrainte moyenne est important. Par ailleurs, sur la Figure 4.22a,sur le domaine utile, les ourbes de fatigue se lassent dans le même ordre que leslimites d'élastiité. De e fait, pour un essai à amplitude de déformation, amplitudede ontrainte et ontrainte moyenne données, la durée de vie d'un matériau présen-tant une limite d'élastiité plus forte est plus longue. Néanmoins ette in�uene esttrès faible, dans le meilleur des as on peut observer un allongement de la durée devie d'un fateur deux pour une amplitude de déformation donnée orrigée de l'e�etde ontrainte moyenne.C'est pourquoi, la séletion de la mirostruture présentant la meilleure résistanevis-à-vis de la fatigue dépend fortement de la solliitation appliquée. Si le matériauest solliité en ontrainte imposée dans le domaine élastique ou élastique adapté,la ontrainte moyenne est imposée de même que l'amplitude de ontrainte (pardé�nition), et l'amplitude de déformation vaut ∆σ/E. Dans e as, le matériauayant une mirostruture à γ′

II �ns, qui possède une plus grande limite d'élastiité,aurait une durée de vie légèrement plus longue (f. Figure 4.22a), ar il plasti�emoins au ours du premier yle.Imaginons maintenant que le matériau soit solliité en déformation imposéedans le domaine élastique adapté. L'amplitude de déformation est imposée, l'am-plitude de ontrainte vaut ∆εE. Mais la ontrainte moyenne, elle, diminue avela limite d'élastiité. Il y a don deux e�ets qui s'opposent. D'une part, pour unemirostruture onduisant à une forte limite d'élastiité, la ourbe de fatigue estlégèrement plus haute don la durée de vie est légèrement plus longue. D'autre part,la ontrainte moyenne est plus élevée don la durée de vie est plus ourte. Au vudes résultats obtenus, il semblerait que pour des ontraintes moyennes élevées dansle domaine des durées de vie de 105 − 106 yles, l'e�et de ontrainte moyenne soitplus onséquent que l'e�et de la très légère augmentation de résistane à la fatigue.133
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Fig. 4.21. Loi de Manson-Co�n pour trois mirostrutures de N18 à gros grains pourdi�érents rapports de harges.
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4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigueDe plus, et e�et de ontrainte moyenne est d'autant plus important que la duréede vie est longue (f. Figure 4.21).Connaître le mode de solliitation est don très important : si le matériau estsolliité à ontrainte imposée, même si l'e�et reste mineur, il faut augmenter la limited'élastiité pour augmenter la durée de vie, par ontre, à déformation imposée 'estl'inverse, il faut diminuer la limite d'élastiité pour augmenter la durée de vie. Or,'est bien une déformation qui est imposée au matériau au point ritique lorsquel'on solliite un disque de turbine.

a) 0,0

0,1

0,2

0,3

0,4

0,5

0,6

0,7

0,8

0,9

1,0

10 10 10 10 10 10 10
2 3 4 5 6 7 8

am
pl

itu
de

 d
e 

dé
fo

rm
at

io
n 

co
rr

ig
ée

durée de vie (cycles)

  ’  fins
standard
gros   ’

γ

γ

II

II

b) 0,0

0,1

0,2

0,3

0,4

0,5

0,6

0,7

0,8

0,9

10

10 10 10 10 10 10 10
2 3 4 5 6 7 8

durée de vie (cycles)

am
pl

itu
de

 d
e 

dé
fo

rm
at

io
n 

co
rr

ig
ée

  ’  finsIIγ
standard
sans   ’IIIγ
  ’   finsIIIγ
gros  ’  γII
non rompue

Fig. 4.22. a) Lois de Manson-Co�n, orrigées de l'e�et de ontrainte moyenne, identi�éespour les trois mirostrutures de N18. b) Loi de Manson-Co�n, orrigée del'e�et de ontrainte moyenne, qui s'applique à toutes les mirostrutures.Étant donné le peu de di�érene entre les ourbes de fatigue des di�érentesmirostrutures, dans la suite de e travail, on onsidérera qu'elles suivent toutes laloi de fatigue identi�ée pour la mirostruture standard. 135



Chapitre 4. Résultats et DisussionComparaison des di�érentes mirostrutures à l'aide du modèle SWTPuisque les essais réalisés présentent pour ertains de la plastiité ylique etpour d'autres une forte ontrainte moyenne, un autre ritère plus lassique susep-tible de prendre en ompte es deux paramètres est utilisé. Le paramètre SWT(Γ =
√

Eσmax∆ε/2), ontient le produit de la ontrainte maximale, qui est liée àla ontrainte moyenne, par la déformation, il devrait don prendre en ompte lesdeux e�ets (Γ =
√

Eσmax∆ε/2). La Figure 4.23 représente le paramètre SWT enfontion de la durée de vie. La ourbe noire dérive du modèle de Manson-Co�n (f.paragraphe 3.1.2.) développé au paragraphe préédent pour un rapport de harge
Rε = −1, σmax = ∆σ/2 = E∆εe/2. Elle onorde également très bien ave ettereprésentation de la fatigue. De fait, les points se répartissent de la même manièreque sur la ourbe de Manson-Co�n sauf dans le domaine des durées de vie ourtes.

Γ =
√

Eσmax∆ε/2 =

√

E
∆ε

2

∆σ

2

(

1 +
σ̄

∆σ/2

) (4.9)Dans le ritère, il n'y a pas de paramètre matériau pour prendre en ompteles e�ets de ontraintes moyenne, mais un fateur (1 +
σ̄

∆σ/2

)0,5, alors que dansle modèle de Bonnand et al., ils sont pris en ompte par le fateur 1 + g
σ̄

∆σ/2
,ave un paramètre matériau g. Bien que dans le as du superalliage N18 les deuxapprohes semblent donner des résultats similaires, la méthode de Bonnand grâe àson paramètre ajustable était plus adaptée au as de l'alliage Ta6V où les e�ets deontrainte moyenne sont marqués [41℄.
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4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigueSynthèse de l'identi�ation d'un modèle de fatigueEn prenant en ompte l'in�uene de la ontrainte moyenne grâe au modèle deBonnand et al. [41℄, les durées de vie issues d'essais à di�érents rapports de hargepeuvent être replaées sur une même ourbe de type Manson-Co�n, orrespondantà un rapport de harge de Rε = −1. A l'aide des inq ou six essais de haquemirostruture, une ourbe de Manson-Co�n est obtenue pour haune des miro-strutures de ette étude. Un très léger déalage des ourbes de fatigue vers lesdurées de vie plus longues est observé lorsque l'on augmente la limite d'élastiitédu matériau. Cependant e déalage est si faible que l'on peut hoisir une ourbede fatigue unique valable pour toutes les mirostrutures. Les paramètres de etteourbe sont donnés dans le Tableau 4.8. L'e�et de la mirostruture sur la durée devie n'est don pas traduit sur le modèle de fatigue. Il est don traduit uniquementau travers du omportement.paramètre A α B β gvaleur 0,09 0,8 0,0118 0,105 0,35Tab. 4.8. Tableau réapitulatif des paramètres de la ourbe de Manson-Co�n du N18 àgros grains à 450�C.
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Synthèse de la Partie II
Les essais méaniques de di�érentes mirostrutures de N18 à gros grains ontpermis d'identi�er l'in�uene des paramètres mirostruturaux sur le seuil de plas-tiité. La mirostruture intragranulaire du N18 a une in�uene prinipalement surle seuil de plastiité. Cet e�et de la mirostruture sur le seuil de plastiité est mo-délisé grâe à un alul de ission résolue ritique à l'aide des modèles de Hüther etReppih [52℄ et Brown-Ham [53℄. Une augmentation de la limite d'élastiité a pouronséquene d'augmenter la ontrainte moyenne lors d'un essai dissymétrique à dé-formation imposée, et don de réduire la durée de vie. Néanmoins, et e�et n'est pastrès fort, et di�ile à extraire nettement de l'analyse ompte tenu de la dispersionexpérimentale.Cet e�et de ontrainte moyenne est ependant pris en ompte au travers dumodèle de Bonnand et al. [41℄, qui permet de modi�er la déformation par la priseen ompte de l'e�et de ontrainte moyenne et de repositionner les points de fatiguesur la ourbe de Manson-Co�n pour le rapport R = −1. Cette ourbe de Manson-Co�n pour le rapport R = −1 varie très peu d'une mirostruture à l'autre. C'estpourquoi une ourbe de fatigue de Manson-Co�n unique est identi�ée pour toutes lesmirostrutures. Il est probable que l'e�et de ontrainte moyenne est plus prononéà plus fort rapport de harge et à plus longue durée de vie. Il pourrait don êtreutile dans une étude ultérieure de faire des essais à très longue durée de vie (VHCF)pour mieux identi�er et e�et de ontrainte moyenne.On observe également, qu'en l'absene de défaut de surfae, l'amorçage a ef-fetivement lieu sur la mirostruture dans l'alliage N18 gros grains à 450�C. Ladispersion des résultats de fatigue est don réduite par rapport à la dispersion ob-servée dans le as la mirostruture à petits grains. L'amorçage ritique a lieu laplupart du temps en surfae, bien que des amorçages seondaires (non-ritiques) eninterne soient observés. Il se peut que des e�ets de bords et/ou des e�ets d'environ-nement jouent un r�le en régime de propagation de �ssures, e qui n'est pas étudiédans le adre de e travail.Les miroméanismes de déformation responsables de l'amorçage de �ssure semblentles mêmes pour toutes les mirostrutures testées, mais dépendent du hargementappliqué. Les préipités et la matrie sont isaillés par des disloations, ependant lesdisloations ont tendane à s'aumuler dans les ouloirs de matrie pour les essaisà fortes amplitudes de déformation (lorsque le yle n'atteint pas un état élastique138



4.3. E�ets de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie en fatigueadapté). L'orientation des faettes sur lesquelles les �ssures s'amorent est telle quele fateur de Shmid est élevé (45� par rapport à l'axe de tration). Ces faettessont des plans {111}, et au moins trois systèmes de glissement sont ativés dans lesgrains orrespondants. Même si le yle stabilisé est élastique adapté, la plastiitédans les grains ayant un fateur de Shmid élevé joue néanmoins un r�le importantsur l'amorçage en fatigue.A présent on dispose don d'un modèle de prévision de la mirostruture à partirdu traitement thermique, d'un modèle de alul du seuil de plastiité à partir desparamètres mirostruturaux, d'un modèle de fatigue indépendant de la mirostru-utre apable de rendre ompte de l'e�et de la ontrainte moyenne sur la durée devie en fatigue. Pour ompléter l'étape suivante de la boule d'optimisation, il fautmaintenant onstruire un modèle méanique apte à estimer la ontrainte moyenneen fontion du hargement et des paramètres mirostruturaux. Pour ela, on s'ap-puiera sur un modèle multiéhelle. Cei fait l'objet de la partie suivante du mémoire.
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Chapitre 4. Résultats et Disussion
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Table des matièresIntrodutionLa partie préédente a permis de dérire le omportement du N18 en fontionde di�érents paramètres mirostruturaux. Cette partie s'attahe à la onstrutiond'un modèle multiéhelle permettant de déduire le omportement marosopique dusuperalliage polyristallin à partir du omportement des phases qui le onstituent.Pour ela, deux niveaux d'homogénéisation sont néessaires. Le premier permet depasser du omportement des phases au omportement du monograin, le seond duomportement du monograin à elui du polyristal. Le Chapitre 5 dérit les mo-dèles d'homogénéisation utilisés pour réaliser une modèlisation multiéhelle aveune double homogénéisation. Le hapitre 6 ompare ensuite les prévisions du mo-dèle à double homogénéisation, aux résultats expérimentaux obtenus sur le N18 àgros grains.

145



Table des matières

146



Chapitre 5Mise en plae des di�érenteshomogénéisations

147



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations
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5.1. Démarhe de modélisation5.1 Démarhe de modélisationCe hapitre vise à la mise en plae d'un modèle mutihéhelle prenant en omptel'e�et des paramètres mirostruturaux sur le omportement en fatigue du super-alliage N18 à gros grains. Les di�érentes éhelles en jeu sont l'éhelle des deux po-pulations de préipités, l'éhelle des grains et l'éhelle marosopique, omme déritsur la Figure 5.1. Ce type de démarhe ave plusieurs homogénéisations en hampsmoyens enhaînées a déjà été e�etué pour un alliage de titane par Roos et al. [98℄.

Fig. 5.1. Shéma des éhelles prises en ompte dans la modélisation du superalliage N18 àgros grains.Cette approhe néessite de onnaître le omportement de haque phase (γ et
γ′) et deux séquenes d'homogénéisation, l'une pour aluler le omportement dumonoristal à partir de elui des phases et l'autre pour aluler le omportementmarosopique polyristallin à partir de elui du monoristal. Dans la première ho-mogénéisation le omportement du monograin était don onsidéré omme le om-portement homogénéisé, dans la seonde, il devient le omportement loal (f. Ta-bleau 5.1). Les homogénéisations mises en ÷uvre sont dérites et omparées à deshomogénéisations par éléments �nis.Niveaux mirosopique mésosopique marosopiqueÉhelles phases (préipité+matrie) monograin polyristalhomogénéisation omportement omportementdes préipités loal homogénéiséhomogénéisation omportement omportementdes grains loal homogénéiséTab. 5.1. Éhelles et homogénéisations.Très peu de résultats sont disponibles au sujet du omportement du monoristalde N18. L'identi�ation suivra don plut�t un shéma de type � méthode inverse �.149



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisationsC'est-à-dire que l'on s'appuiera prinipalement sur les résultats d'essais à l'éhellemarosopique (sur le polyristal) ainsi que sur les onnaissanes aquises sur lesmonoristaux d'autres superalliages à d'autres températures pour identi�er dans unpremier temps le omportement du monoristal de N18, puis le omportement desphases qui le onstituent.Ce hapitre dérit le prinipe des modèles d'homogénéisation en hamps moyenset répertorie les problèmes et les solutions apportées pour l'appliation, d'une part, àl'homogénéisation de deux phases de omportements très di�érents et d'autre part,à l'homogénéisation du omportement d'un polyristal. Le hapitre suivant abordel'ériture des deux homogénéisations enhaînées ainsi que l'introdution d'un e�etde taille de préipités et l'adéquation de e modèle à double homogénéisation aveles résultats expérimentaux.5.2 Homogénéisation en hamps moyens : modèlede Mori-Tanaka et modèle autoohérent/orre-tion de Pottier5.2.1 L'inlusion d'EshelbyEshelby a résolu le problème méanique suivant [99℄ :Soit un milieu homogène in�ni aratérisé par un tenseur d'élastiité C
≈

. Cemilieu est supposé être dans son état naturel relâhé (Figure 5.2 a), 'est-à-dire quela ontrainte y est nulle en tout point. On appellera e milieu matrie. Dans unpetit domaine borné, qu'on appellera inlusion, de e milieu, le matériau subit unetransformation physique. Cette transformation onduirait, si l'inlusion n'était pasinsérée dans la matrie, à un hangement de forme et/ou de taille, aratérisé parune � déformation libre �. La matrie, elle, n'est pas soumise à ette transformation(Figure 5.2 b). La présene de la matrie autour de l'inlusion, l'empêhe de sedéformer omme si elle était libre. Il y a don inompatibilité de déformation. Unéquilibre va don se former, dans lequel l'inlusion et la matrie sont déformées.L'inlusion est déformée et amenée dans un état di�érent (S
≈

E : ε
∼

l) de elui qu'elleaurait eu si la déformation avait été libre (ε
∼

l). Dans et état �nal les ontraintes sontnon nulles aussi bien dans la matrie que dans l'inlusion (Figure 5.2 ). Toutefoisomme le volume de l'inlusion est très petit devant elui de la matrie, la ontraintedans la matrie n'est modi�ée que loalement et reste dans son état relâhé loin del'inlusion.Eshelby a montré que si l'inlusion est de forme ellipsoïdale et si la transforma-tion qu'elle subit est une déformation libre homogène dans l'inlusion, alors l'étatd'équilibre est tel que la déformation �nale dans l'inlusion est homogène.150



5.2. Homogénéisation en hamps moyens : modèle de Mori-Tanaka et modèleautoohérent/orretion de Pottier
σinclusion =

C : εinclusion − εl
εinclusion =

SE : εl

σmatrice = 0
εmatrice = 0

σinclusion
= 0

εinclusion
= 0

σmatrice = 0
εmatrice = 0

σinclusion
= 0

εinclusion
= εl

σmatrice = C : εmatrice
εmatrice 6= 0

a) état naturelrelâhé b) inompatibilitéde déformation ) équilibre �nalFig. 5.2. Un problème d'Eshelby [100℄.Les équations de e problème sont les suivantes :� ε
∼

inématiquement admissible dans la matrie et dans l'inlusion et ε
∼

tendvers 0 loin de l'inlusion.� σ
∼

= C
≈

: ε
∼

dans la matrie et σ
∼

= C
≈

: (ε
∼

− ε
∼

l) dans l'inlusion.� σ
∼

est statistiquement admissible dans le domaine réunissant la matrie etl'inlusion.
S
≈

E désigne le tenseur d'Eshelby.
σ
∼

est statistiquement admissible signi�e que :
div(σ

∼

) = 0 dans la matrie et l'inlusion et σ
∼

.n est ontinu sur la frontière entrematrie et inlusion, ave n veteur normal sortant à la frontière.
ε
∼

est inématiquement admissible signi�e que :
∃ u

∼

ontinu sur le domaine (matrie ∪ inlusion) | 2ε
∼

= grad(u
∼

) +⊤ grad(u
∼

) dansla matrie et dans l'inlusion.On peut réérire e problème en faisant intervenir τ le tenseur de polarisation.
τ
∼

= −C
≈

: ε
∼

l d'où σ
∼

= C
≈

: ε
∼

+ τ
∼

dans l'inlusion.5.2.2 De l'inlusion d'Eshelby à une distribution de préipitésOn peut utiliser le problème d'Eshelby omme base pour poser d'autres pro-blèmes plus omplexes. Par exemple le as d'une inlusion de nature di�érente deelle de la matrie (inlusion et matrie ont des tenseurs d'élastiité di�érents, soit151



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations
C
≈

pour la matrie et C
≈

′ pour l'inlusion). Ce problème peut se ramener failement àelui d'Eshelby en alulant la déformation libre ε
∼

l2, orrespondant à la polarisation
τ
∼

′ telle que :
τ
∼

′ = (C
≈

′ − C
≈

) : ε
∼

− C
≈

: ε
∼

l (5.1)
τ
∼

′ = −C
≈

: ε
∼

l2 (5.2)Ainsi
σ
∼

= C
≈

′ : (ε
∼

− ε
∼

l) = C
≈

: (ε
∼

− ε
∼

l2) (5.3)Par ontre on ne peut pas l'utiliser dans le as de plusieurs inlusions inhomo-gènes. En e�et, dans l'inlusion (i) la loi de omportement s'érit alors :
σ
∼

= C
≈

i : ε
∼

+ τ
∼

i = C
≈

: ε
∼

+ [(C
≈

i − C
≈

) : ε
∼

+ τ
∼

i] (5.4)La � polarisation � équivalente τ
∼

′
i = (C

≈
i − C

≈

) : ε
∼

+ τ
∼

i n'est pas homogène dansl'inlusion i, à ause du hamp induit par l'autre inlusion. On ne peut don pasutiliser la solution d'Eshelby [100℄.Bien qu'il ne soit don pas possible par ette méthode d'obtenir une solution ana-lytique exate du omportement des matériaux biphasés, un ertain nombre d'ap-proximations peuvent être menées a�n d'obtenir une solution approhée, telle quel'estimation de Mori-Tanaka [101℄, ou l'estimation autoohérente [102℄.5.2.3 Extension aux systèmes multiphasésEn 1992, Dvorak [103℄ propose un modèle d'homogénéisation en hamps moyenspour un système onstitué d'un nombre quelonque de phases, elles-mêmes déom-posées en un nombre quelonque de sous-volumes, nommé Transformation FieldAnalysis.La déformation marosopique est notée E
∼

et la ontrainte marosopique estnotée Σ
∼

. Au niveau marosopique, es grandeurs sont liées par la relation :
Σ
∼

= L
≈

: E
∼

+ λ
∼

(5.5)
L
≈

représente le module d'élastiité marosopique et λ
∼

la ontrainte propre.(La relation duale s'érit : E
∼

= L
≈

−1 : Σ
∼

+ µ
∼

, ave λ
∼

= −L
≈

: µ
∼

)En élastiité pure (pas de déformations libres) la déformation loale dans la phase
r s'érit :

ε
∼

r = A
≈

r : E
∼

(5.6)Ave A
≈

r le tenseur de loalisation des déformations.(Et la ontrainte loale s'érit : σ
∼

r = B
≈

r : Σ
∼

.)152



5.2. Homogénéisation en hamps moyens : modèle de Mori-Tanaka et modèleautoohérent/orretion de PottierLorsque des hamps de déformations libres homogènes par moreaux sur lesphases εl
r sont appliqués, la relation de loalisation s'érit :

ε
∼

s(y) = A
≈

s(y) : E
∼

+

N
∑

r=1

D
≈

sr(y) : ε
∼

l,r (5.7)ave D
≈

sr le tenseur d'in�uene en déformation du hamp de la phase r sur elui dela phase s.Si l'on adopte la méthode duale, partant des ontraintes :
σ
∼

s(y) = B
≈

s(y) : Σ
∼

+

N
∑

r=1

F
≈

sr(y) : L
≈

r : ε
∼

l,r (5.8)Pour deux phases ave seulement un sous-volume par phase, on peut érire A
≈

et
B
≈

analytiquement dans le adre de l'estimation de Mori-Tanaka ou de l'estimationauto-ohérente. Par exemple, pour l'estimation de Mori-Tanaka, où L
≈

= L
≈

m,
A
≈

r = (L
≈

∗ + L
≈

r)
−1 : (L

≈

∗ + L
≈

m) = (I
≈

+ P
≈

: (L
≈

r − L
≈

m))−1 (5.9)
P
≈

= (L
≈

∗ − L
≈

m)−1 = S
≈

EL
≈

−1
m (5.10)

D
≈

sr = (I
≈

− A
≈

s) : (L
≈

s − L
≈

m)−1 : (δsrI
≈

− crA
≈

T
r ) : L

≈
r (5.11)ave L

≈

∗ le tenseur de ontrainte de Hill.5.2.4 Shéma de résolutionA�n de onnaître le omportement du matériau biphasé, un hargement en défor-mation marosopique est appliqué (E
∼

), l'homogénéisation en hamps moyens doitpermettre de déterminer la ontrainte marosopique dans le matériau (Σ
∼

). Poure faire (f. Figure 5.3), la première étape onsiste à obtenir le hamp de déforma-tion loale dans les phases 1 et 2 (ε
∼

1 et ε
∼

2) à partir du hamp marosopique parle biais de la règle de loalisation. La seonde étape onsiste à résoudre les équi-libres loaux a�n de déterminer les ontraintes loales (σ
∼

1 et σ
∼

2). En�n il s'agit endernier lieu d'homogénéiser les ontraintes loales a�n de déterminer la ontraintemarosopique (Σ
∼

).
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Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations

Fig. 5.3. Shéma de résolution d'un problème d'homogénéisation en hamps moyens.5.2.5 Appliation aux matériaux viso-plastiquesOn peut onsidérer une déformation plastique omme une déformation libre etainsi se ramener au as de l'inlusion d'Eshelby. En e�et, un élément de volume sou-mis à une déformation plastique onserve ensuite ette déformation sans ontrainte.De plus, un volume de matériau hétérogène ayant subi une déformation plastiquesera le siège de ontraintes résiduelles étant donné que le hamp de déformationplastique est en général inompatible d'une phase à l'autre. Tant que ette plastiitéreste �gée, on peut se plaer dans le adre donné par Eshelby. Cependant dès queette plastiité évolue, l'estimation obtenue est peu préise puisque la loalisationde la déformation s'e�etue à l'aide des tenseurs d'élastiité. La ontrainte est donfortement surestimée dans la ou les phases qui plasti�ent. La réponse estimée estdon beauoup trop raide.Certains auteurs ont tenté d'autres approhes, omme Hill [104℄, qui proposed'utiliser une méthode inrémentale a�n de résoudre e problème. L'idée est, là aussi,de faire une homogénéisation linéaire, mais ette fois-i le omportement homogéneéquivalent est déterminé en fontion du omportement linéarisé à l'instant t et nonplus ave le module d'élastiité initial. Cette idée est généralisée par Ponte-Castañeda[105℄. Masson et Zaoui proposent également d'utiliser des méthodes tangentes eta�nes [106℄.5.2.6 Limites des modèles en hamps moyensLimites intrinsèques au modèleLes modèles en hamps moyens ne donnent pas de desription des hamps in-traphases puisque es hamps sont onsidérés omme homogènes dans la phase. Ilsonduisent don à une desription très grossière des hamps loaux, et parfois à unemauvaise approximation de es hamps.154



5.2. Homogénéisation en hamps moyens : modèle de Mori-Tanaka et modèleautoohérent/orretion de PottierDomaine de validité de es modèlesChabohe, Kanouté et Roos [107℄ omparent di�érents modèles d'homogénéi-sation en hamps moyens au alul d'une ellule périodique par éléments �nis (f.Figure 5.4). Ils montrent que le omportement estimé à l'aide du modèle TFA (aveune loalisation à l'aide des modules d'élastiité alulés à t=0) est beauoup tropraide, mais que la méthode inrémentale ou a�ne n'est que très peu meilleure, si l'onévalue le tenseur de polarisation P
≈

en prenant en ompte l'anisotropie du moduletangent (ourbes � INCR � et � AFF � du groupe � Anisotropi �). Par ontre,elle est beauoup plus prohe de la réponse donnée par la ellule périodique en élé-ments �nis si l'on alule P
≈

analytiquement par P
≈

= S
≈

: (L
≈

∗)−1 à partir du tenseurd'Eshelby S
≈

assoié à la forme isotrope (L
≈

∗) du module tangent (ourbe � INCR �et � AFF � du groupe � Isotropi �). La ourbe nommée � TFA orr � orrespondà la orretion de Pottier détaillée dans le paragraphe suivant.

Fig. 5.4. Réponses données par les di�érents modèles d'homogénéisation. L'une des phasesse plasti�e et l'autre reste élastique [107℄.5.2.7 Corretion de Pottier ou orretion par la tangenteasymptotiqueLa orretion de Pottier [108℄ est une orretion simple de la méthode TFA quiutilise la raideur tangente asymptotique (supposée onnue) du matériau. Au lieude herher à obtenir le module tangent, omme dans la méthode inrémentale, unterme orretif K
≈

r est introduit pour augmenter la valeur des déformations plas-tiques � libres �. Il est aluler à partir de la raideur tangente asymptotique. Ainsi155



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisationsl' équation s'érit :
ε
∼

s = A
≈

s : E
∼

+

N
∑

r=1

D
≈

sr : K
≈

r : ε
∼

p
r +

N
∑

r=1

D
≈

sr : ε
∼

θ
r (5.12)Ii seule la déformation plastique ε

∼
p est orrigée et non la dilatation thermique ε

∼

θ.La déformation libre totale étant égale à la somme de la déformation plastique etde la déformation thermique (ε
∼

l = ε
∼

p + ε
∼

θ).Cette orretion possède l'avantage d'être alulée une seule fois, en herhant lasolution élastique (tout omme les tenseurs de loalisations As et d'in�uene D
≈

sr),et non realulée à haque pas de temps omme doit l'être le module tangent dansla méthode inrémentale.Par ontre elle a le désavantage de ne pas véri�er la relation de Mandel-Levin(µ
∼

= E
∼

p =

N
∑

r=1

cr : B
≈

T
r : ε

∼

p
r). Ainsi elle onduit à la relation :

E
∼

p =

N
∑

r=1

cr : B
≈

T
r : K

≈
r : ε

∼

p
r +

N
∑

r=1

crL
≈

−1 : L
≈

r : (I
≈

− K
≈

r) : ε
∼

p
r (5.13)La Figure 5.5 montre que ette orretion est e�etivement très e�ae. Alorsque la ourbe non orrigée possède un module d'érouissage beauoup trop fort(ourbe en pointillée), la ourbe orrigée possède le même module asymptotique etn'est supérieure à la ourbe de la ellule périodique alulée par éléments �nis qued'environ 30 MPa.5.3 Homogénéisation d'un polyristal en hamps moyens5.3.1 De l'inlusion d'Eshelby au polyristalHistoriquement, le début de la plastiité dans les polyristaux a été modélisé àl'aide de l'approximation de fration volumique faible de l'inlusion d'Eshelby. Ene�et, au début de la plastiité seuls quelques grains sont plasti�és mais la majoritédemeure dans le domaine d'élastiité. On peut don onsidérer les quelques grainsqui se plasti�ent omme des inlusions dans une matrie globalement élastique. Ce-pendant, au fur et à mesure que la déformation augmente, de plus en plus de grainsse plasti�ent et l'on ne peut plus se plaer dans le adre de l'approximation de fra-tion volumique faible. Kröner [109℄ a voulu ontinuer à utiliser l'inlusion d'Eshelbypour dérire la suite de la plastiité en utilisant un modèle auto-ohérent mais esttombé sur le problème de la loalisation à l'aide des tenseurs d'élastiité qui donneune réponse trop raide (f. paragraphe 5.2.5). Plus réemment, une méthode, nom-mée règle en β pour homogénéiser les polyristaux a été développée par Cailletaudet Pilvin [110℄.156



5.3. Homogénéisation d'un polyristal en hamps moyens

Fig. 5.5. E�et de la orretion à l'aide du module asymptotique lorsque l'une des phasesplasti�e et l'autre reste élastique (pour une fration volumique de 35% à unevitesse de déformation de 1s−1) [108℄.5.3.2 Règle en βLa règle en β est une façon simple de prendre en ompte les interations in-tergranulaires pour des hargements non monotones en formulation élastoplastiquenon linéaire [111℄. La version de base suppose que l'élastiité est uniforme dans lematériau. Partant du onstat que le terme de orretion de ontrainte de Kröner
M
≈

(εp,macro − εp,local) est trop grand, ette méthode introduit une nouvelle variable
βg pour haque phase, qui hange le statut de la orretion linéaire ave la valeurasymptotique.Équations du modèle :

σ
∼

g = Σ
∼

+ C(β
∼

− β
∼

g) (5.14)
β̇
∼

g = ε̇
∼

g
v − D(β

∼

g − δ ε
∼

g(i))ε̇
∼

veq (5.15)
β
∼

=

Ngrain
∑

g=0

fgβ
∼

g (5.16)ave C, D et δ des paramètres matériau,
ε̇
∼

g
v la vitesse de déformation visoplastique dans la phase g,

ε̇
∼

g
veq

la vitesse de déformation visoplastique équivalente dans la phase g,
β
∼

g la variable d'aomodation non-linéaire attahée à la phase g,et β
∼

la moyenne des β
∼

g. 157



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations5.3.3 ConlusionsLes modèles en hamps moyens permettent de aluler le omportement homo-généisé en s'appuyant, pour la plupart, sur la solution du problème d'Eshelby. Ilsreprésentent un moyen e�ae en termes de temps de alul. Cependant, ils posentparfois des problèmes lorsque les phases plasti�ent signi�ativement ou lorsque lesphases ont des omportements très di�érents. Des orretions ont été développéespour s'adapter à es di�érents as. La règle en β omporte un ou plusieurs para-mètres ajustables permettant de véri�er numériquement son aratère autoohérent.Par ontre, elle ne se alule de façon simple que dans le as d'une élastiité iso-trope du monoristal. Les paramètres C, D, et δ qui sont des salaires dans le asde l'élastiité isotrope seraient des tenseurs dans le as de l'élastiité ubique. C'estpourquoi l'on se plaera dans le adre de l'élastiité isotrope. La orretion de latangente asymptotique (ou orretion de Pottier) permet de orriger la rigidité ex-essive du modèle de Mori-Tanaka lorsque les phases ont des omportements trèsdi�érents. Cette orretion sera don adoptée dans le as où l'on se limite à despréipités purement élastiques. De même que pour la règle en β, le tenseur de pola-risation P
≈

est plus aisé à aluler lorsque l'élastiité des phases est isotrope (la priseen ompte de l'élastiité anisotrope passe par le alul du tenseur de polarisation telque dérit par Roos et al. [98℄).Par ontre, es modèles ne sont pas suseptibles de prendre en ompte les e�etsde taille des di�érentes phases. En e�et, � hamps moyens � signi�e que l'on onsi-dère que haque phase possède des hamps moyens homogènes, indépendamment desa taille ou de sa loalisation. Pour prendre en ompte les e�ets de tailles, d'autresmodèles auraient pu être utilisés, omme les modèles, dits modèles à gradient, quiprennent en ompte non seulement le hamp mais aussi son gradient. Néanmoins,dans le prohain hapitre, les modèles en hamps moyens lassiques sont privilégiésar ils sont plus simples, et néessitent moins de paramètres. Or, le but est d'en-haîner deux homogénéisations et d'obtenir un modèle assez peu oûteux en tempsde alul pour pouvoir envisager de l'appliquer dans une boule d'optimisation. Ilonvient don que haune des homogénéisations soit rapide et pas trop omplexe.
5.4 Passage du monograin au polyristal dans le su-peralliage N18EnjeuCette partie dérit l'homogénéisation qui permet d'obtenir le omportement dupolyristal à partir de elui du monoristal. Par ailleurs, il y est présenté l'identi-�ation du omportement du monograin et la alibration de la règle en β pour lessuperalliages à base de nikel.158



