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Introduction générale

Dans un moteur d’avion, le disque de turbine haute pression se trouve apreés la
chambre de combustion. Ce disque, équipé de ses aubes, permet d’entrainer I'arbre,
qui fait tourner le compresseur (cf. Figure 1). Par conséquent, si ce disque éclate
le moteur ne fonctionne plus. De plus, en cas d’éclatement, il n’est, en général, pas
contenu par le carter et présente donc un risque majeur pour l'avion. Il constitue
donc une piéce critique du moteur. Il est vital de pouvoir prévoir sa durée de vie
afin de le remplacer avant sa rupture. Par ailleurs, il est soumis & des contraintes
importantes, de 'ordre de 1000 MPa, a des températures élevées, jusqu’a 650°C.
Ce cahier des charges a conduit a choisir les superalliages a base de nickel pour
construire ces piéces. Pour les piéces les plus critiques, comme les disques de turbine
haute pression des moteurs d’avions militaires, une voie d’élaboration par métallurgie
des poudres a été choisie, car elle permet un meilleur controle de la microstructure.
Comme cette voie d’élaboration est cotiteuse, la piéce est d’autant plus intéressante
économiquement que sa durée de vie est longue. Il y a donc deux enjeux a la prévision
de la durée de vie du disque, d’'une part un enjeu de sécurité, car c’est une piéce
critique et d’autre part, un enjeu économique.

La sollicitation mécanique dimensionnante appliquée aux disques est une sollici-
tation de fatigue. En effet, les changements de régime (accélérations et décélérations)
du moteur, notamment lors du décollage et de I'atterrissage, conduisent a des mises
en charge et des décharges du disque. Bien qu’il soit tres résistant et adapté a cet
emploi, 'accumulation de cycles de fatigue génére un endommagement qui limite la
durée de vie du disque.

Dans le cas du superalliage N18, afin de pouvoir obtenir une trés grande frac-
tion volumique de précipités, une microstructure a grains fins a été choisie. Or, la
microstructure a grains fins pose des problémes en fatigue. En effet, des particules
de céramiques liées au processus d’élaboration par métallurgie des poudres de tailles
supérieures (50-100 pm) a la taille de grains (15 pm) sont présentes dans le matériau.
Ces inclusions sont réparties aléatoirement dans le matériau. Or, elles représentent
des sites préférentiels d’amorcage de fissures. De ce fait, si une inclusion est présente
dans la zone la plus sollicitée de la piéce, la durée de vie est courte, car la fissure
s’amorcera rapidement, alors que si aucune inclusion n’est présente dans cette zone,
la durée de vie est plus longue, et I’amorcage a lieu dans une zone moins sollicitée
ol se trouve une inclusion de taille critique vis-a-vis d’'un amorcage de fissure. La
dispersion des résultats de fatigue est pénalisante pour prévoir la durée de vie de
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Chambres de combustion

Section froide - Section chaude

F1G. 1. Schéma d’un turboréacteur [1].

facon précise et surtout pour prévoir les intervalles de temps adaptés pour le controle
de maintenance de la piéce. Afin d’éviter tout risque, un coefficient de sécurité, va-
lant le plus souvent trois fois ’écart type, est appliqué. Cependant, ces amorcages
sur inclusions semblent beaucoup moins fréquents lorsque la taille de grains est plus
élevée (60 pum), c’est-a-dire de l'ordre de la taille des inclusions : dans ce cas, ’amor-
cage a lieu principalement sur les grains. Etant donné que les fissures s’amorcent
principalement dans le grain, il est alors probable que la microstructure intragranu-
laire du matériau joue un role sur 'amorcage. Cette microstructure intragranulaire
est composée d'une matrice de phase v et de précipités de phase +'. Ces derniers
limitent la mobilité des dislocations et, ce faisant, induisent un durcissement struc-
tural de l'alliage trés important. C’est grace a ce mécanisme de durcissement par
les précipités que 1’alliage posseéde ses propriétés mécaniques de haute résistance a
la traction & haute température qui en font le candidat idéal pour les applications
de disques de turbine. Toutefois, trés peu d’études sur le sujet de I'influence de la
microstructure intragranulaire sur la durée de vie ont été menées jusqu’a présent et
la plupart se sont intéressées a des microstructures a petits grains. On peut citer
parmi elles, le travail de Flageolet 2] qui a étudié I'influence de la précipitation fine
sur la fatigue du N18. Il observe bien un effet sur la microplasticité mais aucun
sur la durée de vie, ce qu’il interpréte comme une conséquence de ’amorcage sur
inclusions. D’autres, comme Milligan ou Guédou [3, 4], ont constaté des effets de
la microstructure intragranulaire sur le comportement monotone, en particulier sur
la limite d’élasticité. Un certain nombre d’études |5| comparent des microstructures
trés différentes ce qui permet de constater des effets sur le comportement mais ne
permet pas, en général, de séparer les effets de tailles de grains des effets liés a la
microstructure intragranulaire.

Par ailleurs, Hochstetter [6] a constaté que la microstructure d’un disque n’était
pas homogéne au sein de la piéce. En effet, le disque étant une piéce massive, la
surface de la piéce refroidit plus vite que le coeur au cours de la trempe, ce qui
induit un gradient de paramétres microstructuraux. De plus, ni les contraintes ni
les températures vues par le disque ne sont constantes au sein du disque. D’ailleurs,
de récents développements proposent des traitements thermiques conduisant a une
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microstructure a gros grains en périphérie (jante), ot la température est élevée, pour
améliorer la résistance au fluage, et & une microstructure & petits grains a cceur et
dans la toile, ou les sollicitations mécaniques sont plus importantes et les tempéra-
tures moins élevées [7]. Il est donc trés intéressant de pouvoir modéliser le gradient
de microstructure au sein du disque et son effet sur la réponse & un chargement de
fatigue. En effet un tel modéle permet, d’une part, de prévoir de fagon plus pré-
cise la durée de vie et, d’autre part, de construire une méthode pour optimiser le
traitement thermique du disque qui controle cette microstructure, afin d’augmenter
la durée de vie de la piéce. A terme, il peut étre utilisé pour la construction d’une
boucle d’optimisation du traitement thermique vis-a-vis de la durée de vie en fatigue.

La construction de cette boucle passe donc par trois étapes, d’abord la modélisa-
tion de la microstructure a partir du traitement thermique, puis la modélisation de
I'influence de la microstructure sur le comportement mécanique et la fonction de du-
rée de vie et enfin 'intégration de ces deux modéles dans une boucle d’optimisation
permettant 'analyse de la durée de vie de la piéce par le calcul complet : thermique
puis mécanique par éléments finis (cf. Figure 2)

L’objectif de la premiére partie (I) de ce mémoire est de choisir puis de calibrer
un modele qui permette, a partir d'une évolution de température de calculer les
paramétres microstructuraux (fraction volumique et taille des différentes populations
de précipités) en un temps raisonnable pour qu’il soit possible de 'appliquer au calcul
d’un gradient microstructural au sein d’une piéce (c’est-a-dire sur quelques milliers
de points de Gauss). Un modéle de germination-coalescence avait déja été développé
et adapté au N18 par Milhet-Gayraud [8|. Il est ici recalibré et implémenté dans le
systéme de calcul Z-Set qui comporte entre autres ZeBuLoN, un code de calcul par
éléments finis et des post-traitements d’évaluation de 'endommagement. Ce logiciel
permet déja la résolution du probléme de thermique nécessaire a la simulation de
I’évolution de la température en tout point de la piéce ainsi que la résolution de
mécanique nécessaire au calcul des paramétres critiques pour ’estimation de la durée
de vie. Cette suite logicielle est donc & méme de réaliser I'intégralité des calculs de
la boucle finale. Le modéle de germination-coalescence ayant été calibré a 1’aide
de données expérimentales de microstructures a grains fins de l'alliage N18, il est
nécessaire de le valider avec des données expérimentales de microstructures a gros
grains. Des traitements thermiques spécifiques ont donc été réalisés. Une fois le
modele de précipitation choisi et calibré pour le N18 a gros grains, il est possible de
calculer la microstructure a partir du traitement thermique appliqué.

La seconde étape de la construction de la boucle consiste & modéliser I'influence
de la microstructure sur le comportement en fatigue. Les effets a représenter ont été
mis en évidence dans la partie II de ce mémoire grace a des essais de traction et
de fatigue, réalisés sur différentes microstructures a gros grains. L’analyse des essais
porte sur 'effet des parameétres microstructuraux sur les variables critiques contro-
lant la durée de vie, mais aussi sur les mécanismes microstructuraux de plasticité et
d’amorgage de fissure.

Une fois l'effet de la microstructure sur le comportement en fatigue connu, il
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est possible de le modéliser. Pour cela, une méthode mettant en ceuvre plusieurs
opérations d’homogénéisation successives rendant compte des différentes échelles
(précipités et grains) est développée et exposée dans la partie II1. Elle est appliquée
au N18 et calibrée a 'aide des résultats expérimentaux. Cette méthode permet de
calculer le comportement et la durée de vie de microstructures virtuelles. A partir des
données expérimentales ainsi que des résultats de simulations numériques calculées a
partir du modéle mécanique multiéchelle, un comportement simplifié (macroscopique
de type Chaboche |9]) qui dépend de la microstructure, est défini. Ce modéle permet
un calcul efficace de la réponse du disque a une sollicitation mécanique (ce type de
modéle étant déja couramment utilisé pour ce type d’analyse structurale inélastique)
pour un gradient de microstructure.

Les deux modéles nécessaires a la mise en place de la boucle d’optimisation étant
disponibles, celle-ci est construite et appliquée au cas du disque de turbine Haute
Pression du Rafale en N18 dans la partie IV. Elle comprend un premier calcul de
thermique pour obtenir I’évolution de la température en tout point du disque, puis
un calcul de microstructure a l’aide du modeéle de germination/ coalescence dé-
crit en premiére partie. Ensuite la réponse mécanique du disque a une sollicitation
mécanique (centrifuge) est obtenue a 1'aide du modéle de comportement simplifié,
préalable au calcul de durée de vie par application d’un post-traitement du modéle
de durée de vie. Le traitement thermique est alors modifié pour obtenir une micro-
structure plus adéquate dans la zone critique et une durée de vie accrue. A terme,
le traitement thermique optimal est déterminé.

rétroaction

l

Traitement Durée de vi

thermique urée de vie
Calcul Calcul de Calcul EF Post-processing

thermique microstructure mécanique de la durée de vie

Evolution de

la température modéle de
précipitation

modéle
Parameétres phénoménologique Comportement
microstructuraux meécanique
Analyse

multiéchelle

F1G. 2. Schéma de la boucle d’optimisation.
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Introduction

L’objectif de cette premiére partie est de choisir des paramétres microstructuraux
permettant de décrire la microstructure, puis de choisir et de calibrer un modéle qui
permette, a partir d’une évolution de température, d’obtenir ces parameétres micro-
structuraux dans un temps raisonnable pour I’application au calcul d’un gradient
microstructural au sein d’une piéce (c¢’est-a-dire sur plusieurs milliers de points de
Gauss, voire davantage). Cette partie est donc organisée comme suit : tout d’abord
le matériau et son élaboration sont décrits afin de choisir les paramétres microstruc-
turaux pertinents. Ensuite un modéle de précipitation adapté est alors choisi puis
recalibré sur la base de données bibliographiques pour le N18 a grains fins. Ce mo-
déle est alors validé pour le N18 a gros grains a partir de résultats expérimentaux. A
terme, ce modéle est utilisé comme premiére étape du calcul qui permet de prévoir
la durée de vie en fatigue d’une piéce a partir de son traitement thermique, comme
détaillé dans la partie IV de cette thése.
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1.1. Le superalliage N18 et son élaboration

1.1 Le superalliage N18 et son élaboration

1.1.1 Principe d’élaboration d’un superalliage & base de ni-
ckel par métallurgie des poudres

La fabrication d’un disque en superalliage par métallurgie des poudres se déroule
en cinq étapes. La premiére consiste a couler un lingot de composition chimique
maitrisée. La seconde étape permet la fabrication des poudres a partir de ce lingot.
La troisiéme est la densification des poudres. Puis vient I’étape du forgeage. La piéce
est ensuite traitée thermiquement et enfin usinée aux cotes précises.

Une technique d’atomisation a I'argon est généralement utilisée pour fabriquer
les poudres. Le métal fondu est introduit dans un creuset, puis guidé vers un trou.
Au sortir de ce trou, de ’argon est projeté a grande vitesse sur le métal liquide ce qui
provoque la projection de gouttelettes trés fines qui se solidifient rapidement avant
d’atteindre le bord de I'enceinte. Ces gouttelettes solidifiées forment la poudre d’al-
liage. Lors de ce procédé, deux types principaux de défauts peuvent étre observés. La
gouttelette peut renfermer un peu d’argon, elle est alors creuse. Le métal liquide peut
avoir arraché un peu de céramique au creuset, auquel cas des particules de céramique
sont entrainées et mélangées aux poudres. Le tamisage des poudres élimine les par-
ticules de grande taille. De ce fait, il limite la taille des défauts susceptibles d’altérer
la qualité du matériau. Le N18 est tamisé a 53 um. Aucune inclusion ou particule
poreuse de largeur supérieure a 53 um ne peut donc se trouver dans le matériau (re-
marque : une inclusion allongée peut avoir une longueur supérieure a 53 pm, mais
une largeur inférieure a 53 pum et donc réussir a passer le tamis). Des défauts issus de
I'atomisation des poudres (pores et inclusions) se trouvent donc effectivement dans
le matériau final. Ils constituent des sites préférentiels pour 'amorgage de fissure. Il
est donc trés important de les controler. Il serait possible de réduire encore davan-
tage la taille maximale des défauts en tamisant encore plus finement. Cependant,
lorsque le tamisage est plus fin, une moindre quantité de poudre est obtenue a partir
d’une méme quantité de métal atomisé. De ce fait, le cott de la poudre augmente.
Cette solution n’est donc pas envisageable pour des raisons économiques.

Les poudres sont ensuite densifiées, souvent par compression isostatique a chaud.
Suite a ce processus, un filage permet de casser les inclusions et d’obtenir une micro-
structure a tres petits grains qui facilite I’étape d’élaboration suivante : le forgeage
isotherme. A l’issue de ce forgeage une préforme est obtenue. Ensuite, des traite-
ments thermiques sont appliqués afin de controler la microstructure. La vitesse de
forgeage joue un role sur la taille de grains obtenue aprés ces traitements thermiques.
Enfin I'usinage final permet d’obtenir la piéce aux cotes désirées.
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Chapitre 1. Microstructure du N18 et modélisation de la précipitation

1.1.2 Microstructure du N18 « standard » & grains fins

Le N18 est un superalliage a base de nickel, élaboré par Métallurgie des Poudres
(MdP). C’est un polycristal principalement constitué de deux phases : une matrice,
de phase v et des précipités de phase 7’ cohérents avec . La phase v est une phase
cubique & faces centrées, principalement constituée de nickel. La phase +' est une
phase cubique ordonnée de structure L1y, du type Nisg(Al, Ti). La composition de
I’alliage est décrite dans le Tableau 1.1.

élément Ni Cr | Mo | Al Co Ti Hf 7r Ta C B

Fe

N18 (%) | 57,05 | 11,5 | 6,47 | 4,41 | 15,6 | 4,37 | 0,52 | 0,03 | 0,016 | 0,016 | 0,016

0,11

TaB. 1.1. Composition du N18 (en % massiques) [10].

Les précipités 7/ des superalliages & base de nickel sont classés en trois catégo-
ries : primaire, secondaire et tertiaire selon leur taille et le moment du traitement
thermique ou ils se sont formés. Ce traitement thermique se divise en trois étapes :
une étape de mise en solution, suivie d’une trempe et enfin un ou des revenus. Les
précipités primaires (7;) sont les plus gros (1 & 6 micrométres pour le N18). Ils cor-
respondent a des précipités qui ne sont pas dissouts lors d’un traitement thermique
de mise en solution partielle. Lors de ce traitement, la taille de grains a tendance
a croitre. Cependant les précipités primaires, toujours présents, épinglent ces joints.
De ce fait, ils limitent la taille de grains (10-15 micrométres environ pour le N18). Les
précipités secondaires de ' (};), eux, se forment lors de la trempe qui suit le traite-
ment thermique de mise en solution. Leur taille est d’environ 200 nanométres pour le
N18. Les précipités tertiaires (77;;) sont des précipités plus petits qui se forment en
fin de trempe. Leur taille est principalement controlée par le traitement thermique
de revenu (20-50 nm pour le N18). Le traitement thermique du N18 «standard» a
grains fins est décrit sur la Figure 1.1. La Figure 1.2 présente deux micrographies de
la microstructure du N18 standard a petits grains. La taille de grains et les différents
types de précipités y sont visibles.

1.1.3 Influence du traitement thermique sur la microstruc-
ture

Les parameétres métallurgiques controlables par traitements thermiques sont es-
sentiellement :

e la taille de grains,
e la fraction volumique et la taille des 7/ primaires,
e la fraction volumique et la taille des ' secondaires,

e la fraction volumique et la taille des 7’ tertiaires.
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mise en solution (4h)
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H
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500 nm

o joint de grains Vi Vi1
FiG. 1.2. Microstructure standard du N18 & grains fins, a gauche image MEB électrons
secondaires [11], & droite image MET en champ sombre [12].

Ces parameétres microstructuraux n’évoluent pas indépendamment dans les su-
peralliages pour disques élaborés par métallurgie des poudres. En effet, la taille de
grains dépend fortement de la fraction volumique et de la taille des 7' primaires. De
méme, il existe des relations fortes entre les fractions volumiques de précipités secon-
daires et tertiaires de 7'. Par exemple, si une trés forte proportion de ~}; a précipité
dans le matériau alors la fraction de 7};; est faible, car il ne reste plus suffisamment
d’aluminium en solution pour former les précipités tertiaires de 7'. Ces parameétres
sont controlés par le traitement thermique qui suit le forgeage. L’influence principale
de chacune des étapes du traitement thermique sur les paramétres microstructuraux
est décrite sur la Figure 1.3.
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FiG. 1.3. Schéma de l'influence principale des étapes du traitement thermique sur les pa-
rametres microstructuraux.

A Tissue du forgeage isotherme, la microstructure du N18 présente une taille
de grains faible de I'ordre de quelques micrométres. Des précipités primaires de +/
de taille comparable a la taille de grains y sont également observés. Le traitement
de mise en solution a pour but de controler la taille de grains et de dissoudre une
fraction des précipités afin d’obtenir une précipitation plus fine et plus controlée
lors de la trempe. Afin de bien choisir le traitement thermique, il est important de
connaitre la température de solvus des 7/ primaires, c’est-a-dire la température a
laquelle les précipités primaires de 7' se dissolvent (v ++' — 7). Si ce traitement
est réalisé & une température inférieure a celle de ce solvus (traitement subsolvus)
alors une fraction des précipités primaires de 7/ n’est pas dissoute lors du traitement.
Or ces précipités « épinglent » les joints de grains et génent donc la croissance des
grains. Pour le N18, la taille de grains est alors de 10 a 15 micrometres. Par contre, si
le traitement de mise en solution est réalisé a une température supérieure a celle du
solvus o' du N18 (environ 1195°C) tous les précipités primaires de 4" sont dissouts.
La croissance des grains n’est donc plus entravée par les précipités. Par contre, du
fait de la voie d’élaboration par métallurgie des poudres, la croissance des grains est
génée par les particules situées a la périphérie des grains de poudres obtenus lors de
I'atomisation par gaz (« prior particle boundary » : ppb). La taille de grains obtenue
est donc d’environ 30 a 60 micrométres, c’est-a-dire de ’ordre de la taille des poudres
utilisées. La remise en solution partielle ou totale des 4/ primaires entraine également
la possibilité de précipiter une plus grande proportion de précipités secondaires et
tertiaires de 7/. C’est pourquoi, a vitesse de refroidissement égale, plus un traitement
subsolvus est réalisé & une température proche de celle du solvus 7' et plus les v},
ont une taille élevée [13].

Le chemin de refroidissement influe sur la taille et la fraction volumique des
précipités secondaires et tertiaires de 7' et dans certains cas sur 'aspect des joints
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1.1. Le superalliage N18 et son élaboration

de grains. L’effet du refroidissement sur les 7}, a été, par exemple, mis en évidence
par Bhowal et al. dans le cas de 'alliage René 95 [14] et par Raisson et Davidson
pour le N18 [15]. Plus la vitesse de refroidissement est élevée (ou moins la trempe est
différée apreés sortie du four) et plus les précipités secondaires de 4’ sont fins et plus
leur fraction volumique est basse. Les refroidissements a vitesse trés élevée peuvent
conduire & une distribution monomodale (pas de 7}, observés). Ce phénoméne a été
observé dans le N18 [8] pour des vitesses de refroidissement supérieures ou égales
a 600°C/min. Les refroidissements & vitesses lentes (de quelques degrés Celsius a
quelques dizaines de degrés Celsius par minute) ou bien des maintiens étagés a
haute température entrainent une faible germination et ainsi une forte croissance
des précipités secondaires de +'. Cette croissance peut conduire a des modifications
de la morphologie de ces précipités [16].

Les paramétres de maille de la phase v (a,,) et de la phase 7' (a,) ne sont pas
exactement les mémes. Il existe donc un désaccord paramétrique ou misfit (9), défini
par la relation :

5 = 2(ap — am) (1.1)
Qm + ap

Ce désaccord paramétrique engendre des contraintes au sein du matériau (cf. Fi-
gure 1.4). Elles sont partiellement responsables des modifications morphologiques.

T
i

"‘*L“y‘;j- [
-

i

F1a. 1.4. Schéma de l'influence du désaccord paramétrique [17].

La valeur de I’écart paramétrique entre la matrice et les précipités ainsi que
la taille des précipités, jouent un role sur la morphologie des précipités. Elle peut
évoluer de la sphére vers le cube puis si la croissance se poursuit, vers l'octocube
(fractionnement). Ces évolutions sont présentées sur la Figure 1.5.

Ces évolutions morphologiques de la précipitation intragranulaire peuvent s’ac-
compagner de la formation de joints de grains dentelés. L’ondulation constatée des
joints de grains est due a la croissance préférentielle des précipités secondaires de '
en contact avec le joint [18, 19, 20|. Une micrographie de ces joints de grains dentelés
dans I’Astroloy est présentée sur la Figure 1.6.

La séquence des traitements thermiques pratiquée industriellement se termine par
un ou plusieurs revenus. Ce ou ces revenus ont plusieurs fonctions. Tout d’abord, un
maintien a température moyenne permet de « relaxer » partiellement les contraintes
internes résultant de la trempe de la piéce apres le traitement de mise en solution
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FiG. 1.5. Schéma de I’évolution morphologique des précipités en fonction de leur taille
dans les superalliages a base de nickel [16] et micrographies correspondantes de
précipités dans le N18. d, diamétre de la particule et 1, longueur du coté de la
particule.

(traitement de détensionnement). D’autre part, le revenu permet d’ajuster la taille
des précipités tertiaires de 7/. Dans le cas d’une population monomodale initiale, il
entraine la précipitation de précipités tertiaires de 4'. Dans le cas d’une population
bimodale initiale, il permet la coalescence des précipités tertiaires, dont la taille et
la fraction volumique augmentent. Réalisé dans la gamme 600-800°C, il permet de
moduler la taille et la fraction de v;;;. Réalisé & des températures supérieures a
800°C, il entraine la dissolution des v;;; et peut également conduire & la coalescence
des 77;. Enfin, ce traitement peut également permettre de moduler la précipitation
des carbures secondaires aux joints de grains. Pour les superalliages pour disques
élaborés par métallurgie des poudres, la tendance générale est a la pratique de deux
revenus (soit un premier revenu a une température supérieure a celle du second ou
'inverse). Par exemple, le N18 subit un premier revenu a 700°C et un second revenu
a 800°C (Figure 1.1). Cependant, des études ont permis de montrer que l'utilisation
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F1a. 1.6. Microstructure de I’Astroloy aprés refroidissement lent. Présence de joints de
grains dentelés. m : dentelures d’amplitude micrométrique. (microscopie optique)
[18].

d’un revenu unique optimisé permettait d’atteindre ou de dépasser les résistances
mécaniques des matériaux a double revenu [13, 21]|.

1.1.4 Motivations pour un modéle de précipitation

Le traitement thermique exerce une grande influence sur la microstructure du
N18. Or, l'objectif de ce travail est de pouvoir optimiser la microstructure dun
disque de turbine, afin d’obtenir une plus grande durée de vie de la piéce en ser-
vice. Il est donc important de pouvoir modéliser 'influence du traitement thermique
sur la microstructure, afin de pouvoir déterminer le traitement qui correspond a la
microstructure optimale.

Par ailleurs, le disque est une piéce massive. De ce fait, la vitesse de refroi-
dissement n’est pas homogeéne dans le disque, comme on peut le constater sur la
demi-coupe d’une préforme de disque schématisée Figure 1.7. Cette disparité en-
traine une variation de microstructure d’un point a ’autre du disque, notamment
en fonction de la distance a la surface. Les micrographies obtenues par Hochstetter
(Figure 1.8) montrent ces variations. Les microstructures aux joints de grains en
particulier sont trés différentes. Une optimisation de la microstructure du disque
doit prendre en compte ces variations de microstructures au sein méme du disque.
D’ou l'utilité d'un modéle de précipitation, qui, couplé a un calcul de thermique,
permet de simuler ces variations.
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FiG. 1.7. Vitesses de refroidissement dans une demi coupe radiale d’une préforme de disque

[6].