5.4. Passage du monograin au polyristal dans le superalliage N18

Fig. 5.6. Homogénéisation du polyristal.5.4.1 Élastiité du monoristal de superalliageLa déformation totale se déompose en une partie élastique et une partie plas-tique :
ε
∼

= ε
∼

e + ε
∼

p (5.17)où
σ
∼

= C
≈

: ε
∼

e (5.18)où C
≈

est le tenseur d'élastiité. Dans le as des superalliages à base de nikel ilprésente une symétrie ubique en raison de la struture ristalline du matériau. Labase s'exprime omme :
α1 = e1 ⊗ e1, α2 = e2 ⊗ e2, α3 = e3 ⊗ e3, α4 = 1√

2
(e2 ⊗ e3 + e3 ⊗ e2),

α5 = 1√
2
(e3 ⊗ e1 + e1 ⊗ e3), α6 = 1√

2
(e1 ⊗ e2 + e2 ⊗ e1),Dans les axes matériau, le tenseur d'élastiité C

≈

se met sous la forme :
















C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44















L'élastiité des superalliages monoristallins à base de nikel est don dé�niepar trois omposantes indépendantes (C11, C12, et C44, ii notation de Voigt). Lespropriétés élastiques de es matériaux sont onnues, elles de l'AM1, par exemple,peuvent être trouvées dans [90, 112℄. L'élastiité du N18, quant à elle, est toujoursmesurée sur le polyristal, il n'y a don pas de données sur l'élastiité du monograinde N18. Cependant, il semble assez logique de penser que l'élastiité du monograinde N18 est assez prohe de elle de l'AM1. Aussi, l'élastiité monoristalline du159



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisationsN18 à 450�C sera alulée ave le même degré d'anisotropie que elui de l'AM1(C44/(C11 −C12) identiques), les omposantes étant déterminées a�n que le moduled'Young alulé par homogénéisation orresponde à elui obtenu par les expérienesprésentées au Chapitre 4, d'environ 196000 MPa.5.4.2 Plastiité du monoristal de superalliageDans les superalliages à base de nikel, la plastiité est provoquée par le déplae-ment de disloations sur les systèmes de glissement otaédriques (et éventuellementubiques). Lorsque deux disloations, qui glissent haune sur leur système de glis-sement, se renontrent, plusieurs types d'interations peuvent avoir lieu. Pour lesmatériaux ubiques à faes entrées, Franiosi [113℄ propose l'ériture d'une ma-trie d'interation hrs permettant de représenter les interations des douze systèmesotaédriques à l'aide de six oe�ients. Ces oe�ients sont reportés dans le Ta-bleau 5.2. La valeur de es oe�ients s'appuie sur les travaux de Gérard [111℄. Lavaleur h3=100 interdit à deux systèmes olinéaires d'être atifs en même temps sui-vant les reommandations de [114℄. Les systèmes de glissement dans le N18 sont lessystèmes otaédriques. Toutefois, il a été observé que deux systèmes otaédriquespouvaient s'assoier pour former un glissement pseudo-ubique [115℄. Cependant, ilne sera tenu ompte ii que du glissement otaédrique.oe�ient h0 h1 h2 h3 h4 h5valeur 1 1 0,2 100 3 3type auto- interation verrou interation jontion verroud'interation érouissage oplanaire de Hirth olinéaire glissile de LomerTab. 5.2. La matrie d'interations.Le phénomène de durissement ylique onstaté sur les essais est important maisassez lent. Le paragraphe 4.2.2 du Chapitre 4 a montré qu'un modèle marosopiquede type R = Q(1 − e−bp) permettait de modéliser orretement le durissementylique au niveau marosopique.Cependant, au niveau du grain, les phénomènes de plastiité sont liés au dépla-ement des disloations dans les diretions denses des plans de glissement denses.Un modèle anisotrope de plastiité ristalline est don onsidéré pour dérire leomportement inélastique à l'éhelle du monograin. Le modèle hoisi est elui deMéri-Cailletaud [116℄.
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5.4. Passage du monograin au polyristal dans le superalliage N18La loi de omportement ε̇
∼

p = f(σ
∼

) est érite à l'éhelle des systèmes de glissement
s :

ε̇
∼

p =
12
∑

s=1

m
∼

sγ̇s (5.19)où m
∼

s =
1

2
(l̄s ⊗ n̄s + n̄s ⊗ l̄s), ave n̄s la normale au plan de glissement et l̄s ladiretion de glissement dans le plan.Pour haque système de glissement, la ission résolue s'érit :

τ s = σ
∼

: m
∼

s (5.20)La résultante de la vitesse de glissement γ̇s s'érit :
γ̇s =

〈 |τ s − xs| − rs

K

〉n

sign(τ s − xs) (5.21)ave xs l'érouissage inématique et rs l'érouissage isotrope.<> désigne la partie positive.
ẋs = cγ̇s − dv̇sxs (5.22)

rs = Rg
0 + Qg

∑

r

hsr {1 − exp(−bvr)} (5.23)ave v̇r = |γ̇s|, la déformation plastique umulée sur haque système de glissement.
Q dé�nit la valeur asymptotique de la variable salaire de l'érouissage isotropeet orrespond au régime ylique stabilisé pour le système s et b indique la rapiditéde la stabilisation. La matrie hrs permet de rendre ompte des interations entresystèmes de glissement. L'érouissage inématique xs permet de traduire si besoinest, le déplaement du entre du domaine d'élastiité dans l'espae des ontraintes.Son existene est à relier aux hétérogénéités de déformation plastique à l'éhellemirosopique qui réent des hamps de ontraintes loaux non uniformes, sur de� grandes � distanes. Dans le adre de e travail, on herhe à rendre ompte dese�ets de ertaines de es hétérogénéités rées par les préipités et les joints de grainspar un modèle multiéhelle. Ainsi, auun érouissage inématique n'est introduit apriori à l'éhelle du grain. Les érouissages inématiques seront introduits en fontiondes premiers résultats de simulations du omportement polyristallin. La visositédu matériau est onsidérée omme très faible (K=10 MPa.s1/n et n=11).Dans la littérature, on peut trouver plusieurs valeurs pour es interations [113,111℄. La Figure 5.7 montre à titre d'exemple la réponse du matériau monoristallinpour deux matries d'interations di�érentes.L'érouissage introduit doit permettre à la fois de rendre ompte de la formede la ourbe de tration, et du durissement ylique observé sur l'essai N�2 en161



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations
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Fig. 5.7. Réponses à un premier yle de fatigue à 0,7% de déformation maximale pour uneorientation donnée pour deux matries d'interation. La matrie d'interation Hdésigne une matrie d'interation dérite dans le Tableau 5.2. La matrie d'auto-érouissage est la matrie identité. Les paramètres relatifs à l'érouissage isotroperistallin sont Q=85 MPa et b=4.fatigue alternée à 0,5% puis 0,7% d'amplitude de déformation. Nous avons fait lehoix de rendre ompte d'un durissement identique sur l'ensemble des systèmes deglissement ave une amplitude modérée de Q=85 MPa et une vitesse lente donnéepar une faible valeur de b=4.L'e�et induit par la règle en β est équivalent à l'introdution d'un érouissageinématique de nature intergranulaire. Elle induit une relaxation de la ontraintemoyenne lors d'une solliitation de fatigue répétée à déformation imposée. Lorsquel'on utilise une version purement non-linéaire (δ = 0), la ontrainte moyenne s'annuleau bout d'un ertain nombre de yles, tout omme pour le modèle inématique nonlinéaire lassique. L'introdution d'un paramètre δ non nul permet d'obtenir unerègle en β partiellement linéaire, e qui permet alors de limiter la relaxation dela ontrainte moyenne, onformément à e qui a été observé expérimentalement.Compte tenu de ses degrés de liberté, e modèle semble bien indiqué pour traduirel'érouissage inématique induit par les interations entre les di�érents grains dans lepolyristal. En e�et, expérimentalement, la ontrainte moyenne ne relaxe pas jusqu'àzéro dans le as d'un hargement dissymétrique en déformation imposée, tant quele niveau de déformation imposée n'est pas trop important.
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5.4. Passage du monograin au polyristal dans le superalliage N185.4.3 In�uene de l'anisotropie élastique sur la réponse mé-anique du polyristalEn élastiité ubique, un nombre assez important de grains est néessaire pourobtenir une bonne approximation du omportement du polyristal. En élastiité iso-trope, un seul grain, quelle que soit son orientation, su�t à identi�er le moduled'élastiité, tandis que dans le as de l'élastiité ubique, le alul du module d'élas-tiité marosopique rélame un assez grand nombre de grains. Des simulations paréléments �nis de 343 grains ave des onditions aux limites de bords libres ont étéréalisées (Figure 5.8). La fae inférieure du ube est �xe et la fae supérieure subitun déplaement imposé selon l'axe vertial, orrespondant au hargement d'un ylede fatigue répétée à 0,9% de déformation maximale.

Fig. 5.8. Maillage d'un polyristal de 343 grains (69000 éléments).Deux types de omportements sont retenus. Dans le premier as, l'élastiité estanisotrope de type ubique, les oe�ients C11, C12 et C44 sont hoisis pour quele degré d'anisotropie soit omparable à elui de l'alliage AM1 et que le moduled'élastiité marosopique soit elui du N18 à 450�C (soit 196 GPa). Dans le seondas, l'élastiité du matériau est onsidérée omme isotrope, la valeur du oe�ient dePoisson dé�nie à 0,3 n'est pas alulée. Dans les deux as le omportement inélastiqueest pris presque parfaitement plastique (un érouissage isotrope lent est introduit).Les paramètres des lois sont donnés dans les Tableaux 5.3 et 5.4. Le but de essimulations est de véri�er que les onditions d'appliation de la règle en β lassiquesont réunies. En e�et, la règle en β a été onstruite pour un module d'élastiitéisotrope et une plastiité ristalline. Ces simulations visent don à véri�er que lasimpli�ation qui onsiste à onsidérer une élastiité isotrope à l'éhelle des grainsn'in�ue pas de façon importante sur la réponse marosopique du polyristal.Ave 343 grains, la réponse obtenue n'a pas enore onvergé. En e�et, sur laFigure 5.9, les di�érentes réalisations d'un polyristal de 343 grains (seules les orien-tations de haun des grains hangent) ave élastiité ubique montrent une variationde module d'élastiité marosopique de 189 GPa à 208 GPa, don de l'ordre de 10%.163



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations
C11 (MPa) C12 (MPa) C44 (MPa) R0 (MPa) K(MPa.s1/n) n Q (MPa) b268000 187000 114000 R0 10 11 85 4Tab. 5.3. Coe�ients de la loi de omportement du monoristal ave une élastiité ubiqueet une plastiité ristalline.E (MPa) ν R0 (MPa) K(MPa.s1/n) n Q (MPa) b198000 0,3 R0 10 11 85 4Tab. 5.4. Coe�ients de la loi de omportement du monoristal ave une élastiité isotropeet une plastiité ristalline.E�et d'une élastiité ubique ou isotrope sur le omportement du poly-ristalEn omparant les paires de simulations de omportement de polyristaux possé-dant l'un une élastiité ubique et l'autre une élastiité isotrope - respetivement enrouge et en vert sur la Figure 5.9 - on onstate que les ourbes vertes représentantl'élastiité isotrope sont en dessous des ourbes rouges. Dans le as de l'élastiitéisotrope, peu après avoir dépassé le seuil de plastiité marosopique, tous les grainssont soumis à la même ontrainte et ommenent don tous à se plasti�er dans undomaine de déformation restreint. Par ontre, dans le as de l'élastiité ubique,tous les grains subissent des ontraintes di�érentes, et entrent don en plastiité defaçon plus progressive. De plus, Sauzay [117℄ a montré que dans le as d'une élas-tiité ristalline ubique ave forte anisotropie, les orientations des grains voisinsinduisent plus de dispersion que l'orientation du grain elle-même. L'orientation desgrains voisins joue don un r�le et tous les grains d'une orientation donnée ne seplasti�ent don pas au même moment.Les di�érentes simulations ave élastiité isotrope à l'éhelle du monoristal pré-sentent des di�érenes de pente au tout début de l'érouissage en fontion dessystèmes de glissement ativés. Toutefois, es pentes tendent rapidement vers uneasymptote ommune. Le début de l'érouissage engendre ependant des di�érenesd'environ 20 MPa sur la ontrainte dans l'axe de solliitation après 0,9% de défor-mation imposée.La Figure 5.9 représente la réponse obtenue expérimentalement ave la miro-struture à γ′

III �ns. On onstate que, lors de la première tration, les réponsesexpérimentale et simulées sont prohes, bien que le modèle de plastiité soit par-tiulièrement simpliste (il orrespond pratiquement au as de la plastiité parfaitesur les systèmes de glissement otaédriques, du fait de la lenteur du durissementinduit par l'érouissage isotrope). L'aord est un peu moins bon lors de la premièredéharge où le matériau se plasti�e plus t�t dans l'expériene omparativement aualul (Figure 5.9). L'éart lors du retour à déformation nulle est de 80 MPa entrel'expériene et la simulation par éléments �nis. Cet e�et pourrait être orrigé au164
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Fig. 5.9. a) Premier yle pour di�érentes simulations du omportement d'un polyristalà 343 grains. Le omportement du monoristal est dé�ni par une élastiité u-bique (en rouge) ou isotrope (en vert) et une plastiité ristalline parfaite sur lessystèmes otaédriques. La ligne noire ave des symboles blans représente les pre-miers yles expérimentaux obtenus ave la mirostruture à γ′
III �ns. b) Zoomsur la �n de la première tration. ) Zoom sur la �n de la première déharge.
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Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisationsmoyen de la ombinaison d'un érouissage isotrope négatif très rapide et d'un (ouplusieurs) érouissages inématiques, ependant ela omplexi�erait alors beauouple modèle.Que peut-on en déduire sur la loi de omportement monoristalline du maté-riau ? D'une part, qu'une loi simple onsidérant seulement un érouissage isotropelassique pour rendre ompte du durissement ylique su�ra pour dérire orre-tement la tration et très probablement les yles stabilisés des di�érents essais defatigue, puisque eux-i montrent très peu de plastiité ylique. D'autre part, larelaxation de la ontrainte moyenne étant faible dans l'expériene, il y a don da-vantage d'érouissage linéaire que non linéaire à onsidérer au niveau intergranulaire,il faut don introduire un paramètre δ de la règle en β assez fort.5.4.4 Comparaison éléments �nis-homogénéisation ave or-retion en βLa Figure 5.10 montre la réponse simulée au moyen de la règle en β pour 100grains ave une élastiité isotrope ave les paramètres C=120000 MPa, D=350, et
δ=0,02 (en rouge, règle en β N�2) et C=100000 MPa, D=350, et δ=0,2 (en vert,règle en β N�1) . Les temps de alul du premier yle des di�érentes simulationssont reportés dans le Tableau 5.5. En regardant la réponse au 20e yle on onstatequ'ave la alibration de la règle en β N�2 la ontrainte moyenne relaxe très ra-pidement jusqu'à une valeur nulle tandis qu'ave la alibration N�1, la ontraintemoyenne reste élevée. La alibration N�1 est don plus adaptée pour modéliser laontrainte moyenne au yle stabilisé.La ourbe simulée par homogénéisation pour les deux jeux de paramètres pourle règle en β et par éléments �nis ave une élastiité ubique orrespondent tout àfait lors de la première tration. Cependant, la ourbe simulée par homogénéisationave le jeu N�2 se plasti�e enore plus tard que la ourbe simulée par éléments �nislors de la première ompression. Or, ette dernière plasti�ait déjà plus tard quel'expériene.Il est don possible de orriger l'e�et de l'anisotropie élastique sur le omporte-ment plastique du polyristal grâe à la règle en β, même en utilisant un ompor-tement monoristallin très simple. Cela reste ependant un arti�e à utiliser avepréaution. Il permet de rendre ompte des e�ets d'interation entre les grains mêmedans le as d'une élastiité monoristalline ubique à l'aide d'un modèle d'homogé-néisation basée sur une élastiité isotrope. Toutefois, le phénomène de relaxation dela ontrainte moyenne n'est pas bien dérit.La Figure 5.11 montre la réponse méanique simulée à un premier yle de fatigueà 0,9% de déformation maximale pour des polyristaux de 100 grains ave di�érentesorientations et pour un polyristal de 10 grains. Les réponses obtenues sont trèsprohes. Le yle stabilisé de es polyristaux sont également très prohes (éartentre les ontraintes moyennes <15 MPa). Cei montre qu'il est possible de trouver166
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Fig. 5.10. a) Premier yle pour di�érentes simulations de polyristal à 343 grains. Leomportement du monoristal est dé�ni par une élastiité ubique (en noir) ouisotrope (en bleu) et une plastiité ristalline parfaite sur les systèmes ota-édriques. La même loi de omportement est utilisée pour les simulations à l'aidede la règle en β (en rouge). b) 20e yle ave la règle en β, la ontrainte moyenneave la règle en β N�2 est nulle, mais elle vaut 100 MPa ave la règle N�1.Simulation EF 343 grains β 343 grains β 100 grains β 10 grainsTemps de alul (s) 200000 100 25 1,55Tab. 5.5. Comparaison des temps de alul de la réponse méanique à un premier ylede fatigue à 0,9% de déformation maximale pour di�érent types de simulations.(EF élément �ni, β règle en β).les orientations ristallines d'un polyristal de 10 grains, qui permet de modéliser àmoindre oût le omportement d'un polyristal de N18 (à ondition d'être dans desonditions de solliitations uniaxiales). 167
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Fig. 5.11. Comparaison entre le premier yle de fatigue d'un polyristal de 10 grains (ennoir) et de di�érents premiers yles pour des polyristaux 100 grains (premieryle pour di�érents polyristaux dont l'orientation des grains varie), ave lemodèle à double homogénéisation. a) Cas de préipités qui se plasti�ent, avela mirostruture standard. b) Zoom de a).
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5.4. Passage du monograin au polyristal dans le superalliage N185.4.5 Calibration de la règle en β.
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5.4. Passage du monograin au polyristal dans le superalliage N18même essai de tration est représenté ave des paramètres de la règle en β di�érents,(C=100000 MPa, D= 350 et δ=0,2, règle en β N�1). On onstate que la ourbede tration simulée ave la règle en β N�1 orrespond bien jusqu'à environ 1% dedéformation, mais est beauoup trop raide au-delà. Par ontre, ette identi�ationpermet une meilleure modélisation de la relaxation de la ontrainte moyenne. Auontraire, la règle en β N�2 permet une bonne desription de la ourbe de trationmais entraîne une trop forte relaxation de la ontrainte moyenne.E (MPa) ν R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) bN�1 et 2 198000 0,3 R0 10 11 85 4
Cβ (MPa) Dβ δβN�1 100000 350 0,2N�2 120000 350 0,02Tab. 5.6. Coe�ients de la loi de omportement du monoristal.
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Fig. 5.14. Courbe de tration pour la mirostruture sans préipités tertiaires.
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Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations5.5 Passage des phases au monograin dans le super-alliage N18EnjeuCette partie a pour objet de valider les onditions d'appliation d'une homogé-néisation en hamps moyens (de type Mori-Tanaka) du omportement des phases γet γ′ a�n d'obtenir le omportement du monograin. Il s'agit également d'appliquerla méthode de orretion proposée par Pottier a�n de palier une estimation troprigide de la réponse méanique par homogénéisation en hamps moyens dès lors quele phases ont des omportements méaniques très di�érents. Or 'est le as, si l'onhoisit de onsidérer les préipités omme purement élastiques et la matrie ommeélasto-viso-plastique. Par ailleurs, la règle d'homogénéisation de Mori-Tanaka s'ap-puie sur les travaux d'Eshelby et suppose une distribution isotrope des préipités.Ii, les préipités seondaires sont uboïdaux et tous orientés dans le même sens dansun grain, la distribution de la phase préipité n'est don pas isotrope.

Fig. 5.15. Homogénéisation des préipités.Un ertain nombre de travaux ont été réalisés en homogénéisation ave des préi-pités ubiques ou uboïdaux [118, 119, 120℄. Cependant, ils onernent des préipitésdans une matrie au omportement isotrope. Par ailleurs, l'utilisation de l'inlusiond'Eshelby repose sur l'hypothèse d'uniformité des hamps de ontrainte et de défor-mation dans l'inlusion. Or, dans un préipité ubique ou uboïdal, es hamps nesont pas uniformes [121℄.Il paraît don assez di�ile de prendre en ompte la forme du préipité dans leN18 via es modèles. D'autant plus qu'auune donnée onernant le omportementméanique du monograin à 450�C n'est disponible. Les seules informations onnuesonernent le omportement marosopique du polyristal. Il faut don herher àrendre ompte des tendanes que peut générer un hangement de mirostruturesans avoir trop de paramètres à identi�er, puisqu'on ne dispose pas d'informationsdétaillées à l'éhelle des phases. C'est pourquoi un modèle lassique simple est hoisipour l'homogénéisation. La distribution de la phase γ′ est onsidérée omme isotrope,172



5.5. Passage des phases au monograin dans le superalliage N18les préipités sont alors assimilés à des sphères et un modèle d'homogénéisation deMori-Tanaka est appliqué. C'est pour la même raison que des modèles de ompor-tement simples pour la matrie et les préipités sont également privilégiés.5.5.1 In�uene de la forme des préipitésA�n d'estimer l'erreur induite par l'approximation � les préipités sont assimi-lables à des sphères �, des aluls par éléments �nis de ellules périodiques avedi�érentes formes de préipités ont été réalisés. Ce type de omparaison n'est pastotalement pertinent puisque la répartition des préipités dans un grain d'alliageN18 est aléatoire et non pas périodique. Cependant, la mirostruture périodiquedevrait donner une bonne estimation de l'in�uene de la forme des préipités sur leomportement du monograin, pour un oût de alul et de mise en plae moindreque elui d'une mirostruture aléatoire.Les maillages utilisés pour es simulations sont présentés sur les Figures 5.16 à5.18. La fration volumique de préipité est d'environ 43% pour les trois ellules.Les onditions aux limites de la ellule sont telles qu'elles simulent un empilementpériodique, identique à elui représenté sur la Figure 5.18. Les déplaements desfaes latérales opposées sont identiques. Et les déplaements des faes supérieure etinférieure se orrespondent : le déplaement de haun des tiers de la fae inférieureest identique à elui du tiers opposé de la fae supérieure. De plus, pour simuler latration, une déformation uniforme est imposée à tous les éléments.A�n de simpli�er les aluls et faute de données pertinentes sur le omporte-ment des préipités de γ′ dans le N18, le omportement de es derniers est onsidéréomme purement élastique, en première approximation. La plastiité du matériauest don portée uniquement par la matrie γ. De plus, nous avons vu que les dis-loations aux forts niveaux de déformation étaient prinipalement stokées dans lamatrie, même si les préipités en ontiennent également. Le modèle hoisi pourdérire le omportement de la matrie est un modèle de plastiité ristalline de typeMéri-Cailletaud. La valeur de l'érouissage isotrope est hoisie pour orrespondreau durissement ylique onstaté sur les essais. Les interations entre les systèmesde glissement sont dérites dans le Tableau 5.2. Auun érouissage inématique n'estintroduit dans le omportement de la matrie.Pour haque forme de préipités, la simulation d'un premier yle de fatigueen tration répétée à 0,9% de déformation a été réalisée pour quatre orientationsristallographiques du matériau. Les réponses selon les axes [001℄, [111℄ et pour desaxes quelonques sont présentées sur la Figure 5.19.Nous pouvons noter que la forme du préipité a un e�et moins fort que l'orien-tation ristalline. En e�et, les orientations {111} et {223}, les ourbes bleues etroses représentant le premier yle de fatigue pour les deux formes de préipitéssont assez prohes. Une forme uboïdale du préipité entraîne un érouissage plusimportant que la forme sphérique. Cet érouissage plus important peut engendrer173



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations

Fig. 5.16. Maillages des préipités testés en éléments �nis dans une ellule hexagonalepériodique.

Fig. 5.17. Maillages de la ellule hexagonale périodique et oupes de ette ellule ave unpréipité arrondi à l'intérieur.
Fig. 5.18. Empilement de ellules périodiques.Élastiité isotrope Young (MPa) PoissonMatrie 185000 0,3Préipité 210000 0,3Plastiité ristalline R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) bMatrie 315 10 11 40 4Préipité ∞ x x x xTab. 5.7. Coe�ients de la loi de omportement des phases.174
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Fig. 5.19. Simulations de la réponse en fatigue (moyenne volumique) selon di�érentes di-retions ristallographiques pour une ellule élémentaire périodique ontenantdi�érentes formes de préipités, ave élastiité isotrope pour les deux phases etplastiité ristalline pour le matrie (f. Tableau 5.7).des di�érenes allant jusqu'à 150 MPa en �n de première montée en harge. On peutremarquer que e résultat est à l'inverse des résultats obtenus par dynamique desdisloations, pour lesquels le rayon de ourbure très fort des préipités uboïdauxfailite l'entrée des disloations dans le préipité [59℄.5.5.2 Appliation de la méthode de la orretion par la tan-gente asymptotiqueComme mentionné préédemment, les modèles en hamps moyens onduisent àune réponse trop rigide du milieu homogène équivalent lorsque les omportementsde la matrie et des préipités sont très di�érents. La Figure 5.20 montre que, pourtoutes les orientations, la ourbe issue de l'homogénéisation par la méthode de Mori-Tanaka (ourbe rouge) est trop rigide par rapport à la référene éléments �nis (ourbenoire). Une orretion par la tangente asymptotique est don néessaire. La méthode175



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisationsde orretion par la tangente asymptotique est appliquée pour obtenir une réponseplus prohe de l'expériene. Ii un terme orretif unique est identi�é pour toutes lessimulations quelle que soit l'orientation du ristal. Ce terme orretif est hoisi pourque la orretion soit mieux adaptée en moyenne à toutes les orientations testées,lorsque l'on ompare les simulations par éléments �nis sur ellule périodique aveun préipité uboi�dal à elles obtenues par homogénéisation en hamps moyens. Lesréponses obtenues par simulations par éléments �nis sur une ellule périodique aveun préipité uboi�dal sont ii plus raides que elles ave des préipités sphériques, lemodule tangent asymptotique moyen est don plus fort dans e as.La orretion améliore les résultats dans la quasi-totalité des orientations, à l'ex-eption de la réponse à une solliitation selon l'axe [111℄. Cependant, des di�é-renes importantes peuvent enore être observées entre les ourbes de référene etles ourbes obtenues en appliquant la méthode de orretion par la tangente asymp-totique. En e�et, la tangente asymptotique dépend de l'orientation, il n'est donpas possible d'obtenir une orretion satisfaisante pour toutes les orientations. Parontre, il est possible de hoisir une orretion moyenne dont les erreurs se om-pensent d'une orientation à l'autre. En e�et, le but est ii de pouvoir obtenir leomportement homogénéisé du polyristal. Cette orretion permet don de retrou-ver un omportement orret pour le polyristal après une double homogénéisation,omme nous le verrons plus loin. Cependant, les ontraintes et les déformations àl'éhelle des phases pourraient être impréises. Ce n'est pas gênant, étant donné quel'approximation � élastiité isotrope à l'éhelle des phases � au lieu de l'élastiitéubique générait déjà d'importantes di�érenes sur les hamps de ontraintes et dedéformations mirosopiques. Sauzay et ses ollaborateurs [122℄ ont d'ailleurs mon-tré que l'introdution de l'élastiité ubique n'a qu'une faible in�uene sur la réponsemarosopique du matériau. Par ontre, elle a une in�uene majeure sur la issionrésolue ritique à l'éhelle du grain.Par ontre, on peut noter que le module d'érouissage obtenu pour le omporte-ment du monograin homogénéisé est trop fort par rapport au omportement prohedu parfaitement plastique hoisi pour le monograin lors de son identi�ation à partirdes simulations de polyristaux par éléments �nis. Pourtant le omportement de lamatrie introduit pour l'homogénéisation des phases est presque parfaitement plas-tique, on ne peut don diminuer signi�ativement l'érouissage. Le fait de hoisirun modèle de omportement purement élastique pour les préipités entrâine donune réponse trop rigide au niveau du monograin. Deux options s'o�rent alors. Ilfaut soit hoisir un modèle élasto-viso-plastique pour les préipités également, soitdiminuer arti�iellement le module tangent asymptotique pour obtenir un ompor-tement du monograin orrespondant à elui obtenu par � méthode inverse � à partirdu omportement du polyristal.
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5.5. Passage des phases au monograin dans le superalliage N18
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Fig. 5.20. Comparaison de simulations de premier yle de fatigue appliqué suivant dif-férents axes matériau. La ellule est périodique et ontient des préipités u-boïdaux (en noir). Le omportement du matériau obtenu par homogénéisationde Mori-Tanaka est en vert et elui sans la orretion de la tangente asympto-tique est en rouge. La loi de omportement onsiste en une élastiité isotropeet un érouissage isotrope dé�ni sur les systèmes de glissement otaédriques (f.Tableau 5.7). 177



Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisationsConlusionsL'homogénéisation en hamps moyens en appliquant la méthode de orretionpar la tangente asymptotique (orretion de Pottier) permet de modérer la raideurexessive du modèle de Mori-Tanaka. Néanmoins, omme il s'agit d'une orretionmoyenne, identique pour toutes les orientations, elle n'est pas adaptée à haque orien-tation. Elle permet ertes une orretion au niveau marosopique, mais à l'éhelledes phases, des di�érenes importantes apparaissent. En fait, deux fateurs modi-�ent fortement les ontraintes et les déformations à l'éhelle des phases, d'une part,l'approximation élastiité isotrope, d'autre part la orretion de Pottier. Il est néan-moins possible de l'utiliser pour avoir des tendanes au sujet de l'in�uene de lamirostruture sur le omportement marosopique.Par ailleurs, le hoix d'un omportement purement élastiques pour les préipi-tés amène à augmenter arti�iellement la orretion par la tangente asymptotique,'est-à-dire à diminuer fortement le module tangent asymptotique, pour obtenir leomportement du monoristal voulu. Mais le hoix d'un omportement élasto-viso-plastique pour les préipités, pour lequel la orretion ne serait pas néessaire, posele problème de l'identi�ation du omportement des phases.5.6 Synthèse du Chapitre 5L'élastiité monoristalline du N18 est ubique, et probablement prohe de ellede l'AM1. Ce type d'élastiité introduit des ontraintes internes entre les phases, àl'éhelle �ne. Celles-i ont été évaluées par éléments �nis. L'ordre de grandeur dees ontraintes internes reste assez faible, 'est pourquoi elles seront négligées parla suite, de manière à pouvoir utiliser un modèle simple dans lequel l'élastiité esthomogène (règle en β).Généralement, dans les superalliages γ/γ′, l'éart entre l'élastiité de la matrieet elle du préipité est inférieur à 10%. La matrie a ainsi un module d'élastiitélégèrement inférieur à elui des préipités.A�n de simpli�er les aluls et faute de données pertinentes sur le omportementdes préipités de γ′ dans le N18, le omportement de es derniers a été onsidéréomme purement élastique, en première approximation. La plastiité du matériau estdon portée uniquement par la matrie. Cependant, le fait d'homogénéiser la matrieave les préipités purement élastiques onduit à un érouissage plus fort dans lematériau homogénéisé que elui identi�é pour le monograin, à moins de diminuerle module tangent asymptotique à introduire dans la méthode de orretion par latangente asymptotique. Le hoix d'un omportement élasto-viso-plastiques pour lespréipités pose quant à lui des problèmes d'identi�ation.A présent qu'ont été exposés les résultats issus des alibrations des deux hange-ments d'éhelles, ainsi que les lois de omportement des phases, le hapitre suivant178



5.6. Synthèse du Chapitre 5aborde la onstrution du modèle omplet ave les deux hangements d'éhelle etompare les simulations aux résultats expérimentaux.
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Chapitre 5. Mise en plae des di�érentes homogénéisations
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Chapitre 6Mise en plae du modèle à doublehomogénéisation
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisation
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6.1. Ériture du modèle à double homogénéisationEnjeuLe modèle à double homogénéisation permet de passer du omportement desphases diretement au omportement marosopique du polyristal. Ce modèle estonstitué de deux homogénéisations imbriquées l'une dans l'autre. La première estune homogénéisation de Mori-Tanaka destinée à homogénéiser le omportement despréipités et de la matrie a�n d'estimer le omportement du monograin, la seondeest une homogénéisation par la règle en β du omportement des grains pour endéduire elui du polyristal. La Figure 6.1 donne le shéma du modèle et la Figure 6.2préise les variables utilisées à haque éhelle.