VAR

83406 3IBKU @8.5U

FiG. 1.8. Microstructures du N18 standard & grains fins selon la position dans le disque.
a) en cceur de disque, b) intermédiaire, c) en peau de disque [6], (MEB).
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2.1. Présentation du modéle

Un modéle classique de germination/coalescence a été développé pour le N18
dans la thése de Nathalie Milhet-Gayraud [8]. Il est bien adapté a I'utilisation dans
une boucle d’optimisation comme le montre ’étude bibliographique en Annexe A.3.
Il est ici recalibré au vu de résultats plus récents obtenus dans la thése de B. Flageo-
let [2]| et implémenté dans ZeBuLoN. Milhet-Gayraud n’ayant étudié que la trempe
des microstructures a petits grains, cette partie a aussi pour but de valider le mo-
deéle pour la prévision de la microstructure aprés revenu et pour la prévision des
microstructures a gros grains. A priori le passage a la prévision d’'un modéle & gros
grains est simple, il suffit d’augmenter la concentration initiale en éléments 7'-génes
dans la matrice. En effet, au cours d’un traitement de mise en solution supersolvus,
les précipités de +' primaires se dissolvent totalement. Cela permet, d’'une part, la
croissance des grains puisque les précipités n’épinglent plus les joints de grains, et,
d’autre part, la dissolution de ces précipités remet en solution les éléments 7/-génes
qu’ils contenaient. Des essais ont cependant été menés pour vérifier cette tendance.

2.1 Présentation du modéle

2.1.1 Les hypothéses du modéle

Le modéle présenté ici, est fait pour calculer la microstructure aprés une trempe.
Il ne calcule donc pas la fraction volumique de ~' primaires intergranulaires déja
présents en début de trempe. En fait, on assimile 'intérieur du grain & un milieu
infini (i.e. sans joints de grains : on néglige I’effet du joint de grains et la germination
hétérogéne aux joints). La fraction volumique de 4/ primaires intergranulaires dépend
uniquement du temps et de la température de mise en solution. Il est par contre
nécessaire de la connaitre afin de déterminer la quantité d’éléments ~'-génes en
solution dans la matrice au début de la trempe.

Les hypotheéses de base du modéle sont :

e germination homogene,

e pas de croissance,

e coalescence controlée par la diffusion de préférence a la réaction d’interface,

e déformation du réseau cristallin négligée (les précipités sont assimilés a des
sphéres, la différence de paramétre de maille entre v et 7' est négligée, les précipités
n’ont pas entre eux d’interactions élastiques).

2.1.2 Equations de base du modéle

Les équations de base du modéle sont décrites dans 'annexe A.3. Pour 'étape
de germination, le taux de nucléation (Jn) et la taille des précipités germés doivent
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étre calculés. Les équations A.5 et A.6 s’écrivent :

20
S 2.1
AGy — AGy (21)
AG*
18D [ AG* \?
— kT 2.2
=g (:mBT) ‘ (2:2)

L’évolution de la taille des précipités est donnée par la cinétique de la coalescence :

dR; _ 2doD (Ri
d R \ R

(2.3)

ou le rayon critique de germination R} est défini par R =

2
capillaire dy par dy = k TU Vinesd.
b

et la longueur
C

prec

L’équation du mouvement qui donne I’évolution du nombre de précipités dans
chaque classe de taille s’écrit :

ONg _ 8, OR

5 ——ﬁ( Rﬁ)"i‘j (2.4)

avec, j terme source correspondant a la nucléation de précipité. j, n’est différent de
zéro que pour R = R* (j = 0,VR|R # R*,j = Jn pour R = R*).

2.1.3 Meéthode numérique
Ecriture discréte des équations

La méthode présentée ici est celle proposée par Myrh et Grong [22]|. On note R;
les rayons pour lequel la pente de la fonction de répartition change. R; et R; ;1 sont
les bornes d’un intervalle sur lequel la fonction est linéaire et son rayon moyen est
noté rm;. dr; est la taille de l'intervalle, dr; = R;11 — R;.

[’équation de 1’évolution de la distribution est :

ON 0 OR

En intégrant cette équation en temps et en rayon, il vient :

i1 t+ot t+ot i1
[ e [ (e

OR OR
t+0t 1 o g o i
(N = Np)dri = (N5 = N RM)& (2.7)
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ot ot
Si la vitesse en R; est négative, les précipités de la classe comprise entre R; et R; 1 ont

. e OR .
tendance a partir vers la classe de rayon inférieur, (NE)Z vaut donc N, <—) . Si

ot

(2
au contraire elle est positive, les précipités de la classe comprise entre R; | et R; ont

OR OR
Le calcul de N — dépend du signe de la vitesse de croissance des particules | v = —) .

ot ot
De méme pour la borne supérieure en i+1, si la vitesse de croissance est positive ce
sont les précipités de la classe sur laquelle on calcule (R; & R;y 1) qui partent vers
la classe supérieure ((Nv);41 = Ng,v;41), sinon ce sont ceux de la classe supérieure
qui diminuent de taille et passent dans la classe considérée ((Nv);11 = Ng,,,viq1)-

: . : OR OR
tendance a partir vers la classe de taille supérieure, (N—); vaut alors Ng, , ( ) .
i

On peut mettre I’équation (2.7) sous la forme (lorsqu’il n’y a pas d’indice tem-
porel, il s’agit du temps t + dt) :

(ZZ'NR = CileRifl + biNRiJrl + €§NRit (28)
avec a;, b;, ¢;_1, e; des coefficients qui dépendent de v;_1, v; et v; 1.

L’écriture de ce systéme pour tous les rayons, sous forme de matrice, donne
une matrice tridiagonale. La solution est alors aisément calculée en utilisant un
algorithme de matrice tridiagonale (TDMA) (cf Annexe A.5).

Controéle du pas de temps

Il existe plusieurs méthodes pour controler le pas de temps. Grace au module
**automatic time de ZeBuLoN, il est possible de controler les variations d’une
ou plusieurs variables internes. Une valeur maximale est entrée pour la variation
de chaque variable choisie. Les pas de temps sont calculés pour ne pas dépasser
ces valeurs maximales. Une méthode assez efficace consiste & controler la fraction
volumique totale et/ou la sursaturation pour éviter une germination trop brutale.
Une autre méthode, plus adaptée a la coalescence, consiste a limiter la variation

du maximum de matiére échangée a chaque pas de temps (ou plus simplement du
dr

maximum de —).

dt

: o : . dr
Il est également possible de limiter directement le maximum de o plutot que sa

variation.

2.2 Calibration et validation du modéle

Pour pouvoir utiliser le modéle, il est nécessaire de connaitre un certain nombre
de paramétres matériau, ceux-ci sont présentés dans le Tableau 2.1. Or une partie
de ces parameétres ne sont pas accessibles de maniére évidente, comme par exemple
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Parameétres matériaux Variables internes Principales Sorties

® Volume molaire de v’ ® Vecteur contenant le nombre Soit :

® Energie d’interface v/ de précipités dans chaque ® Fractions volumiques

® Coefficient de diffusion (D = f(T)) classe de taille et les rayons moyens

® Concentration d’équilibre en ® Fraction volumique de chaque population
éléments v ’-génes dans totale de précipités de précipités
v (ce = f(T)) et v (cp = f(T))) ® Sursaturation dans la matrice | Soit :

® Energie libre de formation des ® Fraction volumique
précipités (AGp=f(sursaturation)) de précipités dans

® Concentration initiale chaque classe de taille
en éléments v’-génes

TAB. 2.1. Paramétres matériau nécessaires au modéle, variables internes et principales sor-
ties.

I’énergie d’interface entre v et 7" ou le coefficient de diffusion moyen des éléments
~'-génes dans 7. Certes, des fourchettes de valeurs peuvent étre trouvées dans la
littérature [23, 2, 8], mais l'influence de ces coefficients sur la microstructure est
trés important. Il est donc nécessaire de calibrer ces valeurs a ’aide de résultats
expérimentaux.

2.2.1 Calibration du modéle
Nombre de classes de taille

Le nombre de classes de taille contribue a la précision du modéle. Sur la Figure 2.1
sont tracées les courbes de distribution de tailles de précipité et la fraction volumique
cumulée. Les deux pics de la Figure 2.1a correspondent aux deux populations de
précipités : les ' tertiaires et les 4/ secondaires. Le premier pic, dont le rayon moyen
est d’environ 7 nanomeétres, correspond aux précipités tertiaires et le second, le plus
haut, correspond a la population des précipités secondaires. Quel que soit le nombre
de classes de taille, la fraction volumique totale et le rayon moyen des précipités sont
les mémes. L’écart type autour du rayon moyen est par contre fonction du nombre de
classes de taille. Plus on augmente le nombre de classes, plus la précision du modéle
est grande et plus I’écart type diminue. Cependant, 1’écart type autour de cette
valeur n’est pas une donnée d’entrée du modéle de comportement. Seules la taille
moyenne et la fraction volumique moyenne de chaque population de précipités sont
utilisées par la suite dans le modele de comportement développé dans ce mémoire
(cf. Partie III). Le tableau ¢ de la Figure 2.1 montre que dés 77 classes de taille la
précision est satisfaisante, pour ce qui est des fractions volumiques et de la taille des
précipités de ~;,;. Par contre, la précision est moins satisfaisante pour la taille des
précipités de v7;. Il y a 7 nanométres d’écart entre la taille trouvée avec 2402 classes
et 77 classes. Cependant, dés 152 classes, cet écart ne dépasse pas 3 nanométres.
Cette valeur est donc déja plus précise que la précision expérimentale obtenue par
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I’analyse d’images. Il est donc possible de se contenter de 152 classes de taille, donc
d’environ 160 variables internes.
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nombre de classes | fraction volumique | rayon moyen | fraction volumique | rayon moyen
de taille de 77, (%) de 77, (nm) de 777y (%) de 77, (nm)
2402 35,3 119 4,0e73 7
) 1202 35,3 119 4,0e73 7
C —
602 35,3 119 38¢ 3 7
302 35,3 119 42¢73 7
152 35,3 122 4,4e3 8
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Fi1a. 2.1. Reésultats de simulations de la précipitation a la fin d’une trempe 180°C/min
pour différents nombres de classes de taille pour du N18 & petits grains. a) Frac-
tion volumique de phase précipitée en fonction de la taille des précipités, échelle
logarithmique. b) Fraction volumique cumulée en fonction de la taille des préci-
pités. ¢) Tailles et fractions volumiques moyennes des différentes populations de

précipités.
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Concentration d’équilibre en éléments +'-génes dans la matrice

Le diagramme de phases Ni-Al permet de calculer la fraction volumique d’équi-
libre, ¢, pour une température donnée. Le diagramme de phases du binaire Ni-Al
est connu, mais il ne constitue pas une trés bonne approximation de celui du N18,
beaucoup plus complexe, du fait des nombreux éléments d’alliage.

Milhet-Gayraud a calculé la concentration d’équilibre en éléments v'-génes dans
le N18 & petits grains a partir d’expériences de dissolution réalisées par la SNECMA
[8], ce qui permet une meilleure approximation de 2. Ces données fournissaient
des informations pour des températures allant de 1165°C a 850°C. La concentration
d’équilibre a été extrapolée linéairement entre 1190°C et 1165°C et entre 850°C et
I’ambiante.

1200
1100
1000

900

800

température (°C)

700

600

500+ . ; r ; ; \
0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18

concentration en éléments y'—génes dans la matrice a I'équilibre

Fic. 2.2. Concentration en éléments +'-génes dans la matrice & I’équilibre en fonction de
la température [§].

Les équations de cette courbe avec T' la température en degrés Celsius sont :

Pour des températures comprises entre 1190°C et 1165°C :

1190 — T
eq = 0,13562 —_ 2.

feq = 0,1356 30851190—1165 (2.9)

Pour des températures comprises entre 1165°C et 850°C :
foq = —(7,98¢")T? + (1.9277e°)T? — (1,5543¢ )T + 4, 697706 (2.10)

Pour des températures inférieures a 850°C
T +273,15

feq = 0,56 — (0,56 — 0,513071) + ’ (2.11)

850 + 273,15

La concentration se déduit de la fraction volumique d’équilibre au moyen de I'équa-

tion suivante : 0.95
1 = Cim_—’feq (2.12)
1 - feq
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ol C;p; désigne la concentration initiale (état monophasé) en éléments +'-génes, fe,
la fraction volumique d’équilibre en éléments 7/-génes, T la température en degré
Celsius, le coefficient 0,25 vient du rapport stoechiométrique entre aluminium et
nickel dans le précipité (principalement constitué de NigAl).

Energie d’interface /v

L’énergie d’interface est un paramétre trés difficile a évaluer expérimentalement.
La littérature fournit des valeurs comprises entre 0,014 J.mol~* et 0,09 J.mol~! pour
les superalliages a base de nickel, comme le précise Flageolet [2|. Cette plage de valeur
est tres large. L’énergie d’interface est un paramétre critique : un faible changement
de sa valeur conduit & une précipitation trés différente. Faute de données spécifiques
pour le N18, I'énergie d’interface est choisie de telle sorte que la température de
début de précipitation calculée corresponde a la température expérimentale mesurée
par Milhet-Gayraud [8]. Elle considére que la température de début de précipitation
mesurée correspond a une fraction volumique de précipités de 0,1%. La température
de début de précipitation calculée correspond donc, non pas a la température ou
apparaissent les premiers germes, mais a celle ou la fraction volumique de précipités
atteint 0,1%.

Sur la Figure 2.3, la température de début de précipitation pour différentes va-
leurs de I'énergie d’interface comprises entre 0,014 Jom™2 et 0,06 J.m ™2 est tracée.
Les calculs ont été réalisés avec une énergie d’activation de la diffusion F, égale a
316000 J.mol™! et un coefficient pré-exponentiel de diffusion Dy égal & 0,0164 m?.s~!
(D = Doexp(7£2)). La valeur d’énergie d’interface qui correspond a l'expérience est
0,024 Jm~2. On retrouve des courbes assez similaires pour les paramétres de la
diffusion choisis par Milhet-Gayraud (E,=267500 J.mol~! et Dy=0,000187 m*.s™1).

1160 1

1140 \

1120 1

1100 1
1080 y
1060 1
1040 1
1020 1
1000 -

980

Température de début de précipitation (°C)

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

FiG. 2.3. Température de début de précipitation en fonction de la valeur de I’énergie d’in-
terface o lors d’une trempe a 180K/min. Le trait horizontal indique la valeur
expérimentale.
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L’énergie d’interface joue également un role trés important sur la taille et la
fraction volumique des précipités, comme le montre la Figure 2.4. La taille expéri-
mentale des précipités pour cette trempe est d’environ 180 nanomeétres de coté. Le
rayon équivalent d’une sphére de méme volume est donc de 110 nanométres. Cette
valeur correspond bien & celle obtenue pour une énergie d’interface de 0,024 J.m 2.
La valeur de la fraction volumique, présentée sur la Figure 2.4b, elle, ne permet
pas de faire un choix puisque la valeur obtenue correspond assez bien a I'expérience
(environ 35%) pour une large gamme de valeurs d’énergie d’interface.
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F1G. 2.4. Rayon moyen (a) et fraction volumique (b) des précipités secondaires (carré noir)
et tertiaires (rond bleu) aprés modélisation d’une trempe & 180K /min pour le
N18 petits grains en fonction de ’énergie d’interface.

Coefficient de diffusion

Un jeu de coefficients différent a été testé pour la diffusion des éléments '-génes
dans le nickel, étant donné que Milhet-Gayraud ne s’appuyait pas sur un coefficient
calculé sur du N18, mais sur le binaire Ni-Al. Les travaux effectués par Flageolet
sur le N18 lui ont permis de calculer un intervalle pour le coefficient de diffusion
sur la plage de température 700 a 800°C pour cet alliage. L’énergie d’activation
qu’il trouve est plus élevée (environ 335000 J.mol™! au lieu de 267500 J.mol™1), et
cohérente avec d’autres travaux effectués sur d’autres superalliages [2].

Une partie des calculs a été reprise avec une diffusion calculée pour une énergie
d’interface de 0,015 J.m 2. Pour cette valeur de I'énergie, la diffusion a 700°C est de
1,73.107 m2.s71 et 4 800°C de 9,83.10718 m2.s571, ce qui correspond a une énergie
d’activation de 316000 J.mol~! et a un coefficient de diffusion Dy de 0,0164 m?.s 1.
En reprenant la valeur de I’énergie d’activation déterminée par Flageolet (335000
Jmol™'), Dy vaut 0,19 m?.s~1.

La Figure 2.5 donne I’évolution du coefficient de diffusion en fonction de la tem-
pérature pour ces trois jeux de coefficients. On constate que le coefficient de diffusion
calculé sur le N18 (diffusion 2) est plus élevé que celui du binaire pour les tempé-
ratures élevées (>1050°C) mais plus faible pour les températures auxquelles sont
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réalisés les revenus. Ce coefficient de diffusion plus faible entraine une coalescence
plus faible des 7' secondaires pendant les revenus ce qui permet donc a la population
de tertiaires de croitre sans qu’ils ne soient dissouts a cause de 'augmentation du
rayon de germination. (Si la taille des secondaires augmente, la fraction volumique
augmente entrainant, & température constante, une diminution de la sursaturation,
et donc une augmentation du rayon critique de germination des ~};;. Or, tous les
précipités plus petits que le rayon critique de germination sont dissouts).

Coefficient de diffusion (m2 s71)

DL

D2

D3

10 200 400 600 800 1000 1200
Température (°C)

F1G. 2.5. Evolution des différents coefficients de diffusion testés en fonction de la tempé-
rature. Les croix représentent les minima (pour o = 0,015J.mol~!) et maxima
(pour o = 0,090J.mol~1) du coefficient du diffusion calculés par Flageolet [2].
D1 est calculée avec Dy = 0,000187m?.s~ ! et E, = 267500J.mol~", D2 est cal-
culée avec Dy = 0,0164m?.s~ ! et E, = 316000J.mol~!, D3 est calculée avec
Dy = 0,19m%.s71 et E, = 335000.J.mol .

Le choix du coefficient de diffusion influe trés peu sur la température de début
de précipitation comme le montre la Figure 2.6a. (Le choix de 1'énergie d’interface
étant fixé par une température de début de précipitation de 1129°C pour une vitesse
de trempe de 180°C/min). Par ailleurs, I’écart avec I'expérience est assez important
(jusqu’a 10°C) notamment pour les vitesses de trempe trés élevées (>1000°C/min). Il
est probable que le modéle de germination homogéne soit un peu trop simpliste pour
bien rendre compte des phénomeénes complexes qui se produisent a ce moment de
la trempe. Il est méme possible, qu’en fait de germination, il y ait plutot démixtion
spinodale. Par contre, le modéle rend parfaitement compte des tailles des précipités
en fin de trempe pour une large gamme de vitesses de trempe (20 & 10200°C/min)
comme le montre la Figure 2.6b.

La diffusion peut avoir une influence importante sur la taille de précipités secon-
daires de 7' comme le montre la Figure 2.6b. En particulier, la valeur de ce coefficient,
entre 950 et 1100°C est capitale comme le montre la diffusion D3. Ce qui est logique
lorsque I’on considére qu’a 950°C, méme dans le cas d’une trempe a l'eau, 90% des
précipités sont déja formés.
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F1G. 2.6. Influence de la diffusion sur la température de début de précipitation (a) et sur
la taille des précipités secondaires (b). D1 est Dg = 0,000187m?.s7! et E, =
267500.J.mol =", D2 est Dy = 0,0164m?.s~! et E, = 316000J.mol~!, D3 est
Do = 0,19m?.s7! et E, = 335000.J.mol~".

La diffusion joue un role central lors de la coalescence des précipités tertiaires.
La diffusion du binaire Ni-Al (D1) trop forte pour les températures inférieures a
1000°C entraine ’absence de précipités tertiaires méme apres le revenu standard.
Or, expérimentalement, une précipitation trés fine est observée entre les précipités
secondaires dans la microstructure brute de trempe & 180K /min. Ces précipités
coalescent et grossissent lors d’un revenu standard pour former des sphéres de rayon
d’environ 25 nanomeétres.

Perrut [24] obtient de meilleurs résultats sur la précipitation des 7};; en prenant
en compte l'effet de chaleur latente dégagée par la transformation de phase v -
> ~'+~. Cette approche nécessite de coupler le calcul thermique et le calcul de
microstructure. Le calcul de la microstructure nécessite alors des moyens de calculs
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plus conséquents.

Hypothése de Langer et Schwartz

Langer et Schwartz [25] considérent que les précipités de taille inférieure au rayon
critique de germination se redissolvent immédiatement. L’introduction de cette hy-
pothése ne provoque aucun changement lors de la modélisation d'une trempe, mais
entraine quelques instabilités (redissolution brutale d’un grand nombre de précipités,
lors d’une augmentation du rayon critique de germination) lors de la modélisation
des revenus. Les modifications induites par cette hypothése étant mineures, il a été
décidé de ne pas l'intégrer au modéle.

2.2.2 Validation du modéle
Essais sur éprouvette

Le Tableau 2.2 compare les résultats des simulations de précipitations obtenus
avec le modele recalibré & ceux obtenus expérimentalement par Milhet-Gayraud [8].
Ce modéle donne de bons résultats vis-a-vis d’une trempe linéaire mais est un peu
moins bon dans le cas des trempes étagées. Or, ce matériau subit une trempe a I’huile
différée, c’est-a-dire qu’il est trempé quelques secondes & l'air avant d’étre trempé
a 'huile. Il y a donc un changement de vitesse de trempe alors que la température
du disque est encore trés ¢élevée, pendant la phase de germination. Par ailleurs ces
modeéles ont été concus pour de faibles fractions volumiques de précipités, ce qui n’est
pas le cas de la présente application. On néglige de plus l'effet de chaleur latente
de transformation et des interactions élastiques dues au désaccord paramétrique.
Toutes ces raisons incitent a un peu de prudence lorsque ’on simule des chemins de
trempe peu conventionnels.

La Figure 2.7 montre la distribution de précipités dans les classes de taille pour
trois traitements thermiques différents. Pour chacune des vitesses de trempe deux
pics sont représentés, le plus a droite correspond aux précipités secondaires et ’autre
aux précipités tertiaires plus petits. Sur cette Figure l'intégrale des pics représente
la fraction volumique. Elle illustre I’augmentation de la taille des deux populations
de précipités lorsque la vitesse de trempe diminue. On observe également que la
fraction volumique de précipités tertiaires est beaucoup plus faible que la fraction
volumique de précipités secondaires.

Validation du modéle sur disque

Une investigation de la précipitation au sein d'un disque a été menée par la
SNECMA en 1998. Le traitement thermique appliqué aboutit & une microstructure
a petits grains. L’évolution de la température a ét¢ mesurée en plusieurs points du
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vitesse fraction vol. coté de fraction vol. | coté de
de trempe de v, (%) vy (nm) de vy (%) | vy (nm)
expérimental ~40 300-750 5-50
20 K/min calcul 1 36,3 504 1,56 29
expérimental ~=40 180-250 3-30
100K /min calcul 1 38,3 235 2,9 19
expérimental ~40 150-180 3-30
180K /min calcul 1 36,1 174 0,5 8
expérimental ~40 45-145(70) ? ?
480K /min calcul 1 36,0 67(sph)108(cube) 0,1 4
expérimental ~40 35-135(50) 0 X
1000K /min calcul 1 35,9 46(sph)74(cube) 0,08 3
expérimental <40 15-25 0 b
10200K /min calcul 1 35,0(sph) 16 0,1 2

TAB. 2.2. Comparaison des résultats expérimentaux et des résultats de calculs de micro-
structures sur le N18 a petits grains. Données expérimentales provenant de [§].

5,0e+07 -
<4,5e+07 ]
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_____________________________________________________ — 20 K/min
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FiG. 2.7. Distribution des tailles de précipités aprés trempe pour trois microstructures a
petits grains. La vitesse de trempe correspondant & chaque microstructure est
inscrite dans la légende, il n’y a pas de revenu.

disque au cours du traitement thermique et la microstructure résultante a été obser-
vée au MEB. Les microstructures ont été calculées a I’aide du modéle de précipitation
dans deux cas : en premier lieu & partir des mesures expérimentales de températures
(validation 1) et dans un second temps a partir des températures calculées au moyen
d’un calcul thermique de la trempe du disque par éléments finis (validation 2). Le
tableau 2.3 présente les résultats obtenus.
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N° du point | validation | £+, | tv [ £ | t Y | £ | 0y
expérimental | faible | 250-500 | forte | 50-120 - <30
1 validation 1 | 22,4 224 14,7 30 0 X
validation 2 | 22,9 214 15,1 33,2 0 X
expérimental | forte | 200-400 - 10-40 0 X
2 validation 1 | 19,8 285 16,8 64 0,02 7
validation 2 | 32,3 218 5,7 24 0 X

TAB. 2.3. Comparaison en deux points du disque des microstructures observées (expéri-
mental), calculées avec la température expérimentale (validation 1) et calculées
& partir de la température issue de la modélisation de la trempe par éléments
finis (validation 2). « t » désigne la taille de précipité (en mm) et « f» la fraction
volumique (en %). « 77y » désigne une population de 4" quaternaire.

Validité du modéle

Le modéle est donc trés précis pour les trempes linéaires (& vitesses de refroidisse-
ments constantes) pour une large gamme de températures. Il 'est un peu moins pour
les trempes étagées mais donne néanmoins les bonnes tendances. Bien qu’il soit pro-
bable que le modéle sous-estime la fraction volumique de précipités tertiaires, il a été
impossible de le vérifier car les précipités tertiaires sont trop petits pour permettre
une mesure fiable de leur fraction volumique. Seuls Wlodek et al. [26] 'ont mesurée,
en séparant la matrice et les précipités puis en séparant les différentes populations
par sédimentation et/ou centrifugation.