Fig. 6.1. Shéma des éhelles dans le N18.6.1 Ériture du modèle à double homogénéisationL'étape de loalisation onsiste à estimer les ontraintes dans haque grain puisdans haque phase.Loalisation des ontraintes :L'équation 6.1 dé�nit les ontraintes dans haque grain à partir de la ontraintemarosopique Σ
∼

.
σ
∼

g = Σ
∼

+ Cβ(β
∼

− β
∼

g) (6.1)Puis les équations 6.2 et 6.3 permettent de aluler les ontraintes dans les pré-ipités et la matrie de haque grain à partir de la ontrainte en haque grain.Loalisation des ontraintes à l'aide de l'ériture TFA (Transformation FieldAnalysis [103℄) :
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisation
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Fig. 6.2. Shéma de la double homogénéisation.Ave la orretion de Pottier qui vise à améliorer les estimations fournies parl'approhe TFA (2 phases), on remplae F
≈

rs par F
≈

∗
rs, pour prendre en ompte laorretion par tangente asymptotique (f. artile de Chabohe et al. [108℄) :
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varg

int désignent des variables internes de la loi de omportement.184



6.1. Ériture du modèle à double homogénéisationHomogénéisation des déformations :A partir des déformations loales, il faut maintenant aluler la déformation danshaun des grains puis la déformation marosopique E
∼

:� Déformation plastique dans haque grain
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∼

p + Ė
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p (6.12)Il est possible de dé�nir un ertain nombre de grandeurs intermédiaires, telles quela déformation et la ontrainte globale dans la matrie E
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisationIntrodution de l'e�et de tailleA�n de pouvoir rendre ompte des e�ets de la mirostruture sur le omporte-ment en fatigue, il est néessaire de retrouver les di�érenes de limites d'élastiitéobservées dans la seonde partie de e mémoire (hapitre 4). Or, pour es alliages,la limite d'élastiité dépend fortement de la taille des di�érentes populations depréipités. L'e�et de la taille des préipités n'est pas prise en ompte par les mo-dèles en hamps moyens. Il est don néessaire d'introduire l'e�et de la taille despréipités diretement dans le omportement monoristallin des di�érentes phases.En pratique, si l'on hoisit de onserver un omportement des préipités purementélastique, seul le omportement de la matrie dépend de la taille des préipités.Pour modi�er la limite d'élastiité à 0,2% de déformation plastique, le plus simpleest de modi�er le seuil de plastiité. On pourrait envisager d'introduire un érouis-sage inématique lassique rapide, mais elui-i induirait une relaxation signi�ativede la ontrainte moyenne. Or, les résultats expérimentaux ont montré que la relaxa-tion de la ontrainte moyenne est très faible. Il faudrait don utiliser un érouissagemultiinématique à seuil qui rendrait le modèle à l'éhelle des phases trop om-plexe. L'e�et de taille est don introduit dans le seuil de plastiité du modèle deomportement des phases.A�n d'introduire et e�et de taille, la fontion exposée dans la seonde partieau hapitre 4 paragraphe 4.2.1 est utilisée. Pour rappel, le seuil de plastiité, τ0, estdé�ni par l' équation 4.2 : τ0 = τ0,phase−seule + ∆τg′II
+ ∆τg′IIIPour les disloations fortement ouplées, l'équation 3.8 est utilisée :
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(0, 94(1 + f 1/2/2))[56℄Pour les disloations faiblement ouplées, l'équation 3.9 est utilisée :
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)ave ΓAPB=0,24 J/m2, w=3,34, b=0,25 nm, Tl = Gb2

2
=2,5e-9N .Pour haque population de préipités, l'inrément de ission résolue ritiquequ'engendre ette population est déterminé en hoisissant le méanisme qui donnel'inrément minimal. Les di�érents inréments sont ensuite additionnés.Entrées et sorties du modèleCe modèle à double homogénéisation néessite un ertain nombre de paramètresmatériau. Ces paramètres ainsi que les variables internes qu'ils ontr�lent sont rap-pelés dans le Tableau 6.1. Il faut deux paramètres, le module d'Young (Y oung) et leoe�ient de Poisson (ν), pour dé�nir le tenseur d'élastiité du préipité, de même186



6.1. Ériture du modèle à double homogénéisationil en faut deux autres pour dé�nir le tenseur d'élastiité de la matrie. Comme lamatrie se plasti�e, il faut également un seuil de plastiité. La loi de omportementhoisie pour la matrie peut être plus ou moins omplexe et ompter des érouis-sages isotropes et inématiques. A minima, un érouissage isotrope est néessairepour rendre ompte du durissement ylique. Un érouissage inématique intergra-nulaire est introduit via la règle en β, qui néessite trois paramètres (Cβ,Dβ et δβ).Le dernier paramètre du modèle orrespond à la orretion de Pottier. Il ne fautdon pas moins de onze paramètres pour alibrer le modèle. Le modèle omprend aminima, deux variables internes marosopiques (E
∼

e et E
∼

p), deux variables internespar grain (β
∼

g et ε
∼

g
e), deux variables internes pour haque système, soit vingt-quatrevariables au total par grain (γg

s et rg
s), ar il y a douze systèmes de glissement ota-hédrique dans la maille ubique à fae entrée. Ce nombre de variables internes estertes important, mais reste néanmoins omparable à elui d'un modèle d'homogé-néisation à l'aide de la règle en β à un seul niveau.De plus, le modèle intègre une estimation du seuil de plastiité à partir de lamirostruture, qui néessite également des paramètres matériau.Conernant les sorties du modèle (présentées dans le Tableau 6.2), plusieursoptions sont envisageables : soit seul le résultat de l'homogénéisation est importantet l'on peut se ontenter de sorties à l'éhelle marosopique, soit on souhaite obteniraussi la répartition de la déformation au sein des grains selon leur orientation, voiremême la ission résolue ritique et la déformation pour haque système de glissementet il est alors néessaire de sauvegarder les valeurs de toutes les variables internesdes éhelles inférieures. paramètre variables internesPréipités Y oung, ν ε

∼
e (1)Matrie Y oung, ν ε

∼
e (1)

R0 = f(fi, ti) γp (Nsystemes x Ngrains)
Q, b vs (Nsystemes x Ngrains)

Ci, Di α(s, i) (Nsystemes x Ngrains x Ni)règle en β Cβ, Dβ, δβ β
∼

g (Ngrains)Pottier LpTab. 6.1. Paramètres matériau et variables internes du modèle. Cas de préipités purementélastiques.
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisationéhelle sortieséhelle E
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s,precipite (Nsystemes x Ngrains)Tab. 6.2. Sorties du modèle.6.2 Appliation du modèle à double homogénéisa-tion à la simulation des essais sur N18 à grosgrains6.2.1 Lois de omportement des phasesD'après les résultats de l'identi�ation du omportement du monograin au para-graphe 5.4, auun érouissage inématique intragranulaire n'est néessaire et le dur-issement ylique peut-être modélisé par un érouissage isotrope sur les systèmes deglissement selon une loi de type Méri-Cailletaud ave pour paramètres Q=85 MPaet b=4 (f. Tableau 5.6). Les mirostrutures réalisées expérimentalement au oursde e travail omportent toutes une fration volumique de préipités d'environ 50%.Le même érouissage isotrope est introduit dans le modèle de omportement de lamatrie. Les omportements onsidérés sont reportés dans les Tableaux 6.3 et 6.4.Deux approhes ont été envisagées. Dans la première, les préipités sont onsidé-rés omme purement élastiques, e qui permet de limiter le nombre de paramètres àidenti�er. Dans la seonde, la matrie et le préipité sont suseptibles de se plasti�er.Cependant l'identi�ation du omportement plastique de haque phase est di�ile,ar auune donnée ne permet d'attribuer les e�ets observés à une phase plut�t qu'àune autre. Un jeu de paramètres est néanmoins proposé dans le Tableau 6.4. Lesavantages de la seonde approhe sont qu'elle est un peu plus physique puisque lesdisloations traversent e�etivement les préipités, qu'elle ne néessite pas d'utiliserla orretion par la tangente asymptotique et surtout qu'elle permet de voir des188



6.2. Appliation du modèle à double homogénéisation à la simulation des essais sur N18à gros grainse�ets d'interation entre les deux omportements plastiques des deux phases.phase E (MPa) ν R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) bmatrie γ 185000 0,3 f(mirostuture) 10 11 85 4préipité γ′ 210000 0,3 ∞ x x x xTab. 6.3. Coe�ients de la loi de omportement de la matrie et des préipités lorsque leomportement de eux-i est purement élastiques.phase E (MPa) ν R0 (MPa) K (MPa.s1/n) n Q (MPa) bmatrie γ 185000 0,3 f(mirostuture) 10 11 80 4préipité γ′ 210000 0,3 f(mirostuture) 10 11 120 6Tab. 6.4. Coe�ients de la loi de omportement de la matrie et des préipités dans le asoù les préipités se plasti�ent.règle en β Cβ(MPa) Dβ δβrègle 1 100000 350 0,2règle 2 120000 350 0,002Tab. 6.5. Coe�ients de la règle en β.Lors du alibrage de la règle en β dé�ni au hapitre préédent, on avait puremarquer qu'ave la règle identi�ée (règle N�2 du Tableau 6.5) la relaxation de laontrainte moyenne était trop forte dès le premier yle. Il est possible de limiterette relaxation de la ontrainte moyenne en augmentant le paramètre δβ de la règleen β. Cependant ette modi�ation entraîne aussi une augmentation de l'érouissageinématique linéaire et modi�e fortement la ourbe de tration. On peut don hoisirsoit d'homogénéiser ave la règle N�2, et avoir une trop grande relaxation de laontrainte moyenne, soit d'homogénéiser ave la règle N�1 et avoir un érouissagetrop raide sur la ourbe de tration. Étant donné que l'allure de la ourbe de trationau-delà de 1% de déformation est hors du domaine d'appliation visé, 'est la règleN�1 qui est appliquée.Pour les lois des phases identi�ées pour la règle en β N�1, le seuil de plastiitéest donné par :
R0,matrice = R0,matrice−seule + ∆τ = 50 + ∆τ(tγ′

II
, tγ′

III
, fγ′

II
, fγ′

III
) (6.17)

R0,prec = R0,precipites−seuls + ∆τ = 175 + ∆τ(tγ′

II
, tγ′

III
, fγ′

II
, fγ′

III
) (6.18)où ∆τ est la fontion dé�nie au paragraphe 6.1.Les seuils de plastiité des phases isolées n'étant pas onnus, un hoix arbitrairea été fait. Il onsidère assez logiquement que les préipités se plasti�ent plus tard quela matrie. En e�et, les disloations se déplaent dans la matrie et sont bloquéeset/ou ralenties par les préipités. 189



Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisation6.2.2 Comparaison modèle/expérieneLa omparaison des résultats du modèle dans lequel on onsidère que les pré-ipités ont un omportement purement élastique ave les résultats expérimentauxmontre que ette hypothèse n'est pas pertinente. Même en attribuant un omporte-ment pratiquement parfaitement plastique à la matrie, le omportement homogé-néisé au moyen du alul par éléments �nis de la ellule périodique est trop rigidepar rapport à l'expériene. Il onvient don d'appliquer un module tangent asymp-totique dans la méthode de orretion par la tangent asymptotique plus faible queelui qui orrespondrait à la orretion de l'exès de rigidité dû au modèle d'homo-généisation, a�n de orriger également l'exès de rigidité dû au hoix d'un modèlede omportement purement élastique pour les préipités. De plus, la orretion ap-pliquée ii est indépendante de l'orientation de haque grain, et ne permet don pasde réupérer la réponse de haque phase.Il semble, de plus, logique de donner un omportement plastique aux préipités,étant donné que, tout omme la matrie, ils sont traversés par des disloations etpeuvent même - dans le as de la mirostruture à gros préipités - ontenir despaires de disloations vis. Toutefois, l'identi�ation des omportements des phaseslorsque la matrie et les préipités ont un omportement élasto-plastique est trèsdi�ile ar un grand nombre de paramètres matériau est alors à identi�er. Elle estd'autant plus di�ile que seules des données marosopiques sont disponibles. Parailleurs, il est probable que des lois de type plastiité ristalline ne soient pas lesplus adaptées pour dérire la plastiité à l'éhelle des phases. Il faudrait sans douteutiliser des lois utilisant les densités de disloations et leurs interations. Néanmoins,un assez bon aord entre expérienes et simulations est obtenu ave la alibrationde la règle en β N�2 (dé�nie dans le Tableau 6.5) et les lois de omportement dé�niesdans le Tableau 6.4). La Figure 6.3 illustre e fait pour les essais de fatigue à 0,9%de déformation maximale, et la Figure 6.4 pour les essais de fatigue alternée à deuxniveaux de déformation imposée.
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6.2. Appliation du modèle à double homogénéisation à la simulation des essais sur N18à gros grains

a) −800

−600

−400

−200

0

200

400

600

800

1000

1200

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
déformation (%)

co
nt

ra
in

te
 (

M
P

a)

sim cycle ini
sim cycle stab
exp cycle ini
exp cycle stab

standard

b) −800

−600

−400

−200

0

200

400

600

800

1000

1200

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9
déformation (%)

co
nt

ra
in

te
 (

M
P

a)

sim cycle ini
sim cycle stab
exp cycle ini
exp cycle stab

sans   ’ tertiairesγ

) −800

−600

−400

−200

0

200

400

600

800

1000

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
déformation (%)

co
nt

ra
in

te
 (

M
P

a)

sim cycle ini
sim cycle stab
exp cycle ini
exp cycle stab

gros  ’ secondairesγ

Fig. 6.3. Comparaison entre l'expériene et la simulation sur le premier yle et le ylestabilisé d'un essai de fatigue répétée à 0,9% de déformation maximale. La simu-lation est alulée à l'aide d'un modèle à double homogénéisation d'un polyristalde 10 grains ayant des préipités qui se plasti�ent. a) mirostruture standard,b) mirostruture sans γ′
III ) mirostruture à gros γ′

II . 191



Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisation
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Fig. 6.4. Comparaison entre l'expériene et la simulation sur le premier yle à ∆ε = 1, 4%et le yle stabilisé d'un essai de fatigue alternée en déformation imposée ave 300yles à ∆ε = 1% puis 300 yles à ∆ε = 1, 4%. La simulation est alulée à l'aided'un modèle à double homogénéisation sur un polyristal de 10 grains ayant despréipités qui se plasti�ent. a) mirostruture standard hangement de niveau dedéformation, b) mirostruture à gros γ′
II hangement de niveau de déformation) mirostruture standard yle stabilisé ∆ε = 1, 4%, d) mirostruture à gros

γ′
II yle stabilisé ∆ε = 1, 4%.
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6.3. Disussion autour du modèle à double homogénéisation6.3 Disussion autour du modèle à double homogé-néisation6.3.1 Contraintes et déformations aux di�érentes éhellesCette setion a pour but d'analyser omment ontraintes et déformations sontréparties lorsqu'un hangement d'éhelle est réalisé.Les Figures 6.5 et 6.6 présentent les simulations de la réponse méanique ma-rosopique de la mirostruture à gros préipités seondaires ainsi que la � réponsepolyristalline � des phases à un premier yle de fatigue, respetivement dans lesas où les préipités sont purement élastiques et élasto-plastiques. La � réponse po-lyristalline � de la phase r est dé�nie par Σr = f(Er). Les équations de Er et Σrétant les équations 6.14, 6.15, 6.16 et 6.16. On onstate que l'homogénéisation au ni-veau des phases a introduit un érouissage inématique linéaire. Par ailleurs, ommeattendu dans le as des préipités purement élastiques, eux-i se déforment peutandis que la matrie élasto-plastique se déforme beauoup. Alors que le préipitéest déformé d'à peine 0,42% la matrie est déformée de plus de 1,4% soit plus detrois fois plus. Les ontraintes dans les phases présentent des éarts beauoup plusfaibles. Tandis qu'au niveau marosopique en �n de première harge, la ontrainteest de 866 MPa, elle est de 840 MPa dans la matrie et de 891 MPa dans la phasepréipité.Dans le as où les préipités sont élasto-plastiques, les deux phases jouent unr�le dans l'homogénéisation. On note ependant que leurs omportements sont assezsemblables, mis à part une di�érene de 125 MPa sur la limite d'élastiité. L'identi-�ation du omportement des phases est di�ile dans e as, ar un grand nombrede paramètres matériau sont à identi�er et l'on dispose d'assez peu d'informationspermettant d'attribuer les e�ets marosopiques observés à telle ou telle phase.
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisation
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Fig. 6.5. E�et de l'homogénéisation des préipités ave la matrie pour la mirostrutureà gros préipités seondaires. Les ourbes représentent le omportement polyris-tallin de haque phase introduite dans le modèle à double homogénéisation ainsique le omportement homogénéisé. Cas des préipités purement élastiques.
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Fig. 6.6. E�et de l'homogénéisation des préipités ave la matrie pour la mirostruturesans γ′
III . Les ourbes représentent le omportement polyristallin de haquephase introduite dans le modèle à double homogénéisation ainsi que le ompor-tement homogénéisé. Cas des préipités élasto-plastiques.194



6.3. Disussion autour du modèle à double homogénéisation6.3.2 Comparaison de l'in�uene de haque paramètre sur lalimite d'élastiitéLes Figures 6.7 à 6.11 montrent l'in�uene de la valeur des di�érents paramètres.Le paramètre du modèle qui a le plus d'in�uene est lairement le realage du seuilde plastiité de la matrie (Figure 6.7). Plaçons-nous maintenant arti�iellementdans le as où le seuil de plastiité de la matrie est �xé à 315 MPa et elui depréipité à 430 MPa et faisons varier la fration volumique de préipités dans l'étaped'homogénéisation. La Figure 6.8 montre et e�et de fration volumique sur unpremier yle de fatigue à 0,9% de déformation pour des matériaux ayant un seuilde plastiité de la matrie �xée à 315 MPa. Une variation de 1% à 50% de la frationvolumique de préipités entraîne 130 MPa (soit environ 15 %) d'augmentation dela ontrainte en �n de première montée en harge. C'est peu omparé aux presque680 MPa qui proviennent de l'augmentation du seuil de plastiité généré par lamirostruture. Ii, on ompare la réponse méanique de la matrie à elle de lamirostruture sans préipités tertiaires, qui possède un seuil de plastiité médian.L'augmentation serait enore plus marquée pour la mirostruture standard ou àpréipités seondaires �ns. En fait, la présene de préipités modi�e la apaité de lamatrie à se plasti�er, on doit don utiliser un omportement des phases qui dépenddéjà de l'état de préipitation. De plus, dans le sens de solliitation, la matrie qui sedéforme failement, prise entre deux préipités qui se déforment peu, est solliité dansles trois dimensions, même si la solliitation marosopique est unidimensionnel. Cete�et induit également une augmentation de la ontrainte à appliquer pour déformerle matériau qui n'est pas prise en ompte par le modèle en hamp moyen. Ii, ese�ets sont traduits par une modi�ation du seuil de plastiité des phases.
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisation
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6.3. Disussion autour du modèle à double homogénéisation
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Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisationélastiques. L'in�uene de haune sur la réponse à un yle de fatigue est assezlaire : la orretion en β ajoute un érouissage inématique non linéaire qui rendompte des interations entre les di�érents grains, et la méthode de orretion par latangente asymptotique diminue fortement l'érouissage inématique linéaire induitpar l'homogénéisation de Mori-Tanaka. Leur ontribution est importante ; en �n depremière montée en harge, elles représentent haune une orretion d'environ 150MPa.
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Fig. 6.11. E�et des orretions sur le premier yle de fatigue dans le as des préipitéspurement élastiques.6.3.3 Temps de alulLes temps de alul ave le modèle à double homogénéisation sont assez longs. LeTableau 6.6 présente les temps de alul d'un premier yle de fatigue à 0,9% de dé-formation pour di�érentes lois de omportement. Le alul de la réponse méaniqueà l'aide de la loi ristalline ave homogénéisation en β est six fois plus rapide que lealul ave le modèle à double homogénéisation pour un polyristal de 10 grains et20 fois plus rapide pour un polyristal de 343 grains. Cependant, e alul reste 100fois plus rapide que le alul du polyristal par éléments �nis où haque grain estmaillé.
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6.3. Disussion autour du modèle à double homogénéisationModèle utilisé temps de alul (s)Polyristal à double homogénéisation (10 grains) 3351 homogénéisation : plastiité ristalline grain homogène (10 grains) 57Polyristal EF 343 grains, Elastiité isotrope 174706Polyristal EF 343 grains, Elastiité ubique 224845Polyristal double homogénéisation 343 grains 2315Polyristal homogénéisation règle en β 343 grains 103Tab. 6.6. Temps de alul pour un premier yle de fatigue à 0,9% de déformation.Synthèse de la Partie IIIUn modèle à double homogénéisation a été dé�ni pour prendre en ompte l'in-�uene de la mirostruture intragranulaire sur le omportement marosopique. Ilpermet de aluler le omportement marosopique du polyristal de N18 à par-tir des omportements ristallins des phases γ et γ′. Toutefois si le modèle donnedes résultats aeptables au niveau marosopique, pour qu'il soit réellement utili-sable, il faudrait onnaître de façon plus préise le omportement du monoristalet surtout elui de haune des phases, a�n de pouvoir donner un omportementélasto-plastique justi�é à la fois aux préipités et à la matrie. Dans le adre de etravail, la quantité de données faible sur le omportement des phases a onduit àhoisir :- soit un omportement purement élastique des préipités, a�n de failiter l'iden-ti�ation du omportement des phases. On montre que ette hypothèse ne peutdonner de résultats ohérents ave l'expériene qu'à l'aide d'une orretion par latangente asymptotique importante.- soit un omportement élasto-plastique des préipités, mais l'identi�ation duomportement des phases onduit à des omportements très prohes des deux phasesmis à part pour le seuil de plastiité. En fait, dans e as, il y a trop de paramètresmatériau à identi�er pour le nombre d'essais réalisés.De plus, la majeure partie de l'in�uene de la mirostruture est don liée à lamodi�ation du seuil de plastiité des phases et non à l'e�et de l'homogénéisationdes phases. Cependant, e résultat est ohérent ave les résultats expérimentauxobtenus. Les expérienes réalisées dans la partie II de ette thèse ont en e�et montréque seul e seuil de plastiité est modi�é par un hangement de mirostruture. Dansle as de l'identi�ation du modèle multiéhelle, l'érouissage inématique provientuniquement du hangement d'éhelle. Un érouissage inématique non linéaire estintroduit via la règle en β et un seond érouissage résulte de l'homogénéisation surles phases, il est ontr�lé par la orretion par la tangente asymptotique dans leas des préipités purement élastiques. Ce modèle à double homogénéisation seraitdon plus adapté dans le as d'un matériau qui s'adouit pour lequel l'e�et desérouissages inématiques sur la réponse en fatigue est plus ritique. 199



Chapitre 6. Mise en plae du modèle à double homogénéisationLe temps de alul de e modèle étant trop long pour envisager de l'appliquerdans une boule d'optimisation de la mirostruture, il était envisagé en premierlieu de l'utiliser pour aider à la alibration d'un modèle phénoménologique à utiliserdans un alul de pièe. Cependant, la faible di�érene observée entre les di�érentesmirostrutures sur les résultats des essais de fatigue et de tration, exepté surle seuil de plastiité, ont onduit à introduire l'e�et de mirostruture uniquementdans le seuil de plastiité, au niveau de la loi ristalline des phases. L'e�et de lafration volumique de préipités sur la réponse méanique au travers du proessusd'homogénéisation est faible lui-aussi. La Partie suivante vise don à utiliser un mo-dèle phénoménologique. Au regard des observations expérimentales et des résultatsdu modèle à double homogénéisation, l'e�et de mirostruture est limité à un e�etsur le seuil de plastiité.
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Quatrième partieOptimisation du traitementthermique d'un disque

201



202



Table des matières
7 Appliation à un alul de disque en N18 2077.1 Identi�ation du modèle de omportement marosopique . 2097.1.1 Érouissage isotrope . . . . . . . . . . . . . . . . . 2097.1.2 Érouissage inématique . . . . . . . . . . . . . . . 2107.1.3 In�uene des paramètres mirostruturaux sur la loide omportement marosopique . . . . . . . . . . 2117.1.4 Loi de fatigue . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 2127.2 Comparaison du modèle de omportement marosopique etdes résultats expérimentaux . . . . . . . . . . . . . . . . . 2127.2.1 Comparaison des lois phénoménologique et multiéhelle2167.3 Étude de l'in�uene d'une variation du seuil de plastiité dumatériau dans le disque sur la durée de vie . . . . . . . . . 2207.4 E�et d'un hangement de traitement thermique sur la duréede vie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 2227.5 Optimisation du traitement thermique vis-à-vis de la duréede vie en fatigue . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 2347.6 Perspetives et disussion sur la boule d'optimisation . . . 235



Table des matières

204



Table des matièresIntrodutionCette partie a pour but d'exposer la mise en plae d'une boule d'optimisationdu traitement thermique vis-à-vis de la durée de vie en fatigue, objetif �nal de etravail de thèse. Elle est représentée sur le shéma de la Figure 6.12. Cette bouleomporte trois aluls par éléments �nis et un post-traitement pour évaluer la du-rée de vie. Le premier alul est un alul de thermique qui permet de déterminerl'évolution du hamp thermique au ours du traitement thermique. Le seond est unalul de mirostruture qui donne les paramètres mirostruturaux, 'est-à-dire lerayon équivalent et la fration volumique des di�érentes populations de préipités,en fontion de l'évolution de la température simulée lors du premier alul. Il seraréalisé à l'aide du modèle de préipitation identi�é au Chapitre 2 de e mémoire. Letroisième alul vise à obtenir la réponse méanique du disque sous la solliitationqu'il subit en servie, le omportement en haque point de Gauss étant dépendantdes paramètres mirostruturaux obtenus lors du seond alul. Le modèle de om-portement identi�é au ours du hapitre préédent est un modèle multiéhelle, dontle temps de alul est long. Il n'est don pas adapté à l'utilisation au sein d'uneboule d'optimisation. C'est pourquoi un modèle marosopique phénoménologiquedépendant des paramètres mirostruturaux doit être identi�é. Il onstitue le der-nier élément néessaire à la mise en plae de la boule d'optimisation. La boule estensuite appliquée au as d'un disque de turbine.TraitementthermiqueCalulthermique Evolution dela température Calul demirostruture
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Fig. 6.12. Shéma de la boule d'optimisation.
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7.1. Identi�ation du modèle de omportement marosopique7.1 Identi�ation du modèle de omportement ma-rosopiqueUn modèle de omportement marosopique dépendant des paramètres miro-struturaux doit être identi�é pour l'utilisation au sein d'une boule d'optimisation.Comme les résultats expérimentaux ont montré que la mirostruture intragranu-laire n'avait d'in�uene que sur le seuil de plastiité, seul e paramètre sera modi�éen fontion de la mirostruture. Pour modéliser le omportement du N18 un modèlede type Chabohe [32℄ pour un matériau isotrope a été utilisé.Dans e modèle la déformation est déomposée en une partie plastique et unepartie élastique :
ε
∼

= ε
∼

e + ε
∼

p = C
≈

−1 : σ
∼

+ ε
∼

p (7.1)La fontion f traduisant l'évolution du domaine d'élastiité s'érit à partir duritère de von Mises :
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)′ (7.3)ave l'érouissage isotrope R qui orrespond à une variation de la taille du domained'élastiité dans l'espae des ontraintes et χ
∼

l'érouissage inématique, qui orres-pond à une translation du domaine d'élastiité.L'évolution de la déformation plastique s'érit :
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(7.6)où σ

∼

′ désigne la partie déviatorique de σ
∼

.7.1.1 Érouissage isotropeL'alliage N18 présente un très fort durissement ylique, quelle que soit sa miro-struture. La loi d'évolution de la variable d'érouissage isotrope s'exprime omme :
R = r(p)dp (7.7)dont l'intégration onduit l'équation 4.3 : 209



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18
R(en MPa) = σM − σM0 = 240(1 − exp(−4p)), identi�ée au paragraphe 4.2.2sur la base des essais de durissement ylique.7.1.2 Érouissage inématiqueL'érouissage inématique traduit le déplaement du entre du domaine d'élasti-ité dans l'espae des ontraintes. La ontrainte de von Mises qui s'exere alors surle matériau doit être alulée à l'aide de la ontrainte e�etive, di�érene entre laontrainte appliquée et la ontrainte interne qui exere un e�ort de rappel pour favo-riser la déformation opposée au sens de solliitation ourant. Prager [123℄ a proposéun modèle d'érouissage inématique linéaire,

χ
∼

=
2

3
Cε

∼

p (7.8)tandis que Armstrong et Frederik [124℄ ont introduit un érouissage inématiquenon linéaire :
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(7.9)
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2

D
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) (7.10)Cependant, pour un essai à déformation imposé à valeur moyenne non nulle,e type d'érouissage inématique non linéaire surestime l'e�et de Rohet et en-traîne également une relaxation totale de la ontrainte moyenne. Or une ontraintemoyenne plus élevée entraîne une durée de vie plus ourte, il est don important dela prendre en ompte orretement. C'est pourquoi, il est plus pertinent d'utiliser unmodèle inématique non linéaire à seuil [9℄ qui permet de traduire orretement larelaxation de la ontrainte moyenne sous hargement dissymétrique à déformationimposée. Ce modèle s'obtient en introduisant une fontion seuil (Φ) dans le modèled'érouissage non linéaire préédent.
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(7.13)Il y a inq paramètres à identi�er dans le as d'un érouissage inématique à seuil(Ci, Di, ωi, m1 et m2), ependant on se limitera au as où m1 = m2 = 1.210



7.1. Identi�ation du modèle de omportement marosopiqueL'érouissage inématique est don dérit omme la somme de plusieurs érouis-sages orrespondant haun à l'un des trois modèles préédemment dérits a�n detraduire au mieux les non linéarités du omportement plastique du matériau.
χ
∼