Par ailleurs, afin d’obtenir une bonne précision sur le calcul du gradient mi-
crostructrural du disque, il est essentiel de pouvoir modéliser avec précision 1’évolu-
tion des températures a l'intérieur du disque. Cela implique d’avoir confiance dans
les valeurs de coefficients de capacité calorifique, de conductivité thermique, et de
convection.

Le Tableau 2.4 récapitule les coefficients utilisés pour le calcul de microstructure.

AG) = dgpl * dc + dgp2 * dc? + dgp3 * de (J.m™3) D = Doexp( }1”;“ ) (m2.s71)
dgpl dgp2 dgp3 E, (Jmol™) | Dy (m*.s71)
19432,54 | -561508,0 7495591,0 316000 0,0164
o Vin i

Jm™2 | m3.mol™*
0,024 7,5e-6 0,1693254

TAB. 2.4. Récapitulatif des coefficients du modéle de précipitation. (de désigne la sursatu-
ration (¢, — cni)).
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2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 & gros grains

2.3 Campagne expérimentale sur le superalliage N18
A gros grains

2.3.1 Matrice d’essais

Les essais suivants ont été réalisés pour controler le modéle ainsi que pour trou-
ver le traitement thermique correspondant aux différentes microstructures que 'on
souhaite étudier. L’objectif était de ne modifier qu’un seul des paramétres micro-
structuraux (taille et fraction volumique des deux populations de précipités) sur
chaque microstructure afin de pouvoir étudier 'effet sur le comportement méca-
nique en fatigue de chacun des paramétres séparément. Le traitement thermique
correspondant & la derniére microstructure (a gros };) a, quant a lui, été déterminé
grace au modeéle de précipitation.

En dehors du controle de la taille de précipités, le traitement thermique peut
avoir des effets indésirables sur la microstructure, tels que 'apparition de phases
TCP (topologically closed-packed) aux joints et/ou dans les grains ou la croissance
anormale de grains. En effet, les phases TCP sont fragiles et pourraient dégrader
le comportement du matériau. De ce fait, on cherche & minimiser leur présence. La
croissance anormale de grain est probablement liée a 1'utilisation de débouchures de
flasques pour prélever les échantillons : la vitesse de déformation est probablement
plus importante dans cette partie non-controlée (car non-utilisée) de la préforme.

La matiére premiére provient de débouchures de flasques fournies par la SNECMA.

2.3.2 Microstructures étudiées
Microstructure a gros grains standard

Cette microstructure est destinée a étre facilement comparable a la microstruc-
ture standard du N18 & grains fins, en terme de taille et de fraction volumique des
populations de précipités. Pour cela, on souhaite qu’elle ait approximativement les
mémes tailles de précipités mais une taille de grains correspondant au traitement
supersolvus (50 pm). Le traitement thermique appliqué est donc le suivant : une
mise en solution de 2 heures & 1200°C (la température de solvus de 4/ dans le N18
est de 1195°C), puis une trempe a l'air et le double revenu appliqué au N18 standard
(700°C pendant 24 heures puis 800°C pendant 4 heures). Cette microstructure est
présentée sur la Figure 2.8.

Cette microstructure servira de référence.
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=>20000 mr——————————————————
Microstructure du N18 supersolvus aprés double revenu
700° 24h et 800° 4h

F1G. 2.8. Microstructure du N18 & gros grains standard (MEB, électrons secondaires).

Microstructure sans précipités tertiaires de ~/

D’aprés Flageolet [2], une microstructure sans précipités tertiaires de 4/ dans le
N18 peut étre obtenue par un vieillissement a haute température, car ces précipités
sont thermodynamiquement instables. Cependant, un vieillissement de longue durée
entraine ’apparition de phases TCP (o et 1) et un vieillissement & haute température
entraine un grossissement des précipités secondaires et des modifications de leur
forme. Les phases topologiquement compactes (TCP) sont fragiles et risquent de
dégrader le comportement en fatigue. La modification des précipités secondaires
n’est pas souhaitable non plus, car les résultats obtenus seraient alors difficiles a
interpréter. Le but est de ne modifier qu'un seul paramétre microstructural & la fois
afin d’identifier clairement les effets de chacun d’eux. Une variation de la durée de
vie ou du comportement pourrait en effet étre due a ’absence de tertiaires ou a
I’évolution morphologique des secondaires. Il faut donc trouver un compromis entre
la disparition des précipités tertiaires, 'apparition de phases TCP et la modification
morphologique des précipités secondaires.

Trois revenus d’une durée d’une heure ont été appliqués aprés un traitement
de mise en solution & 1200°/C suivi d’un refroidissement a I’air, le premier & une
température de 900°C (2a), le second a une température de 950°C (2b), le troisiéme
a une température de 1000°C (2c). Les résultats de ces expériences sont les suivants :

- La forme des précipités secondaires évolue, notamment aprés le traitement a
1000°C. IIs deviennent plus cubiques, en perdant les excroissances (Figure 2.9).

- Des phases topologiquement compactes (phases TCP) apparaissent aux joints
de grains pour les trois échantillons, mais elles restent trés localisées. La taille de ces
précipités de phases TCP augmente avec la température (Figure 2.10).

- Les précipités commencent a s’aligner, préfigurant une mise en radeaux, pour
le revenu & 1000°C, a cause des contraintes entre les grains (les grains sont orientés
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F1G. 2.9. Précipités secondaires de phase « aprés différents revenus appliqués & un échan-

tillon de N18 mis en solution & 1200°C pendant 2 heures et trempé a ’air (MEB).
a) 1h 4 900°C, b) 1h 4 950°C, c) 1h a 1000°C.
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Chapitre 2. Implémentation du modéle de précipitation et validation

FiG. 2.10. Précipités de phase TCP situés aux joints de grains dans une éprouvette ayant
subie une mise en solution & 1200°C pendant 2 heures suivie d’une trempe a ’air
(MEB) puis d’un revenu de a) 1h 4 900°C, b) 1h a 950°C, ¢) 1h & 1000°C.
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2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 & gros grains

difféeremment) (Figure 2.10).

La microstructure retenue est donc celle qui est issue du traitement thermique a
900°C. Il permet de faire disparaitre pratiquement tous les précipités tertiaires de ~/,
conduit a la précipitation de phases topologiquement compactes la plus fine en taille
et la plus faible en fraction volumique, et ne modifie pas ou trés peu les secondaires
(cf. Figures 2.9 et 2.11).

Microstructures avec des précipités tertiaires de ' plus fins

Pour obtenir une microstructure avec des précipités tertiaires plus fins, un revenu
a basse température (650°C pendant 4 heures) est appliqué aprés un traitement de
mise en solution & 1200°C suivi d’une trempe a l'air. Sa faible température limite
la coalescence des précipités tertiaires de 4'. La Figure 2.11 confirme que la micro-
structure résultant de ce revenu a basse température permet d’avoir des précipités
tertiaires de 4/ de taille trés faible (quelques nanométres), sans modifier les précipités
secondaires de 7/.

microstructure microstructure sans microstructure avec

« standard » précipités tertiaires de 4 précipités tertiaires de v’
fins
200 nm

F1G. 2.11. Microstructures du N18 & gros grains (mise en solution : 1200°C pendant 2h puis
trempe a lair) aprés trois types de revenu : standard (700°C/24h +800°C/4h),
sans précipités tertiaires de v’ (900°C/1h) et avec précipités tertiaires de 7’ fins
(650°C/4h), (Microscope électronique en transmission, champ sombre).

Microstructure avec des précipités secondaires de 7’ plus fins

La microstructure avec des précipités secondaires de +' plus fins que 200 nm de
coté est difficile & obtenir. Si l'on refroidit un peu plus vite (a 'huile, & 400°C/min)
les précipités secondaires ne sont pas significativement plus fins que ceux obtenus
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avec le traitement standard. Mais si I’on refroidit trop vite, des tapures de trempe ap-
paraissent. Ces fissures rendent ’éprouvette inapte a un test de fatigue. Néanmoins,
pour une trempe a I’eau ces fissures ne pénétrent pas jusqu’au coeur de I’ébauche et
peuvent donc étre éliminées lors de 'usinage de 1’éprouvette de fatigue.

La microstructure obtenue a la suite de cette trempe est présentée sur la Fi-
gure 2.12. Trois populations de précipités peuvent y étre distinguées. De gros pré-
cipités d’une taille d’environ 200 nm sont en fraction volumique assez faible, les
précipités les plus fréquents ont une taille de 50 a 100 nm et les petits tertiaires ont
une répartition de taille allant de 5 & 30 nm.

FiG. 2.12. Microstructure du N18 aprés un traitement de mise en solution & 1200°C
suivi d’une trempe & ’eau suivi d’un double revenu standard (700°C/24h et
800°C/4h), a) obtenue en microscopie électronique & balayage, b) et ¢) obtenue
en microscopie électronique en transmission (champ sombre).
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2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 & gros grains

Microstructure monomodale avec des précipités secondaires de <’ trés
gros

Afin de déterminer le comportement de la matrice indépendamment de celui du
précipité, une microstructure sans précipités tertiaires de 7' mais avec de trés gros
précipités secondaires de +' a été réalisée. En effet, ces gros précipités durcissent
moins la matrice, on pourrait donc assimiler le comportement mécanique du N18
avec cette microstructure a celui de la matrice. Cependant, en raison de la croissance
des précipités en forme d’octocube, les précipités se subdivisent et durcissent de
maniére encore non négligeable la matrice.

On appellera cette microstructure « N18 a gros 7}, ». Sa microstructure est
présentée sur la Figure 2.13.

B0O9—25.TIF

FiG. 2.13. Microstructure du N18 aprés un traitement de mise en solution a 1200°C suivi
d’une trempe & 4°C/min jusqu’a 1000°C puis 1°C/min jusqua 900°C puis une
trempe a l'air (MEB).

Microstructure aprés trempe a I’huile

La microstructure de la Figure 2.14 a été obtenue aprés une trempe a I’huile.
Les premiéres observations ont été surprenantes. Les précipités secondaires de ~/
ne sont pas plus fins que lors de la trempe a l'air et les précipités tertiaires de
~" sont beaucoup plus gros et plus nombreux. La fraction volumique de précipités
secondaires est, elle, beaucoup plus faible que celle du standard.

2.3.3 Analyse de la microstructure
Analyse d’images

Afin de caractériser au mieux les différentes microstructures, une analyse des mi-
crographies obtenues au MEB a été effectuée. Trois a cinq images par microstructure
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RA
CRB3585 -TIF

F1G. 2.14. Microstructure du N18 aprés une trempe a 1’huile (MEB).

ont été réalisées avec un grandissement choisi pour obtenir environ 300 précipités
par image. La microstructure a trés gros précipités n’a pas fait ’'objet d’une analyse
d’image, car la taille de grains est trop faible pour pouvoir observer 300 précipités
dans un méme grain. Ces images sont prises dans différents grains orientés de telle
sorte qu’'un plan {001} soit paralléle a la coupe. La taille des précipités (I’aréte du cu-
boide) est assimilée & la moyenne des racines des surfaces des précipités mesurées sur
les images (taille moyenne des précipités secondaires/surface dans le Tableau 2.5), et
comparée aux résultats moins précis que donne la mesure de la moyenne des hauteurs
des précipités (taille moyenne des précipités secondaires/coté dans le Tableau 2.5).
La fraction volumique est assimilée a la fraction surfacique observée.

Les résultats de 'analyse d’image sont présentés dans les deux premiéres colonnes
du Tableau 2.5. Les détails de I’analyse d’images sont donnés en annexe A.2. La
fraction volumique des précipités tertiaires est difficilement estimable & partir de ces
micrographies.

Microstructure Fraction Coté moyen des Coté moyen des
volumique de précipités précipités
précipités secondaires/aire secondaires/ar-
secondaires (%) (nm) réte
(nm)
moyenne| écart moyenne| écart moyenne| écart
type type type
Gros grains standard 442 0,5 172 32 200 40
Sans précipités tertiaires 42 4 0,2 153 32 175 37
Précipités secondaires fins 36,3 0,8 127 20 143 23
Trempe a ’huile 27 1,6 200 37 250 40

TAB. 2.5. Résultats des analyses d’images sur les différentes microstructures testées.

On note, pour les deux refroidissements les plus rapides, une fraction volumique
de précipités secondaires plus faible. Cependant, la fraction volumique de tertiaires
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2.3. Campagne expérimentale sur le superalliage N18 & gros grains

est visiblement (mais n’a pas été mesurée) plus élevée que pour les microstructures
refroidies a 'air. La faible taille des précipités secondaires de la microstructure sans
précipités tertiaires indique que le refroidissement de cette microstructure était en
fait un peu plus fort que celui appliqué a la microstructure standard.

Joints de grains

Une ondulation des joints de grains peut étre observée sur plusieurs échantillons.
Elle est observable au microscope électronique a balayage dans le cas d’'une micro-
structure avec de gros précipités secondaires (refroidie lentement aprés la mise en
solution), comme le montre la Figure 2.15.

Z0rm Sk
A-0Z2—2 ONERA

Smm

6BZ1 .TIF

F1G. 2.15. Microstructure du N18 & gros grains refroidi lentement : & 4°C/min (MEB). En
rouge : un joint de grains dentelé.

Cette ondulation des joints de grains est également visible a plus petite échelle
pour la microstructure avec des précipités secondaires fins (trempe trés forte aprés
la mise en solution), comme le montre la Figure 2.16a. Sur cette micrographie, il y a
deux gros précipités secondaires qui ont cri préférentiellement aux joints de grains.
Sur celui du bas, le cuboide initial est encore visible. Lorsqu’il a grossi suffisamment
pour toucher le joint il s’est mis a croitre plus rapidement en poussant le joint. La
partie noire de I'image représente un autre grain dont les précipités ne sont pas
visibles du fait de son orientation.

Hochstetter [6] a remarqué que le traitement thermique avait une forte influence
sur la microstructure aux joints de grains. Le modéle construit ici n’en tient pas
compte et ne s’intéresse qu’a la microstructure « loin du joint ». Cependant, 1’ana-
lyse des essais de fatigue montre que I’amorcage a principalement lieu sur des facettes
correspondant a des plans de glissement cristallographique. En conséquence, I’aspect
du joint a probablement un intérét moins crucial pour les microstructures a gros

S7



Chapitre 2. Implémentation du modéle de précipitation et validation

F1G. 2.16. Microstructures (MET, a) champ sombre et b) champ clair) du N18 refroidi
rapidement (trempe & ’eau). Joint de grains dentelé et croissance préférentielle
des précipités aux joints.

grains comparativement aux microstructures a grains fins. Il s’y trouve toujours de
gros précipités de 47, qui ont eu une croissance préférentielle a cause de la diffusion
dans le joint. A part cela, les mémes tendances que pour la microstructure « loin
du joint » sont observées. La microstructure ayant subi une trempe a I’huile semble
contenir plus de précipités tertiaires au voisinage des joints. Les microstructures sans
précipités tertiaires « loin du joint » n’en contiennent pas non plus pres du joint. Et
pour une trempe lente, la taille des gros précipités ayant eu une croissance préféren-
tielle est plus grande comparativement aux autres microstructures, tout comme la
taille des précipités de 77, « loin du joint ».

2.4 Comparaison calcul /expérience

Dans le Tableau 2.6 sont présentés les résultats expérimentaux et les résultats
du modéle de précipitation recalibré. Comme les vitesses de trempe n’ont pas été
mesurées, des vitesses admises pour ce type d’éprouvette et de trempe ont été utili-
sées. Ces vitesses sont décrites dans la deuxiéme colonne du tableau. Les résultats du
modéle de précipitation correspondent bien aux résultats expérimentaux. Le modéle
est donc valide également pour la microstructure a gros grains. Il prévoit aussi la
présence ou ’absence de précipités tertiaires selon le traitement thermique appliqué.
En fait, il est méme trés fiable puisque la trempe qui conduit a la microstructure a
gros vy, a été choisie & partir des résultats du modéle. Afin d’illustrer les résultats
obtenus, la Figure 2.17 représente la distribution des rayons équivalents des préci-
pités pour les microstructures standard, sans 77,; et avec v;;; fins. Les traitements
thermiques correspondants & ces microstructures ne différent que par le revenu. On
observe que le revenu change la taille des précipités tertiaires mais entraine aussi
une légére augmentation de la taille des précipités secondaires de 7. Avec cette
représentation, la fraction volumique est 'intégrale des pics.
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La Figure 2.18 représente la distribution des rayons équivalents des précipités
pour les microstructures sans précipités tertiaires de 4/, avec des précipités secon-
daires fins et avec de gros précipités secondaires. La vitesse de trempe est différente
pour ces trois microstructures, la taille des 7}, varie donc fortement. Les résultats
expérimentaux, convertis en rayons moyens équivalents (sphére de méme volume que
le cube), sont représentés sous forme de triangles.

4,0e+07
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3,0e+07
2,5e+07
2,0e+07
1,5e+07
1,0e+07
0,5e+06
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fraction volumique/dr (m-4)

Fig. 2.17.

trempe 250K/min revenus standard
Y E— trempe 250K/min revenu 1h 900°C
—+{ —— trempe 250K/min revenu 4h 650°C

,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,

,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,

40 60 80 100 120
rayon équivalent (nm)

Distribution des tailles de précipités pour trois microstructures & gros grains :
microstructure standard, traitement thermique : trempe 250K /min +700°C/24h
+800°C/4h, microstructure sans précipités tertiaires, traitement thermique :
trempe 250K /min +900°C/1h et microstructure avec des tertiaires fins, trempe
250K /min +650°C/4h.
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fraction volumique/dr (m-4)
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FiG. 2.18. Distribution des tailles de précipités pour trois microstructures a gros grains : mi-

crostructure avec 77, fins, traitement thermique : trempe 700K /min +700°C/24h
+800°C/4h, microstructure sans v}, traitement thermique : trempe 250K/-
min +900°C/1h et microstructure avec gros 7, traitement thermique : trempe
4K /min jusqu’a 1000°C puis 1K/min jusqu’a 900°C puis 250K /min +700°C/24h
+800°C/4h.
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Micro -
struc-
ture

Traitement
thermique
modélisé

Fraction
volumique

de ~pr (%)

Taille
moyenne
de v,
(nm)

Présence
/
de virr

exp

modéld

exp | modélg

exp

modéld

vy, fins

eau :
700K /min-+

revenu 700°C

24h+800°C 4h

36,3

50,0

127 123

oui

oul

Standard

air :
250K /min—+
revenu 700°C
24h+800°C 4h

44,2

48,1

172 206

oul

1,9%

Sans
/
Yirr

air :
250K /min-+
revenu 900°C
1h

49,7

153 209

non

non

/
Vi fins

air :
250K /min-+
revenu 650°C
4h

44,9

185 203

oul

2,5%

Gros
/
Vi1

four-tair :
4K /min
jusqu’a
1000°C puis
1K /min
jusqu’a 900°C
puis
180K /min-+
revenu 700°C
24h

47,8

~2000| 1450

non

non

TAB. 2.6. Comparaison entre les résultats expérimentaux et les données calculées & 1’aide
du modéele de précipitation pour le N18 & gros grains.

61



Synthése de la Partie 1

Un modéle de calcul de microstructure a été développé et implémenté dans le
logiciel ZeBuLoN. Ce modéle de germination/coalescence permet de calculer les pa-
ramétres microstructuraux intragranulaires, tels que les fractions volumiques et les
tailles des différentes populations de précipités de phase v/, en fonction de la tem-
pérature vue par le matériau. Ce modéle a été calibré pour le superalliage N18, a
grains fins et & gros grains. Il a été validé ici pour la microstructure a gros grains
pour différents traitements thermiques. Par ailleurs, les microstructures obtenues au
cours de ces traitements sont celles qui sont utilisées dans la Partie II afin d’étudier
I'influence des parameétres microstructuraux sur le comportement et la durée de vie
en fatigue. Le modéle de calcul de microstructure est assez rapide pour permettre un
calcul du gradient microstructural au sein d’une piéce compléte : suite a un calcul
thermique par éléments finis donnant 1’évolution de la température au sein de cette
piéce, un calcul des paramétres microstructuraux est effectué a ’aide du modeéle
en chaque point de Gauss, chacun des points étant considéré comme indépendant
lors du calcul de microstructure. Bien qu’il ne soit pas tout a fait assez précis pour
décrire la population de précipités tertiaires de 4/, il donne de bons résultats pour
la prévision de la microstructure des précipités secondaires et les bonnes tendances
pour les précipités tertiaires. Il permet donc de modéliser 'influence du traitement
thermique sur la microstructure au sein d’une piéce compléte. Afin de déterminer
I'influence du traitement thermique sur la durée de vie de la piéce, la prochaine étape
est d’analyser I'influence de la microstructure sur le comportement et la durée de
vie en fatigue.
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Deuxiéme partie

Influence de la microstructure sur le
comportement en fatigue

63



64



Table des matiéres

3 Partie Bibliograhique 71
3.1 Rappels sur les modéles de fatigue classiques . . . . . . . . 73
3.1.1 Phénoménes importants pour la fatigue . . . . . . . 73
3.1.2  Différentes approches de modélisations en fatigue . 76

3.2 Influence des paramétres microstructuraux sur les méca-
nismes de durcissement intragranulaire . . . . . . .. . .. 79
3.2.1 Structure atomique des phases yety . . . .. . .. 79
3.2.2  Durcissement par précipitation . . . . .. ... .. 81
3.2.3 Autres mécanismes de durcissement . . . . . . . .. 86

3.3 Influence des paramétres microstructuraux sur le compor-

tement des superalliages pour disques (résultats expérimen-
taux extraits de la littérature) . . . . ... ... ... ... 88

3.3.1 Effet de la microstructure sur le comportement mo-
notone des superalliages . . . . .. ... ... ... 88

3.3.2 Effet de la microstructure sur le comportement en
fatigue . . . . ... oo 91
3.3.3 Effet de la microstructure sur la propagation de fissures 93
334 Bilan . . ... 94
4 Résultats et Discussion 97
4.1 Matrice d'essais . . . . . . .. .. 99
4.2 Effets de la microstructure sur le comportement . . . . . . 102
4.2.1 Traction . . . . . . . ... ... 102
4.2.2 Ecrouissage cyclique . . ... ... ... L. 109
4.2.3 Relaxation de la contrainte moyenne . . . . . . .. 113
4.2.4 Micromécanismes de déformation . . . .. . .. .. 114

4.3 Effets de la microstructure intragranulaire sur la durée de
vieen fatigue . . ... ... L oo 116
4.3.1 Analyse des essais de fatigue . . . . . ... ... .. 116
4.3.2 Sites d’amorcage et dispersion expérimentale . . . . 121

4.3.3 Description et identification du modéle de fatigue . 128




Table des matiéres

66



Table des matiéres

Motivations/ Phénoménes importants pour la fatigue

Le disque subit une sollicitation cyclique correspondant aux étapes d’un vol. Il
existe plusieurs domaines de sollicitation cyclique. Un premier domaine est caracté-
risé par de fortes amplitudes de contrainte et de déformation. Dans ce domaine la
contrainte et/ou la déformation évoluent a chaque cycle, (par exemple, des phéno-
meénes de Rochet peuvent se produire en contrainte imposée, ou de relaxation de la
contrainte moyenne en déformation imposée). La durée de vie est courte, quelques
cycles a quelques centaines de cycles. Dans le second domaine, dit de « fatigue oli-
gocyclique » (ou low cycle fatigue, LCF), le disque a le temps d’atteindre un régime
stabilisé ou contraintes et déformations n’évoluent plus a chaque cycle. La durée de
vie est moyenne (10 & 10° cycles). Cette durée de vie est le plus souvent considérée
comme dépendant uniquement de la forme du cycle en régime stabilisé (ou cycle
stabilisé). Les premiers cycles pendant lesquels contraintes et déformations évoluent
a chaque cycle sont donc considérés comme négligeables du point de vue de 1'en-
dommagement. Le dernier domaine, dit de « fatigue a grand nombre de cycles » (ou
high cycle fatigue, HCF) est caractérisé par une sollicitation élastique adaptée des
le second cycle et une durée de vie supérieure a 10° cycles.

Un disque doit résister a un certain nombre de vols sans étre changé, mais peut
subir des contraintes importantes. Il est, le plus souvent, sollicité dans le domaine
de la « fatigue oligocyclique ». Dans ce domaine, le disque a le temps d’atteindre un
régime stabilisé ou les contraintes et les déformations n’évoluent plus a chaque cycle.
Ce cycle est appelé cycle stabilisé. C’est lui qui est utilisé pour prévoir la durée de
vie du disque.

Il faut définir précisément la durée de vie. Il peut s’agir de la durée de vie a
I'amorgage d’une fissure de taille donnée (par exemple 300 pm, qui correspond au
seuil de détection des fissures) ou de la durée de vie en propagation c¢’est-a-dire le
temps avant rupture aprés amorcage d’une fissure de taille donnée (détectable). Dans
le premier cas, la résistance a la fatigue est augmentée lorsque le temps d’amorcage
de la fissure et/ou le temps de micropropagation est allongé. Dans le second, c¢’est la
résistance a la propagation de fissures longues qui doit étre améliorée. L’idéal serait
évidemment d’améliorer a la fois la résistance a I’amorcage et a la propagation de
fissure. Malheureusement, lorsque I’'on améliore une des deux propriétés, 'autre est
généralement dégradée [27].

En matiére d’amorcgage de fissure dans les métaux polycristallins, il est souvent
fait référence a la propagation aux stades I et II définis par Forsyth [28]. Le stade
I correspond a 'amorcage de fissures sur les plans de glissement. Dans ce cas la fis-
sure change d’orientation a chaque fois qu’elle rencontre un joint de grains afin de se
propager dans un plan de glissement du grain voisin. Au stade II, la fissure tend a se
propager perpendiculairement & la direction de contrainte maximale. L’orientation
de la fissure ne dépend donc plus de l'orientation du grain. En fait, il est possible
de distinguer plus d’étapes. D’abord, une étape de micropropagation au cours de
laquelle la fissure croit jusqu’'a étre de l'ordre des plus grands paramétres micro-

67



Table des matiéres

structuraux (le cas du N18 correspond assez bien au stade I décrit par Forsyth).
Puis une phase de croissance des fissures « physiquement petites », ces fissures sont
grandes devant la microstructure mais la zone plastique en pointe de fissure est de
I'ordre de la taille de grain. Dans ce cas, la croissance est trés hétérogéne et peut
étre sujette a des arréts. Puis vient le régime des fissures longues dans lequel il est
possible d’appliquer la loi de Paris (correspond au stade II de Forsyth). Ces diffé-
rentes étapes ne sont pas toujours décrites de maniére identique dans la littérature
d’un auteur a 'autre, cette définition provient de |27] mais d’autres articles donnent
des définitions différentes des petites fissures et des microfissures. Dans le cadre de
ce travail, la durée de vie étudiée sera la durée de vie totale comprenant I’amorcage
et la propagation. Dans le domaine de durée de vie étudié, pour des éprouvettes
lisses sans facteur de concentration de contrainte, on considére que la durée de vie
en propagation est courte devant la durée de vie a amorcage.

Afin de prévoir la forme du cycle stabilisé et la durée de vie correspondante,
il est important d’étudier les effets de la fatigue sur le matériau qui constitue le
disque. Pour cela, plusieurs études ont été réalisées a la Snecma sur des éprouvettes
et sur des disques eux-mémes |29, 30, 31]. Elles montrent que dans le cas du N18 a
grains fins, ’amorcage des fissures en fatigue a lieu principalement sur des inclusions
céramique en surface ou en sub-surface (a quelques dizaines de microns de la surface).
Ces inclusions sont principalement dues au procédé de fabrication des poudres. Elles
proviennent du creuset ou d’autres piéces contenant le métal liquide. Un tamisage
des poudres de plus en plus fin (passage & 75 um et & 53 pm) a permis de limiter la
taille des inclusions et donc d’augmenter la durée de vie en limitant la taille du défaut
critique. Cependant, il n’est pas possible de réduire indéfiniment la taille des poudres
car cela impliquerait de rebuter une trop grande quantité de poudres par rapport a
la quantité produite, et donc augmenterait fortement le cott de production. De plus,
I’amorgage sur inclusion engendre une forte dispersion des résultats de fatigue. En
effet, la répartition des inclusions est, par nature, aléatoire. Or, si une inclusion de
grande taille se trouve proche de la surface la durée de vie est courte, mais s’il n’y
en a pas, la durée de vie peut étre beaucoup plus longue (parfois d’un facteur 100).
Cette dispersion engendre un fort écart type sur les résultats de fatigue et oblige
a prendre en compte une marge de sécurité importante (souvent trois fois I’écart
type). Des études sur le N18 et d’autres superalliages ont montré que ’amorgage
avait lieu majoritairement sur des inclusions dans les alliages & petits grains (dont
la taille de grains est de 'ordre de 15 um, par rapport a des inclusions d’environ
100 pm), et majoritairement sur les grains dans les alliages a gros grains (supérieure
a 50 um). En effet dans les alliages a gros grains, ’amorcage a lieu sur une facette
d’un grain qui est donc plus grande que l'inclusion et donc plus critique. La taille
de grains étant relativement homogéne dans I’éprouvette, la dispersion est beaucoup
plus réduite. (La répartition des inclusions étant aléatoire, il n’est pas certain de
trouver une inclusion de grande taille proche de la surface, par contre la taille de
grains étant relativement homogeéne, si tous les grains sont de « grande » taille, il est
certain de trouver tel un grain a proximité de la surface). Du fait de 'amorgage sur
les grains et non plus sur inclusions, la microstructure intragranulaire est susceptible
de jouer un role sur la durée de vie a 'amorcage.
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Cette partie a pour objectif de mieux comprendre les liens entre microstructure,
comportement et durée de vie en fatigue. Elle est organisée en deux chapitres. Un
premier chapitre bibliographique (Chapitre 3), d’une part, rappelle briévement les
modéles de fatigue fréequemment utilisés pour décrire la fatigue oligocyclique et dans
un deuxiéme temps détaille I'influence de la microstructure sur le comportement en
fatigue des superalliages a base de nickel. Les essais menés sur le N18 a gros grains

avec différentes microstructures sont décrits et analysés dans le chapitre suivant
(Chapitre 4).

69



Table des matiéres

70



Chapitre 3

Partie Bibliograhique

71



Chapitre 3. Partie Bibliograhique

72



3.1. Rappels sur les modéles de fatigue classiques

3.1 Rappels sur les modéles de fatigue classiques

Les modéles de fatigue pour le régime oligocyclique sont, pour la plupart, fonc-
tion de paramétres extraits de la forme du cycle stabilisé. On dit que ce sont des
modeéles écrits en cycles. Il existe également des modéle de fatigue incrémentaux. Ils
permettent de s’affranchir de la notion de cycle. Pour utiliser un modéle incrémental
il faut coupler la loi d’endommagement et la loi de comportement, chacune exprimée
de fagon temporelle [32]. Dans le cadre de ce travail, on a fait le choix d’un modéle
écrit en cycles classique, aussi les modeles décrits dans le paragraphe suivant sont
tous de ce type.

Par exemple, le modéle de Manson-Coffin [33, 34, 35| est fonction de 'ampli-
tude de déformation (Ae/2) et plus particuliérement de ’amplitude de déformation
plastique (Ae,/2) et de amplitude de déformation élastique (Ae./2) au cycle sta-
bilisé. Le modéle ONERA [36], lui, est basé sur les contraintes, il est fonction de
I'amplitude de contrainte (Ao /2) et de la contrainte moyenne (7). Le modéle SWT
(Smith-Watson-Topper) [37] est basé sur le produit de "'amplitude de contrainte par
I’amplitude de déformation. La Figure 3.1 représente ces différentes quantités sur un
cycle de fatigue stabilisé.

FiG. 3.1. Schéma d’un cycle de fatigue stabilisé.

3.1.1 Phénoménes importants pour la fatigue
Contrainte moyenne

Lorsque deux essais de fatigue sont effectués sur un méme matériau, a ampli-
tudes de contrainte et de déformation égales, c’est I'essai pour lequel la contrainte
moyenne appliquée est la plus élevée qui présente la durée de vie la plus courte. La
Figure 3.2 illustre la traduction de cet effet de contrainte moyenne sur une courbe
de Manson-Coffin schématisée [38|. Le diagramme de Goodman a iso durée de vie
de la Figure 3.3, qui présente la courbe Ao /2 = f(&) pour une durée de vie donnée,
illustre aussi 'effet de contrainte moyenne. Une amplitude de contrainte plus faible
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Re=-1

Amplitude de
contrainte

Contrainte
moyenne

croissante

Re=0.5
Cycles

FiG. 3.2. Schéma de l'influence de la contrainte moyenne sur la durée de vie.

doit étre appliquée pour obtenir la méme durée de vie lorsque la contrainte moyenne
augmente.

amplitude de contrainte

contrainte moyenne

Fia. 3.3. Diagramme de Goodman & iso durée de vie.

Ecrouissage cyclique

La courbe d’écrouissage cyclique représente le lieu des points (amplitude de
contrainte stabilisée, amplitude de déformation plastique) relevés aux cycles sta-
bilisés, correspondants & plusieurs niveaux de déformation imposée. En reportant
sur le méme diagramme la courbe de traction monotone, elle permet donc de vi-
sualiser I’évolution de l'ouverture du cycle stabilisé pour différentes sollicitations.
La Figure 3.4 représente une courbe d’écrouissage cyclique. Le point (amplitude de
déformation, amplitude de contrainte) correspondant au cycle stabilisé de chaque
niveau de déformation est reporté sur un graphique contenant la courbe de traction
monotone. L’écart entre la courbe d’écrouissage cyclique et la courbe de traction
monotone donne la mesure du durcissement ou de 1’adoucissement cyclique.

Pour un essai a déformation imposée, lorsque la courbe d’écrouissage est au-
dessus de la courbe de traction monotone, il y a durcissement cyclique. En effet,
cela signifie que 'amplitude de contrainte au cycle stabilisé est supérieure a celle
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contrainte (MPa)
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F1G. 3.4. Essais de fatigue en déformation et courbe d’écrouissage monotone (bleu) et cy-
clique (rouge pointillée). Un cycle stabilisé est représenté en noir.

du premier cycle. Par contre, ’amplitude de déformation plastique au cycle stabilisé
est inférieure a celle du premier cycle. Ces effets sont illustrés sur la simulation de
la Figure 3.5. L’amplitude totale de contrainte passe de 650 MPa au premier cycle
a environ 1000 MPa dés le sixiéme cycle, tandis que 'amplitude de déformation
plastique diminue de 0,37% a 0,21%.

L’effet d’un durcissement cyclique sur la fatigue est donc difficile a définir : la
diminution de amplitude de déformation plastique tend & augmenter la durée de
vie. Mais I'augmentation de ’amplitude de contrainte tend a la diminuer.

1200

800 A

iy
o 8
| |

contrainte (MPa)

-400

-800

1,0 -0,6 -0,2 0,2 0,6 1,0
déformation (%)

-1200

FiG. 3.5. Simulation des premiers cycles d’un alliage qui durcit cycliquement.

Les approches possibles des modéles de fatigue

Etant donné que cette étude ne concerne que la fatigue et non I’endommagement

di aux effets du temps, tel que le fluage ou I'oxydation, seuls des modéles de fatigue
pure sont décrits ici.
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Il est possible de distinguer trois phases dans le processus d’endommagement
par fatigue : d’abord 'amorcage des fissures, puis la propagation des microfissures
et la propagation des fissures longues jusqu’a la rupture. La part de la durée de vie
qui est consommée par I’amor¢age puis la propagation de micro-fissures (< 300 pm)
dépend du nombre de cycles a rupture [35]. Elle est trés faible pour les faibles durées
de vie et largement prépondérante en HCF.

Etant donnée la difficulté a détecter une microfissure sur une éprouvette cy-
lindrique (telle que celle utilisée dans la campagne d’essais réalisée au cours de la
thése), il est fréquent de ne considérer que deux phases : amorgage et propagation
de fissures. Dans ce cas, les fissures considérées dépassent toutes 300 microns et la
phase de propagation des microfissures est intégrée a la phase d’amorcage.

Dans le domaine de durée de vie 103-10° cycles la durée de vie & amorcage est
grande devant la durée de propagation de fissure. On assimilera donc la durée de
vie a amorcage a la durée de vie a rupture. Les différents critéres classiques écrits
en nombre de cycles permettant d’estimer la durée de vie a amorcage peuvent étre
divisés en trois catégories : les critéres basés sur 'amplitude de déformation, les cri-
teres basés sur 'amplitude de contrainte et les critéres basés sur I’énergie dissipée
a chaque cycle. Les plus classiques de ces modéles sont briévement rappelés dans le
paragraphe suivant.

3.1.2 Différentes approches de modélisations en fatigue
Critére en déformation : Manson-Coffin-Basquin

Dans le critére de Manson-Coffin [33, 34, 35|, la durée de vie est calculée a
partir de la mesure des déformations du matériau. On dit que c’est un critére basé
sur les déformations. Le principe consiste a décomposer la déformation totale en
déformation élastique et déformation plastique (Ae = Ae, + Ag,) puis a écrire que
I’amplitude de chacune de ces déformations est une fonction puissance du nombre
de cycles a la rupture (Ny) :

Ae./2 = BN’
Aep/2 = AN

L’identification des paramétres A, B, a et § se raméne & la détermination de
la droite passant au mieux par les points expérimentaux reliant le logarithme de la
durée de vie au logarithme de 'amplitude de déformation élastique ou de déformation
plastique. On peut également introduire dans ce critére une limite de fatigue (op)
au-dessous de laquelle le matériau ne rompt pas quel que soit le nombre de cycles
effectués. La relation liant déformation élastique et durée de vie se définit alors
comme :
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ANe. op _

La relation entre la déformation plastique et la durée de vie n’est pas modifiée :

A
=2 _ AN;© (3.4)

Ce modéle ne prend pas en compte l'effet de la contrainte moyenne. Pour le
prendre en compte on peut utiliser la correction de Morrow, le modéle s’écrit alors :

Ae 701 _
— = ANy + (ByOumoy/ E)N 7 (3.5)

Loi ONERA et modéles basés sur les contraintes

Le modéle le plus classique est celui de Basquin [39]. Le modéle ONERA [36] est
également basé sur les contraintes. Il est construit pour prendre en compte 'effet de
la contrainte moyenne, notamment sur la limite de fatigue. Cet effet est particulie-
rement important dans le domaine des durées de vie longues (supérieures a 10000
cycles).

En sollicitation uniaxiale, il s’exprime comme :

1 < Oy — Omaz > (AO’/Q)ﬁ

N = QBT D < A0z — ol > \ (o)

(3.6)

o : contrainte moyenne sur le cycle stabilisé.

o, : contrainte ultime de traction

o; : limite de fatigue

0'1(5) == 010(1 — bE)

M (@) = My(1 — V7o)

a—0,1

B, My, b, et b’ sont des paramétres matériau.

Il a également une écriture en sollicitation multiaxiale formulée dans l'article [40].

Ce modeéle est construit de fagon a décrire la globalité des courbes de Wohler du
domaine des trés courtes durées de vie (ou la contrainte de rupture est le paramétre
important) au domaine des longues durées de vie (ou la limite de fatigue est le pa-
ramétre important). Des essais réduits sous deux rapports de charge distincts (par
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exemple R, = 0 et R, = —1) suffisent a identifier 'ensemble des paramétres.

Un autre modéle, décrit par Bonnand et al. dans [41, 42|, dérive du modéle Onera,
mais prend en compte la contrainte moyenne a travers la contrainte alternée effective,
Oa,sp» Selon 'équation 3.7 :

Uaeff - Uaeq(l + ga/o-aeq) (37)

ou o, représente la contrainte alternée équivalente, c’est-a-dire I'amplitude de
contrainte au sens de von Mises et g un paramétre matériau.

Approche énergétique

L’endommagement en fatigue oligocyclique peut également étre associé avec les
déformations plastiques irréversibles, c’est-a-dire avec 1’énergie dissipée a chaque
cycle. Cette énergie est 1’aire de la boucle d’hysteresis contrainte-déformation. L’idée
de se servir d’un parameétre de type énergie a été utilisé par de nombreux auteurs,
tels Morrow, Smith-Watson-Topper (SWT), Ostergen, Ellyin et al., Palin-Luc. Ces
approches sont décrites dans I'article de revue de Marquis et al. [43]. Il faut cepen-
dant remarquer que seule une fraction de cette énergie dissipée est utile pour créer
un endommagement, puisque Halford [44] a montré que ’énergie plastique dissipée
cumulée est variable avec la durée de vie observée.

Un modéle utilise le produit de la contrainte par la déformation, c’est le modéle
SWT (pour Smith Watson Topper [37]). Dans ce modéle la durée de vie est une

fonction de I' : I' = / E0y,0.Ac /2 (E est le module d’Young).

D’autres modéles, utilisant des approches plus locales, sont décrits dans 1’An-
nexe A.7.
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intragranulaire

3.2 Influence des paramétres microstructuraux sur
les mécanismes de durcissement intragranulaire

L’objectif de ce paragraphe est de décrire les phénomeénes locaux intragranulaires
pouvant avoir une influence sur le comportement macroscopique. L’échelle locale, a
Iintérieur d’un grain, est, en effet, essentielle & considérer pour bien appréhender
I'influence que peut avoir la microstructure fine sur le comportement et I’endomma-
gement des superalliages. C’est pourquoi les interactions entre la microstructure et
le mouvement des dislocations sont décrites dans ce paragraphe.

3.2.1 Structure atomique des phases v et +/

La phase « est une solution solide a base de nickel. Sa structure cristalline est
cubique a faces centrées (CFC). Elle est représentée Figure 3.6 a. La phase ' est
constituée principalement du composé défini NigAl. Sa structure est cubique d’ordre
L15. Les atomes d’aluminium sont situés aux sommets du cube et les atomes de nickel
au milieu des faces, ainsi que l'illustre la Figure 3.6 b. Les phases «y et 7/ contiennent
également de nombreux autres types d’atomes comme le chrome ou le titane qui
viennent en substitution d’un atome de nickel (pour le chrome dans la matrice par
exemple) ou d'un atome d’aluminium (comme pour le titane dans les précipités de
phase 7).

F1G. 3.6. Structure cubique a faces centrées de la matrice de phase v (a) et structure
cubique d’ordre L1s des précipités de phase v (b).

Les dislocations dans un cristal CFC et dans une structure cubique d’ordre
L1,

Dans les alliages de structure cubique a faces centrées, les plans denses sont les
plans {111}, et les directions denses sont les directions de type (110). Les systémes de
glissement actifs sont donc les systémes octaédriques {111} (110), c’est-a-~dire dans
le plan de type {111} selon la direction de type (110) (Figure 3.7).
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Néanmoins les systémes cubiques correspondant a des plans {001} peuvent aussi
s’activer. Gabb et al. [45] constatent une activation des systémes cubiques dés 650°C
dans le superalliage monocristallin PWA 1480. Cependant Vattré [46] montre par
analyse en dynamique des dislocations qu'un glissement cubique & 1’échelle macro-
scopique dans les superalliages monocristallins n’est pas vraiment un glissement sur
des systeéemes cubiques, mais plutot une alternance de glissements sur deux systémes
octaédriques qui forme des « zigzags ».

Ni,Al structure L1,

— - Vecteur de Burgers a/2<110>

Vecteur de Burgers a<110>

Plan dense (111)
2]

F1G. 3.8. Projection d'une structure cubique d’ordre L1s sur le plan dense (111). Les fleches
vertes représentent des dislocations partielles de Shockley a/6(112).

Dans la matrice v désordonnée, les contraintes sont relaxées par propagation de
dislocations parfaites de vecteur de Burgers a/2(110) (a paramétre de maille de 7)
sur les plans denses {111} de la structure cubique a faces centrées. Par contre dans la
phase 7/, chimiquement ordonnée, une dislocation parfaite a pour vecteur de Burgers
a(110) car une dislocation a/2(110) perturberait 'ordre et aboutirait a la création
d’une paroi d’antiphase. Sur la Figure 3.7, le déplacement de vecteur de Burgers
a/2(110) (rose) peut envoyer un atome d’aluminium sur un atome de nickel. L’ordre
n’est donc pas respecté. Par contre, un déplacement de vecteur a(110) (bleu clair)
conserve la structure ordonnée. La Figure 3.8 représente le vecteur a(110) projeté
sur un plan dense {111}.
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Un mécanisme permettant le passage de dislocations a/2(110) peut étre la pro-
pagation de dislocations partielles dites de Shockley de vecteur de Burgers a/6(112)
(fleches vertes sur la Figure 3.8) sur les plans atomiques {111} adjacents. Ce méca-
nisme aboutit a la formation de micromacles. Le coiit énergétique des fautes créées
par ce mécanisme est moindre que celui dii & une paroi d’antiphase dans un alliage
ordonné.

3.2.2 Durcissement par précipitation
Mécanismes de franchissement des précipités

Les précipités sont des obstacles a la mobilité des dislocations dans le matériau,
en ce sens ils induisent un durcissement par précipitation. Les précipités peuvent
étre franchis de plusieurs maniéres par les dislocations, soit par montée, soit par
contournement, soit par cisaillement. Si le franchissement a lieu grace au phénoméne
de montée des dislocations, la dislocation change de plan de glissement en "sautant"
sur une couche atomique supérieure. En fait, cela correspond a la dissolution ou
a l'accroissement du demi-plan supplémentaire ajouté pour former une dislocation
coin. Cela implique le mouvement de plusieurs atomes par diffusion. Or la diffusion
est facilitée par I'agitation thermique, aussi la montée des dislocations est un phé-
nomeéne qui a lieu plutdot aux hautes températures. Une illustration schématique de
ce phénomeéne est présentée Figure 3.9.

glissement maontee

F1a. 3.9. Schéma explicatif du glissement et de la montée des dislocations [47].

Dans le mécanisme de contournement, la dislocation s’arréte devant le précipité
mais continue a avancer dans les canaux de phase ~. Ainsi elle s’enroule autour
franchi I'obstacle, mais une boucle d’Orowan demeure autour du précipité. Une de
ces boucles est visible sur la Figure 3.10. La déformation induite par ce mécanisme
est répartie de facon homogene a ’échelle du grain. Ces boucles engendrent de fortes
contraintes internes qui sont a l’origine d’un fort écrouissage cinématique [48].

Lors du cisaillement du précipité, la dislocation traverse le précipité, ce qui induit
la formation d’une marche a la surface de celui-ci (cf. Figure 3.11) et/ou laisse une
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Fia. 3.10. Mécanisme de formation d’une boucle d’Orowan autour d’un précipité [49].

faute d’empilement a l'intérieur. Ce mécanisme conduit a une localisation de la
déformation dans les grains. Elle se caractérise par des bandes de glissement réparties
de facon hétérogene. Ce type de mécanisme est rencontré principalement dans les
matériaux présentant un faible écrouissage cinématique [48|.

,,

Fic. 3.11. Illustration de la formation d’une marche & la surface du précipité en cas de
cisaillement [50].

Par ailleurs la matrice v des superalliages a base de nickel est chimiquement
désordonnée tandis que les précipités 4’ sont ordonnés. La matrice est donc cisaillée
par des dislocations a/2(110). Mais ces dislocations ne sont pas parfaites pour le pré-
cipité, le passage de I'une d’elles laisse une faute d’ordre nommeée paroi d’antiphase.
L’ordre peut étre restauré par le passage d’une seconde dislocation. On appelle I’as-
sociation de deux dislocations de la matrice (c’est & dire a(110)) « superdislocation ».

On peut identifier deux « modes » pour le cisaillement des précipités par des
paires de dislocations de la matrice. Le premier, nommé « dislocations fortement
couplées », correspond au cas ot les deux dislocations qui forment la superdislocation
sont présentes en méme temps dans le précipité. Le second nommé « dislocations
faiblement couplées » correspond au cas ou la premiére dislocation a entiérement
franchi le précipité avant que la seconde (qui restaure l'ordre) n’entre a son tour
dans le précipité. Le plus souvent, entre 450 et 650°C, les précipités secondaires de
~" sont cisaillés par des dislocations fortement couplées et les précipités tertiaires
par des dislocations faiblement couplées (Cependant, le mode de franchissement ne
dépend pas seulement de la température et de la taille des précipités, mais aussi du
chargement, de I’alliage et du traitement thermique).

L’absence de ~};; favorise le glissement facile de dislocations parfaites de ma-
trice a/2<110> entre les précipités v}, et confére a I’alliage une faible résistance au
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fluage. Au contraire, la présence de fines particules de v;;; géne la propagation des
dislocations parfaites de la matrice.

Par ailleurs, les précipités peuvent étre cisaillés par des dislocations partielles de
Shockley a/6(112) (il en faut donc 4 pour restaurer 'ordre et former une superdis-
location), ce qui peut induire des mécanismes assez complexes.

Effet sur la cission résolue critique (CRSS)

Bien entendu le mouvement des dislocations est piloté par la contrainte appliquée
au grain, et donc par la cission résolue appliquée au systéme de glissement. Or
le franchissement d’un précipité par une dislocation, quel que soit le mécanisme,
demande une plus grande cission résolue que le simple déplacement de celle-ci dans
la matrice. Ces mécanismes ne s’activent donc qu’en présence d’une cission résolue
suffisante. L’augmentation de cission résolue induite par la présence de précipité
(A7) dépend du mécanisme, de la taille et de la répartition des précipités. Le calcul
de cette augmentation a fait I’objet de nombreux modéles et simulations, que 1’on
peut retrouver dans l'article de revue de Nembach et Neite [51].

Les modéles de calcul de ’augmentation de la cission résolue critique utilisés dans
cette thése sont ceux décrits par Hiither et Reppich [52] pour le cas des dislocations
fortement couplées et de Brown et Ham [53| modifié par Reppich [54] pour le cas des
dislocations faiblement couplées. Les équations de ces modéles sont décrites ci-apres :

Dislocations fortement couplées :

f1/2

1/2
AT = T = 0,415 - 1) (0, 94(1 + CSLT)> (3.8)

lefl/2 T RT app
bR 4w

avec w un parameétre pour prendre en compte les interactions élastiques entre les
dislocations de téte et de queue, C's;, un parameétre matériau et I'4pp ’énergie de
paroi d’antiphase.

Dislocations faiblement couplées :

r Camn R\ 12
AT =714, = ISZB <A1 (ﬂf) - A2f> (1+ Cscnse) (3.9)

Ay, A2 et ngr, étant des parameétres matériau.