=
∑

i

χ
∼

i (7.14)Le modèle est alibré ave les données expérimentales des essais de tration etde fatigue, notamment à l'aide de l'évolution de la ontrainte moyenne au yle sta-bilisé en fontion de la déformation imposée lors des essais de fatigue répétée, enappliquant la méthode de proposée par Chabohe et Jung [9℄. Le modèle maroso-pique omprend au �nal quatre érouissages inématiques à seuils et un érouissageinématique linéaire.7.1.3 In�uene des paramètres mirostruturaux sur la loi deomportement marosopiqueLa partie II de e mémoire a montré que l'in�uene des paramètres mirostru-turaux sur la loi de omportement marosopique pouvait porter uniquement sur leseuil de plastiité. Les paramètres de la loi phénoménologique identi�ée sont présen-tés dans le Tableau 7.1.E(GPa) ν R0(MPa) Q(MPa) b K(MPa.s(1/n)) n196 0,3 f(mirostruture) 240 4 10 11C1(MPa) D1 ω1 C2(MPa) D2 ω2 C3(MPa) D3 ω3350 000 6000 0,95 180 000 2000 0,85 32000 800 0,75C4(MPa) D4 ω4 C5(MPa)20000 300 0,75 1800Tab. 7.1. Paramètres de la loi de omportement du N18 à gros grains à 450�C.A�n d'introduire l'e�et de taille des préipités, la fontion exposée dans la se-onde partie au hapitre 4 paragraphe 4.2.1 est utilisée. Pour rappel, le seuil de plas-tiité, R0 = 2τ0, est dé�ni par l'équation 4.2 : 2τ0 = 2(τ0,phase−seule + ∆τg′II
+ ∆τg′III

)Pour les disloations fortement ouplées, l'équation 3.8 est utilisée :
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18ave τ0,phase−seule=85MPa, ΓAPB=0,24 J/m2, w=3,34, b=0,25 nm, Tl = Gb2

2
=2,5e-9N .Pour haque population de préipités, l'inrément de ission résolue ritiquequ'engendre ette population est déterminé en hoisissant le méanisme qui donnel'inrément minimal. Les di�érents inréments sont ensuite additionnés.7.1.4 Loi de fatigueLe modèle de fatigue utilisé dans ette partie est elui identi�é en partie II de lathèse (Chapitre 4 paragraphe 4.3.2). Il s'agit d'un modèle en déformation prenant enompte la ontrainte moyenne, au moyen d'une orretion linéaire. Il est indépendantde la mirostruture, ar l'e�et de la mirostruture intragranulaire sur la durée devie est traduit uniquement par le omportement. Le modèle de fatigue s'érit sousla forme :

∆ε/2

(

1 + g
σ̄

∆σ/2

)

= BN−β
f + AN−α

fave g un paramètre matériau de orretion de l'e�et de la ontrainte moyenne.Les paramètres identi�és sont rappelés dans le Tableau 7.2, et la ourbe de fatigueobtenue sur la Figure 7.1.paramètre A α B β gvaleur 0,09 0,8 0,0118 0,105 0,35Tab. 7.2. Tableau réapitulatif des paramètres de la ourbe de Manson-Co�n du N18 àgros grains à 450�C.
7.2 Comparaison du modèle de omportement ma-rosopique et des résultats expérimentauxLes ourbes de tration (Figure 7.2), de relaxation de la ontrainte moyenne(Figure 7.3) et de durissement ylique (Figure 7.4) montrent le bon aord entremodèle marosopique et expériene. La mirostruture ave des préipités tertiairesde γ′ �ns montre un aord un peu moins bon pour le durissement ylique. Cepen-dant e résultat est ompréhensible ar, expérimentalement, le durissement yliquede toutes les mirostrutures est quasiment identique sauf dans le as de ette mi-rostruture. Un modèle de durissement indépendant de la mirostruture a donété hoisi et alibré sur la base des résultats expérimentaux des quatre autres mi-rostrutures.212



7.2. Comparaison du modèle de omportement marosopique et des résultatsexpérimentaux
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18
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7.2. Comparaison du modèle de omportement marosopique et des résultatsexpérimentaux
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Fig. 7.5. Cyles de transition de l'essai de durissement ylique (essai de fatigue alternéeà di�érents niveaux de déformation, les yles de transition sont le dernier yleà 0,5% d'amplitude de déformation et le premier à 0,7%) - expérimentaux etsimulés à l'aide du modèle marosopique - pour trois mirostrutures. 215



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N187.2.1 Comparaison des lois phénoménologique et multiéhelleLes Figures 7.6, 7.7 et 7.8 permettent de omparer les yles obtenus expérimen-talement, et par simulations ave la loi phénoménologique marosopique et avela loi multiéhelle à double homogénéisation ave des préipités au omportementélasto-plastique. On onstate un très bon aord entre les di�érentes simulations etles résultats expérimentaux.De plus, omme le montre le Tableau 7.3, le temps de alul de la loi maroso-pique est 60 fois plus rapide que le temps de alul de la loi multiéhelle, même enne modélisant que 10 grains.Modèle utilisé temps de alul (s)loi à double homogénéisation (10 grains) 3351 homogénéisation : plastiité ristalline grain homogène (10 grains) 57loi marosopique multi-inématique à seuil 5Tab. 7.3. Temps de alul pour un premier yle de fatigue à 0,9% de déformation.Les résultats du Chapitre 6 ont montré que le modèle multiéhelle permet desimuler de façon préise soit la ourbe de tration, soit la ourbe de relaxation dela ontrainte moyenne selon le hoix de la alibration de la règle en β adoptée. Lemodèle marosopique est apte à bien modéliser aussi bien la ontrainte moyenneau yle stabilisé que la ourbe de tration. En e�et, l'introdution d'un érouissagemultiinématique à seuil dans le modèle marosopique permet de rendre omptede la faible relaxation de la ontrainte moyenne de façon plus pertinente ompara-tivement au modèle multiéhelle. De plus, il est beauoup plus rapide. Le modèlemarosopique sera don utilisé pour le alul de struture.
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7.2. Comparaison du modèle de omportement marosopique et des résultatsexpérimentaux
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Fig. 7.6. Cyles de transition simulés à l'aide du modèle marosopique et du modèle àdouble homogénéisation (10 grains) de l'essai de durissement ylique (essai defatigue alternée à di�érents niveaux de déformations) pour trois mirostrutures.217



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18
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Fig. 7.7. Cyles stabilisés simulés à l'aide du modèle marosopique et du modèle à doublehomogénéisation (10 grains) de l'essai de durissement ylique (essai de fatiguealternée à di�érents niveaux de déformations) pour trois mirostrutures.218



7.2. Comparaison du modèle de omportement marosopique et des résultatsexpérimentaux
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Fig. 7.8. Cyles initiaux expérimentaux et simulés à l'aide du modèle marosopique etdu modèle à double homogénéisation (100 grains) de l'essai de fatigue répétée à0,9% de déformation maximale pour trois mirostrutures.
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N187.3 Étude de l'in�uene d'une variation du seuil deplastiité du matériau dans le disque sur la du-rée de vieA�n de tester l'in�uene d'une variation du seuil de plastiité au sein d'un disque,deux disques ont été testés. Dans haun d'eux, on a dé�ni arbitrairement des zonesdans lesquelles le seuil de plastiité est di�érent. Dans le disque N�1, la zone entrale(alésage) est elle qui possède la plus forte limite d'élastiité et la zone extérieurela plus faible. C'est l'inverse pour le disque N�2. Le maillage du disque ave lesdi�érentes zones est présenté Figure 7.9. Les disques sont mis en rotation à unevitesse variant entre 5000 à 25000 tr/min suivant un yle triangulaire de 90 seondes(f. Figure 7.10). On onsidère que le disque est à une température uniforme de450�C.
disque N�1 disque N�2Fig. 7.9. Maillage d'une demi-oupe de disque. L'axe de rotation est vertial à gauhe dela oupe. Seul le seuil de plastiité de la loi de omportement identi�ée pourle N18 varie d'une zone à l'autre. Les nombres insrits dans haune des zonesreprésentent la valeur loale du seuil de plastiité. Les dimensions du disque sont64,4 mm pour le diamètre intérieur, et 190 mm pour le diamètre extérieur.
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7.3. Étude de l'in�uene d'une variation du seuil de plastiité du matériau dans le disquesur la durée de viesitué dans l'alésage. Il est le même pour les deux disques bien que leurs omporte-ments soient di�érents. Le fait d'avoir modi�é les seuils de plastiité des disques n'apas su� pour déplaer le point ritique. Les durées de vie des deux disques di�èrentependant d'un ordre de grandeur après un hargement ylique de 25000 tr/min(4.104 yles pour le disque N�1 et 3.105 yles pour le disque N�2). On retrouve lerésultat surprenant de la partie II : le disque possédant la plus basse limite d'élas-tiité au point ritique, possède aussi la plus longue durée de vie. L'amplitude deontrainte mesurée au yle 250 est de 1100 MPa pour le disque N�1, et de 1096 MPapour le disque N�2, l'amplitude de déformation est de 0,572% pour les deux disques,la seule di�érene onerne la ontrainte moyenne qui vaut 176 MPa pour le disqueN�2 ontre 547 MPa pour le disque N�1. Cette di�érene de ontrainte moyenne de370 MPa induite par une di�érene de seuil de plastiité de 500 MPa (1000 MPapour le disque N�1 et 500 MPa pour le disque N�2), engendre une di�érene d'unfateur 10 sur la durée de vie. Toutefois, la durée de vie en fatigue n'est pas la seulearatéristique importante d'un disque de turbine. La diminution du seuil de plas-tiité induit généralement une diminution de la résistane à l'élatement. Aussi, ilonvient de ne pas trop diminuer e seuil de plastiité.
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N187.4 E�et d'un hangement de traitement thermiquesur la durée de vieA présent, on dispose don de tous les éléments néessaires à la réalisation de laboule d'optimisation du traitement thermique dérite sur la Figure 7.12 L'évolutiondu hamp thermique dans la préforme est aisément alulée au moyen du modulethermique de ZeBuLoN. L'évolution de la mirostruture au ours de la trempe estdonnée par le modèle de préipitation dérit en partie 1 (le �hier d'extension z dumodule Zmat qui permet de l'implémenter dans Zset ZeBuLoN est en annexe A.4).La réponse méanique est alulée grâe au modèle phénoménologique dépendantdes paramètres mirostruturaux identi�és au paragraphe 7.1.3, dont les paramètressont dérits dans le Tableau 7.1 (les �hiers assoiés sont en annexe A.8). Elle estégalement alulée grâe au logiiel éléments �nis ZeBuLoN. La fontion de duréede vie appliquée lors du post-proessing est elle identi�ée au paragraphe 7.1.4.Traitementthermique Durée de vie
Calulthermique Calul demirostruture Calul EFméanique Post-proessingde la durée de vie
Évolution duhamps thermique Paramètresmirostruturaux Comportementméanique fontion dedurée de viemodèlephénoménologiquemodèle depréipitation

maillagede la préforme maillagedu disquemaillagedu disque maillagedu disque
rétroation

Fig. 7.12. Shéma de la boule d'optimisation.Le déroulé omplet de et enhaînement de aluls, allant du traitement ther-mique à la durée de vie, est don appliqué aux deux disques. L'e�et du traitementthermique sur la limite d'élastiité, la réponse méanique et la durée de vie d'unepièe omplète simulée par éléments �nis sont ainsi évalués. Les aluls sont réaliséssur un maillage axisymétrique du disque et de la préforme assoiée. La géométriede ette pièe est présentée sur la Figure 7.13. Deux types de disques ont été testés.Le maillage du disque et de la préforme sont identiques dans les deux as, maispour le premier disque la préforme est onsidérée omme perée et l'axe de rotationde la pièe est plaé omme indiqué sur la Figure 7.13. Pour le seond disque, lapréforme est onsidérée omme non-perée et l'axe de rotation est onfondu ave lebord gauhe de la demi-oupe de la préforme. De e fait, le premier disque possèdedes diamètres extérieur et intérieur beauoup plus grands que eux du seond. Ledisque de grand diamètre possède une zone ritique dans l'alésage, où la ontrainte222



7.4. E�et d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vieest essentiellement uniaxiale. Le disque de petit diamètre est un arti�e destiné àreprésenter les disques sur lesquels la zone ritique est dans la toile où la ontrainteest multiaxiale.
a)

b)Fig. 7.13. Coupe d'une préforme (en gris) ave le disque (en rouge) extrait de ette pré-forme. a) Disque de petit diamètre b) Disque de grand diamètre.A�n de modéliser l'évolution de la température au ours de la trempe, un premieralul par éléments �nis est e�etué. Ce alul est purement thermique. Initialement,la préforme est à une température uniforme de 1200�C. Les onditions aux limitesimposées sont la température à l'extérieur de la pièe (20�C) et le oe�ient detransfert thermique (h). Ce oe�ient dépend fortement du milieu dans lequel este�etuée la trempe : une trempe à l'huile est plus rapide qu'une trempe à l'air. Leoe�ient de transfert thermique (h) dépend également de la température. C'estpourquoi, deux valeurs sont données dans le Tableau 7.4, qui dérit les di�érentstraitements thermiques. La première orrespond à la valeur de h à 20�C et la seondeà 1200�C. Les valeurs aux températures intermédiaires sont interpolées linéairement.Ii, deux traitements sont testés pour les deux disques. Le premier (TT ref) est untraitement en deux temps. Pendant 60 seondes, le oe�ient de transfert thermiqueest h1 qui varie entre 500 et 1000 WK−1m−2 entre 20 et 1200�C. Puis le oe�ientest h2 qui varie entre 8000 et 10000 WK−1m−2 entre 20 et 1200�C jusqu'à la �n dela trempe. Cette durée de soixante seondes orrespond au temps néessaire pourtransférer la pièe du four au �uide de trempe. Le seond refroidissement (TT2) estplus lent, il orrespond à un oe�ient de transfert unique tout au long la trempe quivarie entre 50 et 100 WK−1m−2 entre 20 et 1200�C. Le premier traitement thermiqueest rapide et le seond est très lent. Ils orrespondent aux bornes de l'intervalle danslequel on peut optimiser.Une fois l'évolution de température onnue en tout point de la préforme, unseond alul est e�etué. Il s'agit du alul de préipitation expliité en partie Ide e mémoire. Il permet d'estimer la taille et la fration volumique des di�érentespopulations de préipités. Ces paramètres mirostruturaux permettent de alulerle seuil de plastiité en tout point de la pièe à l'aide d'un simple post-proessing. Les223



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18TT h1(WK−1m−2) t1(s) h2(WK−1m−2)TT ref 500/1000 60 8000/10000TT 2 50/100 - -Tab. 7.4. Traitements thermiques testés.résultats de e post-proessing sont présentés sur les Figures 7.14 et 7.15. Ce aluln'est réalisé que sur le disque et non sur toute la préforme, puisque les résultats surla préforme ne sont pas utiles pour le alul méanique. Les di�érenes de seuil deplastiité au sein d'un même disque pour un traitement thermique donné peuventatteindre jusqu'à 200 MPa.Un dernier alul permet de aluler la réponse méanique du disque en prenanten ompte l'e�et de la mirostruture. Ii, le hargement imposé orrespond à desyles d'une durée de 90 seondes, triangulaires, entre des vitesses de rotation de5000 tr/min et 25000 tr/min pour les disques de grand diamètre et entre des vitessesde rotation de 5000 tr/min et de 42500 tr/min pour les disques de petit diamètre(la vitesse de rotation est modi�ée a�n de rester dans le domaine de durée de viede 104 − 105 yles) (f. Figure 7.10). Les Figures 7.16, 7.17, 7.18 et 7.19 présententles ontraintes de von Mises et la plastiité umulée dans les disques à la �n de lapremière harge. On onstate bien entendu que plus la limite d'élastiité est faible,plus la ontrainte est faible, et plus la déformation plastique est grande. Ce résultata évidemment une in�uene sur la durée de vie alulée, omme le montrent lesFigures 7.20 et 7.21. Toutefois l'éart en durée de vie reste assez faible, environ 50%.Tout omme pour le disque où l'on avait introduit des zones ave di�érents seuils deplastiité, le yle stabilisé est pratiquement élastique et la di�érene de durée de vieest prinipalement liée à la ontrainte moyenne. Les Figures 7.22 et 7.23 illustrente propos en représentant la réponse méanique des deux disques en leurs pointsritiques respetifs.
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7.4. E�et d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vie
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R0z7p map:361.000    time:46           min:575.188 max:689.679Fig. 7.14. Cartographie du seuil de plastiité (en MPa) à 450�C dans des disques de petitdiamètre ayant subi di�érents traitements thermiques.
225



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18

TT ref 7e+02 7.2e+02 7.4e+02 7.5e+02 7.7e+02 7.9e+02 8.1e+02 8.3e+02 8.5e+02 8.6e+02 8.8e+02 9e+02

R0z7p map:46.0000    time:42.0825      min:718.044 max:900.829

TT 2 7e+02 7.2e+02 7.4e+02 7.5e+02 7.7e+02 7.9e+02 8.1e+02 8.3e+02 8.5e+02 8.6e+02 8.8e+02 9e+02

R0z7p map:46.0000    time:39.5212      min:685.506 max:763.862Fig. 7.15. Cartographie du seuil de plastiité (en MPa) à 450�C dans des disques de granddiamètre ayant subi di�érents traitements thermiques.
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7.4. E�et d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vie

x

y

z

TT ref 0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

sigmises map:167.000    time:46           min:278.674 max:1082.69

x

y

z

TT 2 0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

sigmises map:361.000    time:46           min:270.741 max:921.390Fig. 7.16. Contrainte de von Mises (en MPa) dans le disque à la �n de la première montéeen harge. Disques de petit diamètre.
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18

TT ref 450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000

sigmises map:110.000    time:46           min:455.566 max:1066.16

TT 2 450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000

sigmises map:175.000    time:46           min:465.819 max:968.207Fig. 7.17. Contrainte de von Mises (en MPa) dans le disque à la �n de la première montéeen harge. Disques de grand diamètre.
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7.4. E�et d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vie
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evcum map:361.000    time:46           min:0.00000 max:0.00345282Fig. 7.18. Déformation plastique umulée dans le disque à la �n de la première montée enharge. Disques de petit diamètre.
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18

TT ref 0 0.00015 0.0003 0.00045 0.0006 0.00075 0.0009 0.00105 0.0012 0.00135 0.0015 0.00165

evcum map:110.000    time:46           min:-5.23433e-06 max:0.000944785

TT 2 0 0.00015 0.0003 0.00045 0.0006 0.00075 0.0009 0.00105 0.0012 0.00135 0.0015 0.00165

evcum map:175.000    time:46           min:0.00000 max:0.00161173Fig. 7.19. Déformation plastique umulée dans le disque à la �n de la première montée enharge. Disques de grand diamètre.
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7.4. E�et d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vie
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Fig. 7.20. Durée de vie (en yles) dans les disques de petit diamètre. Les �èhes indiquentles points ritiques.
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18

TT ref

TT 2
Fig. 7.21. Durée de vie (en yles) dans les disques de grand diamètre. Les �èhes indiquentles points ritiques.
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7.4. E�et d'un hangement de traitement thermique sur la durée de vie
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Fig. 7.22. Réponses méaniques aux points ritiques de deux disques de petit diamètreave di�érents traitements thermiques, omposantes 11 et 33.
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Fig. 7.23. Réponses méaniques aux points ritiques de deux disques de grand diamètreayant subi di�érents traitements thermiques, omposantes 11 et 33.
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Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18Dans le disque de grand diamètre, le point ritique est situé dans l'alésage, dansla partie la plus prohe de l'axe de rotation du disque. Dans ette zone, le hargementest majoritairement uniaxial selon l'axe σθθ omme le montre la Figure 7.23. Dansun tel as, l'optimisation de la mirostruture pour augmenter la durée de vie estaisée, il su�t que le seuil de plastiité dans la zone ritique soit le plus faible possiblepour avoir une ontrainte moyenne sur le yle stabilisé la plus faible possible.Dans le disque de petit diamètre, le point ritique est situé dans la toile, à etendroit le hargement est mutiaxial omme le montre la Figure 7.22. L'optimisationde la mirostruture est alors moins évidente, et dépend davantage de la mirostru-ture dans la pièe omplète. Néanmoins, on onstate que, là aussi, une diminution dela vitesse de trempe entraîne une baisse du seuil de plastiité et une augmentationde la durée de vie, même si ette augmentation reste très faible (fateur 2).
7.5 Optimisation du traitement thermique vis-à-visde la durée de vie en fatiguePour le disque de grand diamètre, l'optimisation du traitement thermique estaisée. Il faut reherher simplement la limite d'élastiité la plus faible possible sur lespoints les plus prohes du ÷ur du disque. Cette limite d'élastiité doit ependantêtre su�sante pour que le disque résiste à l'élatement. Le traitement thermiqueorrespondant doit ensuite être trouvé par simulation. La limite d'élastiité dans lereste du disque a peu d'importane, le hargement étant généralement su�sammentfaible hors de la zone ritique du ÷ur du disque pour que la solliitation soit trèsloin d'être ritique.Considérons à titre d'exemple, que, pour résister à l'élatement, le disque degrand diamètre de la Figure 7.13 doive présenter une limite d'élastiité à 0,2% su-périeure à 850 MPa partout, e qui orrespond à un seuil de plastiité de 610 MPa.On peut réer une boule, prenant en ompte les ontraintes liées aux onditionsréelles du traitement thermique, qui permette de aluler le traitement thermiqueidéal. Les ontraintes liées au onditions réelles du traitement thermique peuvent êtreque le disque est posé sur un support qui n'a pas le même oe�ient de transfertthermique que le �uide de trempe, ou enore que le début de la trempe ommenetoujours par une trempe à l'air de quelques seondes le temps de mettre en plae lerefroidissement.Cette boule peut avoir une rétroation très simple :- augmenter la vitesse de trempe, tant que la limite d'élastiité minimale souhai-tée n'est pas atteinte.ou un peu plus omplexe, omme elle-i en deux étapes :- Étape 1 : augmenter la température de trempe, tant que la limite d'élastiité234



7.6. Perspetives et disussion sur la boule d'optimisationminimale souhaitée n'est pas atteinte pour un revenu optimal.- dé�nition d'un revenu optimal : avoir des préipités tertiaires de taille 30 nm,dans la zone ritique.- Étape 2 : pour obtenir un revenu optimal : diminuer la température de revenu,tant que la taille n'est pas atteinte.Ainsi, dans le as du disque de grand diamètre, en onsidérant une trempe aveun �uide dont le oe�ient de transfert thermique varie du simple au double entre20 et 1200�C, on obtient que le oe�ient de transfert thermique doit être de :300 WK−1m−2 à 20�C et de 600 WK−1m−2 à 1200�C, le minimum du seuil deplastiité sur le disque est alors de 616 MPa, mais il est de 797 MPa au pointritique du disque. Il faudrait peut-être alors utiliser la boule pour optimiser laforme de la préforme, via un maillage paramétrique a�n d'obtenir une mirostruturesu�samment résistante dans la toile mais ave une limite d'élastiité pas trop élevéeen ÷ur de disque. En fait, le modèle serait probablement très utile assoié à unefontion oût à minimiser qui prenne en ompte la résistane à l'élatement, à lafatigue, la forme, le traitement thermique, et, a�n de réaliser des optimisationsmultiobjetifs. Ce type d'optimisation requiert alors des algorithmes un peu plusévolués de type Levenberg-Marquardt.7.6 Perspetives et disussion sur la boule d'opti-misationIi, seule une optimisation assez triviale a été montrée, puisque qu'il su�t dediminuer la limite d'élastiité pour allonger la durée de vie. Cependant, une op-timisation multiobjetif requiérerait des algorithmes un peu plus évolués de typeLevenberg-Marquardt. Ces algorithmes sont disponibles dans Zset ZeBuLoN. Aussila boule d'optimisation omplète y a-elle été implémentée.En perspetive, on peut à la fois étendre la boule d'optimisation et en améliorerhaun des modules. Par exemple, on pourrait utiliser les résultats de modélisationdu forgeage pour obtenir la plastiité et les érouissages résiduels présents dansle matériau au début du traitement thermique et modéliser son in�uene sur lapréipitation et sur la taille de grains. Dans e as, on peut aussi imaginer d'optimiserles onditions de forgeage. Ce développement est en ours à l'ENSMA. A terme, unenhaînement de modèles permettant de modéliser la totalité des proessus de miseen forme et leur in�uene sur les propriétés méaniques et la durée de vie pourraitêtre envisagé.Dans le adre de e mémoire, le modèle de préipitation hoisi est assez simple.Il s'agit d'un modèle de germination/roissane assez lassique, ave des paramètresmatériau spéi�quement alibrés pour le superalliage N18. De plus, la températureau sein du matériau est onsidérée omme indépendante de la préipitation, or le235



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18hangement de phase γ->γ+γ′ est exothermique et devrait don ralentir la pré-ipitation. Il existe di�érents moyens d'améliorer le modèle de préipitation. Parexemple, l'in�uene de la haleur latente de hangement de phase γ->γ+γ′ pourraitêtre prise en ompte. Cette méthode est plus omplexe ar le alul de thermiquen'est alors plus indépendant du alul de préipitation, il est néessaire de les ou-pler. Par ailleurs, il serait intéressant de pouvoir obtenir le oe�ient de di�usionmoyen des éléments γ′-gènes dans γ et l'énergie d'interfae diretement à partir dela omposition himique de l'alliage a�n de pouvoir optimiser la mirostruture desmatériaux en ours de développement. Assoiée au logiiel Thermo-Cal, une basede données assez large sur les alliages à base de nikel ommene à rendre e travailpossible. Ces travaux sont en ours à l'Onera. Une autre voie pour a�ner le mo-dèle serait d'utiliser un modèle en dynamique d'amas en lieu et plae d'un modèlede germination/roissane. En e�et, e modèle prend en ompte la germination despréipités sans équations supplémentaires.Un autre développement intéressant serait de prendre en ompte dans l'analysel'in�uene des ontraintes résiduelles dues au traitement thermique et éventuelle-ment au grenaillage du disque. Prendre en ompte les ontraintes résiduelles dues autraitement thermique néessiterait un ouplage du modèle de préipitation ave laméanique. Ce ouplage préipitation-méanique aurait d'autres avantages : il per-mettrait de ontr�ler la pertinene du premier revenu dit � de détensionnement �qui sert justement à relaxer les ontraintes induites dans le matériau par la préi-pitation et il permettrait de véri�er que les onditions de trempe n'entraînent pasde phénomènes de tapures de trempe (�ssuration lors d'une trempe trop rapide).Par ailleurs, si l'on disposait de e ouplage préipitation-méanique on pourraitégalement modéliser l'évolution de la préipitation sous hargement méanique, enpartiulier la dissolution des préipités de γ′
III à 650�C.L'étude présentée dans e mémoire est limitée à une température de 450�C. Ce-pendant un disque de turbine subit en servie des températures non uniformes allantjusqu'à 650�C. Il serait don intéressant de onnaître l'évolution du omportementà la fois ave la température et la mirostruture. Cela néessiterait une ampagned'essais assez large, d'autant plus si l'on souhaite modéliser les interations fatigue-�uage à 650�C et au-delà. En outre, au ours de ette étude, des instabilités plastiquesont été observées. Elles avaient déjà été mentionnées dans ertains rapports d'essaisantérieurs. Leur étude préise et leur in�uene n'a pu être prise en ompte ii, fautede temps. Il serait néanmoins possible d'utiliser le modèle développé par Mazière[125℄ pour onnaître l'in�uene des instabilités plastiques sur le omportement dudisque. Une étude de l'e�et des instabilités plastiques ou de l'évolution de la loi deomportement ave la température pourrait s'appuyer non seulement sur des ex-périenes, mais aussi sur l'observation et la modélisation des miroméanismes deplastiité et don de l'évolution des disloations et de leurs interations. Le présentmémoire montre que les méanismes de plastiité évolue ave la densité de disloa-tions. Lorsque qu'un matériau est solliité dans le domaine élastique adapté, tous lesgrains ne se sont pas plasti�és. Si l'on augmente la déformation plastique maximale,on observe des traes de isaillement dans un nombre roissant de grains. Si une dé-formation plastique est umulée à haque yle, une aumulation de disloations est236



7.6. Perspetives et disussion sur la boule d'optimisationobservée dans la matrie et les préipités ontiennent des segments de disloationsvis. On pourrait failement envisager de donner au monoristal un omportementqui dépende des densités de disloations sur les di�érents systèmes de glissement.De nombreux développements atuels sur les liens entre omportement à l'éhellemirosopique et l'éhelle marosopique s'appuient, entre autres, sur l'évolution dela densité de disloations statistiquement stokées et géométriquement néessairesainsi que sur la mise en plae de strutures de disloations au sein des matériaux[126, 127, 128℄.Le hoix de onsidérer un omportement ristallin pour haque phase pourrait dèslors être remis en ause. Une modélisation en dynamique des disloations se justi�e-rait davantage à des éhelles aussi �nes que la entaine de nanomètres et pourrait, deplus, permettre une meilleure ompréhension de l'évolution observée des disloations.En outre, une ompréhension plus �ne des méanismes de mirosplastiité pourraitaider à mieux appréhender les liens entre ette miroplastiité et l'endommagement.En e�et, il a été observé que les méanismes d'amorçage pouvaient varier ave latempérature. Or, les méanismes de déplaement des disloations ativés hangentégalement ave la température. Cela pourrait permettre aussi de déterminer si lesamorçages ritiques en périphérie de l'éprouvette sont dus à des e�ets de bord oud'environnement ou un mélange des deux et de prévoir ainsi l'in�uene du grenaillagesur la durée de vie.De plus, une meilleure ompréhension des méanismes de mirosplastiité aide-rait à répondre aux questions : omment une aumulation de disloations dans unplan de type {111} onduit-elle à la rupture de l'éprouvette, quelle est la quantitéde disloations et don de déformation plastique néessaire à la rupture d'un planristallin, est-e que ette déformation dépend également de l'orientation des grainsvoisins ou de la nature des joints de grains, quelle est l'in�uene d'un pore voisind'un grain orienté à 45�par rapport à l'axe de tration, quelle est l'in�uene d'ungrain rompu sur la plastiité de ses premiers voisins, omment se passe la transitionentre la rupture sur des faettes orrespondant à des plans {111} et la rupture plusdutile observée au-delà de quelques grains, est-il possible de limiter la propagationde �ssures au moyen de l'ingénierie de joints de grains ? Des modèles de � miro-endommagement � ommenent à voir le jour (f. annexe A.7). Ils tentent d'établirun lien entre la déformation plastique umulée sur le plan de glissement, la formationde bandes de glissement, la réation de � marhes � en surfae du grain dues à uneaumulation de disloations dans es bandes, et l'énergie néessaire à la rupture duplan ristallin. Ce type de modèle est adapté pour reonstituer la rupture lors d'unamorçage observé. Mais il est assez peu adapté à la prévision de la rupture ar il esttrès loal et dépend fortement de la on�guration des premiers voisins. Néanmoins, ilpermettrait d'identi�er les on�gurations (taille et orientations des grains, positionsdes pores et positions dans l'éprouvette) les plus ritiques. Des études de probabilitéspermettraient ensuite de onnaître les risques de trouver es on�gurations ritiquesau sein du disque. Et pourquoi ne pas imaginer pour le futur, d'avoir la apaitéde prévoir la statistique de présene de es on�gurations ritiques en fontion dehaune des étapes du proessus de mise en forme et être ainsi apable d'optimisertout le proessus ... 237



Chapitre 7. Appliation à un alul de disque en N18Synthèse de la Partie 4Une série de aluls permettant de déduire la résistane à la fatigue du traitementthermique a été mise en plae. Elle a permis l'optimisation du traitement thermiqued'un disque. Elle onsiste en quatre aluls : un alul de thermique pour obtenirl'évolution de température en tout point du disque, un alul de mirostruture quipermet de aluler la distribution des préipités de phases γ′ et d'estimer le seuil deplastiité et un alul méanique pour obtenir la réponse méanique du disque a�nde pouvoir aluler �nalement la durée de vie. Cette série de aluls a été intégrée àune boule d'optimisation et permet d'optimiser le traitement thermique du disquevis-à-vis de la durée de vie en fatigue.En fait, la durée de vie en fatigue et la résistane à l'élatement ne sont pas lesseules ontraintes à prendre en ompte dans le ahier des harges d'un disque. Larésistane à la propagation de �ssure ou même au �uage pour les disques soumis àde fortes températures sont aussi des ritères importants. Or, es propriétés varientelles aussi ave la mirostruture. On peut don intégrer dans la boule d'optimi-sation d'autres ontraintes portant sur la mirostruture pour optimiser à la fois larésistane à la fatigue et d'autres propriétés. Un bureau d'Études pourrait égalementl'utiliser pour optimiser la forme de la préforme ou la forme du disque en même tempsque la durée de vie ou la résistane à l'élatement, via une fontion oût à minimiser.A terme, on peut envisager également d'ajouter d'autres étapes d'élaboration dansette boule a�n de pouvoir optimiser la totalité du proessus. Par exemple, l'in-�uene des onditions de forgeage sur la taille de grains et la préipitation pourraitégalement être prise en ompte.
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Cinquième partieConlusions et Perspetives