Ces modéles ont été appliqués au cas des superalliages, par Heilmaier et al. [55]
sur de 'IN100 coulé forgé a température ambiante pour différentes microstructures,
et par Milligan et al. [3] sur de P'IN100 élaboré par métallurgie des poudres.
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Micromécanisme
de franchissement
des précipités

Contournement
d’Orowan

Cisaillement par
des dislocations
fortement couplées

(Cisaillement par
des dislocations
faiblement couplées

Kﬁ K’ i

A
i R R

K”\/f—R _ K!//f

TAB. 3.1. Vision simplifiée des modeéles de franchissement des précipités dans lesquels les
K représentent des constantes matériau, f la fraction volumique de précipités et
R le rayon moyen des précipités.

Une version simplifiée de ces modéles est présentée sur le Tableau 3.1. Il permet
de mieux se rendre compte de 'effet d’'une modification microstructurale, ¢’est-a-dire
de f ou R sur la cission résolue critique selon le micromécanisme de franchissement.
En effet, dans les conditions favorisant un franchissement par des dislocations faible-
ment couplées, une augmentation de la taille des précipités a iso-fraction volumique
entraine une augmentation de la cission résolue critique. Par contre, dans les condi-
tions de franchissement par cisaillement par des dislocations fortement couplées ou
par contournement une augmentation de la taille des précipités a iso-fraction volu-
mique entraine une diminution de la cission résolue critique. Cet effet est illustré
sur la Figure 3.12 qui représente les valeurs que prend l'incrément de CRSS selon le
mécanisme de franchissement du précipité et sa taille pour une fraction volumique
monomodale de précipités de 45% suivant le modéle de Reppich calibré pour le N18
a gros grains (cf. paragraphe 4.2.1). Comme le montre la Figure 3.12, il existe deux
tailles critiques du précipité qui délimitent le domaine de taille ou le précipité est
cisaillé par des dislocations faiblement couplées, celui ou il est cisaillé par des dislo-
cations fortement couplées et celui ot il est contourné. Sur la Figure 3.12, le domaine
ou le précipité est cisaillé par des dislocations faiblement couplées correspond aux
précipités de tailles inférieures & 45 nm, le domaine ou le précipité est cisaillé par
des dislocations fortement couplées correspond aux précipités de tailles supérieures
a 45 nm et inférieures a 2,75 um.

La résistance du matériau est donc d’autant plus grande que les précipités de
taille supérieure a la taille critique de contournement (contournement des disloca-
tions plus difficile) sont petits et que les précipités inférieurs a la taille critique de
cisaillement par des dislocations faiblement couplées sont grands (cisaillement plus
difficile).

Ces approches sont avant tout valables dans le cas de faibles fractions volumiques
(<10%) de précipités, dans le cas d’une population monomodale, avec des précipités
sphériques. Pour pouvoir 'appliquer aux superalliages a base de nickel de cette étude,
il faut donc vérifier leur adaptation aux fortes fractions volumiques (de Pordre de
50%), aux populations bimodales et aux précipités de forme cuboidale.

Pour une répartition bimodale des tailles de précipités, la forme que prend I'aug-
mentation de cission résolue critique issue des deux populations combinées (7,) & par-
tir des augmentations de cissions critiques résolues de chacune des deux populations
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F1G. 3.12. Evolution de la cission résolue critique nécessaire a I’activation des mécanismes
de franchissement des précipités en fonction de la taille des précipités pour une
fraction volumique constante [56].

prises individuellement (7,; et 7,2) ne fait pas actuellement consensus. La plupart

des publications utilisent simplement la somme des deux (7, = 7,1 + 7,2) [57, 55].

. 1/2 nq 12
Mais d’autres formes comme 7, = (7% + 75,) 2 ou T = Tp1+ Tp2 ont
ny + N9 ni + no

également été suggérées, avec n; et no le nombre de précipités par unité de surface
des populations 1 et 2 [53, 51].

Grace a des simulations, Foreman et Makin (1967) [58] ont montré que lorsque
plusieurs populations de précipités (la premiére population suivant le modéle des
précipités faibles, comme les atomes en solution solide et la seconde population sui-
vant le modéle des précipités forts, comme les précipités de 4') 'augmentation de
limite d’élasticité est la somme des augmentations dues a chacune des populations
prises individuellement. Par contre si les précipités sont de "forces" et de concentra-
tions similaires, leur interaction est de forme quadratique. Rao et al. [59] ont utilisé
des simulations en dynamique des dislocations pour de fortes fractions volumiques
de précipités (>40%). Ils ont également simulé le comportement des dislocations
pour des distributions bimodales de précipités. Ils en concluent que l'incrément de
CRSS di aux précipités tertiaires est treés important lorsque ceux-ci sont de petite
taille (< 20nm). Mais au dela de cette taille, leur contribution est avant tout une
augmentation de la fraction volumique de précipités : on pourrait les assimiler a la
premiére population.

Un certain nombre d’études par dynamique des dislocations permettent égale-
ment de prendre en compte I'influence d’une forte fraction volumique de précipités
sur la cission résolue critique dans les superalliages a base de nickel. Rao et al. [59]
montrent que lorsque les précipités de tailles comprises entre 20 et 400 nm sont
cisaillés par les dislocations, la limite d’élasticité dépend de la racine de la fraction
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volumique de précipités, de 1’énergie de paroi d’antiphase mais elle dépend assez peu
de la taille des précipités. Les cubes sont de « moins bon obstacles » que les sphéres :
la limite d’élasticité est augmentée d’environ 25% lorsque 1’on remplace des cubes
par des sphéres pour une énergie de paroi d’antiphase de 320 m.J.m ™2 et une taille
de précipité de 100 nm. Cependant cet effet de forme diminue avec I’énergie de paroi
d’antiphase.

Application au cas des superalliages : conclusions

Bien que les modéles usuels de calcul d’incrément de cission résolue critique di
aux précipités aient été congus pour de faibles fractions volumiques monomodales
de précipités sphériques, il est possible de les utiliser pour rendre compte de l'effet
d’un changement de microstructure sur la limite d’élasticité pour les superalliages a
base de nickel (qui contiennent une forte fraction volumique de précipités cuboidaux,
souvent bimodale). L’utilisation de ces modéles nécessite néanmoins la connaissance
de coefficients matériau, tels que I'énergie de paroi d’antiphase, qui ne sont pas ai-
sément accessibles expérimentalement, ainsi que la définition d’un rayon équivalent,
pour assimiler les cuboides & des sphéres et/ou d’un paramétre d’effet de forme.

3.2.3 Autres mécanismes de durcissement

Il peut exister plusieurs autres formes de durcissement, comme le durcissement
par solution solide, le durcissement lié au désaccord paramétrique entre la phase
~ et la phase 4/, des forces lies & un ordre & courte distance. Le durcissement
par solution solide est di aux éléments d’alliage, autres que le nickel, se trouvant
dans la matrice. Ils génent la propagation des dislocations, car ils distordent le
réseau atomique. Néanmoins, dans les superalliages a base de nickel, leur effet est
moindre que celui des précipités. De méme le désaccord paramétrique entre matrice
et précipité distord le réseau. Cependant, Nembach et Neite [51] ont conclu qu’il n’y
avait pas de preuves convaincantes que les contraintes de cohérence aient une réelle
influence dans ’écrouissage, pour les désaccords paramétriques de l'ordre de ceux
qu’on peut trouver dans les superalliages commerciaux. L’ordre a courte distance
est décrit par Coujou et Clément [60]. Ils ont mené des observations in situ et post
mortem d’un superalliage a base de nickel, le MC2 et d’alliages monophasés de
compositions identiques aux phases v et 4/ du MC2. En particulier ils ont observé
la multiplication des dislocations dans les couloirs de v par la formation de boucles
de dislocations dans la matrice par glissement dévié des parties vis des dislocations
simples de la matrice & une température de 850°C. Aprés cisaillement d’un précipité
par une super-Shockley, il reste une dislocation de Shockley autour du précipité,
en accord avec le mécanisme de Condat-Décamps. De ce fait, la phase v contribue
au durcissement car un ordre "local" (peut-étre a courte distance) engendre une
contrainte de friction supérieure a la limite d’élasticité du matériau [60].

Dans le cadre de ce travail, on ne tiendra pas compte de ces autres mécanismes,
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considérés comme minoritaires. Le durcissement par solution solide, par exemple, de-
vrait étre identique pour toutes les microstructures, étant donné qu’elles présentent
toutes la méme fraction volumique totale de précipités.

Un autre mécanisme parfois décrit est le micromaclage. On parle de micromacle
pour des « macles » qui ne font que quelques plans atomiques de largeur. Typique-
ment celles décrites dans Particle de Kovarik et al. [61] ont une largeur de 3 a 50
plans atomiques. Zhang et al. [62] dans 'alliage TMS-75 ou Knowles et al. [63] dans
I'alliage CMSX-4 a 1050°C décrivent eux aussi ce phénomeéne.
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3.3 Influence des paramétres microstructuraux sur
le comportement des superalliages pour disques
(résultats expérimentaux extraits de la littéra-
ture)

Les différents mécanismes susceptibles de s’activer lors de la déformation plas-
tique du matériau ayant été décrits, quels sont leurs effets macroscopiques sur la
réponse mécanique des superalliages polycristallins, en particulier sur le comporte-
ment en traction monotone puis vis-a-vis de la fatigue.

3.3.1 Effet de la microstructure sur le comportement mono-
tone des superalliages

L’influence de la microstructure sur le comportement en traction monotone a
déja fait 'objet de nombreuses études |3, 4, 5, 64, 65]. Celles-ci ont montré que la
limite d’élasticité et la résistance maximale sont liées a la taille de grains, a la taille
des 7}, des 77;; et probablement a leurs fractions volumiques.

Effets de la taille de grains

La taille de grains dépend principalement de la température du traitement de
mise en solution. S’il est supersolvus (température au-dessus du solvus des 7) la
taille de grains est grande, sinon elle est petite (=10 pum). Des études réalisées aussi
bien pour des alliages élaborés par métallurgie des poudres que par voie coulé-forgé,
dans lesquelles des traitements supersolvus et subsolvus ont été comparés, montrent
que les plus faibles tailles de grains conduisent toujours aux résistances a la traction
et aux limites d’élasticité 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 écarts
constatés dépendent de la température et du matériau. Ils peuvent atteindre jus-
qu’a 200 MPa (cas de la résistance maximale a la température ambiante dans le
cas de l'alliage U720 pour une variation de taille de grains comprise entre 22 et
420 pm [68]). Toutefois, plusieurs de ces études indiquent que les écarts observés a
basse température (en particulier sur la résistance maximale) diminuent lorsque la
température d’essai augmente. Selon les alliages, au-dela de 650 & 750°C, les micro-
structures a gros grains peuvent présenter des résistances a la traction supérieures
a celles a petits grains |15, 69, 65].

Par contre, cette tendance n’est pas vérifiée si la taille de grains n’est pas ho-
mogene. Pour 'alliage Waspaloy (C&W), Brogdon et Rosenberg [71] montrent que
la résistance a la traction & 538°C est plus élevée dans le matériau avec une taille
moyenne d’environ 32 um et relativement homogéne comparativement au matériau
avec une taille moyenne d’environ 19 um mais avec des gros grains jusqu’a 180 um.
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Effets des joints de grains

Dans I’Astroloy, Loyer-Danflou [18| et Milam [64] ont observé que la quantité et
la morphologie des joints de grains (joints de grains dentelés) jouent un role clef sur
la résistance mécanique de I’alliage.

La microstructure du joint de grains peut également étre légérement différente
de la microstructure "loin du joint". Entre autres, il peut y avoir autour du joint
une zone libre de précipités (PFZ precipitate free zone). Sur le NIMONIC PE16,
une étude [72] a été menée pour connaitre l'influence des zones libres de précipités,
sur la limite élastique. Elle a montré que les zones libres de précipités adoucissent le
matériau (i.e. diminue la limite d’élasticité) parfois jusqu’a 25%. Elles sont effectives

uniquement pour une largeur supérieure a 1, 7r(, /i—? —1), ot r est le rayon des préci-

pités, et f la fraction volumique de précipités. L’interprétation micromécanique est
I’activation de glissements multiples pour accommoder les déformations différentes
des grains le long du joint. Ce phénoméne produit des sources de dislocations. Ces
sources émettent des dislocations qui s’empilent contre la limite des PFZ et des zones
avec précipités, créant une contrainte locale trés forte qui permet le cisaillement des
précipités a une contrainte globale plus faible. Sans PFZ, les dislocations produites
aux joints de grains interagissent entre elles, sans s’empiler.

Effets des précipités primaires de /(7))

Milligan et ses collaborateurs ont montré que les précipités primaires de ' ne
jouaient pas un role significatif sur la limite d’élasticité de 'IN100 [3]. De méme,
dans les superalliages & base de nickel-cobalt, Osada et al. [73] remarquent que
I'influence des précipités fins sur la résistance maximale est plus grande que celle
des précipités primaires, grace a des tests de dureté Vickers. Bhowal et al. [14]
constatent pour le René95 un gain de 50 MPa entre le matériau contenant 12% de
~} et celui en contenant 4%. Cette diminution de fraction volumique de précipités
primaires résulte d’'une augmentation de la température de mise en solution qui est
plus proche de la température de solvus de +'. Cela entraine une augmentation de
la concentration en éléments +'-génes en début de trempe et donc une augmentation
de la fraction volumique de +' secondaires précipitée en cours de trempe. C’est
cette augmentation de la fraction volumique de précipités secondaires qui entraine
I’augmentation de la limite d’élasticité. Les résultats de Milligan, Bhowal et Osada
soulignent 'effet durcissant plus important des précipités secondaires par rapport
aux particules massives de précipités primaires de ~'.

Effets des précipités secondaires et tertiaires de +/(7}; et };;)

Quel que soit le superalliage étudié, il est toujours observé que plus la vitesse
de refroidissement est élevée, plus les précipités secondaires de 4/ sont petits et plus
la limite d’élasticité et la résistance maximale sont élevées. Par exemple, Guédou
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et al. [4] observent une augmentation d’environ 10% de la limite d’élasticité dans
le N18 lorsque la taille des 7}, passe de 0,3 um a 0,2 pym. Dans certaines études,
il est signalé que 'augmentation de la vitesse de refroidissement a une plus grande
influence sur la limite d’élasticité que sur la résistance maximale (René88 a 20°C
[74], LSHR a 704°C [75], René95 a 650°C [14]). Mais ce n’est pas vérifié dans le cas
du N18 & 650°C [4] et 700°C [15].

Par ailleurs, la taille et la distribution des précipités secondaires de ' peuvent
également étre modifiées par 'application d’un traitement de revenu aprés la trempe,
en particulier dans le cas des matériaux refroidis lentement. Cet effet est di a la
présence de deux populations de précipités secondaires formées au cours de la trempe.
Le revenu influe principalement sur la plus fine des deux. Pour des alliages refroidis
plus rapidement, le revenu intervient surtout sur la population de v;; beaucoup plus
fine que la ou les populations de ~;. L’absence de ces ' tertiaires ou leur trés forte
coalescence dans certaines microstructures expérimentales conduit a une dégradation
des propriétés mécaniques. Ainsi, la comparaison du N18 « standard » (subsolvus)
et du N18 « vieilli » pendant 300 heures a 800°C indique une forte coalescence des
~" tertiaires qui s’accompagne d’une légére baisse de la limite d’élasticité a 0,2%
(-30 MPa) et de la résistance maximale (-15 a 20 MPa) a 700°C [10]. Cette méme
tendance a été observée en traction a 400 et 700°C pour les alliages NR3 et NR6
ayant subi soit un revenu de 4 heures a 750°C (optimisé) soit un revenu de 4 heures a
850°C (survieilli) (écarts compris entre 50 et 85 MPa) [13, 76]. Sur d’autres alliages
un peu moins proches du N18, une influence importante des précipités tertiaires a pu
étre constatée également. Dans le cas de l'alliage KM4 traité supersolvus [77], une
différence de 'ordre de 220 MPa sur la limite d’élasticité & 0,2% pour des essais de
compression est observée entre une microstructure sans et avec précipités tertiaires.
Une autre étude réalisée sur 'alliage René88DT "brut de trempe" (As-cooled) et
"revenu" (Aged) a 760°C pendant 24 h montre le role non négligeable du revenu
sur les propriétés en traction a la température ambiante [74]. En effet, la différence
de limite d’élasticité a 0,2% (ou bien de résistance maximale) entre ces deux états
microstructuraux est de I'ordre de 100 MPa pour les vitesses de refroidissement les
plus faibles et supérieure & 150 MPa pour les vitesses les plus rapides. Or, a l'issue
d’un refroidissement rapide, la fraction volumique de précipités secondaires est moins
grande qu’aprés un refroidissement plus lent car les précipités ont moins de temps
pour grossir. Il y a donc plus d’éléments 7/-génes en solution disponibles pour former
des 77;; et donc au terme du revenu une fraction de 7 tertiaires plus élevée. C’est
pourquoi I'influence du revenu est plus importante dans le cas du refroidissement
rapide : il influe sur la taille des précipités tertiaires, or plus la fraction volumique de
ceux-ci est élevée plus leur influence sur la limite d’élasticité est grande. Par contre, a
plus haute température, sur I’alliage LSHR,, des régressions linéaires multiples reliant
les paramétres microstructuraux et les résistances en traction a 704°C indiquent que
la limite d’élasticité dépend des +' secondaires et tertiaires alors que la résistance
maximale est influencée uniquement par les 7/ secondaires [75].

Cette étude bibliographique montre donc que les principaux paramétres qui ont
un role sur le comportement monotone sont les précipités secondaires de 4. La dimi-
nution de la taille des précipités secondaires conduit a une augmentation de limite
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d’élasticité et de la résistance mécanique. La taille de grains et la morphologie des
joints de grains ont également une influence. Par contre, 'influence des précipités
primaires de 7' semble étre négligeable. A partir des résultats expérimentaux plu-
sieurs auteurs ont tenté de modéliser la limite d’élasticité de certains superalliages
en fonction des parameétres microstructuraux. Heilmaier et al. [55] et Milligan et al.
[3] ont utilisé les modéles de calcul de cission résolue critique présentés dans le pa-
ragraphe 3.2.2. Par ailleurs, Mao et al. [74] ont défini une loi donnant la contrainte
a la rupture et la limite d’élasticité en fonction de la vitesse de refroidissement (et
donc de la taille et la fraction volumique de 74;) pour le René88 DT.

3.3.2 Effet de la microstructure sur le comportement en fa-
tigue

De nombreuses études ont été menées sur la fatigue des superalliages. Bon nombre
s’intéressent a l'influence de la taille de grains. Par contre trés peu se sont réellement
focalisées sur I'influence des précipités intragranulaires sur la fatigue. La plupart des
articles qui en font mention aboutissent & ne constater aucun effet ou a dire que
I’amorcage sur inclusion masque les effets de microstructure. Par ailleurs, la plupart
du temps les changements de la microstructure intragranulaire sont accompagnés
de changement de taille de grains ou d’apparition de phase TCP. L’influence des
différents paramétres peut alors étre difficile & décorréler.

Effets de la taille de grains

Si les grains sont plus gros que les inclusions et les pores, 'amorcage a générale-
ment lieu sur les grains. Comme ils sont répartis de fagon homogeéne, il est certain
d’en avoir un au point critique. Il y a donc assez peu de dispersion en fatigue et la
prévision de la durée de vie s’en trouve facilitée.

Par contre si la taille de grains est beaucoup plus petite que celle des défauts,
I’amorgage a lieu sur ces défauts. De ce fait, si un défaut est présent au point critique
la durée de vie sera courte, mais s’il n’y en a ni au point critique, ni dans les zones
qui subissent les chargements les plus élevés, elle sera longue. Comme les défauts
sont répartis aléatoirement, il n’est pas possible de prévoir leur présence en un point
critique ou sur des points qui « voient » un chargement proche. Il y a donc une forte
dispersion sur la durée de vie, qu’il est difficile de controler. La courbe minimum
sert donc a établir les prévisions de durée de vie.

Meéme en ne considérant que des alliages traités en conditions supersolvus, I'in-
fluence de la taille de grains n’est pas négligeable. En effet, dans l'alliage LSHR,
Gabb et al. [7| montrent que la taille de grains a une grande influence sur la durée
de vie, une fois que 'on a atteint une taille suffisante pour éviter 'amorcage sur
inclusion. Pour ces tailles, 'amorcage a lieu sur des facettes dont la taille est la taille
de grains. De ce fait, plus la taille de grains est grande, plus la facette qui amorce
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est grande et plus la durée de vie & amorgage est courte.

Par ailleurs, Albrecht [70] montre que, dans 'Udimet 720 Li, 'amplitude de
contrainte nécessaire a la propagation des fissures est trés élevée (>88% de la résis-
tance maximale), de ce fait la fissure se propage dans une zone déja complétement
plastifiée oul beaucoup de systémes de glissements sont activés. Les joints de grains
représentent alors des obstacles trés faibles (plus il y a de systémes de glissements
actifs plus il y a de chance pour que l'orientation de I’'un d’eux coincide avec la direc-
tion de propagation de la fissure). Cependant il observe que plus la taille des grains
est élevée, plus la durée de vie moyenne en fatigue est faible méme si la variation
reste faible (un peu moins d’un ordre de grandeur entre 22 ym et 420 pum dans le
cas de 'Udimet 720 Li).

La tendance générale est donc la suivante : plus la taille de grains est élevée,
plus la durée de vie moyenne est courte. Cependant, I’amorcage sur les inclusions
dans les microstructures a petits grains tend a augmenter la dispersion et a limiter
fortement la durée de vie minimale, indépendamment de la taille de grains.

Effets des précipités secondaires et tertiaires de +/(v}; et v};;)

Peu d’études sur le sujet ont été menées. Souvent plusieurs paramétres micro-
structuraux ont été modifiés en méme temps, ce qui rend assez difficile la détermina-
tion de 'influence de chacun des paramétres. Pang et Reed, qui ont étudié I'influence
de la microstructure sur la durée de vie en fatigue, soulignent d’ailleurs la difficulté a
produire des microstructures ot un seul des parameétres microstructuraux varie [78|.
Cependant un regain d’intérét pour l'influence de la précipitation sur la fatigue et
la compréhension des mécanismes d’amorcage est a noter actuellement grace a des
études récentes sur les alliages Udimet 500 [79], Nimonic 80 [80], Udimet 720 |78, 81]
et LSHR [7].

Dans 1'Udimet 720 et le RR1000, Pang et Reed [78, 81], concluent que la résis-
tance a ’amorgage augmente avec des grains plus fins et /ou des précipités secondaires
plus fins. Par contre, la résistance a la propagation des fissures courtes augmente
lorsque les grains et les v}, et 77;; sont plus gros. La résistance a la propagation des
petites fissures augmente également avec une plus grande proportion de précipités
intragranulaires et avec la fraction volumique de précipités intergranulaires ;. Ce
résultat souligne une autre des difficultés liées a I’étude de la durée de vie des su-
peralliages en fatigue : la durée de vie d’un disque dépend & la fois de la résistance
a I’amorcgage, a la propagation de fissures courtes, puis de la résistance a la propa-
gation de fissures longues. Or ces propriétés varient souvent en sens opposés avec
les paramétres microstructuraux. Qui plus est, leur importance relative dépend du
chargement appliqué.

Malgré ces difficultés, d’autres résultats intéressants ont été obtenus. Pour Al-
brecht [70], plus la vitesse de refroidissement est élevée (c’est-a-dire plus la fraction
volumique des 7 tertiaires est grande et plus la taille des précipités secondaires est
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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 de
5°C/min et de 650°C/min).

Flageolet a étudié le N18 a petits grains. Il montre que le vieillissement du N18
(300h & 800°C) entraine la disparition de la phase 7;;, et 'apparition de phases
TCP (o et p). La disparition de la phase 7};; n’a pas d’effet sur la durée de vie en
fatigue pure a 700°C, aussi bien en chargements alternés qu’en répétés, mais elle a
un fort effet négatif sur les essais de fatigue-fluage : la durée de vie est divisée par
deux, la déformation globale est doublée, quel que soit le temps de maintien choisi.
[’endommagement initial permettant ’amorcage et la propagation de la fissure a lieu
plus rapidement. Concernant ’absence de différence sur la durée de vie en fatigue, elle
est probablement due a 'amorcgage de fissure sur inclusion qui masque les éventuels
effets de la microstructure. Par ailleurs, aussi bien dans le N18 standard que dans
le N18 vieilli, une décohésion des joints aux interfaces de deux précipités de v; et
77 /matrice est observée. Elle conduit & une microfissuration en volume. Les phases
topologiquement compactes ne semblent jouer aucun role [10].

3.3.3 Effet de la microstructure sur la propagation de fissures

Dans les superalliages, la propagation de fissures est le plus souvent décrite par
une loi de Paris (da/dN = CAK,,). Elle s’applique généralement bien aux fissures
longues, mais est inadaptée aux petites fissures. Par exemple, dans le René 88 DT,
pour des essais de fatigue en chargement alterné (Ry,=-1, 960MPa), la loi de Pa-
ris peut s’appliquer pour des fissures d’une taille supérieures a 50 pm. Mais elle
s’applique mal en dega de cette valeur. Or, dans le domaine de la LCF (low cycle
fatigue), environ les deux tiers de la durée de vie sont consommés avant que la fissure
critique n’atteigne 50 pm [82].