239



240



Ce travail de thèse a permis d'étudier l'in�uene du traitement thermique dudisque de turbine en superalliage à base de nikel N18 du moteur M88-2 du Rafale,sur sa durée de vie en fatigue. Le traitement thermique a une in�uene prinipa-lement sur la mirostruture. Dans le adre de ette étude, une mirostruture àgros grains résultant d'un traitement thermique supersolvus a été hoisie a�n d'évi-ter l'amorçage sur inlusions et ainsi de �abiliser la prévision de la durée de vie.Les paramètres du traitement thermique que l'on a fait varier sont don la vitessede trempe, ainsi que la durée et la température des revenus. Ils ont un e�et surla mirostruture intragranulaire. Celle-i est onstituée de préipités sphériques àuboïdaux de phase γ′ dans une matrie de phase γ. Ces préipités peuvent êtrelassés en plusieurs populations selon leur taille.L'étude de l'in�uene du traitement thermique sur la durée de vie en fatigue anéessité plusieurs modèles, l'un pour dérire l'e�et du traitement thermique sur lamirostruture et l'autre pour dérire l'e�et de la mirostruture sur le omporte-ment et la durée de vie. Cette étude a abouti à une boule d'optimisation permettantde hoisir le traitement thermique aboutissant à la durée de vie en fatigue la pluslongue. Cette boule se déompose en plusieurs étapes. La première onsiste à al-uler le hamp thermique dans la pièe tout au long du traitement thermique, a�nde onnaître l'évolution de la température en tout point de la pièe. La seondeétape fait appel au modèle de germination oalesene dérit dans la Partie I de emémoire. A partir de l'évolution de la température, le modèle permet de alulerles paramètres mirostruturaux que sont les tailles et les frations volumiques desdi�érentes populations de préipités. Ces paramètres permettent le alul du seuilde plastiité en tout point de la pièe. Un alul par éléments �nis ave un modèle deomportement multiinématique à seuils dont le seuil de plastiité est alulé à l'aidedes paramètres mirostruturaux, suivi d'un post-proessing, permet d'aéder à ladurée de vie de la pièe. Dans le as où l'on optimise uniquement la durée de vieen fatigue, l'optimisation est assez triviale, puisque qu'il su�t de diminuer la limited'élastiité et don de diminuer la vitesse de trempe pour allonger la durée de vie.Cependant, le modèle est adapté à une utilisation ave une fontion oût intégrantdes algorithmes de type Levenberg-Marquadt, si l'on souhaite une optimisation mul-tiobjetif. Par exemple, on pourrait véri�er la tenue du disque à l'élatement, arune diminution de la limite d'élastiité qui augmente la durée de vie en fatigue risqued'entraîner une diminution de la tenue à l'élatement.Pour réaliser ette boule de alul, plusieurs modèles ont été développés etidenti�és. Tout d'abord, l'in�uene du traitement thermique sur la mirostrutureintragranulaire a été étudiée et modélisée au moyen d'un modèle de germination-oalesene. Ce modèle a été alibré sur des résultats expérimentaux de la littératuresur du N18 à petits grains et sur les résultats expérimentaux issus de la thèse pourla mirostruture à gros grains.Ensuite, l'in�uene de la mirostruture intragranulaire sur le omportement etla durée de vie en fatigue a été étudiée a�n de pouvoir prévoir la durée de vie. Troisprinipales onlusions sont à dégager de ette partie : 241



- La première onerne l'in�uene très faible de la mirostruture intragranulairesur la durée de vie en fatigue d'un disque de turbine à 450�C. Quelle que soit lamirostruture, le N18 à gros grains à 450�C présente toujours la même ourbe defatigue.- La seonde est que la mirostruture intragranulaire joue, par ontre, un r�letrès important dans le omportement en fatigue, ar elle ontr�le la limite d'élastiitédu matériau. Cette limite d'élastiité est bien modélisée par des approhes de alulanalytique de ission résolue ritique.- De plus, pour le N18 qui présente un fort durissement ylique, la limitel'élastiité et la ontrainte moyenne sont fortement liées. De e fait, la mirostrutureintragranulaire � ontr�le � la ontrainte moyenne en hargement dissymétrique endéformation imposée. Or, 'est le type de hargement qu'on observe au point ritiquedes disques de turbine haute pression.Cependant, la ontrainte moyenne n'a qu'une in�uene de seond ordre sur ladurée de vie (fateur 3 environ). Comme le matériau ne présente qu'une seule loide fatigue pour toutes les mirostrutures, l'in�uene de la mirostruture intra-granulaire sur la durée de vie est limitée à l'in�uene de la ontrainte moyenne etreste don faible. Par ontre, il est à noter que, ontrairement à l'opinion générale-ment admise, une diminution de la limite d'élastiité entraîne une diminution de laontrainte moyenne et don une augmentation de la durée de vie.Une autre onlusion importante onerne la durée de vie du N18. Celle de lamirostruture à petits grains est plus longue en moyenne que la durée de vie du N18à gros grains, mais la durée de vie minimale est omparable pour les deux tailles degrains. En e�et, dans la mirostruture à petits grains l'amorçage sur les inlusions degrandes tailles qui sont de l'ordre de la taille des poudres et, pour la mirostruture àgros grains à 450�C, l'amorçage en fatigue a lieu sur des faettes ristallographiques(plan {111}) orientées à environ 45�par rapport à l'axe de tration, qui ont donpour taille la taille du grain, 'est-à-dire à peu près la taille des poudres. On peutremarquer, de plus, que l'amorçage se produit soit sur un grain plus gros que lamoyenne soit sur un luster de grains. La taille maximale des grains joue don unr�le ritique. Pour améliorer la durée de vie, on pourrait don envisager de diminuerla taille de grains. Si, pour ela, on revient à un traitement thermique subsolvus, lataille des inlusions de éramiques issues de l'élaboration par métallurgie des poudressera plus grande que la taille de grains, et jouera don le r�le d'amore ritique. Pouraugmenter la durée de vie, il faudrait don réduire à la fois la taille maximale desgrains et la taille maximale des inlusions, 'est-à-dire diminuer la taille des poudres.La démarhe qui a été utilisée dans e travail a�n de onstruire le modèle de om-portement qui dépend de la mirostruture, a onsisté à réaliser des mirostruturesdi�érentes, à les tester en tration et en fatigue pour di�érents types de hargement,puis à analyser les résultats obtenus a�n de onstruire un modèle multiéhelle quirende ompte des e�ets de mirostruture. Ce modèle omporte une étape d'estima-tion du seuil de plastiité des deux phases γ et γ′ et deux étapes d'homogénéisation.La première permet de aluler le omportement du monoristal à partir de elui de242



haune des phases et la seonde donne le omportement du polyristal à partir deelui du monoristal. Pour le omportement des phases, un modèle de plastiité ris-talline de type Méri-Cailletaud a été hoisi. L'identi�ation du omportement dumonoristal est assez aisée mais l'identi�ation du omportement des phases est trèsdi�ile ar on dispose de peu de données expérimentales sur leurs omportementsrespetifs.Suite à es résultats d'expérienes et de modélisations, un modèle de ompor-tement marosopique qui rend ompte de l'e�et de la mirostruture a été utilisé.Il s'agit d'un modèle multiinématique à seuils, dont le seuil de plastiité dépenddes paramètres mirostruturaux (rayon équivalent et fration volumique des di�é-rentes populations de préipités). Ce modèle est plus rapide et don plus adapté àl'utilisation dans la boule d'optimisation.L'approhe multiéhelle est plus physique qu'une approhe phénoménologiquemais, faute d'avoir une bonne onnaissane du omportement de haune des phases,il n'est sans doute pas néessaire d'aller jusqu'à leur modélisation. Le modèle àdouble homogénéisation apporte �nalement assez peu de réponses dans le as dusuperalliage N18. En e�et, on montre qu'on ne peut pas onsidérer les préipitésomme purement élastiques et qu'ils ont prinipalement pour e�et d'augmenter leseuil de plastiité de la matrie. Un modèle ave une seule homogénéisation, elle quipermet le passage du omportement du monograin à elui du polyristal, intégrantun seuil de plastiité qui varie ave la mirostruture, est su�sant pour appréhenderles e�ets de mirostruture. Le modèle à double homogénéisation aurait sans doutedavantage sa plae pour modéliser un matériau qui s'adouit yliquement et dontl'érouissage inématique joue un r�le plus important.Lorsque l'on applique la boule d'optimisation, on remarque avant tout que, dufait de la faible in�uene de la mirostruture intragranulaire sur la durée de vie,le N18 est un matériau très robuste et qu'un hangement de traitement thermiquemodi�e très peu sa durée de vie en fatigue. Néanmoins, il reste possible de l'amé-liorer légèrement. Pour ela, il faut diminuer la vitesse de trempe a�n d'obtenir despréipités plus gros et ainsi en diminuer la limite d'élastiité. De plus, omme onmodélise le omportement et la mirostruture du N18 en tout point de la pièe, ilest possible de déterminer également la mirostruture la plus résistante vis-à-vis du�uage, qui dépend fortement de la fration volumique de préipités tertiaires de γ′,ou vis-à-vis de la résistane à l'élatement. Par ailleurs, on peut également envisagerd'optimiser la géométrie de la préforme ou du disque pour obtenir la mirostruturesouhaitée sans reourir à des expérimentations oûteuses.En perspetive, on peut améliorer haune des étapes de la boule d'optimisa-tion, en utilisant des modèles plus physiques, tels que la dynamique d'amas pourmodéliser la préipitation, ou la dynamique des disloations pour mieux appréhenderle omportement d'un monograin. On peut également étendre la boule d'optimisa-tion pour y intégrer les étapes préédentes de l'élaboration, a�n de onnaître leurin�uene sur les di�érentes propriétés méaniques ritiques pour le disque. 243
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A.1. Moyens expérimentauxA.1 Moyens expérimentauxA.1.1 Préparation des éhantillons pour les observations mi-rostruturalesMEB : A�n de pouvoir observer la mirostruture intragranulaire au mirosopeéletronique à balayage les éhantillons, traités thermiquement, sont déoupés, puisla fae oupée est polie méaniquement jusqu'à l'utilisation d'une pâte de diamant(1/4 miromètre). Les éprouvettes sont ensuite attaquées himiquement ave uneattaque Glyeregia pendant une minute. L'attaque Glyeregia est omposé de 43%de glyérol (pur à 99,5%), de 43% d'aide hlorhydrique (onentration 32%) et de14% d'aide nitrique (onentration 65%).MET : Pour les observations au mirosope életronique en transmission, desdisques de 3 millimètres de diamètre et d'un millimètre d'épaisseur ont été extraitsdu entre du fût des éprouvettes rompues par életroérosion. Ces disques ont été polisméaniquement jusqu'à une épaisseur d'environ 100 µm. Ils sont �nalement aminispar voie életrolytique en utilisant la méthode du double jet dans une solution à 45%de butylellusove, 45% d'aide aétique et 10% d'aide perhlorique à -25�C sous 13ou 14V selon les mirostrutures.A.1.2 MirosopesLes observations au MEB ont essentiellement été réalisées en mode � életronsseondaires � (SE pour Seondary Eletrons). Les deux appareils utilisés sont :- un mirosope Zeiss DSM 962- un mirosope Zeiss DSM 982 GEMINI.L'analyse EBSD (Eletron Bak-Sattered Di�ration) permet d'obtenir des in-formations sur la nature ristallographique d'un matériau, et notamment de déter-miner l'orientation des grains observables en oupe transverse polie. Elle repose surl'exploitation des diagrammes de di�ration onstitués de pseudo-bandes de Kikuhiprovenant des életrons rétrodi�usés di�ratés par les plans ristallographiques. Ilest possible par ette tehnique de réaliser des artographies d'orientations ristal-lographiques. A l'ONERA, un mirosope életronique à balayage, Zeiss DSM 960,équipé d'un système TSL (TexSEM Lab) permet d'e�etuer es analyses.L'appareil utilisé pour la mirosopie életronique en transmission est un miro-sope CM20 de marque Philips opérant à 200 keV.
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Annexe A. AnnexesA.1.3 Éprouvette de Fatigue

Fig. A.1. Plan d'une éprouvette de fatigue de type FCL15Le plan des éprouvettes de tration et de fatigue utilisées est présenté sur leFigure A.1.A.1.4 Mahine de tration-fatigueLa mahine de tration et de fatigue utilisée pour réaliser les essais de e mémoireest une mahine MTS 810 Materials System dotée d'une ellule de 100 kN et d'unbâti prévu pour 250 kN. Un four à résistane à trois zones permet de maintenirl'éprouvette à la température d'essai. Un extensomètre MTS de base 12 mm avedes pointes en biseau est utilisé pour obtenir les mesures de déformation.
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A.2. Analyse d'imagesA.2 Analyse d'images
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Annexe A. Annexesipité identi�é 'est-à-dire sur haque partiule blanhe sur l'image qui ne touheauun bord. En partiulier, la hauteur, la largeur et l'aire sont mesurées. Étant don-nées la résolution de l'image (1px ≈ 5nm) et la forme ave les pointes arrondiesdes préipités, la hauteur et la largeur mesurées surestiment un peu la taille despréipités. Aussi, il a été hoisi de déterminer la taille des préipités à partir de leursurfae. Les préipités sont assimilés à des ubes, leur arête équivalente est donsimplement la raine arrée de l'aire des préipités.La Figure A.2 donne les résultats de ette analyse sur quatres mirostrutures.� Une bosse � sur la gauhe de la distribution orrespondant à des tailles de 75 à 125miromètres est aisément observable sur es mirostrutures. Elle orrespond à despréipités dont seul le quart est visible à ause d'une division en otoube et/ou à lagêne oasionnée par les préipités voisins lors du grossissement des préipités. Cette� bosse � orrespond d'ailleurs au léger � reux � observé pour les préipités deuxfois plus gros. La Figure A.3 montre omment une image a été seuillée. Le erlebleu montre un préipité subdivisé en otoubes, orretement reonnu, et les erlesrouges montrent des préipités subdivisés en otoubes qui sont divisés en plusieursou dont seul un des otoubes est identi�é lors du seuillage. Pour la mirostrutureobtenue après trempe à l'huile, les préipités tertiaires de γ′ sont tellement grosqu'il n'a pas été possible de les séparer pour la mesure de la fration volumique. Lagaussienne représentée orrespond don au pi des préipités seondaires de γ′. Ellereprésente 60% de la fration volumique totale des préipités seondaires de γ′.

Fig. A.3. Résultats du seuillage d'une mirographie pour la mirostruture standard.
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A.3. Modèles de preipitationA.3 Modèles de preipitationDans e hapitre, di�érents modèles de préipitation sont exposés ainsi que leursavantages et inonvénients ompte tenu de l'utilisation souhaitée (prévision de la mi-rostruture et du gradient de mirostruture au sein d'un disque). Pour haun dees modèles, la inétique et la thermodynamique doivent être prises en ompte. Ene�et, si un diagramme de phase permet de prévoir les phases présentes à l'équilibrethermodynamique dans des onditions de température données, en réalité, le sys-tème (l'alliage) ne se trouve pas toujours dans l'état prédit par la thermodynamique(surtout juste après une trempe). Si les inétiques sont lentes, le système se trouvedans un état hors équilibre qui dépend de l'histoire thermique qu'il a subie. A�n deprévoir orretement les mirostrutures, il faut don tenir ompte d'une part, de lathermodynamique qui fournit les fores motries de l'évolution mirostruturale etd'autre part, de la inétique qui dérit la vitesse à laquelle le système évolue.Trois étapes sont le plus souvent distinguées lors de la préipitation [129℄. Toutd'abord, une étape de germination a lieu, lors de laquelle les préipités apparaissent.Puis les préipités roissent en désaturant progressivement la matrie des élémentsd'alliage qui les omposent. En�n, lorsque l'un des onstituants des préipités setrouve en sursaturation faible ou nulle dans la matrie, les préipités peuvent onti-nuer à grossir par oalesene. Ainsi, le plus souvent, les plus gros préipités gros-sissent en absorbant peu à peu les éléments d'alliage qui omposent les petits. Cesderniers se dissolvent progressivement jusqu'à disparaître omplètement.Des modèles existent pour dérire haune de es étapes. Par exemple trois mo-dèles ont été proposés pour dérire l'apparition des préipités : la démixtion spino-dale, la germination homogène et la germination hétérogène.A.3.1 Germination homogènePour dérire la germination, il faut évaluer la fore motrie thermodynamique,puis la inétique de l'évolution. A�n de déterminer la fore motrie thermodyna-mique, un bilan d'enthalpie libre lors de la nuléation d'un préipité est réalisé. Lainétique onsiste ensuite à dérire le nombre de préipités suseptibles de se for-mer en un temps donné, onnaissant la valeur de la fore motrie et de l'agitationthermique.ThermodynamiqueLors de la nuléation d'un préipité, en négligeant les déformations du réseauristallin, le bilan d'enthalpie libre est le suivant : la variation totale d'énergie libredue à la germination d'un nuléus ∆G résulte de trois proessus. D'une part, laréation d'un volume V de phase γ′ entraîne une diminution de l'énergie libre devolume de V ∆GV , d'autre part la réation d'une interfae de surfae S induit une251



Annexe A. Annexesaugmentation d'énergie libre de Sσ (σ énergie d'interfae). En�n le désaord dedensité entre les deux phases génère une énergie de déformation V ∆Gd.
∆G = −V (∆GV − ∆Gd) + Sσ (A.1)A�n de simpli�er les aluls, on négligera le terme lié à l'énergie de déformation

V ∆Gd.
∆G = −V (∆GV ) + Sσ (A.2)En onsidérant les germes omme des sphères de rayon r, on obtient :

∆G = −4

3
πr3∆GV + 4πr2σ (A.3)La valeur de r pour laquelle la dérivée de ∆G s'annule est le rayon ritique degermination R∗ (un préipité de rayon inférieur à R∗ a tendane à déroître et donà se dissoudre et un préipité de taille supérieure à roître). La valeur de ∆G en R∗est la barrière de germination ∆G∗. C'est l'énergie qu'il faut apporter au systèmepour ativer la germination.
R∗ =

2σ

∆GV

(A.4)
∆G∗ =

16πσ3

3(∆GV )2
(A.5)La Figure A.4 représente l'enthalpie libre de formation d'un nuléus en fontionde sa taille et de la température pour le N18 petits grains vierge de préipité d'aprèsle modèle hoisi par Milhet-Gayraud [8℄. La valeur de ∆GV = ∆Gp hoisie est elledu binaire Ni-Al alulée par Wendt et Haasen [130℄. Elle est dé�nie omme unpolyn�me de degré 3 de la sursaturation en aluminium, dc (∆Gp = 7495591dc3 −

561508dc2+19432, 54dc). La valeur de σ est de 0,027 J.mol−1. Pour une températuretrès élevée (1190�C, ourbe verte) il n'est pas thermodynamiquement intéressant deréer des préipités. La ourbe est don toujours roissante, e qui signi�e que, quelleque soit leur taille, les préipités ont tendane à se redissoudre. Pour une températureun peu plus faible (1185�C, ourbe rouge), le rayon ritique R∗ est de 10 nanomètreset la barrière de germination ∆G∗ est élevée (environ 50 J.mol−1). Les préipitésqui parviennent à atteindre la taille de 10 nanomètres ont don tendane à roîtretandis que les plus petits ont tendane à se redissoudre. Les deux autres ourbesreprésentent l'enthalpie libre de formation d'un nuléus en fontion de sa taille pourdes températures plus faibles. Le rayon ritique de germination et la barrière degermination diminuent ave la température.Pour les faibles rayons (partie roissante de la ourbe), 'est le terme de surfaequi prédomine alors que pour les plus grands (partie déroissante), 'est le terme devolume ∆GV .Une remarque intéressante est que pour une énergie de surfae faible, la tailledu germe ritique est faible. De e fait, l'énergie d'ativation (∆G∗) tend vers zéro252



A.3. Modèles de preipitation
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Fig. A.4. Germination homogène. Enthalpie libre de formation des nulei en fontion deleur taille et de la temperature. Données issues de [8℄.lorsque l'énergie de surfae tend vers zéro. Or, du fait de la ohérene entre lamatrie et le préipité, l'énergie de surfae est faible dans les superalliages à base denikel (pour des préipités ohérents elle est de l'ordre de 15 à 90 mJ/m2). Pour detelles valeurs de l'énergie de surfae, l'hypothèse d'une germination homogène estplausible, ar la di�érene d'énergie de surfae entre un germe dans la matrie etun germe sur un support (défauts, joints...) reste faible, de e fait les di�érenes detaille ritique de germination ainsi que d'énergie d'ativation entre un germe issu dela germination homogène et un autre issu de la germination hétérogène, seront trèsfaibles.CinétiqueLa inétique onsiste à déterminer le nombre de préipités suseptibles de seformer en un temps donné onnaissant la valeur de la fore motrie et de l'agitationthermique, 'est-à-dire le taux de germination. Il représente le nombre de germes quifranhissent la barrière d'énergie en un temps donné. Il orrespond au nombre departiules de taille ritique multiplié par la probabilité qu'un germe de taille ritiqueroisse (Rihard Beker et Werner Döring [131℄). En e�et, obtenir un germe de tailleritique n'est pas une ondition su�sante. Il est néessaire de lui ajouter enoreun atome pour que et embryon de taille ritique atteigne le �té desendant de laourbe d'enthalpie libre de formation d'un nuléus.Le taux de nuléation ainsi trouvé est orrigé par le fateur de Zeldovih (1/Z).Celui-i sert à prendre en ompte la probabilité d'avortement d'un germe de taillelégèrement plus grande que la taille ritique (due à l'e�et apillaire de Gibbs-Thompson de la forme 2σ/R∗). 253



Annexe A. AnnexesLe taux de germination, Jn, est don donné par l'équation :
Jn =

18D

d4
mR∗

(

∆G∗

3πkBT

)1/2

e

∆G∗

kBT (A.6)
Z fateur de Zeldovih, Z =

(

∆G∗

3πkBT

)−1/2

D le oe�ient de di�usion de l'aluminium dans le nikel (ou plus généralementdes éléments γ′-gènes dans la matrie)
dm est le paramètre de maille de la phase γ′

kB est la onstante de Boltzmann
T la température en Kelvin.E�et lors d'une trempeAve e modèle, lorsque l'on trempe rapidement, la température de début depréipitation est basse. Don la barrière de germination est basse et le rayon ri-tique faible. De e fait, la probabilité de réer un germe de taille ritique est forte,et le taux de germination est élevé. La mirostruture ontient don en début detrempe beauoup de germes de très petite taille. Par ontre, lorsque la vitesse derefroidissement est plus faible, la température de début de préipitation est élevée.La barrière de germination est don très élevée et le rayon ritique de germinationtrès grand. La taux de germination est don faible. Dans e as, la mirostrutureen début de trempe ontient très peu de germes mais ils sont déjà assez gros.A.3.2 Autres modèles pour générer des nuléi dans une ma-trie monophaséeDans le as de la démixtion spinodale, il n'y a pas de germination à proprementparler. C'est la omposition de la matrie dans tout le volume, simultanément, quiest modulée entre deux valeurs : l'une plus rihe, l'autre plus pauvre en éléments

γ′-gènes. Des interfaes séparant les deux phases apparaissent plus tard.Dans un modèle de germination homogène, la mirostruture initiale est supposéeparfaite, sans le moindre défaut. Or, 'est rarement le as dans la réalité. Dans leas d'une solution solide, il y a souvent des joints de grains, des impuretés, desdisloations... Ces défauts onstituent des lieux privilégiés pour la germination arl'énergie interfaiale d'un germe y est moindre. Le modèle de germination hétérogènepermet de prendre en ompte es sites préférentiels de germination.Cependant, dans es alliages, la préipitation est massive et brutale, il est d'ailleursimpossible de réer une mirostruture sans préipités même par hypertrempe [8℄.254



A.3. Modèles de preipitationCe type de omportement orrespond don davantage à la préipitation homogènequ'à la préipitation hétérogène. Par ailleurs le modèle de préipitation homogèneest plus simple. Il est plus di�ile de faire un hoix entre démixtion spinodale etgermination homogène. Les arguments en faveur de la germination homogène sontque le modèle est plus anien don mieux onnu, et qu'il a déjà été appliqué avesuès au N18 par Milhet-Gayraud [8℄.A.3.3 CroissaneUn germe de taille supérieure à R∗ a tendane à roître. En e�et, plus il est gros,plus il est thermodynamiquement stable. Pour roître il doit absorber des atomes(éléments γ′-gènes) qui se trouvent en solution dans la matrie. Comme es atomesdoivent se trouver à proximité de l'interfae pour être absorbés, la di�usion deséléments γ′-gènes dans la matrie va jouer un r�le sur la inétique de roissane.Le seond fateur lef de la roissane est la réation de l'interfae, 'est-à-dire lavitesse h à laquelle une surfae unitaire de l'interfae peut absorber les atomes pourdes onentrations données en éléments γ′-gènes à l'interfae.Une approhe lassique simple [129℄ onsiste à dire que la vitesse de roissaned'une partiule est dérite par le nombre (n) d'atomes de soluté absorbés par la parti-ule par unité de temps, e nombre étant égal à la vitesse de réation d'inorporation
h que multiplie le �ux d'atomes de soluté qui arrive à l'interfae.

dn

dt
= 4πR2h(cinterface

m − ceq
m) (A.7)ave cinterface

m la onentration en élément γ′-gènes à l'interfae et ceq
m la onen-tration en élément γ′-gènes à l'équilibre pour ette température.Pour une partiule de forme sphérique, dans un état quasi-stationnaire (l'interfaese déplae sans que la forme du pro�l ne soit modi�ée), l'équation de di�usion s'ériten oordonnées polaires :

∂c

∂t
=

D

r2

∂

∂r

(

r2 ∂c

∂r

)

= 0 (A.8)D'où :
∂

∂r

(

r2 ∂c

∂r

)

= 0 (A.9)Or, loin du préipité, 'est-à-dire pour r = ∞, cest égal à cm et à l'interfae,'est-à-dire pour r = R, c est égal à cinterface
m . En intégrant l'équation A.9, il vient :255



Annexe A. Annexes
c = cm − (cm − cinterface

m )R/r (A.10)Le �ux à l'interfae est le produit du oe�ient de di�usion par le gradient deonentration à l'interfae.
|J | = D(dc/dr)R = D

cm − cinterface
m

R
(A.11)A l'aide des équations A.7 et A.11 :

dn

dt
= 4πR2 hD

hR + D
(cm − ceq

m) (A.12)Cette quantité représente le nombre d'atomes d'éléments γ′-gènes absorbés parl'interfae, l'interfae absorbe également des atomes déjà présents (nikel). Il fautdon multiplier ette quantité par l'inverse de (cprec − cinterface
m ) pour onnaître lenombre total d'atomes qui sont entrés dans le préipité. Cette quantité produit unaroissement de volume de la partiule de :

4πR2dR

dt
(A.13)Ave

dR

dt
=

hD

hR + D

cm − ceq
m

cprec − cinterface
m

(A.14)
cinterface
m n'étant pas onnue, il est usuel est alors de prendre cinterface

m ≈ ceq
m .Lorsque D >> hR, 'est la réation d'interfae qui pilote la roissane. Il y apeu de di�érene entre la onentration à l'interfae et la onentration dans la ma-trie, les atomes ayant largement le temps de di�user avant d'être absorbés. Lorsque

hR >> D, 'est la di�usion qui pilote la roissane, et il y a une di�érene de onen-tration en éléments γ′-gènes entre l'interfae et la matrie loin du préipité, ar leséléments γ′-gènes qui di�usent jusqu'à l'interfae sont aussit�t absorbés (aussi vitequ'ils arrivent). Ces deux pro�ls sont visibles sur les ourbes de la Figure A.5 a et b.Les hamps de di�usion de plusieurs préipités peuvent se hevauher (Figure A.5 ),e qui modi�e le pro�l de onentration.256



A.3. Modèles de preipitation
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Fig. A.5. Pro�ls de onentration en éléments γ′-gènes au ours de la roissane d'unpréipité. a) Préipité isolé, roissane ontr�lée par la réation d'interfae. b)Préipité isolé, roissane ontr�lée par la di�usion. ) Interférene entre hampsde di�usion. [129℄.A.3.4 CoaleseneLoi LSWLifshitz, Slyozov [132℄ et Wagner [133℄ ont développé indépendamment une théo-rie de inétique de la oalesene dans un système binaire. Les hypothèses de basede ette théorie sont les suivantes :� l'évolution de taille du préipité est ontr�lée par la di�usion et la onentrationen soluté dans la matrie,� l'existene de gradient de onentration est exlue,� la di�usion à l'intérieur du préipité est négligeable,� le préipité est sphérique et libre de toute ontrainte (les interations élastiquessont don négligées).Ils ont démontré que l'évolution du rayon des préipités dans es onditions étaitde :
< R >3 − < R0 >3=

8σDceq
mV 2

m

9RgT
t (A.15)257



Annexe A. Annexesave Vm le volume molaire du préipité, et que la onentration moyenne ensoluté évoluait omme :
c̄m − ceq

m =

(

D(RgT )2

9σ2(ceq
m)Vm

t

)−1/3 (A.16)ave ceq
m la onentration d'équilibre en soluté dans la matrie.Ériture de l'évolution de la taille des préipitésEn onsidérant que la onentration à l'interfae est ontr�lée par la di�usion, lavitesse d'absorption des éléments γ′-gènes dans un préipité de rayon R est don :

dn

dt
= 4πR2J = 4πR2D

R
(cm − cinterface

m ) (A.17)Ave cm la onentration dans la matrie, cprec la onentration dans le préipité,
ce la onentration d'équilibre dans la matrie. c(R) = cinterface

m , la onentration àl'interfae γ/γ′ pour un préipité de taille RLa vitesse de grossissement du préipité est don dé�nie par :
dn

dt

1

cp − cinterface
m

= 4πR2D

R

(cm − cinterface
m )

cprec − cinterface
m

=
4πR2

Vm

dR

dt
(A.18)

dR

dt
=

DVm

R

cm − cinterface
m

cprec − cinterface
m

(A.19)Pour aluler la onentration à l'interfae γ/γ′ (cinterface
m ), l'équation linéaire deGibbs est utilisée :

c(R) = ceq
me

2σVm
RkbT ≈ ceq

m

(

1 +
2σVm

RkbT

) (A.20)On en déduit la vitesse de oalesene (en admettant que cinterface
m << cprec)

dR

dt
=

D

R

cm − ceq
m − d0

R

cprec
(A.21)ave d0 =

2σ

kbT
Vmceq

m .Sans négliger cinterface
m devant cprec [134℄, on a :

dR

dt
=

D

R

cm − ceq
m − d0

R

cprec − ceq
m − d0

R

(A.22)258



A.3. Modèles de preipitationave d0 la longueur apillaire, d0 =
2σ

kbT
Vmceq

m .Dans le modèle de Gayraud, la valeur de dR/dt est :
dR

dt
=

D

R
(cm − c(R)) =

D

R

(

cm − ceq
m − d0

R

) (A.23)ave d0 =
2σ

kbTc2
prec

Vmceq
m .A.3.5 E�et des interations élastiquesIl existe au sein du matériau plusieurs soures de distorsions élastiques du réseau.D'une part, les paramètres de maille de la phase γ et de la phase γ sont di�érents.De e fait, il existe un éart paramétrique entre les deux phases. Néanmoins, etéart paramétrique est faible (environ 0,003) si bien que la matrie γ et le préipité

γ′ restent ohérents. Cette ohérene est maintenue grâe à des distorsions élastiqueslorsque la phase γ′ préipite au sein de la phase γ.D'autre part la mobilité de l'interfae régit la roissane de la phase �lle et donson faiès. Or, ette mobilité dépend fortement de la struture ristallographique.Elle est pratiquement nulle pour une interfae ohérente et maximale pour uneinterfae inohérente. Or dans la ourbure des � pointes � du uboïde la ohéreneest plus di�ile à maintenir que sur les �tés. Elle a tendane à roître plus vite,e qui entraîne une modi�ation de la forme des préipités. Elle est de plus enplus éloignée du ube ave des pointes qui �saillent� jusqu'à devenir un otoube.Une autre expliation est donnée par Doherty puis par Riks et al. [16, 135℄. Elleonsiste à remarquer que, lorsque une instabilité engendre une exroissane sur unesurfae lisse, la di�usion autour d'une exroissane est plus importante qu'autour dela surfae lisse. La roissane de la protubérane est aélérée, 'est l'e�et �pointede di�usion�. Or, omme 'est la di�usion qui ontr�le la roissane du préipité, laroissane est plus forte sur les exroissanes, d'où le fait que les exroissanes sontde plus en plus saillantes. Cette approhe est on�rmée par des analyses EDX. Lorsde la préipitation, il se forme autour du préipité une zone appauvrie en éléments
γ′gènes (f. Figure A.5). Müller et al. [136℄ ont onstaté que les zones appauvriessont moins étendues autour des sommets des uboïdes qu'autour des faes.En fait, d'après Loyer-Dan�ou [18℄, les ontraintes de ohérene initient es ex-roissanes, puis les e�ets � pointe de di�usion � aélèrent la roissane des pro-tubéranes. Cependant une struture ubique ou otoubique est plus stable que lastruture en ailes de papillon [136, 137℄ et un maintien à haute température entraîneun retour à la mirostruture ubique ou otoubique.Ces e�ets ne sont pas pris en ompte dans le modèle présenté. En e�et, dansl'équation A.1 le terme d'énergie élastique a été négligé pour simpli�er les aluls.259



Annexe A. AnnexesA.3.6 Autres méthodes de modélisation de la préipitationDynamique d'amasLa dynamique d'amas onsidère les préipités omme des amas d'atomes (ou demoléules). Ces amas sont lassés en fontion de leur taille, 'est-à-dire du nombred'atomes qu'ils ontiennent. Cette approhe aboutit don, elle aussi, à un modèle enlasses de taille, sauf que la di�érene de taille d'une lasse à l'autre est très faiblepuisqu'elle ne di�ère que d'un atome. L'évolution de la préipitation est dérite parles éhanges d'atomes entres les amas de di�érentes tailles. Cette méthode néessiteégalement des moyens de aluls importants, notamment en mémoire, ar un grandnombre de lasses de taille est néessaire. Les atomes en solution sont représentéspar les amas de tailles très faibles (quelques atomes). L'avantage de ette méthodeest don de ne pas avoir besoin d'un modèle de germination [138℄.Champs de phasesLa méthode des hamps de phases est une approhe mésosopique globale. Lesétapes de germination et roissane n'y sont pas dérites de façon séparée. Pour leas d'un matériau biphasé la présene d'une phase dans l'espae est dé�nie par unhamp ontinu, une variable � variable d'ordre � qui prend la valeur 1 dans une phase(ii, par exemple γ′) et 0 dans l'autre (par exemple γ). L'interfae est di�use, son �épaisseur � dépendant d'une longueur qui fait partie du modèle, et que peut modi�erl'utilisateur. Les énergies libres volumiques et interfaiales ausées par es hampset leurs gradients sont alulées ainsi que la inétique de l'évolution. Un exemple dealul de mirostruture appliqué à la mise en radeau dans les aubes de turbine estprésenté Figure A.6. Cette méthode donne de très bons résultats mais néessite degros moyens de alul si l'on souhaite des résultats préis. La disrétisation spatialefait appel à la méthode des di�érenes �nies ou aux éléments �nis [139, 140, 141℄.
t=0 t=1h t=61h t=180hFig. A.6. Résultats de la simulation de la formation de préipités γ′ à partir d'un étatinitial désordonné par la méthode des hamps de phases [140℄.260



A.3. Modèles de preipitationA.3.7 Avantages et inonvénients des modèlesCertaines des approximations inhérentes aux modèles de germination/roissan-e/oalesene et aux modèles en dynamique d'amas limitent normalement l'utilisa-tion de es modèles aux faibles frations volumiques de préipités. Le superalliageN18, quant à lui, ontient une forte fration volumique de préipités (env. 50%). Lemodèle de hamps de phases donne des résultats plus préis et surtout est adaptéaux alliages présentant une forte fration volumique de préipités. De plus, il peutdonner des images de la mirostruture, plus failes à omparer à la mirostru-ture réelle qu'une répartition de la taille des préipités. Par ontre, il néessite desmoyens de aluls importants et une bonne onnaissane des méanismes physiquesen jeu lors de la germination. Or, un ertain nombre des paramètres matériau nées-saires à la bonne desription de es méanismes sont di�ilement aessibles, ommepar exemple la di�usion dans le système multiphasé, ou l'énergie de formation d'unpréipité. Cet inonvénient est malheureusement ommun à tous les modèles. Lesmodèles en lasses de taille, tel que le modèle de germination/oalesene ou endynamique d'amas, présentent un grand avantage en terme de temps de alul parrapport au modèle en hamps de phases. Jusqu'ii les modèles en dynamique d'amasont toujours été appliqués à des alliages présentant une faible proportion de préi-pités. Par ontre, les modèles de germination/roissane/oalesene, bien qu'ils nesoient pas prévus pour es as-là, ont déjà été utilisés pour prévoir des mirostru-tures ave de fortes frations volumiques de préipités. De plus, un tel modèle existedéjà pour le N18 [8℄. C'est la raison pour laquelle e modèle a été utilisé. Cependant,les paramètres matériau ont été realibrés en fontion d'essais plus réents que euxdisponibles lors de son développement initial. En�n, il a été néessaire de le validerpour la mirostruture à gros grains.
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Annexe A. AnnexesA.4 Fihiers, modèle de PréipitationA.4.1 Fihier zZfrontBehavior, �hier Preip.z#in lude <Basi_nl_behavior . h>#in lude <Basi_nl_simulat ion . h>#in lude <ZMath . h>�Class PRECIP : BASIC_NL_BEHAVIOR, BASIC_SIMULATOR {�Name Pre ip ;i n t nmax ;double Rmin ;double Rmax ;i n t ntrough ;�Coefs a l , dgp1 , dgp2 , dgp3 , sigma , D0, q , vm2 , fpr im ;�vVarInt nR [ nmax ℄ ;�sVarInt fp , d ;�sVarAux jn , ntrough_d ;�sVarInt i nd i  ;�vVarAux pop [ nmax ℄ , f [ 5 ℄ , rmoyp [ 5 ℄ , rmax [ 5 ℄ ;STRING f r ep ;VECTOR dr_sur_dt ;VECTOR r ;VECTOR dR;VECTOR vr ;VECTOR rm ;double rmoy , f f 1 , f f 2 , f f 3 , f f 4 , rmoyen1 , rmoyen2 , rmoyen3 , rmoyen4 ;double f  e ( double ) ;double f p ( double ) ;} ;�UserRead {i f ( s t r=="∗∗ s i ze_rep ") {nmax=f i l e . g e t i n t ( ) ;i f ( ! f i l e . ok ) INPUT_ERROR("Read f a i l e d " ) ;} e l s e i f ( s t r=="∗∗ rep ") {f r ep=f i l e . getSTRING ( ) ; i f ( ! f i l e . ok ) INPUT_ERROR("Read f a i l e d " ) ;} e l s e re turn FALSE;return TRUE;}262



A.4. Fihiers, modèle de Préipitation�SetUp {rmax [ 0 ℄=0 . 0 ;rmax [ 1 ℄=0 . 0 ;rmax [ 2 ℄=0 . 0 ;rmax [ 3 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 0 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 1 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 2 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 3 ℄=0 . 0 ;f [ 0 ℄=0 . 0 ;f [ 1 ℄=0 . 0 ;f [ 2 ℄=0 . 0 ;f [ 3 ℄=0 . 0 ;double p i ;VECTOR nrdr ;nrdr . r e s i z e (nmax ) ;double na ;double rgp ;double kgp ;double nv ;double rn ;double d ;p i =4.∗M_PI/ 3 . ;a l _oe f ( ) ;r . r e s i z e (nmax ) ;dR . r e s i z e (nmax ) ;vr . r e s i z e (nmax ) ;rm . r e s i z e (nmax ) ;dr_sur_dt . r e s i z e (nmax ) ;double popmax ;double rpopmax ;ASCII_FILE rep ; rep . open ( f r ep ( ) ) ;\\ read the f i l e with the s i z e d i s t r i b u t i o ni f ( rep . ok ) {f o r ( i n t i =0; i <=(nmax−1); i++){r [ i ℄= rep . getdouble ( ) ;nR [ i ℄= rep . getdouble ( ) ;}}na=6.023 e23 ;rgp =8.3143;kgp=rgp/na ; 263
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//// Ca l u l a t i on o f the s t a t i s t i  a l va lue s o f the d i s t r i b u t i o n// fp=0;rmoy=0;nv=0;popmax=0;f o r ( i n t i =0; i<=nmax−2; i++){rm [ i ℄=( r [ i ℄+ r [ i +1 ℄ )/2 ;dR [ i ℄=( r [ i +1℄−r [ i ℄ ) ;vr [ i ℄ = p i ∗rm [ i ℄∗ rm [ i ℄∗ rm [ i ℄ ;pop [ i ℄=(nR[ i ℄+nR[ i +1℄)/2∗dR[ i ℄∗ vr [ i ℄ ;i f ( pop [ i ℄>popmax){popmax=pop [ i ℄ ;rpopmax=rm [ i ℄ ;}rmoy=rmoy+rm [ i ℄∗nR[ i ℄ ;nv=nv+nR[ i ℄ ;fp=fp+pop [ i ℄ ;} dR [ nmax−1℄=dR[ nmax−2℄ ;rm [ nmax−1℄=r [ nmax−1℄ ;vr [ nmax−1℄ = p i ∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄ ;nR [ nmax−1℄=0;pop [ nmax−1℄=nR[ nmax−1℄∗ vr [ nmax−1℄ ;rmoy=rmoy+rm [ nmax−1℄∗nR[ nmax−1℄ ;nv=nv+nR[ nmax−1℄ ;fp=fp+pop [ nmax−1℄ ;Out<<"r [ nmax−1℄=" << r [ nmax−1℄<<endl << f l u s h ;\\Look at t h i s value to be sure that the f i l e\\with the s i z e d i s t r i b u t i o n i s  o r r e  t l y read}�Integrate {a l_oe f ( ) ;i n t rank = EXTERNAL_PARAM: : rank_of (" temperature " ) ;double temperature=(∗urr_mat_data−>param_set ( ) ) [ rank ℄ ;264



A.4. Fihiers, modèle de PréipitationVECTOR nrdr ;nrdr . r e s i z e (nmax ) ;double p i ;double popmax ;double rpopmax ;double na ;double rgp ;double kgp ;double nv ;double rn ;double d ;p i =4.∗M_PI/ 3 . ;na=6.023 e23 ;rgp =8.3143;kgp=rgp/na ;a l _oe f ( ) ;double theta=temperature+273; // temperature in Kelvindouble e=f  e ( temperature ) ;double p=fp ( temperature ) ;// Ca l u l a t i on o f s t a t i s t i  a l va lue s o f the d i s t r i b u t i o nfp=0;rmoy=0;nv=0;popmax=0;f o r ( i n t i =1; i<=nmax−2; i++){nrdr [ i ℄=(nR[ i ℄+nR[ i +1℄ )/2 .∗dR[ i ℄ ;pop [ i ℄= nrdr [ i ℄∗ vr [ i ℄ ;i f ( pop [ i ℄>popmax){popmax=pop [ i ℄ ;rpopmax=rm [ i ℄ ;}rmoy=rmoy+rm [ i ℄∗ nrdr [ i ℄ ;nv=nv+nrdr [ i ℄ ;fp=fp+pop [ i ℄ ;}dR [ nmax−1℄=dR[ nmax−2℄ ;rm [ nmax−1℄=r [ nmax−1℄ ;nrdr [ nmax−1℄=nR[ nmax−1℄∗dR[ nmax−1℄ ;vr [ nmax−1℄ = p i ∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄∗rm [ nmax−1℄ ;pop [ nmax−1℄=nrdr [ nmax−1℄∗ vr [ nmax−1℄ ;rmoy=rmoy+rm [ nmax−1℄∗ nrdr [ nmax−1℄ ; 265



Annexe A. Annexesnv=nv+nrdr [ nmax−1℄ ;fp=fp+pop [ nmax−1℄ ;rmoy=rmoy/nv ;//  a l  u l a t i o n o f the su r s a tu r a t i ondouble m=(al −(( fpr im+fp ∗(1.− fpr im ) )∗ p ))/( (1 .− fp )∗(1.− fpr im ) ) ;//Al−onent ra t i on in the matrix at time td=m−e ; // su r s a tu r a t i on in the matrix// NUCLEATION//  a l  u l a t i o n o f the nu l ea t i on ra t e : jndouble dgp=d ∗( dgp1+d ∗( dgp2+d∗dgp3 ) ) ;rn =2.0∗ sigma ∗vm2/dgp ; //  r i t i  a l r ad iu s o f nu l ea t i ondouble DeltaG=p i ∗ sigma ∗( rn )∗ rn ;d=D0∗exp(−q/( rgp∗ theta ) ) ;double d4=exp (4 . 0∗ l og (vm2/na ) / 3 . 0 ) ;double vm4=vm2∗vm2 ;jn=0;i f ( d >0.0) {double dgrt =16.0∗M_PI∗ sigma ∗ sigma ∗ sigma ∗vm4∗na/(3 . 0∗ dgp∗dgp∗ rgp∗ theta ) ;i f ( dgrt <100.0) {double den=d4∗ rn /18 . 0 ;jn=(1− fp )∗d∗exp ( l og ( dgrt / (3 . 0∗M_PI))/2.0− dgrt )/ den ;}}// nu l ea t i ondouble drn=1.e−10;double r j=rn+drn ;//( the rad iu s i s inremented o f one in t e ra tomi d i s tane )i n t i =0;whi l e ( r [ i ℄< r j & i !=nmax−1) {i=i +1;}i f ( jn >0.0) {double dn=jn ∗Dtime ;i f (dn>10000000.0) {i f ( r [ i ℄ != r [ 0 ℄ ) {nR[ i ℄=nR[ i ℄+dn/dR[ i ℄ ;}}} // o f i f jn>0266



A.4. Fihiers, modèle de Préipitation
//GROWTHdouble r   ;VECTOR un ;VECTOR a ;VECTOR b ;VECTOR  ;VECTOR dd ;VECTOR P;VECTOR Q;un . r e s i z e (nmax ) ;a . r e s i z e (nmax−1);b . r e s i z e (nmax−1); . r e s i z e (nmax−1);dd . r e s i z e (nmax−1);P . r e s i z e (nmax−1);Q. r e s i z e (nmax−1);d=D0∗exp(−q/( rgp∗ theta ) ) ;double d e l t a=d /( p−e ) ;double d0=2.0∗ sigma ∗ e ∗vm2/( p∗p∗ rgp∗ theta ) ;r   =2.0∗d0/ de l t a ; //  r i t i  a l r ad iu s o f oa r s en ing//  a l  u l a t i o n o f dr ( on dt )double t e s t i n d i  ;t e s t i n d i  =0;f o r ( i n t i =0; i<nmax−1; i++) {dr_sur_dt [ i ℄=(d0 ∗(d/( r [ i ℄∗ r [ i ℄ ) ) ∗ ( r [ i ℄ / r −1 .0 ) ) ;un [ i ℄=dr_sur_dt [ i ℄∗Dtime ;i f (un [ i ℄> t e s t i n d i  ) t e s t i n d i =un [ i ℄ ;} // o f f o r ii nd i =t e s t i n d i  ;// equat ions system to s o l v ea [0 ℄=dR[1℄+Zmax(un [ 1 ℄ , 0 . ) ;b [0 ℄=Zmax(−un [ 1 ℄ , 0 . ) ; [ 0 ℄= 0 . ;dd [0 ℄=0 .5∗nR [ 0 ℄ ∗dR [ 0 ℄ ;P[0 ℄=b [ 0 ℄ / ( a [ 0 ℄ ) ;Q[0 ℄=( dd [ 0 ℄ ) / ( a [ 0 ℄ ) ;f o r ( i n t i =1; i<=nmax−2; i++) {a [ i ℄=dR[ i ℄+Zmax(un [ i +1℄ ,0.)+Zmax(−un [ i ℄ , 0 . ) ;b [ i ℄=Zmax(−un [ i +1 ℄ , 0 . ) ; [ i ℄=Zmax(un [ i ℄ , 0 . ) ;dd [ i ℄=nR[ i ℄∗dR[ i ℄ ; 267



Annexe A. AnnexesP[ i ℄=b [ i ℄ / ( a [ i ℄− [ i ℄∗P[ i −1 ℄ ) ;Q[ i ℄=(dd [ i ℄+ [ i ℄∗Q[ i −1℄)/( a [ i ℄− [ i ℄∗P[ i −1 ℄ ) ;}f o r ( i n t i=nmax−2; i >=1; i=i −1) {nR[ i ℄=P[ i ℄∗nR[ i +1℄+Q[ i ℄ ;}nR[ 0 ℄=0 ;nR[ nmax−1℄=0;// hypothe s i s o f Shwarz and Langer// i n t j =1;// whi l e ( r [ j ℄<rn & j<nmax−1) {//nR[ j ℄=0;// j=j +1;//}//  a l  u l o f fp , v a r i ab l e to  on t r o l the time inrementfp=0;f o r ( i n t i =1; i<=nmax−2; i++){pop [ i ℄=(nR[ i ℄+nR[ i +1℄)/2∗dR[ i ℄∗ vr [ i ℄ ;fp=fp+pop [ i ℄ ;}//PEAKS IDENTIFICATIONVECTOR der ;VECTOR f i n t ;VECTOR trough ;VECTOR peak ;VECTOR rtrough ;VECTOR rpeak ;rtrough . r e s i z e ( 4 ) ;rpeak . r e s i z e ( 4 ) ;peak . r e s i z e ( 4 ) ;trough . r e s i z e ( 4 ) ;VECTOR popmax2 ;rmax [ 0 ℄=0 . 0 ;rmax [ 1 ℄=0 . 0 ;rmax [ 2 ℄=0 . 0 ;rmax [ 3 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 0 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 1 ℄=0 . 0 ;rmoyp [ 2 ℄=0 . 0 ;268



A.4. Fihiers, modèle de Préipitationrmoyp [ 3 ℄=0 . 0 ;f [ 0 ℄=0 . 0 ;f [ 1 ℄=0 . 0 ;f [ 2 ℄=0 . 0 ;f [ 3 ℄=0 . 0 ;der . r e s i z e (nmax ) ;i n t npeak ;f o r ( i n t i =1; i<=nmax−1; i++){der [ i ℄=pop [ i ℄−pop [ i −1℄ ;}ntrough=0;npeak=0;f o r ( i n t i=nmax−4; i >=4; i−−){i f ( ( ( der [ i−1℄>=0 && der [ i ℄ >0)) && ( ( der [ i +1℄<0 && der [ i +2℄<=0))) {npeak=npeak+1;i f ( npeak<5){peak [ npeak−1℄= i ;rpeak [ npeak−1℄=rm [ i ℄ ;}e l s e {Out<<"npeak = "<< npeak <<" . Too muh popu la t i ons o f p r e  i p i t a t e s " << endl << f l u s h ; }}i f ( ( der [ i−1℄<0 && der [ i ℄<0) && ( ( der [ i +1℄>0 && der [ i +2℄>0) | |(nR [ i ℄==0))) {ntrough=ntrough+1;i f ( ntrough <5){VECTOR t r a n s i t ;t r a n s i t . r e s i z e ( ntrough −1);f o r ( i n t i =0; i<ntrough−1; i++) t r a n s i t [ i ℄= trough [ i ℄ ;trough . r e s i z e ( ntrough ) ;f o r ( i n t i =0; i<ntrough−1; i++) trough [ i ℄= t r a n s i t [ i ℄ ;trough [ ntrough−1℄= i ;}e l s e {ntrough=4;Out<<"ntrough = "<< ntrough <<" . Too muh popu la t i ons o f p r e  i p i t a t e s " << endl << f l u s h ;}rtrough [ ntrough−1℄=rm [ i ℄ ;}} ntrough=ntrough+1; 269



Annexe A. Annexesi f ( ntrough>1) {//Out<<"trough0="<<trough [0℄<< endl ;popmax2 . r e s i z e ( ntrough ) ;f i n t . r e s i z e ( ntrough ) ;f i n t [ 0 ℄=0 ;popmax2 [ 0 ℄=0 ;rmoyp [ 0 ℄=0 ;f o r ( i n t i=trough [ 0 ℄+1 ; i<=nmax ; i++) { // the b i g g e s t p r e  i p i t a t e sf i n t [0 ℄= f i n t [0 ℄+ pop [ i ℄ ;rmoyp [0 ℄= rmoyp [0 ℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ 0 ℄ ) {rmax [0 ℄=rm [ i ℄ ;popmax2 [0 ℄= pop [ i ℄ ;}}f [0 ℄= f i n t [ 0 ℄ ;i f ( f i n t [ 0 ℄ >0 . ) {rmoyp [0 ℄= rmoyp [ 0 ℄ / f i n t [ 0 ℄ ;}f o r ( i n t l =1; l<ntrough−1; l++) {f i n t [ l ℄=0;rmoyp [ l ℄=0;rmax [ l ℄=0;popmax2 [ l ℄=0;f o r ( i n t i=trough [ l ℄+1; i<=trough [ l −1℄ ; i++) {f i n t [ l ℄= f i n t [ l ℄+pop [ i ℄ ;rmoyp [ l ℄=rmoyp [ l ℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ l ℄ ) {rmax [ l ℄=rm [ i ℄ ;popmax2 [ l ℄=pop [ i ℄ ;}}i f ( f i n t [ l ℄ !=0) rmoyp [ l ℄=rmoyp [ l ℄ / f i n t [ l ℄ ;f [ l ℄= f i n t [ l ℄ ;}f i n t [ ntrough−1℄=0;rmoyp [ ntrough−1℄=0;rmax [ ntrough−1℄=0;popmax2 [ ntrough−1℄=0;f o r ( i n t i =1; i<trough [ ntrough −2℄ ; i++) {f i n t [ ntrough−1℄= f i n t [ ntrough−1℄+pop [ i ℄ ;//Out<<"f = "<< f i n t [ ntrough−1℄ << endl << f l u s h ;rmoyp [ ntrough−1℄=rmoyp [ ntrough−1℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ ntrough −1℄) {rmax [ ntrough−1℄=rm [ i ℄ ;270



A.4. Fihiers, modèle de Préipitationpopmax2 [ ntrough−1℄=pop [ i ℄ ;}}i f ( f i n t [ ntrough −1℄!=0) {rmoyp [ ntrough−1℄=rmoyp [ ntrough−1℄/ f i n t [ ntrough −1℄ ;}f [ ntrough−1℄= f i n t [ ntrough −1℄ ;}e l s e {popmax2 . r e s i z e ( 1 ) ;f i n t . r e s i z e ( 1 ) ;popmax2 [ 0 ℄=0 ;f i n t [ 0 ℄=0 ;rmoyp [ 0 ℄=0 ;f o r ( i n t i =1; i<=nmax−1; i++) {f i n t [0 ℄= f i n t [0 ℄+ pop [ i ℄ ;rmoyp [0 ℄= rmoyp [0 ℄+rm [ i ℄∗ pop [ i ℄ ;i f ( pop [ i ℄>popmax2 [ 0 ℄ ) {rmax [0 ℄=rm [ i ℄ ;popmax2 [0 ℄= pop [ i ℄ ;}}i f ( f i n t [ 0 ℄ !=0 ) rmoyp [0 ℄= rmoyp [ 0 ℄ / f i n t [ 0 ℄ ;f [0 ℄= f i n t [ 0 ℄ ;}}// d e f i n i t i o n o f f  edouble PRECIP : : f  e ( double T){ double f eq ;i f (T>=1190) f eq=0;e l s e i f ( (T<1190) && (T>=1165)) f eq =0.135623085∗(1190−T)/(1190 −1165);e l s e i f ( (T<1165) && (T>=850)) {f eq=−7.98e−9∗T∗T∗T+1.9277 e−5∗T∗T−1.5543 e−2∗T+4.697706;}e l s e i f (T<850) f eq =0.56−(0.56−0.513071)∗(T+273 .15 )/ (1123 . 15 ) ;//(1123=850+273.15)double e=(al −0.25∗ f eq )/(1− f eq ) ; // e=(al −0.25∗ f eq )/(1− f eq )re turn e ;}// d e f i n i t i o n de fpdouble PRECIP : : f p ( double T){ double p=2.46e−1+T∗ (9 . 47 e−6+T∗6 .03 e−10);re turn p ;} 271



Annexe A. AnnexesA.4.2 Fihier matériaux, �hier N18-GG-ss-shw.mat
∗∗∗ behav ior Pre ip
∗∗ s i ze_rep 1202 % nombre de l i g n e s a l i r e% dans l e f i  h i e r de d i s t r i b u t i o n
∗∗ rep rep5 % f i  h i e r de d i s t r i b u t i o n
∗∗model_oef a l 0 .1693254 % onent ra t i on i n i t i a l e en element gamma'− genesdgp1 19432.54dgp2 −561508.0dgp3 7495591.0 %  o e f f i  i e n t s du polynome de%l ' en e r g i e l i b r e hangement de phasesigma 0 .024 % ene r g i e d ' i n t e r f a  e gamma/gamma'D0 0 .0164 % terme preexponent i e l du  o e f f i  i e n t de d i f f u s i o nq 316000. % ene r g i e d ' a  t i v a t i on de l a d i f f u s i o nvm2 7 .5 e−6 % volume mola i re de gamma'fpr im 0.00 % f r a  t i o n volumique de p r e  i p i t e s p r ima i r e s% de gamma'

∗∗∗ re turn
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A.4. Fihiers, modèle de PréipitationA.4.3 Fihier de distribution, �hier rep25.52585459037824 e−10 0 .05.81643419058954 e−10 0 .06.10701379080085 e−10 0 .06.42815391434044 e−10 0 .06.74929403788002 e−10 0 .07.10420876304318 e−10 0 .07.45912348820635 e−10 0 .07.8513649208535 e−10 0 .08.24360635350064 e−10 0 .08.6771001777266 e−10 0 .09.11059400195255 e−10 0 .09.58967876965248 e−10 0 .01.00687635373524 e−09 0 .01.05982340899074 e−09 0 .01.11277046424623 e−09 0 .01.17128600991235 e−09 0 .01.22980155557847 e−09 0 .01.294471234904 e−09 0 .01.35914091422952 e−09 0 .01.43061196310137 e−09 0 .01.50208301197322 e−09 0 .01.58107073667075 e−09 0 .01.66005846136827 e−09 0 .01.74735339758895 e−09 0 .01.83464833380962 e−09 0 .01.93112415861598 e−09 0 .02.02759998342234 e−09 0 .02.13422225929569 e−09 0 .02.24084453516903 e−09 0 .02.3586803736833 e−09 0 .02.47651621219756 e−09 0 .02.60674495403058 e−09 0 .02.7369736958636 e−09 0 .02.88089871403504 e−09 0 .03.02482373220647 e−09 0 .03.18388547667306 e−09 0 .03.34294722113964 e−09 0 .03.51873763530249 e−09 0 .03.69452804946533 e−09 0 .03.88880650287458 e−09 0 .04.08308495628383 e−09 0 .04.29779585300045 e−09 0 .04.51250674971706 e−09 0 .04.74979898856221 e−09 0 .04.98709122740736 e−09 0 .05.24933970886408 e−09 0 .05.5115881903208 e−09 0 .0 273



Annexe A. Annexes5.80141758533627 e−09 0 .06.09124698035174 e−09 0 .06.41155799892629 e−09 0 .06.73186901750085 e−09 0 .07.08586743996863 e−09 0 .07.43986586243642 e−09 0 .07.83109462399248 e−09 0 .08.22232338554853 e−09 0 .08.65469803513503 e−09 0 .09.08707268472153 e−09 0 .09.56492057315767 e−09 0 .01.00427684615938 e−08 0 .01.05708720511573 e−08 0 .01.10989756407208 e−08 0 .01.16826203696378 e−08 0 .01.22662650985547 e−08 0 .01.29112922794418 e−08 0 .01.35563194603289 e−08 0 .01.42691847420137 e−08 0 .01.49820500236985 e−08 0 .01.57698880015223 e−08 0 .01.65577259793462 e−08 0 .01.74284216005926 e−08 0 .01.8299117221839 e−08 0 .01.92613847009364 e−08 0 .02.02236521800337 e−08 0 .02.12871222133421 e−08 0 .02.23505922466504 e−08 0 .02.35259083997078 e−08 0 .02.47012245527651 e−08 0 .02.60001497846686 e−08 0 .02.72990750165721 e−08 0 .02.87346094076265 e−08 0 .03.0170143798681 e−08 0 .03.17566546595718 e−08 0 .03.33431655204626 e−08 0 .03.50965311851302 e−08 0 .03.68498968497979 e−08 0 .03.8787665591141 e−08 0 .04.07254343324841 e−08 0 .04.28669999913725 e−08 0 .04.50085656502609 e−08 0 .04.73753617356139 e−08 0 .04.97421578209669 e−08 0 .05.23578720235143 e−08 0 .05.49735862260618 e−08 0 .05.78643974927146 e−08 0 .06.07552087593675 e−08 0 .06.39500493009176 e−08 0 .0274



A.4. Fihiers, modèle de Préipitation6.71448898424678 e−08 0 .07.0675734696878 e−08 0 .07.42065795512883 e−08 0 .07.81087666006196 e−08 0 .08.20109536499509 e−08 0 .08.63235372937632 e−08 0 .09.06361209375756 e−08 0 .09.54022629624858 e−08 0 .01.00168404987396 e−07 0 .01.05435806544745 e−07 0 .01.10703208102094 e−07 0 .01.16524587117102 e−07 0 .01.2234596613211 e−07 0 .01.28779584922593 e−07 0 .01.35213203713076 e−07 0 .01.42323452098303 e−07 0 .01.4943370048353 e−07 0 .01.57291740219177 e−07 0 .01.65149779954824 e−07 0 .01.73834256943744 e−07 0 .01.82518733932664 e−07 0 .01.92116565339516 e−07 0 .02.01714396746368 e−07 0 .02.12321640893813 e−07 0 .02.22928885041259 e−07 0 .02.34651702793943 e−07 0 .02.46374520546628 e−07 0 .02.59330237804796 e−07 0 .02.72285955062965 e−07 0 .02.86604236999503 e−07 0 .03.00922518936041 e−07 0 .03.16746667729111 e−07 0 .03.32570816522181 e−07 0 .03.50059205571584 e−07 0 .03.67547594620987 e−07 0 .03.8687525360238 e−07 0 .04.06202912583772 e−07 0 .04.27563279204491 e−07 0 .04.48923645825209 e−07 0 .04.72530501813861 e−07 0 .04.96137357802513 e−07 0 .05.22226968508371 e−07 0 .05.48316579214229 e−07 0 .05.77150058230259 e−07 0 .06.05983537246289 e−07 0 .06.37849459721749 e−07 0 .06.69715382197209 e−07 0 .07.04932672994741 e−07 0 .07.40149963792273 e−07 0 .0 275