Une des raisons qui expliquent l'inadaptation de la loi de Paris aux fissures
courtes est la propagation des petites fissures par coalescence : deux petites fissures
d’orientations voisines se rejoignent pour former une fissure plus grande. Il y a donc
un saut brutal dans la vitesse de propagation. Par ailleurs, Goto et Knwoles [83]
pour 'Udimet 720Li et Boyd-Lee [84] rapportent que la propagation des microfis-
sures est en réalité trés inhomogeéne, propagation dans 7, arrét aux interfaces /7,
contournement de ', arrét aux joints de grains... Elle est d’autant plus inhomo-
gene que le chargement est proche du seuil de propagation. Boyd-Lee explique ces
arréts par la difficulté a franchir les joints de grains : les fissures se propagent le
plus souvent le long des bandes de glissement. Lorsqu’elles parviennent & un joint de
grains particuliérement irrégulier, elle doivent prendre un chemin tortueux pour se
propager et sont donc ralenties. De méme si les bandes de glissement de deux grains
sont fortement désorientées, il est plus difficile & la fissure de se propager. Les plus
longs arréts interviennent en effet aux joints entre deux grains fortement désorien-
tés. Ainsi, plus le cheminement est tortueux, plus la résistance aux microfissures est
grande. Une autre raison est la taille de la zone plastique autour de la fissure. En
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effet, au tout début de la fissuration la taille de la zone plastique est de ’ordre de la
taille de fissure, de ce fait le facteur d’intensité des contraintes, K, est non défini.
Par contre, pour une fissure longue, la taille de la zone plastique est petite devant
la taille de fissure, la plasticité est alors limitée au « fond de fissure ».

La diminution de la taille de grains augmente la probabilité de rencontrer un
grain fortement désorienté, elle est donc bénéfique a la résistance a la propagation
de microfissures. Par ailleurs, un joint de grains dentelé, donc plus tortueux, serait
également bénéfique. D’autres essais sur de 1’Astroloy [85] ont également montré
I'intérét de 'ondulation aux joints de grains : bien qu’aucune différence n’ait été
visible sur les essais de traction, la vitesse de propagation des fissures longues en
fatigue-fluage a été fortement diminuée.

3.3.4 Bilan

Les effets des différents paramétres microstructuraux sur le comportement mé-
canique et la durée de vie en fatigue sont résumés dans le Tableau 3.2. A taille
de grains fixée, la durée de vie en fatigue serait donc améliorée principalement par
un affinement de la précipitation intragranulaire (77, et 7;;;). En fait, il s’agit plus
probablement d’'une augmentation de la cission résolue critique due au durcissement
par la précipitation. Par contre, la résistance a la propagation des macrosfissures en
fatigue-fluage serait améliorée par de plus gros précipités. En effet, les précipités qui
touchent le joint de grains « poussent » le joint et lui donne une forme plus tortueuse,
de ce fait plus les précipités aux joints sont gros, plus 'amplitude de ’ondulation
aux joints de grains est forte. La partie suivante qui décrit les essais réalisés sur le
N18 & gros grains, nuancera un peu cette conclusion.
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Limite Résistance| Ductilité Tenue Résistance| Reésistance| Durée de
d’élasti- maxi- au aux aux vie LCF
cité male fluage microfis- macro-
sures ﬁssures
augmentation de la | - :/— - =+ = +/: —/:
taille de grains
ondulation aux - - =+ =+
joints de grains
augmentation de la —/: - - = -
H !
taille de 7,
augmentation de la | — = - =+ -
H /
taille de v,
augmentation de la | = -
fraction volumique
!
de v;r
augmentation de la | + -/+ +
fraction volumique
!
de iy
A /
Présence de v -

TAB. 3.2. Influence des parameétres microstructuraux sur le comportement mécanique et la
durée de vie.« + » signifie augmente,« - » signifie diminue, « = » signifie « n’a
pas d’influence sur ». La premiére case du Tableau se lit : une augmentation de
la taille de grains diminue la limite d’élasticité.
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4.1. Matrice d’essais

En premiére partie de ce chapitre se trouve la description des essais mécaniques
réalisés. Puis on trouvera les résultats en termes de comportement et de durée de
vie. Certaines éprouvettes testées ont été observées au microscope électronique en
transmission (MET) afin de connaitre les mécanismes de plasticité activés au sein
de I’éprouvette. En dernier lieu, les fractographies de ces essais ont été soigneuse-
ment observées afin de déterminer le type d’amorcage, la localisation de celui-ci, et
d’obtenir d’autres informations sur les mécanismes de plasticité et de propagation
de fissure.

4.1 Matrice d’essais

Afin d’étudier l'effet de la microstructure sur la durée de vie, il convient de
s’affranchir des effets d’amorcage sur inclusion. Pour cela, tous les essais mécaniques
sont réalisés sur un matériau a gros grains. De plus, une température de 450°C a
été choisie car elle présente le double avantage de limiter 'amorgage sur inclusion
et les effets de viscosité. Cinq microstructures dont les caractéristiques visées sont
rappelées dans le Tableau 4.1 ont été testées (ces caractéristiques permettent de ne
faire varier qu'un seul des paramétres microstructuraux de 1'une a l'autre).

micro- trempe revenu fraction taille fraction taille
structure volu- de 44, | volumique de
mique de | (nm) de Vg Yiir

Vi (%) (%) (nm)
standard air 700°C 24h+800°C 4h 45 200 5 30
sans vy air 900°C 1h 50 200 0 X
vy fins air 650°C 4h 45 200 5) 10
~r, fins eau | 700°C 24h1800°C 4h 43 130 5 20
gros vis lente 700°C 24h 48 1500 0 X

TAB. 4.1. Tableau récapitulatif des microstructures testées en fatigue. Chacune de ces mi-
crostructures a été obtenue aprés un traitement de mise en solution supersolvus.
La taille de grains est d’environ 50 um. La trempe lente correspond & un re-
froidissement four & 4°C/min jusqu’a 1000°C, puis 1°C/min jusqu’a 900°C suivi
d’une trempe a l'air.

La matrice d’essais doit permettre de déterminer, pour chaque microstructure,
le comportement inélastique du matériau sous chargement cyclique ainsi que la ré-
sistance en fatigue. Une matrice de cinq essais par microstructure a donc été définie.
Elle est décrite dans le Tableau 4.2.

Le premier essai est un essai de traction simple. Il permet de connaitre les pa-
ramétres fondamentaux du comportement monotone tels que le module d’élasticité,
le module d’écrouissage et la limite d’élasticité, ainsi que des parameétres utiles pour
calibrer le modeéle de fatigue tels que la ductilité et la contrainte & la rupture. La

99



Chapitre 4. Résultats et Discussion

N° 1 2 3 4 5
Essais fatigue fatigue fatigue fatigue
effectués traction Re =—1 répétée répétée répétée™
sur toutes les | monotone Ae =1% Re =0 Re=0 Re = 0,6
microstructures et Ae =1,4% | Ae =0,9% | Ae =0,7% | Ae =0,4%

* : lors

TaAB. 4.2. Tableau récapitulatif des essais effectués sur toutes les microstructures.
de cet essai seul le premier cycle est a déformation imposée, il est poursuivi en

contrainte imposée a 15 hertz.

vitesse de déplacement imposée est de 0,1 mm/min pour la plupart des essais donne
une vitesse de déformation proche de la vitesse de 1073 s~ imposée lors des essais
de fatigue.

Le second essai est un essai d’écrouissage cyclique. Il s’agit d’'un essai de fatigue
alternée a niveau croissant de déformation. La sollicitation est de forme triangu-
laire & vitesse de déformation imposée égale & 1073571, Il a pour but de donner des
points nécessaires au tracé de la courbe d’écrouissage cyclique. De plus, il permet
également de connaitre 1’évolution de I'écrouissage isotrope. Pour analyser cet essai
on fait I’hypothése qu’il n’y a pas « d’effet d’histoire » de la déformation plastique.
La courbe d’écrouissage cyclique représente 'amplitude de contrainte en fonction de
I’amplitude de déformation plastique au cycle stabilisé. Pour obtenir un point de
cette courbe, il faut donc imposer une amplitude de déformation suffisante pour que
I'amplitude de déformation plastique ne soit pas nulle au cycle stabilisé. Etant donné
I'importance du durcissement cyclique du N18, les amplitudes de déformation a im-
poser sont donc importantes. De ce fait, les durées de vie sont trés faibles, de I'ordre
de quelques centaines de cycles, a la limite du domaine de fatigue oligocyclique.

Il a été considéré dans un premier temps que I’état stabilisé était atteint aprés
300 cycles. Au vu des premiers résultats, cette valeur de 300 cycles est apparue
insuffisante. Pour les essais suivants le niveau de déformation a donc été changeé
aprés 500 cycles. Les niveaux choisis sont Ae = 1% puis Ae = 1, 4%.

Les troisiéme et quatriéme essais sont des essais de fatigue répétée a 0,35% et
0,45% d’amplitude de déformation (Ae/2) imposée. La sollicitation est de forme
triangulaire a vitesse de déformation constante égale a 1073s7!. Ces essais per-
mettent de fournir deux points de la courbe de relaxation de la contrainte moyenne.
Cette courbe représente la contrainte moyenne relevée au cycle stabilisé en fonction
de 'amplitude de déformation imposée. Ces essais visent a analyser I'influence de
la microstructure sur la relaxation de la contrainte moyenne. Il est important de
connaitre cette contrainte moyenne car sa diminution a un effet bénéfique sur la
résistance en fatigue. Les durées de vie de ces essais sont de 1’ordre de 10%-10° cycles
dans le domaine de fatigue oligocyclique.

Le cinquiéme essai est un essai a rapport de charge élevé et donc a forte contrainte
moyenne. De plus, les durées de vie visées sont longues (10° —10° cycles). Etant don-
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née la durée de vie trés longue de ces essais, une fréquence de 15 hertz avec une solli-
citation sinusoidale a été choisie afin de raccourcir le temps d’essai. L’extensométre
n’étant pas capable, a cette vitesse de chargement trop grande, de suivre correc-
tement les déformations, le chargement est en contrainte imposée. La contrainte a
imposer est choisie de telle sorte que le chargement soit identique a un chargement
en déformation imposée entre 0,6% et 1% de déformation. C’est-a-dire que la valeur
de la contrainte & 1% de déformation relevée lors de la premiére traction est impo-
sée comme contrainte maximale du cycle. La contrainte minimale est celle relevée
lorsque le matériau est déchargé en déformation imposée jusqu’a atteindre un ni-
veau de déformation de 0,6%, suite a la premiére traction a 1% de déformation (cf.
Figure 4.1). Le matériau subit donc une premiére charge et décharge a déformation
imposée a faible vitesse (1072s™1) pour relever les niveaux de contraintes & imposer,
puis la poursuite de 'essai se fait en contrainte imposée & 15 Hz.

déformation (%)
o
o
|

0,4j Tttt "'”'"""""""""'"”""""""'”'""""”"""""""":
O'ZE ””””” déformation imposée;, i contrainte imposée
0,0 ; ; A S ; ;
0,0 5 10 15 20 25 30
temps (s)

FiG. 4.1. Début du chargement de fatigue de I'essai N°5.

Ces cinq essais par microstructure permettent donc de couvrir une large plage de
durées de vie (10* — 10° cycles), tout en mettant en évidence plusieurs aspects clefs
pour la fatigue, incluant les phénoménes de relaxation de la contrainte moyenne et
le durcissement cyclique.

Des essais complémentaires ont par ailleurs été réalisés. Contrairement aux pré-
cédents, ils n’ont été effectués que sur une ou deux microstructures. Ils sont décrits
dans le Tableau 4.3.

- Deux essais en contrainte imposée entre 1100 MPa et 330 MPa (R, = 0, 3) ont
été réalisés pour les microstructures sans v;;; et standard. Ces essais ont été réalisés
avec une sollicitation triangulaire & la vitesse de déformation de 10735~ 1. L’objet de
ces essais est de vérifier qu’il n’y a pas d’influence de la vitesse de sollicitation sur
la durée de vie.

- Un essai a déformation imposée entre 0,68% et 1% pour la microstructure avec
~}; fins (méme protocole que pour les essais a fort rapport de charge : le premier
cycle est en déformation imposée, puis ce sont les contraintes maximale et minimale
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micro- | 7y fins standard sans Yy vy fins gros i,
-structure
traction traction
essais Re = € variable ¢ variable
complé- 0,68 Ro = —1 Ro=0,3 Re=0,6 | Re=0,6

-mentaires | Ae = | Ao = 1160MPa | Ac = 770MPa | Ae =0,4%* | Ae =0,4%*
0,32%* Ro =0,3
Ao = T70MPa

TAB. 4.3. Tableau récapitulatif des essais complémentaires effectués selon les microstruc-
* . lors de cet essai seul le premier cycle est & déformation imposée, il est
poursuivi en contrainte imposée a 15 hertz. Les essais Re = 0,6 et Ae =0,4%
sont identiques & 'essai 5 du Tableau 4.2 afin de le doubler.

tures.

relevées au premier cycle qui sont imposées & une fréquence de 15 hertz avec une
sollicitation sinusoidale avec un controle en effort imposé). Cet essai a pour but
d’obtenir une durée de vie un peu plus longue et un rapport de charge encore plus
fort.

- Un essai de fatigue alternée en contrainte imposée entre -580 MPa et 580 MPa
pour la microstructure standard a une fréquence de 15 hertz avec une sollicitation
sinusoidale, afin d’obtenir une durée de vie longue pour un essai en fatigue alternée.

- Deux essais de traction avec différentes vitesses de déformation imposée pour
les microstructures standard et avec ~},; fins, afin de vérifier que 'effet de viscosité
est faible et de comprendre les phénoménes d’instabilités plastiques (vieillissement
dynamique).

- Enfin les essais a fort rapport de charge identique & un chargement en déforma-
tion imposée entre 0,6% et 1% de déformation ont été doublés pour les microstruc-
tures avec ~};; fins et avec gros 7};.

4.2 Effets de la microstructure sur le comportement

4.2.1 Traction
Résultats expérimentaux

Pour chaque microstructure, un essai de traction a la vitesse de 0,1 mm/min a
été réalisé (excepté pour la microstructure sans précipités tertiaires de 4 et pour la
microstructure standard pour lesquelles suite a une erreur, la vitesse était respecti-
vement de 0, 15 mm/min et de 1 mm/min). La viscosité étant faible a 450°C, cette
erreur ne modifie pas la limite d’élasticité & 0,2% de déformation plastique, Ry .
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Les courbes de traction sont représentées sur la Figure 4.2. Des instabilités dans le
domaine plastique peuvent y étre observées, en particulier sur les courbes des mi-
crostructures standard (noire) et avec 7}, fins (vert). Elles sont probablement, dues
a un effet de vieillissement dynamique (cf. Annexe A.6).

La Figure 4.2b montre que la limite d’élasticité dépend fortement de la micro-
structure. Plus de 300 MPa séparent les limites d’élasticité maximale et minimale.
Les précipités secondaires de ' ont une influence beaucoup plus grande que les
précipités tertiaires de /. En effet, la limite d’élasticité maximale correspond au
matériau avec la microstructure a «}; fins (courbe bleue) et la limite d’élasticité
minimale & la microstructure a gros 4, (courbe violette). Etant donné que les préci-
pités secondaires de 7 représentent la plus forte fraction volumique (environ 45% de
précipités secondaires et 5% de précipités tertiaires), ce résultat est attendu. Cepen-
dant, 'influence des précipités tertiaires n’est pas négligeable. Ils contribuent eux
aussi a augmenter la limite d’élasticité, comme le montre la différence de 100 MPa
entre les limites d’élasticité des microstructures standard (taille de +};;, d’environ
30 nm) et avec des précipités 75, fins (taille de +};; d’environ 10 nm). Un résultat
plus inattendu est que la limite d’élasticité du N18 avec une microstructure sans
précipités tertiaires est plus élevée que celle correspondant a la microstructure avec
des précipités tertiaires fins. Elle devrait étre plus faible du fait de ’absence de pré-
cipités tertiaires qui participent au durcissement. Cependant, on peut supposer que
les précipités tertiaires de 4" d’une taille inférieure a 10 nanomeétres de diamétre sont
trop petits pour contribuer au durcissement. Auquel cas les deux microstructures
devraient avoir la méme limite d’élasticité. D’autre part, dans le cas de la micro-
structure sans précipités tertiaires, la coalescence des tertiaires durant le traitement
thermique est responsable d’'un grossissement des précipités secondaires qui réduit
légerement la taille des couloirs de matrice. Ce phénomeéne entraine donc un léger
durcissement, du matériau.

Il est difficile de trouver une tendance pour la contrainte & rupture ou l’allon-
gement a la rupture, ce dernier est compris entre 15 et 20% pour toutes les micro-
structures excepté pour la microstructure a gros +}; pour laquelle il dépasse 35%.

Les ductilités mesurées aprés chaque essai de traction sont reportées dans le
Tableau 4.4. La ductilité (Du) est définie par I’équation suivante :

Du = —100log(1 — do; df) (4.1)
0

ou dy désigne le diametre initial de I’éprouvette et dy le diametre final.

Tout comme pour 'allongement a rupture, les ductilités sont trés proches, com-
prises entre 10 et 12,5%, excepté pour la microstructure a gros };, pour laquelle elle
dépasse 20%.
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F1G. 4.2. Courbes de traction monotone des microstructures testées. a) Courbe compléte,
déformation déduite du déplacement de la traverse. b) Débuts des courbes, dé-
formation mesurée avec un extensomeétre.
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4.2. Effets de la microstructure sur le comportement

microstructure vy, fins | standard | sans v}, | 7y, fins | gros v;
ductilite (%) 10,5 10 11,5 12,5 21
limite d’élasticité Ry oy (MPa) | 1135 1048 975 920 812
contrainte a rupture (MPa) 1680 1574 1666 1500 1696
allongement a rupture (%) 16,1 14,3 19,1 18,5 39,8

TAB. 4.4. Résultats des essais de traction et comparaison des microstructures.

Estimation du seuil de plasticité

La cission résolue critique est la cission résolue minimale pour laquelle une dis-
location parvient a se mouvoir dans le cristal. Le seuil de plasticité est la contrainte
a partir de laquelle une déformation plastique est observée dans le polycristal. Du
fait du grand nombre de grains qui constituent un polycristal, et des propriétés des
cristaux cubiques a faces centrées, il est possible de passer de la cission résolue cri-
tique a la limite de plasticité simplement en multipliant la cission résolue critique
par 2, puisque les premiers grains qui vont se déformer sont ceux dont le facteur de
Schmid est élevé (c’est-a-dire ceux orientés a 45° par rapport a l’axe de traction).
Dans ce cas, le facteur de Schmid m vaut 0,5. Toutefois, cette estimation assimile la
contrainte locale a la contrainte macroscopique.

Les courbes de traction des éprouvettes présentant différentes microstructures
indiquent des limites d’élasticité a 0,2% différentes. On suppose que le début de la
plasticité est identique pour toutes les microstructures et que les écarts constatés
sont dus uniquement & une différence de seuil de plasticité. (On peut estimer la
valeur de D’écrouissage entre 0 et 0,2% de déformation plastique grace au modeéle
de comportement macroscopique identifié au paragraphe 7.1.3 du Chapitre 8). La
valeur de la cission résolue critique est alors obtenue en divisant le seuil de plasticité
ainsi mesuré par deux. Les valeurs obtenues sont données dans le tableau 4.5.

microstructure vy fins | standard | sans vj;; | 75, fins | gros v},
Ry 29 (MPa) 1135 1048 975 920 812
écrouissage 0->0,2% 240 240 240 240 240
seuil de plasticité 895 808 735 680 972
cission résolue critique 7 447 404 367 340 281

TAB. 4.5. Résultats des essais de traction et des calculs de la cission résolue critique a

450°C.

Estimation de la cission résolue critique

Dans le N18, les précipités tertiaires sont plutot sphériques et les secondaires
plutot cuboidaux. Etant donné que toutes les approches décrites dans le para-
graphe 3.2.2 sont écrites pour des précipités sphériques, il est nécessaire de définir et
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d’estimer le rayon équivalent pour les appliquer aux précipités secondaires de N18.
Le rayon équivalent est ici défini comme celui d’une sphére de méme volume que le
cuboide. Par ailleurs, les contributions des différentes populations seront simplement
additionnées. Cette approximation est usuellement adoptée dans la littérature [51].
La cission résolue critique s’écrit donc :

T = Tinatrice + ATy + ATgr (4.2)

Le durcissement di au misfit est ici négligé. En effet, Rao et al. [59] démontrent
qu’il a une influence principalement dans le cas des gros précipités et des fortes
énergies de paroi d’antiphase. Or, mis a part pour la microstructure a gros v;;, ce
n’est pas le cas ici.

Il est important de noter que 1’étude au microscope électronique en transmission
(MET) des mécanismes de déformation a montré qu’il y avait assez peu de plasticité
lors des essais cycliques et que cette plasticité se manifestait principalement par du
cisaillement sauf pour la microstructure a gros 77;. Les approches décrites dans le
paragraphe 3.2.2 devraient donc mener a la sélection du cisaillement plutot que du
contournement d’Orowan.

Ces approches nécessitent également de connaitre un certain nombre de para-
meétres matériau, tels que I’énergie de paroi d’antiphase, le module de cisaillement,
ou la cission résolue critique de la matrice seule. La valeur du vecteur de Burgers,
b, est de 0,25 nm. Divers travaux [86, 87, 88, 89| donnent des valeurs d’énergie de
paroi d’antiphase comprises entre 100 et 300 m.J/m? pour les superalliages a base
de nickel. Le module de cisaillement est de I'ordre de 80 GPa. Espié [90] a évalué la
cission résolue critique de la matrice de PAM1 & 73 MPa a 25°C et a 650°C.

Les résultats obtenus avec les tailles et les fractions volumiques mesurées expéri-
mentalement, pour une valeur de I’énergie de paroi d’antiphase de 240 m.J/m?, un
module de cisaillement de 80 GPa, une cission résolue critique de la matrice seule
de 85 MPa, w=3,34, b=0,25 nm et T} = %1’2:2,56—9 N, avec les équations utilisées
par Heilmaier pour 'IN100 [55] sont présentés dans le tableau 4.6.

Pour les dislocations fortement couplées, I’équation 3.8 est utilisée :

3,34T\/T 3 < Blars
bR wi

1/2
At = 0,415 1) (0,94 % (1 + f1/2/2))[56]

Pour les dislocations faiblement couplées, I’équation 3.9 est utilisée :

r TapsRf\ "
AT =2,5-2PB [ 35 Lappltf +0,35f
2 T

Pour chaque population de précipités, I'incrément de cission résolue critique
qu’engendre cette population est déterminé en choisissant le mécanisme qui donne
I'incrément minimal. Les différents incréments sont ensuite additionnés.
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4.2. Effets de la microstructure sur le comportement

microstructure 7y fins | standard | sans v, | v;;; fins | gros 44, | huile
T expérimentale (MPa) 447 404 367 340 286 430
7 méthode Reppich (MPa) 447 402 364 348 168 432

TaB. 4.6. Comparaison de la cission résolue critique déterminée & partir des essais expéri-
mentaux a celle calculée avec le modéle.

Les valeurs des paramétres matériau ont été déterminées afin de correspondre au
mieux aux cinq premiéres microstructures. La valeur choisie pour 1’énergie de paroi
d’antiphase, 240 m.J/m?, est conforme & celles rapportées dans la littérature pour ce
type d’alliages [86, 87, 88, 89]. La valeur choisie pour la cission résolue critique de
la matrice seule, 85 MPa, semble du bon ordre de grandeur, comparativement aux
résultats d’Espié [90]. Le calcul pour la microstructure a gros v}, est en assez mauvais
accord avec ces modéles. Cependant, la forme des précipités secondaires pour cette
microstructure est trés morcelée. De ce fait, considérer que la forme des précipités
est assimilable & une sphére ou a un cube ne convient pas. Elle est probablement
plus semblable & une série de cubes de plus petite dimension. Elle est représentée
sur la Figure 4.3.

La derniére microstructure, obtenue aprés trempe a 'huile et double revenu stan-
dard (700°C/24h et 800°C/4h), a été testée aprés avoir calibré le modéle de calcul
de cission résolue critique avec les données issues des cinq microstructures de cette
étude. Elle sert de validation a l’identification réalisée. La cission résolue critique
obtenue pour cette microstructure est en bon accord avec la cission résolue critique
expérimentale. L’identification est donc valide. Par contre, la microstructure a gros
précipités secondaires a montré que cette identification n’était pas valable pour les
gros précipités de taille supérieure au micromeétre.

F1G. 4.3. Forme d'un précipité secondaires de 4" d’une taille d’environ 3 pm, pour la mi-
crostructure & gros 77, (MEB électrons secondaires).
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Utilisation du modéle de précipitation pour la prévision de la limite
d’élasticité

Dans le chapitre précédent, un modéle de précipitation a été défini et calibré
pour le N18. Il est utilisé ici puis associé au modéle de calcul de la cission résolue
critique afin de vérifier que ces deux modéles permettent de calculer la limite d’élas-
ticité a partir du traitement thermique appliqué. Le Tableau 4.7 montre les résultats
d’estimation de cission résolue critique a partir des courbes de traction, a partir du
calcul a I’aide des parameétres microstructuraux expérimentaux et a partir des para-
meétres expérimentaux calculés avec le modéle de précipitation de la Partie I. Pour
la microstructure avec des précipités secondaires fins, il y a un écart entre la cission
résolue critique calculée a partir des parameétres microstructuraux expérimentaux et
celle calculée a partir des parameétres microstructuraux calculés, probablement parce
que la vitesse de trempe n’a pas été mesurée, et qu’elle est différente de la vitesse
de trempe modélisée. De ce fait les paramétres microstructuraux sont légérement
différents. Néanmoins 1’écart reste raisonnable.

microstructure vy, fins | standard | sans vj;; | 75, fins | gros v;
T expérimentale (MPa) 447 404 367 340 286
7 calculée (données expérimentales) (MPa) 447 402 364 348 168
7 calculée (données calculées) (MPa) 424 406 359 346 191

TaB. 4.7. Calculs de cission résolue critique.