Annexe A. Annexes7.79071089395118 e−07 0 .08.17992214997964 e−07 0 .08.61006711112998 e−07 0 .09.04021207228032 e−07 0 .09.51559577390046 e−07 0 .09.9909794755206 e−07 0 .01.05163597174783 e−06 0 .01.15163597174783 e−06 0 .01.35163597174783 e−06 0 .01.70163597174783 e−06 0 .02.10163597174783 e−06 0 .02.55163597174783 e−06 0 .03.05163597174783 e−06 0 .04.05163597174783 e−06 0 .07.05163597174783 e−06 0 .01.05163597174783 e−05 0 .0
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A.4. Fihiers, modèle de PréipitationA.4.4 Fihier de lanement, �hier trempe-100K.inp
∗∗∗∗  a l  u l i n t e g r a t e
∗∗∗mesh
∗∗ f i l e mon_point_de_gauss . g eo f

∗∗∗ r e s o l u t i o n
∗∗ sequene 4
∗ time 705 .
∗ inrement 7200
∗ i t e r a t i o n 1
∗ r a t i o 0 .001

∗∗ automati_time fp 0 .0001 d 1 . e−3
∗ f i r s t_dt ime 0 .001
∗max_dtime 0 .1
∗ d ive rgene 2 . 100
∗ s e  u r i t y 1 . 5

∗∗∗parameter temperature0 . uniform 1200 .705 . uniform 25 .
∗∗∗mate r i a l

∗ f i l e N18−GG−ss−shw .mat
∗ i n t e g r a t i o n runge_kutta 1 . e−6 1 . e−6
∗∗∗ output
∗∗ va lue_at_integrat ion
∗∗ f r equeny
∗ inrement 100

∗∗ urve var_GG_100K . dat
∗gauss_var 1 ,1 fp d jn f1 f 2 f 3 rmoyp1 rmoyp2 rmoyp3 rmax1 rmax2 rmax3temperature
∗∗∗∗ re turn
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Annexe A. AnnexesA.5 Résolution numérique impliite du modèle depréipitationModèle issu de l'artile de Myrh et Grong [22℄.On note Ri le rayon pour lequel la pente de la fontion de répartition hange. Riet Ri+1 sont les bornes d'un intervalle sur lequel la fontion est linéaire et son rayonmoyen est noté rmi. dri est la taille de l'intervalle, dri = Ri+1 − Ri.L'équation de l'évolution de la distribution est :
∂N

∂t
= − ∂

∂R

(

N
∂R

∂t

) (A.24)En intégrant ette équation en temps et en rayons, il vient :
∫ Ri+1

Ri

∫ t+δt

t

∂N

∂t
dtdR = −

∫ t+δt

t

∫ Ri+1

Ri

∂

∂R

(

N
∂R

∂t

)

dRdt (A.25)Entre Ri et Ri+1 la fontion est linéaire, Nrmi
=

Ni+1 − Ni

dri
,

(N t+δt
rmi

− N t
rmi

)dri = (N
∂R

∂t Ri

− N
∂R

∂t Ri+1

)δt (A.26)Le alul de N
∂R

∂t
dépend du signe de la vitesse de roissane des partiules(v =

∂R

∂t

).Si la vitesse en Ri est négative, les préipités de la lasse omprise entre Ri et Ri+1déroîssent don ont tendane à partir vers la lasse de rayon inférieur, (N
∂R

∂t
)i estdon Nrmi

(

∂R

∂t

)

i

. Si au ontraire elle est positive, les préipités de la lasse om-prise entre Ri−1 et Ri roissent et ont don tendane à partir vers la lasse de taillesupérieure, (N
∂R

∂t
)i est don Nrmi−1

(

∂R

∂t

)

i

. De même pour la borne supérieure eni+1, si la véloité est positive e sont les préipités de la lasse sur laquelle on al-ule (Ri à Ri+1) qui partent vers la lasse supérieure ((Nv)i+1 = Nrmi
vi+1), sinone sont eux de la lasse supérieure qui diminuent de taille et passent dans la lasseonsidérée ((Nv)i+1 = Nrmi+1

vi+1).On peut mettre l'équation (A.26) sous la forme (lorsqu'il n'y a pas d'indietemporel, il s'agit du temps t + δt) :
aiNrm = ci−1Nrmi−1 + biNrmi+1 + et

iNrmi
t (A.27)Si vRi

> 0 et vRi+1
> 0

ai = dRi − δt

(

∂R

∂t

)

Ri+1278



A.5. Résolution numérique impliite du modèle de préipitation
ci = δt

(

∂R

∂t

)

Ri

bi = 0

et
i = dRiSi vRi

< 0 et vRi+1
< 0

ai = dRi + δt

(

∂R

∂t

)

Ri

bi = −δt

(

∂R

∂t

)

Ri+1

ci = 0

et
i = dRiSi vRi

> 0 et vRi+1
< 0

ai = dRi

bi = −δt

(

∂R

∂t

)

Ri+1

ci = δt

(

∂R

∂t

)

Ri

et
i = dRiSi vRi

< 0 et vRi+1
> 0

ai = dRi + δt

(

∂R

∂t

)

Ri

− δt

(

∂R

∂t

)

Ri+1

bi = 0

ci = 0

et
i = dRiOn note di = dt

iNrmi
t

armi
Nrmi

= armi−1
Nrmi−1 + armi+1

Nrmi+1 + di (A.28)Par réurrene il vient :
Nrmi = PiNrmi+1

+ Qi (A.29)ave Pi =
bi

ai − ciPi−1
et Qi =

ciQi−1 + di

ai − ciPi−1 279



Annexe A. AnnexesOn suppose que les lasses extrêmes sont toujours vides. N1 = 0

NRmax = 0

P (1) =
b1

a1

Q(1) =
d1

a1
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A.6. Annexe B : Vieillissement dynamique, e�et Portevin-Le Châtelier etpseudo-Portevin-Le ChâtelierA.6 Annexe B : Vieillissement dynamique, e�et Portevin-Le Châtelier et pseudo-Portevin-Le ChâtelierTration à di�érentes vitesses de déformationA�n de omprendre l'origine des instabilités plastiques observées, deux essais detration ont été réalisés, lors desquels la vitesse de déformation a été modi�ée enours d'essai. Les résultats sont présentés Figure A.7 a et b. Un petit e�et inversede la vitesse est observé sur la tration de l'éprouvette ayant une la mirostruturesans γ′
III (f. Annexe B pl). Il est de l'ordre de 15 MPa et visible uniquementsur la transition 10−5s−1-10−3s−1. Cependant et e�et n'est pas observable pourla mirostruture standard. Par ailleurs il semble qu'il y ait des plages sans forteinstabilités pour les deux mirostrutures à une vitesse de 10−5s−1 et 10−4s−1, etqu'il n'y en ait pas à 10−3s−1.
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A.7. Modèles de fatigue basés sur des ritères loauxA.7 Modèles de fatigue basés sur des ritères loauxUn superalliage polyristallin omme le N18 est onstitué d'un ensemble de grainspossédant haun une orientation ristallographique spéi�que. Chaque grain pos-sède un omportement anisotrope lié à son aratère monoristallin. Cependant, dufait de l'orientation aléatoire des grains, le omportement marosopique du N18est vu omme isotrope. Le omportement est don très di�érent selon l'éhelle àlaquelle se plae l'observateur. De même pour les modèles de fatigue : les modèlesdérits dans les paragraphes préédents sont des modèles marosopiques. Il existeégalement des modèles basés sur des ritères loaux, 'est-à-dire à des éhelles plus�nes, omme elle du grain. Parmi eux, eux qui s'appuient sur l'extrusion à la sur-fae d'un grain dérits dans les travaux de Risbet, Feaugas et leurs ollaborateurs[142, 143, 144℄, ou de Shyam et Milligan [145℄.Cette extrusion est ausée par l'aumulation de disloations dans les bandes deglissement. Shyam et Milligan relient la hauteur et l'espaement des pis extrudés àla quantité de glissement irréversible. En e�et, une fois que la disloation est sortiedu matériau en réant une petite marhe à la surfae, elle ne se déplaera pas ensens inverse lors de la seonde partie du yle, ontrairement aux disloations restéesà l'intérieur du matériau. La plastiité irréversible est don un fateur in�uent duseuil de fatigue. Cependant, du fait du aratère loal de ette approhe, ils préfèrentl'appliquer à la prévision de la propagation plut�t qu'à elle de l'amorçage de la�ssure.Risbet, Feaugas et leurs ollaborateurs [142, 143, 144℄, ont proposé un modèlepour dé�nir l'amorçage de �ssure en fontion d'un niveau ritique de déformationplastique irréversible dé�nie sur la vase de mesures d'extrusion par mirosopie àfore atomique. Pour eux, e niveau ritique est un fateur néessaire mais passu�sant pour amorer une �ssure.Sangid et al. [146℄ vont plus loin en tentant de aluler l'énergie stokée dansune bande de glissement persistante et onsidèrent que la �ssure s'amore lorsque labande ne peut plus stoker assez d'énergie pour aommoder l'énergie dégagée lorsde la déformation. Ils s'appuient eux aussi sur l'extrusion pour aluler es énergies.Ce type d'approhe en énergie a déjà été dérite par Venkataraman et al. [147,148℄. Ils onsidèrent un système de bandes de glissements multiples parallèles. Cha-une de es bandes de glissement est modélisée par une aumulation de dip�les dedisloations oins. La densité de disloations roît ave le ylage en fatigue. Paronséquent, la densité d'énergie de déformation stokée à l'intérieur des bandes deglissement s'élève à haque yle. Lorsqu'elle atteint un ertain niveau, il devienténergétiquement favorable de réer une miro�ssure à l'intérieur des bandes de glis-sement. Le nombre de yles pour lequel e niveau est atteint est le nombre de ylesnéessaire à la germination d'une �ssure.Un autre artile de Chan [149℄ propose un modèle du même type pour l'initia-tion et la propagation des miro�ssures. Il inlut des paramètres mirostruturaux283



Annexe A. Annexes(largeur des bandes de glissement (h), taille de grains (ou taille aratéristique de lamirostruture) (d) et taille de la miro�ssure ()) et peut s'appliquer aux superal-liages à base de nikel.Ce type d'approhe loale peut paraître plus préis, ar mieux justi�é par laphysique, mais néessite aussi de se poser des questions d'ordre stohastique : ene�et, le nombre de yles de fatigue déterminé par e type de modèle dépend del'orientation du grain (voire de l'orientation de ses voisins) et de sa taille. Quelle estdon la probabilité pour qu'un tel grain se trouve au point ritique ? MDowell etDunne [27℄ soulignent que les études de fatigue prenant en ompte la mirostruturene doivent pas se préouper de dé�nir une résistane moyenne, omme 'est le aslorsque l'on fait de l'homogénéisation pour obtenir le omportement méanique. Ilsonseillent plut�t d'utiliser des éléments de volume statistiques (SVE), plus petitsque des VER (Volumes Élémentaires Représentatifs), permettant de aluler unelarge variété de réponses possibles et don de ne pas négliger la forme de la queuede ourbe de distribution qui orrespond aux grains très mal orientés, ritiques vis-à-vis du modèle, et don à une durée de vie ourte. L'idée est de savoir quelle estla probabilité de se trouver dans la queue de ourbe, plut�t que de onnaître leomportement moyen.Par ailleurs, l'identi�ation de la largeur de la bande de glissement ainsi quedi�érents paramètres matériaux intervenant dans es modèles est très di�ile àréaliser. Le passage du monoristal au polyristal dans es approhes n'a égalementrien d'évident. Aussi, il est important de pouvoir utiliser les deux approhes, loaleet marosopique aussi bien pour le omportement que pour la fatigue.
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A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationA.8 Fihier Zmat, modèle à double homogénéisa-tionA.8.1 Fihier zZfrontBehavior, �hier Poly-mori-tanaka.z#in lude <Basi_nl_behavior . h>#in lude <Basi_nl_simulat ion . h>#in lude <E l a s t i  i t y . h>#in lude <Dimension . h>#in lude <Zstream . h>#in lude <Newton_raphson . h>#in lude <Zminmax . h>#in lude <ZMath . h>#in lude <s td i o . h>#in lude <Eshelby . h>#de f i n e RADEG (4∗ atan ( 1 . ) / 1 8 0 . )�Class poly−mori−tanaka : BASIC_NL_BEHAVIOR, BASIC_SIMULATOR {�Name poly−mori−tanaka ;�SubClass ELASTICITY e l a s t i  i t y_mat r i x ;�SubClass ELASTICITY e l a s t i  i t y_p r e  ;�Coefs gamma, r0_mono , K_matrix , n_matrix , C_betarule , D_betarule ;�Coefs de l ta , Q_matrix , C_matrix , D_matrix , omega_matrix , b_matrix ;�Coefs C_pre , D_pre , fat_R0_pre , Q_pre , b_pre , K_pre , n_pre ;�Coefs f2 , f3 , t2 , t3 , f4 , t4 ;// be ta ru l e�Coefs h0 , h1 , h2 , h3 , h4 , h5 ;// i n t e r a  t i o n�Coefs _matrix , _pre , Lp ;//mori_tanaka/////////////////////// var i n t systemes�vVarInt gvum_matrix [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;�vVarInt alpha_matrix [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;�vVarInt gvum_pre [ Ngrain∗Nsyst ℄ ;�vVarInt alpha_pre [ Ngrain∗Nsyst ℄ ;�vVarAux tau_matrix [ Ngrain∗Nsyst ℄ ;�vVarAux tau_pre [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;�vVarAux tau [ Ngrain ∗Nsyst ℄ ;//////////////////////marosopique v a r i a b l e s�sVarInt evum ;�tVarInt e e l ;�tVarAux beta ;�tVarAux ev ;�tVarUtil dev i ; 285



Annexe A. Annexes//////////////////// v a r i a b l e s on g r a i n s�tVarInt betag [ Ngrain ℄ ;�tVarInt eto_g [ Ngrain ℄ ;�tVarAux_eel_g [ Ngrain ℄ ;�tVarAux sig_g [ Ngrain ℄ ;�tVarInt s ig_pre [ Ngrain ℄ ;�tVarInt sig_matrix [ Ngrain ℄ ;�tVarInt eto_pre [ Ngrain ℄ ;�tVarInt eto_matrix [ Ngrain ℄ ;�tVarInt evlo_matrix [ Ngrain ℄ ;�tVarInt evlo_pre [ Ngrain ℄ ;�tVarInt ee l_pre [ Ngrain ℄ ;�tVarInt eel_matrix [ Ngrain ℄ ;�tVarInt ev l o  [ Ngrain ℄ ;�tVarUtil eigen_mat_lo [ Ngrain ℄ ;�tVarUtil eigen_pre_lo [ Ngrain ℄ ;�tVarInt e igen_sig_pre [ Ngrain ℄ ;�tVarInt eigen_sig_matrix [ Ngrain ℄ ;///////////////////// va r i ab l e on the phases�tVarInt ev_matrix ;�tVarInt ev_pre ;�tVarAux s i gPre ;�tVarAux s igMatr ix ;�tVarAux etoPre ;�tVarAux etoMatr ix ;///////////////////////////////homogenized e l a s t i  i t y t enso rTENSOR4 L ;TENSOR4 Linv ;/////////////////////////////// p l a s t i  i t y th r e sho l d s o f the phasesdouble R0_matrix ; double R0_pre ;/////////////////////////i n t Ngrain , Nsyst ;STRING fo r i e n t , f s y s t ;void  a l _to r i e n t ( double , double , double , i n t ) ;void norm_fra ( ) ;void al_hh (SMATRIX& hh ) ;MARRAY<TENSOR2> to r i e n t ;MARRAY<TENSOR2> to r i e n t g ;//////////////////////////SMATRIX hh ;// i n t e r a  t i o n matrixVECTOR f r a  ; // volume f r a  t i o n o f the g r a i n sVECTOR q_matrix ;286



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationVECTOR q_pre ;//////////////////////// l o  a l i z a t i o n and i n f l u e n  e t en s o r sTENSOR4 A_pre ;TENSOR4 A_matrix ;TENSOR4 Wf;TENSOR4 B_pre ;TENSOR4 B_matrix ;TENSOR4 D_mm;TENSOR4 D_mp;TENSOR4 D_pm;TENSOR4 D_pp ;TENSOR4 Eshel ;TENSOR4 Km ;TENSOR4 F_mm;TENSOR4 F_mp;TENSOR4 F_pm;TENSOR4 F_pp ;TENSOR4 S_matrix ;// Corret ion " s t i f n e s s " a f t e r Pott i e r , and Chaboher et a l .// J.−L . Chabohe , S . Kruh , J.−F. Maire and T. Po t t i e r// "Towards a miromehanis based i n e l a t i  and damage// modeling o f omposites " ,// Int . J . o f P l a s t i  i t y , Vol . 1 7 , pp . 411−439} ;/////////////////// read ing data�UserRead {i f ( s t r=="∗∗grain_number ") Ngrain=f i l e . g e t i n t ( ) ;e l s e i f ( s t r=="∗∗system_number") Nsyst=f i l e . g e t i n t ( ) ;e l s e i f ( s t r=="∗∗ o r i e n t a t i o n_ f i l e ") f o r i e n t= f i l e . getSTRING ( ) ;e l s e i f ( s t r=="∗∗ sy s t em_f i l e ") f s y s t= f i l e . getSTRING ( ) ;e l s e re turn FALSE;i f ( ! f i l e . ok ) return FALSE;return TRUE;}�SetUp {in t i s y s t , i g r a i n ;i n t j s y s t ;double phi1 ,PHI , phi2 ;hh . r e s i z e ( Nsyst ) ;a l _oe f ( ) ; al_hh (hh ) ;f r a  . r e s i z e ( Ngrain ) ;q_matrix . r e s i z e ( Nsyst ) ;q_pre . r e s i z e ( Nsyst ) ;t o r i e n t g . r e s i z e ( Nsyst ) ;t o r i e n t . r e s i z e ( Ngrain ∗Nsyst ) ; 287



Annexe A. AnnexesASCII_FILE sy s t ; s y s t . open ( f s y s t ( ) ) ;i f ( s y s t . ok ) {Out <<"Reading "<<Nsyst<< " systems in "<<f sy s t<<endl ;Out <<"Designed f o r 12 systems otahedra l , "<<endl ;Out << " e la s to−p l a s t i  matrix , e l a s t i −p l a s t i  p r e  i p i t a t e s"<<endl ;Out <<"Think to weigth (h=100.) the  o l i n e a ry systems ."<<endl ;TENSOR2 mm( t s z ( ) ) ;double n1 , n2 , n3 , l1 , l2 , l3 , nmag , lmag ;f o r ( i s y s t =0; i s y s t <Nsyst ; i s y s t++){n1=sy s t . getdouble ( ) ; n2=sy s t . getdouble ( ) ; n3=sy s t . getdouble ( ) ;l 1=sy s t . getdouble ( ) ; l 2=sy s t . getdouble ( ) ; l 3=sy s t . getdouble ( ) ;lmag=sq r t ( l 1 ∗ l 1 + l 2 ∗ l 2 + l 3 ∗ l 3 ) ; l 1/=lmag ; l 2/=lmag ; l 3/=lmag ;nmag=sq r t ( n1∗n1 + n2∗n2 + n3∗n3 ) ; n1/=nmag ; n2/=nmag ; n3/=nmag ;i f ( ! s y s t . ok ) ERROR(" e r r o r read ing "+ f s y s t+" l i n e "+i t o a ( i s y s t +1)) ;mm[0℄= n1∗ l 1 ; // m11mm[1℄= n2∗ l 2 ; // m22mm[2℄= n3∗ l 3 ; // m33mm[3 ℄=( n1∗ l 2 + n2∗ l 1 )/M_SQRT2; // m12 mu l t i p l i e d by sq r t (2 )mm[4 ℄=( n2∗ l 3 + n3∗ l 2 )/M_SQRT2; // m23 mu l t i p l i e d by sq r t (2 )mm[5 ℄=( n3∗ l 1 + n1∗ l 3 )/M_SQRT2; // m31 mu l t i p l i e d by sq r t (2 )t o r i e n t g [ i s y s t ℄=mm; }Out<<"Read OK"<<endl ;}ASCII_FILE o r i en t ; o r i e n t . open ( f o r i e n t ( ) ) ;i f ( o r i e n t . ok ) {Out <<"Reading "<<Ngrain<< " gra in o r i e n t a t i o n s in "<<fo r i e n t <<endl ;f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){phi1=o r i en t . getdouble ( ) ;PHI =o r i en t . getdouble ( ) ;phi2=o r i en t . getdouble ( ) ;f r a  [ i g r a i n ℄= o r i e n t . getdouble ( ) ;i f ( ! o r i e n t . ok ) ERROR(" e r r o r read ing "+ f o r i e n t+" l i n e "+i t o a ( i g r a i n +1)) ; a l _to r i e n t ( phi1 , PHI , phi2 , i g r a i n ) ; }Out<<"Read OK"<<endl ;norm_fra ( ) ;}S_matrix = inv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ) ;double E_matrix = 1/S_matrix ( 0 , 0 ) ;double nu_matrix = −S_matrix (0 , 1 )∗E_matrix ;double d1=(7.0−5.0∗ nu_matrix )/(15 .0∗ (1 .0− nu_matrix ) ) ;double d2=(5.0∗ nu_matrix−1.0)/(15.0∗(1 .0 − nu_matrix ) ) ;double d3=(4.0−5.0∗ nu_matrix )/(15 .0∗ (1 .0− nu_matrix ) ) ;i n t tt , i ;t t = t s z ( ) ;//////////////////////////////  a l  u l a t i o n o f Eshelby tensor , Eshel288



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationEshel . r e s i z e ( t t ) ;f o r ( i =0; i <3; i++){Eshel ( i , i )=d1 ; }// Out<<"Eshel=" << Eshel<< endl << f l u s h ;Eshel (0 ,1)=d2 ;Eshel (0 ,2)=d2 ;Eshel (1 ,2)=d2 ;Eshel (1 ,0)=d2 ;Eshel (2 ,0)=d2 ;Eshel (2 ,1)=d2 ;f o r ( i =3; i <6; i++){Eshel ( i , i )=2∗d3 ; }//  a l  u l a t i o n o f the p l a s t i  i t y th r e sho ld o f the matrixdouble T=2.5 e−9;double du r  i s s 2 =1.e−6∗0.415∗T∗3 .34∗ rootn ( f2 , 2 ) / 0 . 2 5 e−9/t2
∗ rootn ( (3 . 14159∗3 .14159∗ t2 ∗gamma/(4∗T∗3 .34) −1) ,2)∗0 .94
∗(1+ rootn ( f2 , 2 ) / 2 ) ;double du r  i s s 3 ;double du r  i s s 3 s =1.e−6∗0.415∗T∗3 .34∗ rootn ( f3 , 2 ) / 0 . 2 5 e−9/t3
∗ rootn ( (3 . 14159∗3 .14159∗ t3 ∗gamma/(4∗T∗3 .34) −1) ,2)∗0 .94
∗(1+ rootn ( f3 , 2 ) / 2 ) ;double dur i s s3w=1.e−6∗gamma/(2∗0 .25 e−9)∗0.35
∗( rootn (gamma∗ t3 ∗ f 3 /T,2)− f 3 ) ∗ 2 . 5 ;i f ( dur i s s3 s  >dur i s s3w ) du r  i s s 3=dur i s s3w ;e l s e du r  i s s 3=du r  i s s 3 s  ;i f ( dur iss3w <0.) du r  i s s 3 =0. ;double dur i s s4w=1.e−6∗gamma/(2∗0 .25 e−9)∗0.35
∗( rootn (gamma∗ t4 ∗ f 4 /T,2)− f 4 ) ∗ 2 . 5 ;R0_matrix= r0_mono+dur  i s s 2+du r  i s s 3+dur i s s4w ;R0_pre= fat_R0_pre∗R0_matrix ;i n t s ;t t = t s z ( ) ;TENSOR4 unity ; unity . r e s i z e ( t t ) ; unity =0. ;//  a l  u l a t i o n o f the l o  a l i z a t i o n and i n f l u e n  e t en s o r sf o r ( i =0; i<t t ; i++) unity ( i , i )=1 . ;TENSOR4 Tesh=unity+Eshel ∗S_matrix

∗(∗ e l a s t i  i t y_pr e  −∗e l a s t i  i t y_mat r i x ) ;Tesh=inve r s e (Tesh ) ;A_pre=Tesh∗ i n v e r s e ( ( _matrix∗unity+_pre∗Tesh ) ) ;A_matrix=(unity−_pre∗A_pre )/ _matrix ;TENSOR4 Wf=∗e l a s t i  i t y_p r e  ∗Tesh∗S_matrix ;B_pre=Wf∗ i n v e r s e ( _pre∗Wf+(1−_pre )∗ unity ) ;B_matrix=(unity−_pre∗B_pre )/ _matrix ; 289



Annexe A. AnnexesD_mm=(unity−A_matrix)∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i ty_matr ix −∗e l a s t i  i t y_p r e  )
∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ;D_mp=(unity−A_matrix)∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_pr e  −∗e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗∗ e l a s t i  i t y_p r e  ;D_pm=(unity−A_pre )∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i ty_matr i x −∗e l a s t i  i t y_p r e  )
∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ;D_pp=(unity−A_pre )∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_pr e  −∗e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗∗ e l a s t i  i t y_p r e  ;F_mm=−1.∗( unity−B_matrix )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗S_matrix ;F_pm=−1.∗( unity−B_pre )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗S_matrix ;F_mp=(unity−B_matrix )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  ) ;F_pp=(unity−B_pre )∗ i n v e r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )−S_matrix )
∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  ) ;L . r e s i z e ( t t ) ;Linv . r e s i z e ( t t ) ;Linv = 0 . ;//  a l  u l a t i o n o f the homogenized e l a s t i  i t y t enso rL= _matrix∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ∗A_matrix+_pre ∗∗ e l a s t i  i t y_p r e  ∗A_pre ;Linv = inve r s e (L ) ;//  a l  u l a t i o n o f the l o  a l i z a t i o n and i n f l u e n  e t enso r// in ase o f  o r r e  t i o n o f the asymptot i tangent s t i f f n e s si f (Lp!=0) {Out <<" o r r e  t i o n o f asymptot i a l tangent " <<endl ;TENSOR4 L_p=Lp∗ unity ;L_p=inve r s e ( i nv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )+ inv e r s e (L_p ) ) ;TENSOR4 Tesh=unity+Eshel ∗ i n v e r s e (L_p)∗ (∗ e l a s t i  i t y_pr e −L_p ) ;Tesh=inve r s e ( Tesh ) ;TENSOR4 A_pre=Tesh∗ i n v e r s e ( ( _matrix∗ unity+_pre∗Tesh ) ) ;TENSOR4 A_matrix=(unity−_pre∗A_pre )/ _matrix ;TENSOR4 Wf=∗e l a s t i  i t y_p r e  ∗Tesh∗ i n v e r s e (L_p ) ;TENSOR4 B_pre=Wf∗ i n v e r s e ( _pre∗Wf+(1−_pre )∗ unity ) ;TENSOR4 B_matrix=(unity−_pre∗B_pre )/ _matrix ;Km=D_mm; Km(2 ,2 )=1 . ; Km=inve r s e (Km) ;TENSOR4 temp=inve r s e (A_matrix )∗ i n v e r s e (L_p ) ;temp∗=Lp ;Km(2 ,2 )=0 . ; Km=Km∗(A_matrix−A_matrix)∗ temp ;D_mm=Km∗D_mm;D_pm=Km∗D_pm;F_mm=Km/1000∗(F_mm+(unity−_matrix∗A_matrix∗Linv ∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )

∗( i nv e r s e (Km)−unity )∗ S_matrix ) ;F_pm=Km/1000∗(F_pm+(−1.∗ _matrix∗A_pre∗Linv ∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )
∗( i nv e r s e (Km)−unity )∗ S_matrix ) ;290



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisation}Out <<"R0_matrix="<<R0_matrix<<" and " <<endl ;Out <<"R0_pre="<<R0_pre<<endl ;Out <<"end setup"<<endl ;}�StrainPart {m_tg_matrix=L ;s i g = L∗ e e l ;ev=eto−e e l ;s igMatr ix =0. ; s i gPre =0. ; etoMatr ix =0. ; etoPre =0. ;i n t i g r a i n ;f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){eel_g [ i g r a i n ℄=Linv ∗ sig_g [ i g r a i n ℄ ;eto_g [ i g r a i n ℄= eel_g [ i g r a i n ℄+ ev lo [ i g r a i n ℄ ;ee l_pre [ i g r a i n ℄= inv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )∗ s ig_pre [ i g r a i n ℄ ;eel_matrix [ i g r a i n ℄= inv e r s e (∗ e l a s t i  i t y_mat r i x )∗ sig_matrix [ i g r a i n ℄ ;s igMatr ix+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ sig_matrix [ i g r a i n ℄ ;s i gPre+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ s ig_pre [ i g r a i n ℄ ;eto_matrix [ i g r a i n ℄= eel_matrix [ i g r a i n ℄+ evlo_matrix [ i g r a i n ℄ ;eto_pre [ i g r a i n ℄= eel_pre [ i g r a i n ℄+ evlo_pre [ i g r a i n ℄ ;etoMatr ix+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ eto_matrix [ i g r a i n ℄ ;etoPre+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ eto_pre [ i g r a i n ℄ ;}}�Derivat ive {s i g = L∗ e e l ;ev=eto−e e l ;i n t i , s , t t ;t t = t s z ( ) ;TENSOR4 unity ; unity . r e s i z e ( t t ) ; unity =0. ;f o r ( i =0; i<t t ; i++) unity ( i , i )=1 . ;/////////////////////////////////////////////////////////////// Loa l i z a t i on ///////////////////////////////////////////////////////////////i n t i s y s t , j s y s t , l s y s t , i g r a i n ;f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){sig_g [ i g r a i n ℄= s i g+C_betarule ∗( beta−betag [ i g r a i n ℄ ) ;devlo_matrix [ i g r a i n ℄=0 . ; devlo_pre [ i g r a i n ℄=0 . ;s ig_matrix [ i g r a i n ℄= B_matrix∗ sig_g [ i g r a i n ℄+F_mm∗ eigen_sig_matrix [ i g r a i n ℄+F_mp ∗ e igen_sig_pre [ i g r a i n ℄ ; 291



Annexe A. Annexess ig_pre [ i g r a i n ℄=B_pre∗ sig_g [ i g r a i n ℄+F_pm∗ eigen_sig_matrix [ i g r a i n ℄+F_pp ∗ e igen_sig_pre [ i g r a i n ℄ ;}/////////////////////////////////////////////////////////////// l o  a l behav iors ///////////////////////////////////////////////////////////////double r i t_matr ix , rsum_matrix , stmx_matrix , xs_matrix , rs_matrix ;double r i t_pre , rsum_pre , stmx_pre , xs_pre , rs_pre ;double taus_matrix , taus_pre ;double deveq ;dev i =0. ;dev_matrix =0. ;dev_pre=0. ;beta =0. ;f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){beta+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ betag [ i g r a i n ℄ ;}// Loop on the g r a i n sf o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++){dbetag [ i g r a i n ℄=0 . ;f o r ( i s y s t =0; i s y s t <12; i s y s t++){l s y s t=i g r a i n ∗Nsyst+i s y s t ;q_matrix [ i s y s t ℄=1.− exp(−b_matrix∗gvum_matrix [ l s y s t ℄ ) ;q_pre [ i s y s t ℄=1.−exp(−b_pre∗gvum_pre [ l s y s t ℄ ) ;}// Loop on the systemsf o r ( i s y s t =0; i s y s t <12; i s y s t++){l s y s t=i g r a i n ∗Nsyst+i s y s t ;tau_matrix [ l s y s t ℄= taus_matrix=sig_matrix [ i g r a i n ℄ | t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;tau_pre [ l s y s t ℄= taus_pre=sig_pre [ i g r a i n ℄ | t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;//Loop o f m i  r o s t r u  t r a l homogenization−>so l v i ng l o  a l equ i l i b r iumrsum_matrix=0. ;f o r ( j s y s t =0; j s y s t<Nsyst ; j s y s t++)rsum_matrix+=hh( i s y s t , j s y s t )
∗q_matrix [ j s y s t ℄ ;xs_matrix=C_matrix∗alpha_matrix [ l s y s t ℄ ;rs_matrix=R0_matrix+Q_matrix∗ rsum_matrix ; r i t_matr ix=fabs ( taus_matrix−xs_matrix)−rs_matrix ;i f ( r i t_matr ix <=0.){dgvum_matrix [ l s y s t ℄=dalpha_matrix [ l s y s t ℄=0;}e l s e {i f ( ( taus_matrix−xs_matrix ) >0.) stmx_matrix=1. ;e l s e stmx_matrix=−1.;dgvum_matrix [ l s y s t ℄=pow( r i t_matr ix /K_matrix , n_matrix ) ;292