Discussion sur le calcul du seuil de plasticité

Pour I'IN100, Kozar et al. |91] ont utilisé le méme type d’approche pour cal-
culer la limite d’élasticité a partir de la microstructure. Ils prennent en compte le
durcissement en solution solide de la matrice et la contribution des précipités pri-
maires de 7/. On considére ici que le durcissement en solution solide de la matrice -y
est proche pour toutes les microstructures (la fraction volumique totale de précipi-
tés étant identique pour toutes les microstructures, cette hypothése est raisonnable,
malgré de probables petites variations de composition des précipités de +'). Le dur-
cissement de solution solide est donc directement intégré a la résistance de . Kozar
et al. trouvent cette méthode utile pour prévoir la limite d’élasticité afin d’optimi-
ser le traitement thermique. Par contre ils constatent qu’il est difficile de prévoir
la contribution des précipités tertiaires (car il est difficile de mesurer leur fraction
volumique et leur chimie et donc de pouvoir calibrer le modéle), alors méme que
ceux-ci ont une influence significative sur la limite d’élasticité.

Il en va de méme pour le modele présenté ci-dessus pour 'alliage N18. La contri-
bution des précipités de v;;; peut varier de plus de 100 MPa pour une différence de
quelques nanomeétres au niveau de la taille moyenne des précipités, alors qu’elle est
elle-méme trés difficile & mesurer. C’est pourquoi un modéle de précipitation est un

108



4.2. Effets de la microstructure sur le comportement

moyen d’étudier I'influence des variations de la taille et de la fraction volumique des
i1, sans investigations expérimentales poussées de la microstructure. Par contre,
le modéle n’est pas des plus fiables dans la prévision de la fraction volumique de
Vi1, quil a tendance a sous-estimer. De plus, pour la taille calculée des 77, ;, 'incré-
ment de cission résolue critique di a cette population calculé par le cisaillement par
des paires de dislocations fortement et faiblement couplées est le plus souvent assez
proche. La contribution de la population de v;;; est donc d’autant plus difficile a
prévoir que le modéle a appliquer n’est pas clairement défini.

4.2.2 Ecrouissage cyclique
Résultats expérimentaux

Toutes les microstructures présentent un trés fort durcissement cyclique, qui peut
aller au-dela de 200 MPa, a tel point que la plupart des cycles stabilisés sont prati-
quement élastiques adaptés, comme le montre la Figure 4.4. L’écart entre la courbe
cyclique et la courbe monotone est a peu prés identique pour toutes les microstruc-
tures, comme le montre la Figure 4.5. Seul le matériau avec une microstructure a
~7;; fins semble durcir davantage, et sa courbe d’écrouissage cyclique rejoint et méme
passe au-dessus de celle de la microstructure sans ;.

La durée de vie des essais d’écrouissage cyclique est tres faible, de 'ordre de
quelques centaines de cycles. Pour observer une plasticité cyclique, il faut en effet
atteindre un niveau d’amplitude de déformation de 'ordre de 0,7%, pour lequel la
durée de vie est trés courte. Or, pour les disques de turbine haute pression, une
durée de vie supérieure & 10* cycles est souhaitée. Par conséquent, le matériau dans
les conditions de service tend a étre élastique adapté avec une plasticité cyclique
quasi nulle au cycle stabilisé. La plasticité cyclique n’a donc a priori que trés peu
d’influence sur la durée de vie d’un disque en N18.

Identification de ’écrouissage isotrope

L’alliage N18 présente un trés fort durcissement cyclique, quelle que soit sa mi-
crostructure. Il convient donc d’introduire un écrouissage isotrope conséquent. L’am-
plitude du durcissement est d’environ ()=240 MPa. Cependant ce durcissement cy-
clique est assez lent. Il peut durer jusqu’a 500 cycles. Ce durcissement est défini
par :

R =0y —opo = Q(1 — exp(—4p)) (4.3)
avec o)y la contrainte maximale et 079 la contrainte maximale au premier cycle .

Dans ce modéle, qui suppose une évolution exponentielle de ce durcissement, ()
représente "amplitude du durcissement, et b caractérise la vitesse. p représente la
déformation plastique cumulée. Celle-ci est définie comme 2 [ €P(t) : €P(t)dt, ou P
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F1G. 4.4. Cycles stabilisés des différentes microstructures : a) de l'essai de fatigue d’am-
plitude de déformation totale 0,45% et de rapport de charge R.=0, b) de 'essai

de fatigue de rapport de charge R.=-1 lors du second niveau d’amplitude de
déformation totale, pour Ae = 1,4%.
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représente le tenseur des déformations plastiques en supposant la partition de la
déformation totale () en déformation plastique (g7) et élastique (€°) :

€= ge + gp (4.4)

L’amplitude du durcissement () est égale a la différence entre la contrainte maxi-
male au premier cycle (o)) et la contrainte maximale au cycle stabilisé (o psstap)-

Pour connaitre la vitesse de durcissement, il convient donc de tracer la courbe

OM — OMO . , . . , .
—— en fonction de la déformation plastique cumulée p dans un diagramme
O Mstab — O MO

semi-logarithmique [32]. La valeur de b s’obtient alors en cherchant la courbe y =
1 — e qui correspond au mieux aux valeurs expérimentales. Comme le montre la
Figure 4.6, la valeur b = 4 convient pour le superalliage N18 a gros grains. Ici, on
constate que toutes les microstructures présentent le méme durcissement cyclique.
On peut donc choisir un durcissement cyclique indépendant de la microstructure.

O Mstab — OMO
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F1G. 4.6. Durcissement cyclique fonction de la déformation plastique cumulée.
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4.2.3 Relaxation de la contrainte moyenne

Les essais cycliques de traction répétée (R.=0) permettent de tracer la courbe
de relaxation de la contrainte moyenne relevée au cycle stabilisé (& mi-durée de
vie) et reportée en fonction de la variation totale en déformation imposée (Ac).
La Figure 4.7 présente cette courbe de relaxation pour les microstructures testées.
La courbe théorique est tracée selon 'approche du « military handbook » [92] :
0 = Ry,, — EAe/2 pour R. = 0.

Les courbes tracées ici correspondent a un seul rapport de charge, mais différentes
microstructures. Le module d’élasticité de chacune des courbes est identique (196000
MPa), mais la limite d’élasticité est différente pour chaque microstructure, comme
remarqué sur les courbes de traction monotone. La limite d’élasticité est donc le seul
parameétre qui varie sur ces courbes. Or, les contraintes moyennes mesurées se placent
sur ces courbes théoriques pour toutes les microstructures. La limite d’élasticité a
donc une influence directe sur la contrainte moyenne.
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FiG. 4.7. Courbes de relaxation de la contrainte moyenne des microstructures testées. Les
points expérimentaux sont reportés, ainsi que les courbes théoriques ¢ = Ry 2 —
EAe/2 pour R. = 02a450°C. La courbe noire croissante correspond a ¢ = EAe/2.

Par ailleurs, la relaxation de la contrainte moyenne est trés faible, ce qui ex-
plique la concordance entre les courbes tracées et les points expérimentaux. A titre
d’exemple, en comparant le cycle stabilisé et le cycle initial (Figure 4.8) de I’éprou-
vette avec une microstructure standard soumise a l'essai de fatigue répétée N°3
(Re = 0, Ae = 0,9%), il est constaté que la contrainte moyenne s’est trés peu
relaxée. La contrainte maximale des deux cycles reste quasiment identique.
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F1G. 4.8. Cycle initial (en noir) et cycle stabilisé (en rouge) de ’éprouvette avec une mi-
crostructure standard soumise & un chargement Re = 0, Ae = 0,9%.

4.2.4 Micromécanismes de déformation

Les microstructures de déformation dans le fit de différentes éprouvettes ont été
observées au Microscope Electronique en Transmission (MET). Afin de réaliser ces
observations, des disques de 3 millimétres de diamétre et d’un millimétre d’épaisseur
ont été extraits du centre du fat des éprouvettes rompues. Ces disques ont été polis
mécaniquement jusqu’a une épaisseur d’environ 120 pm, puis ont subi un percage
électrochimique. Les détails techniques sont précisés en Annexe A.1l.

Les microstructures de déformation dans le fit des éprouvettes A07 et C0O3 ont
été observées au MET. Ces éprouvettes ont été testées en fatigue répétée a une
amplitude de déformation de 0,35%. Pour ce chargement en fatigue trés peu de
plasticité est cumulée a chaque cycle, celui-ci est donc pratiquement « élastique
adapté ». La microstructure de I’éprouvette AQ7 est standard et celle de I’éprouvette
C03 contient des précipités tertiaires plus fins (environ 10 nm au lieu de 30 nm). Les
micrographies typiques obtenues pour ces éprouvettes sont visibles sur la Figure 4.9.

Pour la microstructure avec les précipités tertiaires de +' les plus fins, il y a trés
peu de dislocations dans le matériau. La micrographie de la Figure 4.9-b présente
quelques dislocations qui semblent contourner les précipités secondaires de ~'.

La microstructure standard présente de nombreux défauts caractérisés par des
franges d’interférence (Figure 4.9-a) correspondant a des fautes d’empilement ou des
fautes complexes causées par le passage des dislocations partielles de Shockley. Ces
franges se retrouvent de facon homogéne dans tous les grains, contrairement aux
quelques dislocations observables dans la microstructure avec des ' tertiaires fins.
Ces fautes sont présentes a la fois dans le précipité et dans la matrice, les deux sont
donc cisaillés, c’est-a-dire que le précipité n’est pas contourné. Par ailleurs, trois
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systémes de fautes sont observés ici, correspondant probablement & trois plans de
glissement {111}. Plusieurs systémes sont donc activés pour accommoder la défor-
mation.

F1G. 4.9. Microstructures de déformation dans le fit des éprouvettes A07 (a) et CO3 (b)
testées en fatigue répétée a une amplitude de déformation de 0,35% en amplitude
de déformation. La microstructure de ’éprouvette A07 est standard et celle de
I’éprouvette C03 contient des /' tertiaires plus fins que ceux de la microstructure

standard (MET).

Les microstructures de déformation des éprouvettes CO8 et C14 testées en fatigue
répétée a 0,45% d’amplitude de déformation sont présentées sur la Figure 4.10. La
microstructure de I’éprouvette CO8 est a ~' secondaires fins tandis que la micro-
structure de I’éprouvette C14 est a gros 7/ secondaires. Elles représentent donc

les microstructures dont les limites d’élasticité sont extrémes (03}2’ T _1135 MPa

t 03?2087“:812 MPa). De ce fait, pour cette sollicitation, les cycles de fatigue de

I’éprouvettes CO8 a 77, fins sont trés rapidement élastiques adaptés, tandis que ceux
de C14 a gros 77, sont « ouverts », ¢’est-a-dire présentent un cumul de la plasticité
visible macroscopiquement a chaque cycle jusqu’a rupture (cf. Figure 4.4b). Cette
différence de plasticité est observable dans les microstructures de déformation. En
effet sur la microstructure de déformation de I’éprouvette C14 de trés nombreuses
dislocations sont observables (Figure 4.10-b). Au contraire, quelques dislocations de
matrice isolées et quelques franges d’interférence dues a des fautes d’empilement sont
visibles dans la microstructure de déformation de I’éprouvette C0O8 (Figure 4.10-a).
Par ailleurs pour la microstructure de déformation de I’éprouvette C14, de nombreux
petits segments rectilignes sont observables dans les précipités. Ces segments sont
des paires de dislocations vis qui cisaillent les précipités.

Lorsque 1'on observe les éprouvettes ayant subi ’essai de durcissement cyclique
(fatigue alternée a 0,5% puis a 0,7% d’amplitude de déformation), une densité trés
élevée de dislocations est présente dans les couloirs de matrice .

115



Chapitre 4. Résultats et Discussion

F1G. 4.10. Microstructures de déformation dans le fit des éprouvettes C0O8 (a) et C14 (b)
testées en fatigue répétée a 0,45% en amplitude de déformation. La microstruc-
ture de I’éprouvette CO8 contient des précipités secondaires de 4/ plus fins que
la microstructure standard et 1’éprouvette C14 des précipités secondaires de '
plus gros (MET).

Les dislocations apparaissent donc d’abord dans la matrice, puis commence a
se propager en cisaillant les précipités dans la plupart des microstructures. Lorsque
la sollicitation est plus forte les dislocations s’accumulent principalement dans la
matrice, mais on observe également des segments de dislocations dans les précipités
(microstructure a gros précipités secondaires de 4'). On peut noter également que
pour une sollicitation donnée, comme attendu, plus la limite d’élasticité est basse,
plus les dislocations sont nombreuses.

4.3 Effets de la microstructure intragranulaire sur
la durée de vie en fatigue

4.3.1 Analyse des essais de fatigue
Essais en R, = —1

La Figure 4.11 représente les résultats de fatigue alternée en fonction des ampli-
tudes de déformation totale imposée (Figure 4.11a) et de contrainte (Figure 4.11b)
relevées au cycle stabilisé. Aucune tendance ne se dégage de ces résultats. Le mul-
tiamorcgage surfacique observé pour ce type d’essai masque probablement les effets
éventuels de la microstructure.
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F1G. 4.11. Essais en Re = —1 avec deux niveaux de déformations imposées. a) Amplitude

de déformation en fonction de la durée de vie, b) Courbe de Woéhler, contrainte
maximale en fonction de la durée de vie.

Essais en R, =0

Les essais de fatigue répétée n° 3 et 4 (Re = 0 et Ae =0,7% ou 0,9%) ont montré
que, lors d’essais a déformation imposée, la contrainte moyenne était fortement liée
a la limite d’élasticité. Or, comme décrit au paragraphe 3.2, une augmentation de
la contrainte moyenne, toutes choses égales par ailleurs, conduit & une diminution
de la durée de vie. Comme le N18 durcit fortement, dans ces essais, I’amplitude
de déformation plastique observée est trés faible ou nulle, 'amplitude de contrainte
est donc directement liée a 'amplitude de déformation imposée (Ao = EAe). Pour
ces essais, on a donc, au cycle stabilisé, des amplitudes de déformation totale, de
déformation plastique et de contrainte qui ne varient pratiquement pas d’une mi-
crostructure a 'autre. La seule différence réside donc dans la valeur de la contrainte
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moyenne. Si toutes les microstructures présentent la méme résistance a la fatigue,
celles conduisant aux plus fortes contraintes moyennes devraient avoir des durées
de vie plus courtes. Comme & amplitude de contrainte fixée, la contrainte maximale
augmente avec la contrainte moyenne (cf. Figure 4.12), en représentant une courbe
de Wohler : contrainte maximale fonction de la durée de vie (pour une amplitude de
déformation totale et de contrainte imposée), les points devraient s’aligner sur une
courbe décroissante.

contrainte
q

ql

déformation

FiG. 4.12. Schéma du premier cycle de deux matériaux ayant des limites d’élasticité diffé-
rentes dans le cas d’un essai & déformation imposée & un rapport de charge
élevé, illustrant l'influence de la limite d’élasticité sur la réponse en termes
de contrainte moyenne. L’amplitude de déformation et le rapport R. sont les
mémes. Le cycle est élastique adapté et les deux matériaux ont le méme module
d’élasticité donc ils ont la méme amplitude de contrainte. Leurs réponses en
termes de contraintes moyennes sont cependant trés différentes, car ils n’ont pas
la méme limite d’élasticiteé.

Une certaine tendance pourrait étre dégagée a partir des résultats d’essais de
fatigue répétée n” 4 Figure 4.13c. Cependant, les durées de vie restent proches. Trop
proches, en fait, pour pouvoir exclure que cette tendance n’est pas due a la dispersion
expérimentale. De plus, cet effet n’est pas visible sur la courbe de Wohler de 'essai
N3 sur la Figure 4.13b, qui se trouve dans le domaine ou la déformation plastique
au cycle stabilisé n’est pas totalement nulle. L’effet de contrainte moyenne étant plus
important pour les durées de vie longues, un essai a durée de vie de 'ordre de 10° a
été réalisé pour chaque microstructure.
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Essais a fort rapport de charge, R. = 0,6

Les essais a fort rapport de charge (essai n°5) ont pour but de mesurer I'influence
de I’écart de contrainte moyenne induit par la microstructure sur la réponse mé-
canique et en conséquence sur la durée de vie en fatigue. Des essais & déformation
imposée entre 0,6% et 1%, ont donc été menés. En fait, comme ces essais étaient
trop longs pour une vitesse de déformation imposée de 1072 s~ !, la déformation a
été imposée lors du premier cycle, puis ce sont les contraintes maximale et minimale
relevées lors de ce premier cycle qui ont été imposées. Le test s’est poursuivi en
contrainte imposée a la fréquence de 15 hertz. Etant donné que, pour un tel rapport
de charge, le cycle est élastique adapté dés le premier cycle, cet essai est semblable
a un essai a déformation imposée entre 0,6% et 1%. La contrainte maximale de ces
essais est donc liée a la limite d’élasticité, puisqu’il s’agit de la contrainte corres-
pondant & 1% de déformation sur la courbe de traction. Le module d’élasticité ne
varie pas et le cycle est élastique adapté. L’amplitude de contrainte du cycle est
donc égale au module d’élasticité multiplié par 'amplitude de déformation totale
(Ao = EAeg) et est par conséquent identique pour toutes les microstructures. De
ce fait, la contrainte moyenne, égale a la contrainte maximale moins 'amplitude
de contrainte (6 = 0 — Ao /2), varie comme la contrainte maximale, et donc,
varie avec la limite d’élasticité qui dépend elle-méme de la microstructure. Ces es-
sais présentent donc, la méme amplitude de déformation, la méme amplitude de
contrainte, mais une contrainte moyenne différente, induite par la microstructure.
Comme le montre la Figure 4.14, leurs durées de vie ont tendance a se classer en
ordre inverse des contraintes maximales et donc des limites d’élasticité (c’est-a-dire
que la durée de vie augmente quand la contrainte moyenne diminue). L’influence
de la microstructure sur la limite d’élasticité jouerait donc un role sur la contrainte
moyenne et la durée de vie lors d’essais a déformation imposée. Néanmoins ce role
est faible pour ces chargements. En effet, 'éprouvette avec une microstructure avec
77, fins a cassé sur une fissure préexistente, créée lors de la trempe. Sa durée de vie
est donc réduite par rapport a celle d’'une éprouvette intacte de méme microstruc-
ture. De plus, ’écart entre la durée de vie de I’éprouvette avec une microstructure
avec 7y, fins et celle avec une microstructure standard, tout comme celui entre la
durée de vie de I'éprouvette avec une microstructure avec gros v;; et celle avec une
microstructure sans 7y, est de l'ordre de la dispersion expérimentale usuelle sur ces
alliages. Malgré cela, les essais qui ont été doublés présentent, eux, une dispersion
beaucoup plus faible. Cela indiquerait que les différences de durées de vie observées,
bien que faibles, sont effectivement dues a la microstructure. Par ailleurs, un autre
phénoméne doit sans doute étre pris en compte puisque les éprouvettes avec les mi-
crostructures sans 7;;; et avec v, fins présentent pratiquement la méme contrainte
moyenne mais pas la méme durée de vie.
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F1G. 4.14. Essais en Re = 0,6. a) Amplitude de déformation totale en fonction de la durée
de vie, b) Courbes de Wohler, contrainte maximale en fonction de la durée de
vie.

4.3.2 Sites d’amorcage et dispersion expérimentale

La localisation des sites d’amorcage varie en fonction de I'amplitude de défor-
mation imposée. Pour une amplitude de déformation faible d’environ 0,2% (essais
en contrainte imposée entre 1100 MPa et 330 MPa de facon a respecter le rapport
R.=0,6) I'amorce se présente comme une facette ou un groupe de facettes, interne
mais généralement proche de la surface. Pour les amplitudes de déformation plus
importantes (0,35% et 0,45%), des amorgages surfaciques et sub-surfaciques sont
observés. Il peut y avoir plusieurs amorces au sein d’'une méme éprouvette, les amor-
cages surfaciques étant les plus fréquents et les plus critiques. L’amorce se présente
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comme une facette d’'un plan {111} orienté a 45° par rapport a l'axe de traction.
Pour une amplitude de déformation encore plus élevée (0,7%), aucune éprouvette ne
présente moins de trois zones d’amorcage. Il s’agit, 1a aussi, de facettes surfaciques
ou sub-surfaciques.

Les essais a durées de vie longues présentent plus de dispersion concernant la
nature des sites d’amorgage. L’essai n’5 de la microstructure a v}, fins (Re = 0,6
et Ae = 0,4%) présente un amorgage sur une fissure due a la trempe. Sa durée
de vie est donc tres courte, un ordre de grandeur de moins que toutes les autres
microstructures. L’essai complémentaire Ro = 0 et Ao = 1160 MPa mené sur une
éprouvette avec la microstructure standard a amorcé sur une trés grande facette
d’environ 300 pm, surfacique et trés inclinée (>45°) par rapport a l’axe de traction.
Sa durée de vie a donc probablement été raccourcie par cet amorgage sur ce trés
gros grain surfacique. L’essai complémentaire Ro = 0,3 et Ao = 770 MPa de la
microstructure sans v;;; a quant a lui amorcé sur une trés grande facette interne de
200 pm.

Deux des essais N°5 ont été doublés afin d’avoir une idée de la dispersion expé-
rimentale de la mesure de la durée de vie. Les durées de vie des essais doublés sont
trés semblables (638000 et 535000 cycles pour la microstructure a gros 77, et 218000
et 250000 cycles pour la microstructure a «},; fins). Leurs amorgages sont également
assez semblables : sur des facettes périphériques.

Pour la majeure partie des essais, I’amorcage se produit sur une facette périphé-
rique. Par contre, lorsque I’amorce est interne, la durée de vie semble plus longue. Il y
a donc probablement un effet de bord qui aboutit & une concentration de contrainte
dans la zone extérieure de I’éprouvette. Cependant, la base d’essais est un peu ré-
duite pour pouvoir conclure sur la dispersion de la durée de vie dans le N18 a gros
grains. En effet, les deux seuls essais doublés ont exhibé le méme type d’amorcage
et la méme durée de vie.

Investigation de I’amorgage sous trés fortes contraintes

Les éprouvettes ayant subi l'essai N°2, avec une amplitude de déformation de
0,7%, présentent toutes un multi-amorgage en surface. De ce fait, il est assez naturel
de penser que d’autres fissures non-critiques ont pu s’amorcer dans I’éprouvette. De
fait, un grand nombre de fissures non-critiques sont visibles sur une coupe longitudi-
nale de I'éprouvette C02 (microstructure a +;;; fins). Une investigation de ces sites
d’amorgage non-critiques a été menée en MEB afin de déterminer si la propagation
de fissures courtes est intra ou intergranulaire. Pour cela le fat de I’éprouvette a été
découpé longitudinalement puis poli mécaniquement jusqu’a une finesse de 3 pum.

Toutes les fissures observées sont débouchantes et orientées principalement a
environ 45° par rapport a ’axe de traction. Deux exemples de fissures non-critiques
sont montrés sur la Figure 4.15.
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FiG. 4.15. Fissures non-critiques dans le fit de I’éprouvette C02 testée en fatigue répétée
a 0,7% en amplitude de déformation. La microstructure de cette éprouvette
contient des 7/ tertiaires plus fins que ceux de la microstructure standard (MEB).

Amorcage et plan cristallin

A T’aide de deux micrographies de la zone d’amorcage d’une éprouvette, décalées
d’un angle de 107, la zone d’amorcage a été décrite en 3 dimensions. Connaissant alors
I’orientation par rapport a I’éprouvette des facettes visibles dans la zone d’amorcage,
il a été possible de procéder a une analyse EBSD de certaines de ces facettes afin de
déterminer leurs orientations cristallographiques. Deux facettes ont été analysées,
chacune sur une éprouvette différente. L'une est la facette d’amorcgage, ’autre est
une facette contigiie a la facette d’amorcage. Ces deux facettes correspondent a des
plans de type {111}. L’amorgage est donc bien li¢ & des phénomeénes de plasticité
dans les grains.
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Meécanismes d’amorcage

Il n’y a aucun amorcage sur inclusion. Or, ¢’était un probléme dans le cas du
N18 a grains fins. En effet, les inclusions de céramique sont les sites d’amorcage
majoritaires dans le cas du N18 a grains fins. La répartition des inclusions étant
aléatoire, I’amorcage sur inclusion entraine une forte dispersion de la durée de vie en
fatigue (si une inclusion se trouve proche de la surface de I’éprouvette la durée de vie
est courte, dans le cas contraire elle est longue). Ce probléme ne se pose plus pour
le N18 a gros grains a 450°C, pour lequel 'amorcage a lieu sur la microstructure,
qui, elle, est homogéne. La dispersion des résultats de fatigue obtenus au cours de
cette étude est assez faible méme si 'on prend en compte tous les résultats de fatigue
obtenus sans les trier par microstructure. De plus, les deux essais qui ont été doublés
ont pratiquement les mémes durées de vie.

La seconde remarque concerne la localisation de ’amorcage. L’amorce critique
est pratiquement toujours située en périphérie de I’éprouvette. Les amorces internes
existent, en particulier a faible amplitude de contrainte, mais ne semblent pas cri-
tiques. De plus la seule éprouvette dont 'amorce critique est interne a une durée de
vie trés longue.