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationdalpha_matrix [ l s y s t ℄=dgvum_matrix [ l s y s t ℄
∗( stmx_matrix−D_matrix∗alpha_matrix [ l s y s t ℄ ) ;devlo_matrix [ i g r a i n ℄+=stmx_matrix∗dgvum_matrix [ l s y s t ℄
∗ t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;eigen_mat_lo [ i g r a i n ℄=∗ e l a s t i  i t y_mat r i x ∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄
∗_matrix ;} rsum_pre=0. ;f o r ( j s y s t =0; j s y s t<Nsyst ; j s y s t++){rsum_pre+=hh( i s y s t , j s y s t )∗ q_pre [ j s y s t ℄ ; }xs_pre=C_pre∗alpha_pre [ l s y s t ℄ ; rs_pre=R0_pre+Q_pre∗rsum_pre ; r i t_pre=fabs ( taus_pre−xs_pre)−rs_pre ;i f (  r i t_pre <=0.){dgvum_pre [ l s y s t ℄=dalpha_pre [ l s y s t ℄=0;}e l s e {i f ( ( taus_pre−xs_pre ) >0.) stmx_pre=1. ; e l s e stmx_pre=−1.;dgvum_pre [ l s y s t ℄=pow(  r i t_pre /K_pre , n_pre ) ;dalpha_pre [ l s y s t ℄=dgvum_pre [ l s y s t ℄
∗( stmx_pre−D_pre∗alpha_pre [ l s y s t ℄ ) ;devlo_pre [ i g r a i n ℄+=stmx_pre∗dgvum_pre [ l s y s t ℄∗ t o r i e n t [ l s y s t ℄ ;e igen_pre_lo [ i g r a i n ℄=∗ e l a s t i  i t y_p r e  ∗devlo_pre [ i g r a i n ℄

∗_pre ;}}/////////////////////////////////////////////////////////////// Homogenization /////////////////////////////////////////////////////////////////Mori−TanakaTENSOR4 Bft=t ranspose (B_pre ) ;TENSOR4 Bmt=transpose (B_matrix ) ;dev lo [ i g r a i n ℄=_pre∗Bft∗devlo_pre [ i g r a i n ℄+_matrix∗Bmt∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄ ;i f (Lp!=0){dev lo [ i g r a i n ℄= dev lo [ i g r a i n ℄+_matrix∗Linv ∗S_matrix∗( unity−Km)
∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄+_pre∗Linv ∗ i n v e r s e (∗ e l a s t i  i t y_p r e  )
∗( unity−Km)∗ devlo_pre [ i g r a i n ℄ ; }// be ta ru l edeveq=(dev lo [ i g r a i n ℄ | dev lo [ i g r a i n ℄ ) / 1 . 5 ;deveq= ( deveq >0.0) ? s q r t ( deveq ) : 0 . 0 ;dbetag [ i g r a i n ℄= dev lo [ i g r a i n ℄

−D_betarule ∗( betag [ i g r a i n ℄− de l t a ∗ ev l o  [ i g r a i n ℄ ) ∗ deveq ;dev i+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ dev lo [ i g r a i n ℄ ;dev_matrix+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ _matrix∗devlo_matrix [ i g r a i n ℄ ;dev_pre+=f r a  [ i g r a i n ℄∗ _pre∗devlo_pre [ i g r a i n ℄ ;deigen_sig_matrix [ i g r a i n ℄=−1.∗( eigen_mat_lo [ i g r a i n ℄ ) ; 293



Annexe A. Annexesdeigen_sig_pre [ i g r a i n ℄=−1.∗( eigen_pre_lo [ i g r a i n ℄ ) ;}devum=sq r t ( ( dev i | dev i ) / 1 . 5 ) ;reso lve_f lux_grad (L , dee l , deto , dev i ) ;prn("==================================",Time ) ;prn ( dtoa ( zf__tau ,"%8.3 e ") , s i g ) ;prn (" dev i " , dev i ) ;prn (" dbetgr 1=", dbetag [ 0 ℄ ) ;prn (" dbetgr 2=", dbetag [ 1 ℄ ) ;prn (" tau_matrix " , tau_matrix ) ;prn (" dgvum_matrix " , dgvum_matrix ) ;prn (" dalpha_matrix " , dalpha_matrix ) ;prn (" tau_pre " , tau_pre ) ;prn (" dgvum_pre " , dgvum_pre ) ;prn (" dalpha_pre " , dalpha_pre ) ;�Criter ion y i e l d = devum ;}void poly−mori−tanaka : :  a l _to r i e n t ( double phi1 , double PHI ,double phi2 , i n t i g r a i n ){double 1 , 2 , s1 , s2 , g , sg ;TENSOR2 ro t a t ( utsz ( ) ) ;1=os ( phi1 ∗RADEG) ; s1=s i n ( phi1 ∗RADEG) ;2=os ( phi2 ∗RADEG) ; s2=s i n ( phi2 ∗RADEG) ;g=os (PHI ∗RADEG) ; sg=s i n (PHI ∗RADEG) ;r o t a t [0 ℄= 1∗2−s1∗ s2 ∗g ;r o t a t [1℄=− s1 ∗ s2+1∗ 2∗ g ;r o t a t [2 ℄= g ;r o t a t [6 ℄= s1 ∗2+1∗ s2 ∗g ;r o t a t [7 ℄= 2∗ sg ;r o t a t [8 ℄= s1 ∗ sg ;r o t a t [3℄=− 1∗ s2−s1∗ 2∗ g ;r o t a t [4℄=− 1∗ sg ;r o t a t [5 ℄= s2 ∗ sg ;f o r ( i n t i s y s t =0; i s y s t <Nsyst ; i s y s t++){t o r i e n t [ i g r a i n ∗Nsyst+i s y s t ℄= rotate_tensor ( t o r i e n t g [ i s y s t ℄ , r o t a t ) ; }}i n l i n e void poly−mori−tanaka : : norm_fra ( ){double sum=0. ; i n t i g r a i n ;f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++)sum+=f r a  [ i g r a i n ℄ ;f o r ( i g r a i n =0; i g ra in <Ngrain ; i g r a i n++)f r a  [ i g r a i n ℄/=sum ;}void poly−mori−tanaka : : al_hh (SMATRIX& hh){ i n t i , j ;294



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationf o r ( i =0; i <12; i++) hh( i , i )=h0 ;hh (0 , 1 ) =hh (0 , 2 ) =hh (1 , 2 ) =hh (3 , 4 ) =hh (3 , 5 ) =hh (4 , 5 ) =hh (6 , 7 ) =hh (6 , 8 ) =hh (7 , 8 ) =hh (9 , 10 ) =hh (9 , 11 ) =hh (10 ,11) =h1 ;hh (0 , 8 ) =hh (0 , 10 ) =hh (1 , 4 ) =hh (1 , 11 ) =hh(2 ,5)= hh (2 , 7 ) =hh (3 , 8 )=hh (3 , 10 ) =hh (4 , 6 ) =hh (5 , 9 ) =hh (6 , 11 ) =hh (7 , 9 ) =h2 ;hh (0 , 3 ) = hh (1 , 6 ) = hh (2 , 9 ) = hh (4 , 11 ) = hh (5 , 7 ) =hh (8 , 10 ) =h3 ;hh (0 , 4 ) =hh (0 , 5 ) =hh (0 , 6 ) =hh (0 , 9 ) = hh (1 , 3 ) =hh (1 , 7 ) =hh (1 , 8 ) =hh (1 , 9 ) =hh (2 , 3 ) =hh (2 , 6 ) =hh (2 , 10 ) =hh (2 , 11 ) = hh (3 , 7 ) =hh (3 , 11 ) =hh (4 , 7 ) =hh (4 , 9 ) =hh (4 , 10 ) =hh (5 , 6 ) =hh (5 , 8 ) =hh (5 , 11 ) = hh (6 , 10 ) =hh (7 , 10 ) = hh (8 , 9 ) = hh (8 , 11 ) = h4 ;hh (0 , 7 ) =hh (0 , 11 ) =hh (1 , 5 ) =hh (1 , 10 ) =hh (2 , 4 ) =hh (2 , 8 ) =hh (3 , 6 ) =hh (3 , 9 ) =hh (4 , 8 ) =hh (5 , 10 ) =hh (6 , 9 ) =hh (7 , 11 ) =h5 ;f o r ( i =12; i<Nsyst ; i++) hh( i , i )=h s e l f  ub ;f o r ( i =0; i <12; i++) {f o r ( j =12; j<Nsyst ; j++){hh ( i , j )=h_ot_ub ;}}f o r ( i =12; i<Nsyst ; i++) {f o r ( j=i +1; j<Nsyst ; j++){hh ( i , j )=h_ub_ub ;}}f o r ( i =0; i<Nsyst ; i++) {f o r ( j=i +1; j<Nsyst ; j++) hh( j , i )=hh( i , j ) ;}}
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Annexe A. AnnexesA.8.2 Fihier matériaux loi à double homogénéisation, �hierN18-2hom.mat
∗∗∗ behav ior poly_mori_tanaka
∗∗ e l a s t i  i t y_mat r i xyoung 185000.00po i s son 0.300000
∗∗ e l a s t i  i t y_p r e young 210000.00po i s son 0.300000
∗∗ sy s t em_f i l e ota1
∗∗system_number 12
∗∗grain_number 10
∗∗ o r i e n t a t i o n_ f i l e o r i e n t 1
∗∗model_oef%s e u i l de p l a s t i  i t er0_mono 50 .gamma 0.24f2 0 . 5t2 124 . e−9f3 0 . 0t3 15 . e−9add_R0_pre 125 .%matr ie_matrix 0 . 5K_matrix 10 .n_matrix 11 .C_matrix 00 .D_matrix 00 .Q_matrix 80 .0b_matrix 4 . 0%p r e  i p i t e_pre 0 . 5K_pre 10 .n_pre 11 .C_pre 00 .D_pre 00 .Q_pre 120 .b_pre 6 .%r e g l e en betaC_betarule 100000.D_betarule 350 .296



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationde l t a 0 . 2%matr ie d ' i n t e r a  t i o nh0 1 .h1 1 .h2 0 . 2h3 100 .h4 3 .h5 3 .h s e l f  ub 1 .h_ub_ub 0 .h_ot_ub 0 .% o r r e  t i o n de l a tangente asymptotique%Lp 00 .
∗∗  o e f f i  i e n tmasvol 8 . 1 e−9
∗∗∗ re turnA.8.3 Fihier d'orientations, �hier orient1%ang l e s d ' Euler219.492190186837 217.35360416442 52.9904288284608 1 .61.0900600437067 190.266127376617 165.825257091196 1 .106.178949424858 286.324867497062 275.790894121517 1 .30.597394896909 337.571966036003 316.066061068606 1 .268.441495440489 309.553658851979 307.721031260024 1 .79.2976705255332 341.663767428874 23.2416192671838 1 .298.769207455664 137.53422528018 72.8135881814906 1 .197.975531075094 168.291914172912 215.546786331591 1 .84.5504901669051 169.199392862574 173.765196545608 1 .308.965239821926 96.1247543455775 82.7310640051638 1 .A.8.4 Fihier de systèmes, �hier ota1%%−systemes de g l i s sement−%%%plan %d i r e  t i o n%h k l u v w1 . 1 . 1 . −1. 0 . 1 .1 . 1 . 1 . 0 . −1. 1 .1 . 1 . 1 . −1. 1 . 0 .1 . −1. 1 . −1. 0 . 1 .1 . −1. 1 . 0 . 1 . 1 .1 . −1. 1 . 1 . 1 . 0 .
−1. 1 . 1 . 0 . −1. 1 .
−1. 1 . 1 . 1 . 1 . 0 .
−1. 1 . 1 . 1 . 0 . 1 . 297



Annexe A. Annexes1 . 1 . −1. −1. 1 . 0 .1 . 1 . −1. 1 . 0 . 1 .1 . 1 . −1. 0 . 1 . 1 .
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A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationA.8.5 Fihier matériaux loi phénoménologique, �hier N18-maro.mat
∗∗∗∗ behav ior gen_evp runge_jaobian
∗∗ e l a s t i  i t y i s o t r o p i young 196000.00po i s son 0.300000
∗∗ po t e n t i a l gen_evp ev
∗  r i t e r i o n mises
∗ f l ow nortonn 11 .K 10 .00
∗ kinemati non l inear_with_r i t X4C 32000.0D 800 .0m1 1 .00m2 1.00omega 0 .75
∗ kinemati non l inear_with_r i t X1C 350000.0D 6000 .0m1 1 .00m2 1.00omega 0 .95
∗ kinemati non l inear_with_r i t X2C 180000.0D 2000 .0m1 1 .00m2 1.00omega 0 .85
∗ kinemati non l inear_with_r i t X3C 20000.0D 300 .0m1 1 .00m2 1.00omega 0 .75
∗ kinemati l i n e a r X5C 1800 .0

∗ i s o t r o p i  non l inea rR0 fun t i on R0z7p ;%R0z7p e s t un parametre d e f i n i dans l e f i  h i e r . inpQ 240 .00b 4 .00
∗∗  o e f f i  i e n tmasvol 8 . 1 e−9

∗∗∗ re turn 299



Annexe A. AnnexesA.8.6 Fihier de alul du seuil de plastiité, �hier al-R0.z7pARRAY<STRING> input ( ){ARRAY<STRING> i ;i . r e s i z e ( 6 ) ;i [0 ℄=" f1 " ; i [1 ℄=" f2 " ; i [2 ℄=" f3 " ;i [3 ℄=" rmoyp1 " ; i [4 ℄=" rmoyp2 " ; i [5 ℄=" rmoyp3 " ;%l e s donnees d ' en t r e e que ZeBuLoN%l i t dans l e f i  h i e r de p r e  i p i t a t i o n . i n t e greturn ( i ) ;}ARRAY<STRING> output ( ){ARRAY<STRING> o ;o . r e s i z e ( 4 ) ;o [0 ℄=" z7pmises " ; o [1 ℄=" g3w " ; o [2 ℄=" g4w " ; o [3 ℄=" tai l le_g2_g3_prohe " ;%l e s donnees de s o r t i e sre turn ( o ) ;}void ompute ( ){TENSOR2 pre ip ;double R0_al ;double du r  i s s 4 ;double du r  i s s 3 ;double dur i s s3w ;double du r  i s s 3 s  ;double dur i s s4w ;double du r  i s s 4 s  ;double du r  i s s 2 ;double interm ;double fmoy ;double tmoy ;double g3_w ;double g4_w ;double t a i l l e_p ro h e ;t a i l l e_p ro h e=0;p r e  ip . r e a s s i gn (6 , in , 0 ) ;du r  i s s 2=sq r t (3 .14159∗3 .14159∗ pre ip [ 3 ℄ ∗ 0 . 2 4 / ( 4 ∗ 2 . 5 e−9∗3.34)−1)∗0.94
∗(1+ sq r t ( p r e  ip [ 0 ℄ ) / 2 ) ∗ 1 . e−6∗0.415∗2.5 e−9∗3.34
∗ s q r t ( p r e  ip [ 0 ℄ ) / 0 . 2 5 e−9/pre ip [ 3 ℄ ;%va l eu r de l ' augmentation de  i s s i o n  r i t i q u e r e s o l u e%provoquee par l e s p r e  i p i t e s s e onda i r e s ,%as des d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e s300



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisation
interm =(3.14159∗3.14159∗ pre ip [ 4 ℄ ∗ 0 . 2 4 / ( 4 ∗ 2 . 5 e−9∗3.34)−1);% interm s e r t a s avo i r s i l e s p r e  i p i t e s t e r t a i r e s sont suf f i samment% gros pour que l e  a l  u l de l ' inrement de  i s s i o n r e s o l u e% dans l e as de d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e s a i t un sensi f ( interm >0.) {% s i interm e s t p o s i t i f on peut  a l  u l e r l ' inrement de  i s s i o n% re s o l u e du aux p r e  i p i t e s t e r t i a i r e s% dans l e as ' s ' des d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e sdu r  i s s 3 s =sq r t ( interm )∗0.94∗(1+ sq r t ( p r e  ip [ 1 ℄ ) / 2 ) ∗ 1 . e−6

∗0 .415∗2 .5 e−9∗3.34∗ s q r t ( p r e  ip [ 1 ℄ ) / 0 . 2 5 e−9/pre ip [ 4 ℄ ;% et dans  e l u i 'w ' des d i s l o  a t i o n s f a ib l ement oup l e e sdur i s s3w=1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.35
∗( s q r t (0 . 24∗ pre ip [ 4 ℄ ∗ pre ip [ 1 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 1 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;% L ' inrement du aux p r e  i p i t e s t e r t i a i r e s% e s t l e p lus p e t i t s r e s u l t a t s obtenusi f ( dur iss3w<du r  i s s 3 s  ){du r  i s s 3=dur i s s3w ;g3_w=1; % s i g n i f i e que l e s t e r t i a i r e s sont  i s s a i l l e s% par des d i s l o  a t i o n s f a ib l ement oup l e e s}e l s e { g3_w=0; % s i g n i f i e que l e s t e r t i a i r e s sont  i s s a i l l e s% par des d i s l o  a t i o n s fortement oup l e e si f ( p r e  ip [ 4 ℄ / p r e  ip [ 3 ℄ >0 .85 ) {% s i l e s t a i l l e s des p r e  i p i t e s s e  onda i r e s% et t e r t i a i r e s sont t r e s prohes ,% on u t i l i s e une add i t i on quadrat ique% de l a  on t r i bu t i on des t e r t a i r e s e t des s e  onda i r e st a i l l e_p ro h e =1;du r  i s s 3 =0;fmoy=pre ip [0 ℄+ pre ip [ 1 ℄ ;tmoy=(pre ip [ 0 ℄ ∗ pre ip [3 ℄+ pre ip [ 1 ℄ ∗ pre ip [ 4 ℄ )/( fmoy ) ;du r  i s s 2=sq r t (3 .14159∗3 .14159∗ tmoy∗0 .24/ (4∗2 .5 e−9∗3.34)−1)∗0.94

∗(1+ sq r t ( fmoy )/2)
∗1 . e−6∗0.415∗2.5 e−9∗3.34
∗ s q r t ( fmoy )/0 . 25 e−9/tmoy ;}e l s e { du r  i s s 3=du r  i s s 3 s  ;}} 301



Annexe A. Annexes}e l s e {% s i interm e s t nega t i f , l e s p r e  i p i t e s t e r t i a i r e s sont  i s a i l l e s% par des d i s l o  a t i o n s f a ib l ement oup l e e sdu r  i s s 3 =1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.3
∗( s q r t (0 . 235∗ pre ip [ 4 ℄ ∗ pre ip [ 1 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 1 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;}i f ( dur i s s3 <0) { du r  i s s 3 =0;}interm =(3.14159∗3.14159∗ pre ip [ 5 ℄ ∗ 0 . 2 4 / ( 4 ∗ 2 . 5 e−9∗3.34)−1);i f ( interm >0.) {du r  i s s 4 s =sq r t ( interm )∗0.94∗(1+ sq r t ( p r e  ip [ 2 ℄ ) / 2 ) ∗ 1 . e−6∗0.415

∗2 .5 e−9∗3.34∗ s q r t ( p r e  ip [ 2 ℄ ) / 0 . 2 5 e−9/pre ip [ 5 ℄ ;dur i s s4w=1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.35
∗( s q r t (0 . 24∗ pre ip [ 5 ℄ ∗ pre ip [ 2 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 2 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;i f ( dur iss4w<du r  i s s 4 s  ){du r  i s s 4=dur i s s4w ;g4_w=1;}e l s e { g4_w=0;i f ( ( p r e  ip [4℄− pre ip [ 5 ℄ ) / p r e  ip [ 4 ℄ <0 .85 ) {i f ( ( p r e  ip [3℄− pre ip [ 5 ℄ ) / p r e  ip [ 3 ℄ <0 .85 ) {du r  i s s 4 =0;du r  i s s 3 =0;du r  i s s 2=sq r t ( ( d u r  i s s 4 s  ∗ du r  i s s 4 s  )+( du r  i s s 3 ∗ du r  i s s 3 )+( du r  i s s 2 ∗ du r  i s s 2 ) ) ;}e l s e { du r  i s s 4 =0;du r  i s s 3=sq r t ( ( d u r  i s s 4 s  ∗ du r  i s s 4 s  )+( du r  i s s 3 ∗ du r  i s s 3 ) ) ;}}e l s e { du r  i s s 4=du r  i s s 4 s  ;}}}e l s e { du r  i s s 4 =1.e−6∗0.24/(2∗0.25 e−9)∗0.3

∗( s q r t (0 . 235∗ pre ip [ 5 ℄ ∗ pre ip [ 2 ℄ / 2 . 5 e−9)−pre ip [ 2 ℄ ) ∗ 2 . 5 ;}i f ( dur i s s4 <0) { du r  i s s 4 =0;}302



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisationR0_al=2∗(85.+ du r  i s s 4+du r  i s s 2+du r  i s s 3 ) ;% l e s e u i l de p l a s t i  i t e marosopique e s t l e double de l a  i s s i o n% re s o l u e . E l l e se  a l  u l e par add i t i on de toute s l e s  on t r i bu t i on s% 85 MPa e s t l a va l eu r de l a  i s s i o n r e s o l u e de l a matr ie v i e r g e% de p r e  i p i t e sout . r e s i z e ( 4 ) ;out [0 ℄=R0_al ;out [1 ℄=g3_w ;out [2 ℄=g4_w ;out [3 ℄= ta i l l e_p ro h e ;}A.8.7 Fihier de lanement du post-proessing, �hier alul-R0.inp
∗∗∗∗ post_proess ing
∗∗∗data_soure Z7
∗∗open p r e  i p i t a t i on_d i s qu e
∗∗∗ l oa l_post_proess ing
∗∗ f i l e i n t e g
∗∗ e l s e t ALL_ELEMENT
∗∗output_number 382
∗∗ proe s s z7pa l−R0 . z7p

∗∗∗∗ re turnA.8.8 Fihier de lanement du alul méanique, �hier mea.inp
∗∗∗∗  a l  u l%∗∗∗∗ r e s t a r t
∗∗∗mesh
∗∗ f i l e d i sque . g eo f

∗∗∗parameter
∗∗ f i l e R0z7p
∗ ip
∗ r e _s i z e 260280 . 0 f i l e post5_R0 . i n t e g 145000.0 f i l e post5_R0 . i n t e g 1% R0z7p e s t lu dans l a premiere donnee du f i  h i e r post5_R0 . i n t e g% i  i , i l ne va r i e pas dans l e temps

∗∗∗ l i n e a r_so l v e r f r o n t a l %sparse_dspak
∗∗∗ r e s o l u t i o n newton
∗∗ automati_time evum 0.00002 ev i33 0.00001 g l oba l 4
∗ f i r s t_dt ime 1 .
∗max_dtime 2 .0 303
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∗ d ive rgene 2 . 20
∗ s e  u r i t y 1 . 2

∗∗ sequene
∗ time 1 .0
∗ inrement 6
∗ i t e r a t i o n 10
∗ r a t i o 0 .0001
∗ a lgor i thm p1p2p3

∗∗  y  l e s 101
∗dtime 45 .0 45 .0
∗ inrement 20
∗ i t e r a t i o n 10
∗ r a t i o 0 .0001
∗ a lgor i thm p1p2p3%%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗

∗∗∗ t ab l e
∗∗name premieremontee
∗ time 0 .0 1 . 0
∗ value 0 . 0 1 . 0%%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗

∗∗ y  l e monyle 1 . 0 450001.5
∗ time 0 .0 45 .0 90 .0
∗ value 1 . 0 8 . 5 1 . 0% ZeBuLoN f a i t de l u i meme une i n t e r p o l a t i o n l i n e a i r e% ent r e l e s va l eu r s donnees .% 1 .0  ' e s t pour avo i r l e temps de d e f i n i r l a montee au regime mini% 450001.5 e s t l e temps maximum a l ' a r r e t du y l age% i l f au t mettre une va l eu r supe r i e u r e ou ega l e% au nombre de  y  l e s s ouha i t e s que mu l t i p l i e l a duree d ' un y  l e%%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗

∗∗∗b
∗∗ impose_nodal_dofOrig U2 0 .0
∗∗  e n t r i f u g a lALL_ELEMENT (0 . 0 0 . 0 ) d2 524 .3 premieremontee monyle% (0 . 0 0 . 0 ) EST UN POINT PAR OU PASSE L 'AXE DE ROTATION, ICI L 'ORIGINE.% d2 e s t l a d i r e  t i o n de l ' axe de ro ta t i on , d2 o b l i g a t o i r e en% axisymetr ique .% 524 .3 e s t omega (5000 t r /min ) v i t e s s e de r o t a t i on en rad ian par seonde% (524 .3 rad / se ) puisque l e temps e s t en seondes .% premieremontee et monyle sont des noms de t ab l e s pour l ' evo lu t i on% tempore l l e .% Le programme mu l t i p l i e en su i t e omega par monyle% pour onna i t r e l a v i t e s s e de r o t a t i on au temps t .% Lorsque l ' on u t i l i s e  e n t r i f u g a l i l ne f au t pas o ub l i e r304



A.8. Fihier Zmat, modèle à double homogénéisation% de d e f i n i r ro dans l e f i  h i e r . mat% et ave l a bonne un i t e%( on s i s t an  e ave l a v i t e s s e de r o t a t i on et l e s un i t e s de longueurs ) .%%∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗∗
∗∗∗mate r i a l

∗ f i l e N18−maro .mat
∗ i n t e g r a t i o n runge_kutta 1 . e−6 1 . e−6

∗∗∗ output
∗∗ save_parameter
∗∗omponents i g11 eto11 ev i11 s i g22 eto22 ev i22 s i g33 eto33 ev i33s i g12 eto12 ev i12 evgeq evum
∗∗ f r equeny
∗ y  l e 1
∗ y  l e 2
∗ y  l e 3
∗ y  l e 4
∗ y  l e 10
∗ y  l e 100
∗ y  l e 500
∗ y  l e 1000

∗∗∗∗ re turn
∗∗∗∗ post_proess ing
∗∗∗ l oa l_post_proess ing
∗∗ f i l e i n t e g
∗∗ e l s e t ALL_ELEMENT
∗∗output_number 240−287
∗∗mat e r i a l_ f i l e N18 . f a t
∗∗ proe s s  y  l e
∗ per iod 90 .0
∗ proe s s mises max 2
∗ proe s s t r a  e average 2
∗ proe s s range 2
∗ proe s s range 3
∗ proe s s swt 2

∗∗∗ g loba l_post_proess ing
∗∗ f i l e i n t e g
∗∗ e l s e t ALL_ELEMENT
∗∗ proe s s min
∗ l i s t_va r Nf_y
∗ l o  a l i z a t i o n

∗∗ proe s s max
∗ l i s t_va r Dsig_y Devi_y s i g i i_y  sig_swt_y
∗ l o  a l i z a t i o n

∗∗∗ l oa l_post_proess ing 305
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∗∗ proe s s fun t i on
∗output logNf
∗ expre s s i on l og (Nf_y ) ;

∗∗∗∗ re turn
∗∗∗∗ post_proess ing

∗∗ proe s s mises
∗var s i g

∗∗ proe s s t r a  e
∗var s i g

∗∗ proe s s range
∗var ev i
∗ f a  t o r 0 .666

∗∗ proe s s swt
∗var s i g
∗ expre s s i on manson
∗ p l a s t i _ s t r a i n ev i

∗∗∗∗ re turn
∗∗∗∗ post_proess ing

∗∗ proe s s range
∗var s i g

∗∗∗∗ re turn
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Expérimentation numérique pour l’aide à la spécification de la microstructure
et des propriétés mécaniques d’un superalliage base Ni pour des applications

moteurs

Résumé : Une boucle de calcul permettant d’optimiser le traitement thermique vis-à-vis de la du-
rée de vie en fatigue d’un disque de turbine haute pression en superalliage à base de nickel N18
a été construite. Cette boucle comporte trois calculs par éléments finis et un post-processing de la
durée de vie. Le premier calcul est un calcul de thermique qui permet de déterminer l’évolution de
la température au cours du traitement thermique en tout point du disque. Le second est un calcul de
microstructure qui donne les paramètres microstructuraux, c’est-à-dire le rayon équivalent et la frac-
tion volumique des différentes populations de précipités, en fonction de l’évolution de la température
simulée lors du premier calcul. Le troisième calcul consiste à obtenir la réponse mécanique du disque
à la sollicitation qu’il subit en service, le comportement en chaque point de Gauss étant dépendant
des paramètres microstructuraux résultant du traitement thermique. Afin de construire cette boucle,
un modèle de précipitation a été implémenté dans le code ZeBuLoN et calibré pour le N18 présentant
une microstructure à gros grains. De plus, l’influence de la microstructure fine sur le comportement et
la résistance en fatigue a été étudiée au moyen d’essais mécaniques spécifiques conduits à 450°C.
Ces essais ont montré que la microstructure intragranulaire n’a a priori pas d’influence sur la fonction
de durée de vie développée pour les superalliages pour disque. Mais elle a par contre une influence
très importante sur la limite d’élasticité du matériau, qui a elle-même une influence directe sur la
contrainte moyenne au cycle stabilisé. Et la contrainte moyenne est l’un des paramètres clés gou-
vernant la résistance en fatigue du matériau. Un modèle multiéchelle a par ailleurs été construit afin
de mieux comprendre le rôle de la microstructure fine sur le comportement en fatigue. La boucle
d’optimisation intègre un modèle phénoménologique et montre qu’un refroidissement lent du disque
après le traitement de mise en solution, conduit à une limite d’élasticité plus basse au point critique
du disque et permet d’allonger la durée de vie. Cependant, la tenue à l’éclatement constitue aussi un
critère dimensionnant du disque et requiert quant à elle une bonne résistance mécanique du matériau.

Mots clés : superalliage, optimisation, fatigue, traitement thermique, microstructure, précipitation,
polycristal, analyse multiéchelle

Numerical experiment to help to the specification of the microstructure and
the mechanical properties of an Ni-based superalloy for engine applications

Abstract: A computation loop allowing the optimization of the thermal treatment in relation to the
fatigue life of a Ni-base superalloy N18 turbine disc was built. This loop is constituted of three finite
element calculations and one post-processing for the fatigue life. The first calculation is a thermal
calculation which allows the determination of the temperature evolution on each point of the disc. The
second one is a calculation of the precipitation, which gives the microstructural parameters, i.e. the
volume fraction and the size of the different populations of precipitates. The third one is the calculation
of the mechanical response of the disc to the service loading. The behavior in each Gauss point is
a function of the microstructural parameters deduced from the second calculation. To build this loop,
a model of precipitation was implemented in ZeBuLoN code and recalibrated for coarse grained mi-
crostructure N18. Moreover the influence of the intragranular microstructure on the fatigue behavior
was studied through specific mechanical tests performed at 450°C. This study showed the fatigue life
function developed for disc superalloys is a priori no dependent from the intragranular microstructure.
But it has a very strong influence on the yield stress, which has a direct impact on the mean stress
at the stabilized cycle. And the mean stress is one of the key parameters for the fatigue resistance of
the material. A multiscale model was built to account for the role of the fine microstructure on the fa-
tigue behavior. The optimization loop is built with a phenomenological model and shows that a slower
cooling, leading to a lower yield stress at the critical point of the disk allows to enhance the fatigue
life. Meanwhile, the bursting resistance also constitutes a major criterion for the design of the disk and
requires a high mechanical resistance of the superalloy.

Keywords: Superalloy, optimization, fatigue, thermal treatment, microstructure, polycristal, multi-
scale analysis