La troisiéme remarque concerne ’amorcage sur indentation. Un second systéme
de maintien de I’extensométre a été utilisé sur quelques éprouvettes. Ce systéme,
contrairement a celui utilisé pour la majorité des éprouvettes, nécessitait des in-
dentations d’approximativement 200 pum de largeur pour 50 pum de profondeur. Ces
indentations ont été dans la plupart des cas la source de I'amorcage de la fissure
critique. Curieusement pourtant, les durées de vie relatives a ces essais présentent
trés peu d’écart avec celles obtenues pour les autres microstructures, qui, elles, pré-
sentent un amorcage sur des facettes. La taille des facettes est également d’environ
60 pum et la facette est souvent située a moins de trois grains de la surface. La taille
de la zone d’amorcage et sa localisation sont peut étre des parameétres plus impor-
tants que le type d’amorgage en ce qui concerne la durée de vie. Ceci pourrait étre
confirmé par les essais sur microstructure a v;; fins dont certains présentaient des
préfissures verticales dues a la trempe trés rapide. La présence d’une telle préfissure
entraine une réduction importante de la durée de vie. Cette préfissure pénétre de
pres de 300 pm dans le matériau. Sa taille est donc plus importante que les 50 um de
profondeur de I'indentation. De plus, elle s’étend sur toute la hauteur de ’éprouvette
et non seulement sur 200 um de haut. Il est donc trés probable que cette préfissure
trouve un grain ou un joint favorable a la propagation de fissure.

Comparaison avec d’autres superalliages

La ou les facettes sur lesquelles s’amorce la fissure principale correspondent a des
plans {111} orientés selon un angle proche de 45 par rapport a 'axe de traction.
La plasticité cristalline joue donc un role sur I'amorcage. Ce type d’amorcage a déja
été observé notamment par Miao et al., qui ont étudié I'amorcage du René88DT
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dans le régime VHCF (Very High Cycle Fatigue, durée de vie > 107 cycles) a 593°C
[93]. IIs constatent un amorgage sur de larges facettes correspondant a des plans
{111} souvent proches d’un joint de macle ¥3 ou des "chevrons" (deux facettes) a
la jonction de deux joints de macles dans un méme grain. Par ailleurs, I’orientation
de ces facettes par rapport a ’axe de sollicitation conduit & un facteur de Schmid
élevé (457 a 55 par rapport a I'axe de traction). Ils observent aussi des bandes de
glissement, notamment le long des joints de macle. Or, dans 'une des lames des
essais N°4 (Re = 0, Ae = 0, 7%) une accumulation de dislocations dans un joint de
macle a pu étre observée.

Dans l'alliage RR1000 testé en fatigue a 650°C, Stocker et al. [94] observent
aussi de fines bandes de glissement contenant des dislocations coins. De méme dans
I'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
(Ae/2 = 1%), mais a 650°C il est possible de les voir & des amplitudes plus faibles.
De plus, Gopinath et al. remarquent un certain nombre de séries de macles trés fines
dans les éprouvettes testées a 650°C, qui sont probablement créées lors du cyclage.
Ces séries créées lors du cyclage sont peut-étre a ’origine des amorces sur macles
observées par Miao et al.. Cependant, d’autres auteurs pensent que les joints de
macle sont les plus résistants a la propagation de fissures [96].

Une étude de fatigue a trés longue durée de vie (VHCF, durée de vie > 107 cycles)
sur ’alliage Nimonic 80A a été effectuée par Stocker et al. [97]. Deux microstructures
ont été testées, 'une avec des précipités de phase 7' de 15 a 20 nanométres, ’autre
avec des précipités de 200 nanométres (pour une fraction volumique de 4/ de 10 a
20%). La microstructure avec des précipités fins conduit a une limite d’élasticité plus
forte. Sur les courbes de Wohler, sa durée de vie est plus longue dans le domaine
oligocyclique LCF (Low Cycle Fatigue, < 10° cycles) équivalente dans le domaine
de la HCF (High Cycle Fatigue, 10°< DDV < 107cycles) et plus courte dans le
domaine de la VHCF (> 107 cycles). Selon les auteurs, cette moins bonne résistance
dans le domaine des trés longues durées de vie (VHCF) est liée au comportement des
dislocations : leurs observations montrent que la déformation plastique est localisée
dans les grains « bien orientés » (avec un facteur de Schmid élevé). Or, dans ces grains
« bien orientés », dans le cas de la microstructure avec précipités fins, les dislocations
forment des bandes qui traversent tout le grain alors qu’elles s’empilent autour des
gros précipités dans le cas de la microstructure a gros précipités. Dans le cas d’une
population monomodale avec une faible fraction volumique dans des conditions de
VHCEF, les précipités jouent donc un role d’obstacle dans la microstructure a gros
précipités, tandis que les précipités de la microstucture a précipités fins sont trop
fins pour bloquer les dislocations.

Les dislocations observées sur les éprouvettes A07 et CO3 sont localisées dans
certains grains, les autres étant pratiquement dépourvus de dislocations, il s’agit
probablement de grains orientés a environ 45° par rapport a 'axe de traction. Méme
dans le cas de la microstructure a précipités v}, fins, la taille des précipités est de
130 nanomeétres, donc bien supérieure aux 15 a 20 nanométres de la microstructure
a précipités fins de ’alliage Nimonic 80A. Il est donc assez peu probable d’observer
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un écart de durée de vie aussi grand pour les différentes microstructures de N18
étudiées que pour celle du Nimonic 80A [97]. Néanmoins, la taille des précipités peut
avoir une influence sur la taille des bandes de glissement. Méme dans les grains bien
orientés, il est assez rare d’observer des bandes de glissement au MET. Cependant des
stries apparaissent sur les facettes du faciés de rupture (observées au MEB) qui sont
probablement des traces de bandes de glissement (cf. Figure 4.16 et 4.17). Ces stries,
traversent tout le grain y compris les précipités sans dévier, c’est particulierement
visible dans le cas de la microstructure a gros 77, (cf. Figure 4.17).

traces de glissement
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F1G. 4.16. Facettes observées sur le faciés de rupture de I’éprouvette C06, ayant une mi-
crostructure avec des précipités secondaires de 100nm, testée en fatigue alternée
a 0,7% d’amplitude de déformation. MEB, a,b en électrons secondaires, c, en
électrons rétrodiffusés.

Un amorcage sur un pore a été repéré dans ’alliage Udimet 720Li testé en fatigue-
fluage a 650°C au moyen d’un essai de flexion trois points par Pang et Reed [81, 78|.
Ces pores résultent de petits défauts de densification. En général, dans le N18 ils
dépassent rarement 5 pum de diamétre. L’amorcgage de ’éprouvette avec une micro-
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FiG. 4.17. Facette observée sur le faciés de rupture de I’éprouvette C13, ayant une micro-
structure avec des gros précipités secondaires testée en fatigue répétée (Re =
0,6) 4 0,2% d’amplitude de déformation. Des bandes qui traversent les précipités
sont observables sur la facette. (MEB électrons secondaires).

structure sans précipités de 77,; testée en fatigue dans les conditions de I'essai N"4
(Re = 0,Aec = 0,7%) a lieu sur trois facettes orientées entre 45 et 55° par rapport
a ’axe de traction. A la jonction de ces trois facettes se trouve un pore d’une taille
d’environ 5 pum (cf. Figure 4.18). Les autres facettes pour les autres essais sont lisses,
c’est-a-dire dépourvues de porosité. Les pores pourraient donc également affaiblir le
matériau, mais il semblerait que, dans le cas des microstructures a gros grains, ils
doivent néanmoins se trouver dans un gros grain ou un cluster de grains « bien
orientés » pour réellement jouer un role sur 'amorcage.

Des analyses de propagation de fissures courtes sur essais de flexion 4 points
avec du Waspaloy [84] ont montré deux types d’amorgage. L’un sur des bandes de
glissement, I’autre sur des carbures de titane présents aux joints de grains. L’amor-
cage de fissures en mode II est causé par la rupture des bandes de glissement ou les
dislocations passent le plus librement. Il s’agit la d’un mécanisme intragranulaire.
Ce mécanisme semble concorder avec les observations des facettes d’amorgage dans
le N18, qui correspondent aux facettes ou le glissement est le plus facile.

En résumé, quelles que soient les conditions de sollicitation, ’amorcage est di
a la plasticité cristalline, puisque ce sont une ou plusieurs facettes orientées a 45°
par rapport a l’axe de traction et correspondant & un plan de glissement de type
{111} qui forment la zone d’amorgage. La plasticité est probablement plus impor-
tante en zone périphérique de I’échantillon par effets de bord. Cependant, selon le
chargement, cette plasticité cristalline est peut-étre plus ou moins marquée et peut
prendre différentes formes. Pour les échantillons les moins chargés (Ae/2 = 0,35%),
peu de grains semblent s’étre plastifiés. La plupart des grains contiennent seulement
quelques dislocations de matrice, mais certains exhibent des traces de glissement se-
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FiG. 4.18. Localisation de 'amorce de fissure de ’éprouvette avec une microstructure sans
précipités de v, testée en fatigue avec essai N4 (Re = 0, Ae = 0,7%), (MEB).

lon les trois plans de type {111}. Lorsque I’'on augmente ’amplitude du chargement,
la plupart des grains présentent des traces de glissement sur les trois plans {111} et
des paires de dislocations dans la matrice. Lorsque le chargement est suffisamment
fort pour que le cycle stabilisé présente une amplitude de déformation plastique
non-nulle, on observe une forte densité de dislocations dans la matrice ainsi que des
segments de dislocations vis dans les précipités. Cela n’a été observé que pour la mi-
crostructure avec gros 7;; pour laquelle la taille des précipités facilite ’observation.
Par ailleurs, au cours de la déformation plastique il se forme des bandes de glisse-
ment sur les trois plans {111}, que ne dévient ni les précipités ni les joints de macle.
Apres 'amorcage sur une premiére facette, la propagation de fissure continue sur les
grains voisins par rupture sur des facettes {111}, puis, au-dela de quelques grains,
elle se poursuit de fagon plus ductile. Ceci implique que la durée de vie dépend de
la probabilité de trouver un grain de « grande taille », proche de la surface, dont un
des plans {111} forme un angle proche de 45° avec ’axe de sollicitation. Le controle
de la taille maximale des grains est donc capital.

4.3.3 Description et identification du modéle de fatigue
Identification du modéle de Manson-Coffin

Pour des raisons de lisibilité des Figures qui suivent, seules les identifications
effectuées sur trois des microstructures sont présentées ici. Les trois microstructures
sont la microstructure standard et les deux microstructures « extrémes », c’est-a-dire
celles présentant la plus forte (v}, fins) et la plus faible (gros ;) limite d’élasticité.

Le modéle de Manson-Coffin s’écrit sous la forme (équations 3.1 et 3.2) :
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4.3. Effets de la microstructure intragranulaire sur la durée de vie en fatigue

Ae = Ae. + Ag,
Ae./2 = BN;"
Ag,/2 = AN;*

L’identification est faite en tracant les courbes Ae./2 et Ag,/2 en fonction de Ny
dans un diagramme logarithmique. Une droite de pente —( et d’ordonnée a l'origine
B est obtenue pour la premiére courbe. a et A sont obtenus de la méme facon grace
a la seconde courbe.

En remarquant que FAe./2 = Ao /2 et en combinant les équations 3.1 et 3.2,
I’équation 4.6 de la courbe d’écrouissage cyclique est obtenue. Elle permet de contro-
ler identification des paramétres du modéle de Manson-Coffin.

Ag. Ble

Ac/2 = EAe./2= EBN;" = EBQ—AP (4.6)
Cependant, la loi de Manson-Coffin ne prend pas en compte la contrainte moyenne.
Il convient donc d’identifier une courbe pour chaque rapport de charge. Etant donné
que la base d’essais est assez restreinte, cela n’est pas possible directement. Aussi
I’effet de contrainte moyenne est introduit grace a une correction linéaire suggérée
par Bonnand et al. [41] pour les matériaux pour disques. Les déformations modifiées
de D'effet de contrainte moyenne s’écrivent donc :

o

Acecorr/2 = Aee /2 (1 + gm> (4.7)
o

Apcorr/2 = Aep/2 (1 + 9@) (4.8)

avec g un parameétre matériau permettant de traduire les effets de contrainte moyenne.

g s’identifie a prior: sur le diagramme de Haigh, qui représente 'amplitude de
contrainte en fonction de la contrainte moyenne a iso durée de vie. Il est le méme
pour toutes les microstrucutres. Ici la valeur de g choisie est 0,35.
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FiG. 4.19. Premiére identification d’une loi de Manson-Coffin pour trois microstructures
de N18 & gros grains.
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Sur la Figure 4.19, il est visible que les pentes des droites Ae copr/2 = f(Ny) et
Ay corr/2 = f(Ny) sont assez proches pour toutes les microstructures. Etant donné
qu’assez peu d’essais ont été réalisés pour chaque microstructure, il se peut que les
petits écarts sur la pente soient dus a la dispersion expérimentale. C’est pourquoi
dans un deuxiéme temps, on fait I’hypothése que la microstructure n’a pas d’effet sur
les pentes de la courbe de Manson-Coffin. Les pentes sont donc considérées comme
identiques pour toutes les microstructures, ce qui simplifie I'identification. Cette
nouvelle identification est présentée sur la Figure 4.20. Cette hypothése se justifie
dans la mesure ou les modules d’écrouissage sont quasi-identiques pour toutes les
microstructures.

Tous les essais sont représentés sous la forme Ac/2 = f(Ny) sur la Figure 4.21,
’effet de contrainte moyenne est intégré pour les courbes en R, =0 et R. = 0,6 au
moyen des équations 4.7 et 4.8. La prise en compte de 'effet de contrainte moyenne
entraine un décalage des courbes vers le bas. Comme déja observé dans le Mili-
tary Handbook [92], la contrainte moyenne a été calculée, en considérant que la
contrainte au cycle stabilisé est une fonction de la contrainte maximale au premier
cycle. L’amplitude de contrainte est donnée par la courbe d’écrouissage cyclique.
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Une autre représentation consiste a s’affranchir des effets de contrainte moyenne
au niveau des points expérimentaux plutot qu’au travers des courbes simulées. Il
faut, dans ce cas, modifier 'amplitude de déformation mesurée expérimentalement

par 1—1—9%/2. De ce fait, si le modéle est adapté, tous les points (Aecor /2 = f(Ny))
o
s’alignent sur la courbe correspondant a R. = —1, comme le montre la Figure 4.22.

Sur la Figure 4.22a, les trois courbes correspondant aux trois microstructures sont
trés proches, mis & part pour les trés courtes durées de vie. Cette différence est
principalement due a la ductilité plus grande de la microstructure a gros v;;. Cepen-
dant ce domaine des trés courtes durées de vie (< 5.10%) est peu intéressant pour
I’application aux disques de turbine. Les courbes des trois microstructures sont donc
trés proches dans tout le domaine utile. D’ailleurs, sur la Figure 4.22b, les points,
modifiés pour prendre en compte 'effet de la contrainte moyenne, issus des essais
pour toutes les microstructures, s’alignent plutot bien sur une seule courbe (celle de
la microstructure standard). La Figure 4.22b montre aussi que les essais correspon-
dant aux microstructures avec forte limite d’élasticité (7}, fins représentés par les
carrés bleus et standard représentés par les triangles noirs) sont placés au-dessus
des essais correspondant aux microstructures avec faible limite d’élasticité. En effet,
plus la limite d’élasticité augmente, plus la contrainte moyenne augmente et plus
I’effet de cette contrainte moyenne est important. Par ailleurs, sur la Figure 4.22a,
sur le domaine utile, les courbes de fatigue se classent dans le méme ordre que les
limites d’élasticité. De ce fait, pour un essai a amplitude de déformation, amplitude
de contrainte et contrainte moyenne données, la durée de vie d’'un matériau présen-
tant une limite d’élasticité plus forte est plus longue. Néanmoins cette influence est
tres faible, dans le meilleur des cas on peut observer un allongement de la durée de
vie d’un facteur deux pour une amplitude de déformation donnée corrigée de I'effet
de contrainte moyenne.

C’est pourquoi, la sélection de la microstructure présentant la meilleure résistance
vis-a-vis de la fatigue dépend fortement de la sollicitation appliquée. Si le matériau
est sollicité en contrainte imposée dans le domaine élastique ou élastique adapté,
la contrainte moyenne est imposée de méme que Iamplitude de contrainte (par
définition), et Pamplitude de déformation vaut Ac/FE. Dans ce cas, le matériau
ayant une microstructure a v, fins, qui posséde une plus grande limite d’élasticité,
aurait une durée de vie légérement plus longue (cf. Figure 4.22a), car il plastifie
moins au cours du premier cycle.

Imaginons maintenant que le matériau soit sollicité en déformation imposée
dans le domaine élastique adapté. L’amplitude de déformation est imposée, I’am-
plitude de contrainte vaut AecFE. Mais la contrainte moyenne, elle, diminue avec
la limite d’élasticité. Il y a donc deux effets qui s’opposent. D’une part, pour une
microstructure conduisant a une forte limite d’élasticité, la courbe de fatigue est
légérement plus haute donc la durée de vie est légérement plus longue. D’autre part,
la contrainte moyenne est plus élevée donc la durée de vie est plus courte. Au vu
des résultats obtenus, il semblerait que pour des contraintes moyennes élevées dans
le domaine des durées de vie de 10° — 10 cycles, I'effet de contrainte moyenne soit
plus conséquent que 'effet de la trés légere augmentation de résistance a la fatigue.
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FiG. 4.21. Loi de Manson-Coffin pour trois microstructures de N18 & gros grains pour
différents rapports de charges.
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4.3. Effets de la microstructure intragranulaire sur la durée de vie en fatigue

De plus, cet effet de contrainte moyenne est d’autant plus important que la durée
de vie est longue (cf. Figure 4.21).

Connaitre le mode de sollicitation est donc trés important : si le matériau est
sollicité a contrainte imposée, méme si l'effet reste mineur, il faut augmenter la limite
d’élasticité pour augmenter la durée de vie, par contre, a déformation imposée c’est
I'inverse, il faut diminuer la limite d’élasticité pour augmenter la durée de vie. Or,
c’est bien une déformation qui est imposée au matériau au point critique lorsque
I’on sollicite un disque de turbine.
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Fi1a. 4.22. a) Lois de Manson-Coffin, corrigées de l'effet de contrainte moyenne, identifiées
pour les trois microstructures de N18. b) Loi de Manson-Coffin, corrigée de
I’effet de contrainte moyenne, qui s’applique & toutes les microstructures.

Etant donné le peu de différence entre les courbes de fatigue des différentes
microstructures, dans la suite de ce travail, on considérera qu’elles suivent toutes la
loi de fatigue identifiée pour la microstructure standard.
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Comparaison des différentes microstructures a ’aide du modéle SWT

Puisque les essais réalisés présentent pour certains de la plasticité cyclique et
pour d’autres une forte contrainte moyenne, un autre critére plus classique suscep-
tible de prendre en compte ces deux paramétres est utilisé. Le paramétre SWT
(I' = \/E04:Ac/2), contient le produit de la contrainte maximale, qui est liée a
la contrainte moyenne, par la déformation, il devrait donc prendre en compte les
deux effets (I' = \/E00.Ac/2). La Figure 4.23 représente le paramétre SWT en
fonction de la durée de vie. La courbe noire dérive du modéle de Manson-Coffin (cf.
paragraphe 3.1.2.) développé au paragraphe précédent pour un rapport de charge
Re = —1, 0ppaw = Ao /2 = EAe,./2. Elle concorde également trés bien avec cette
représentation de la fatigue. De fait, les points se répartissent de la méme maniére
que sur la courbe de Manson-Coffin sauf dans le domaine des durées de vie courtes.

F:\/m:\/EE&(lJr i ) (4.9)

2 2 Ao /2

Dans le critére, il n’y a pas de parameétre matériau pour prendre en compte

142
+ Ao /2

le modéle de Bonnand et al., ils sont pris en compte par le facteur 1 + g

0,5
les effets de contraintes moyenne, mais un facteur ( ) , alors que dans

o
Ac /2’
avec un parameétre matériau g. Bien que dans le cas du superalliage N18 les deux
approches semblent donner des résultats similaires, la méthode de Bonnand grace a
son parameétre ajustable était plus adaptée au cas de l'alliage Ta6V ou les effets de
contrainte moyenne sont marqués [41].

L Y) fins
1400 A standard

e sans Y,
1200 © Yy fins

B grosy)
1000 ¢ non rompue

paramétre SWT (MPa)

10 2 10 10 10 10 10 ! 10
durée de vie (cycles)

FiG. 4.23. Courbe de fatigue avec un paramétre SWT.
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Synthése de 1’identification d’un modéle de fatigue

En prenant en compte I'influence de la contrainte moyenne grace au modéle de
Bonnand et al. [41], les durées de vie issues d’essais a différents rapports de charge
peuvent étre replacées sur une méme courbe de type Manson-Coffin, correspondant
a un rapport de charge de R. = —1. A l'aide des cinq ou six essais de chaque
microstructure, une courbe de Manson-Coffin est obtenue pour chacune des micro-
structures de cette étude. Un trés léger décalage des courbes de fatigue vers les
durées de vie plus longues est observé lorsque l'on augmente la limite d’élasticité
du matériau. Cependant ce décalage est si faible que I'on peut choisir une courbe
de fatigue unique valable pour toutes les microstructures. Les parameétres de cette
courbe sont donnés dans le Tableau 4.8. L’effet de la microstructure sur la durée de
vie n’est donc pas traduit sur le modéle de fatigue. Il est donc traduit uniquement
au travers du comportement.

paramétre | A « B 15} g
valeur 0,09 | 0,8 | 0,0118 | 0,105 | 0,35

TAB. 4.8. Tableau récapitulatif des paramétres de la courbe de Manson-Coffin du N18 &
gros grains & 450°C.
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Les essais mécaniques de différentes microstructures de N18 & gros grains ont
permis d’identifier 'influence des parameétres microstructuraux sur le seuil de plas-
ticité. La microstructure intragranulaire du N18 a une influence principalement sur
le seuil de plasticité. Cet effet de la microstructure sur le seuil de plasticité est mo-
délisé grace a un calcul de cission résolue critique a ’aide des modéles de Hiither et
Reppich [52] et Brown-Ham [53]. Une augmentation de la limite d’élasticité a pour
conséquence d’augmenter la contrainte moyenne lors d’un essai dissymétrique a dé-
formation imposée, et donc de réduire la durée de vie. Néanmoins, cet effet n’est pas
tres fort, et difficile & extraire nettement de I’analyse compte tenu de la dispersion
expérimentale.

Cet effet de contrainte moyenne est cependant pris en compte au travers du
modéle de Bonnand et al. [41], qui permet de modifier la déformation par la prise
en compte de 'effet de contrainte moyenne et de repositionner les points de fatigue
sur la courbe de Manson-Coffin pour le rapport R = —1. Cette courbe de Manson-
Coffin pour le rapport R = —1 varie trés peu d’une microstructure a 'autre. C’est
pourquoi une courbe de fatigue de Manson-Coffin unique est identifiée pour toutes les
microstructures. Il est probable que I'effet de contrainte moyenne est plus prononcé
a plus fort rapport de charge et & plus longue durée de vie. Il pourrait donc étre
utile dans une étude ultérieure de faire des essais a trés longue durée de vie (VHCF)
pour mieux identifier cet effet de contrainte moyenne.

On observe également, qu’en I’absence de défaut de surface, 'amorcage a ef-
fectivement lieu sur la microstructure dans l'alliage N18 gros grains a 450°C. La
dispersion des résultats de fatigue est donc réduite par rapport a la dispersion ob-
servée dans le cas la microstructure a petits grains. L’amorcage critique a lieu la
plupart du temps en surface, bien que des amorgages secondaires (non-critiques) en
interne soient observés. Il se peut que des effets de bords et/ou des effets d’environ-
nement jouent un role en régime de propagation de fissures, ce qui n’est pas étudié
dans le cadre de ce travail.

Les micromécanismes de déformation responsables de ’amorcage de fissure semblent
les mémes pour toutes les microstructures testées, mais dépendent du chargement
appliqué. Les précipités et la matrice sont cisaillés par des dislocations, cependant les
dislocations ont tendance a s’accumuler dans les couloirs de matrice pour les essais
a fortes amplitudes de déformation (lorsque le cycle n’atteint pas un état élastique
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adapté). L’orientation des facettes sur lesquelles les fissures s’amorcent est telle que
le facteur de Schmid est élevé (45° par rapport a I'axe de traction). Ces facettes
sont des plans {111}, et au moins trois systémes de glissement sont activés dans les
grains correspondants. Méme si le cycle stabilisé est élastique adapté, la plasticité
dans les grains ayant un facteur de Schmid élevé joue néanmoins un roéle important
sur ’amorcage en fatigue.

A présent on dispose donc d’un modeéle de prévision de la microstructure a partir
du traitement thermique, d’un modeéle de calcul du seuil de plasticité a partir des
paramétres microstructuraux, d’'un modeéle de fatigue indépendant de la microstru-
cutre capable de rendre compte de l'effet de la contrainte moyenne sur la durée de
vie en fatigue. Pour compléter I'étape suivante de la boucle d’optimisation, il faut
maintenant construire un modéle mécanique apte a estimer la contrainte moyenne
en fonction du chargement et des paramétres microstructuraux. Pour cela, on s’ap-
puiera sur un modéle multiéchelle. Ceci fait I'objet de la partie suivante du mémoire.

139



Chapitre 4. Résultats et Discussion

140



Troisiéme partie

du
comportement
en fatigue

141



142



Table des matiéres

5 Mise en place des différentes homogénéisations 147
5.1 Démarche de modélisation . . . . . .. ... .. ... ... 149
5.2 Homogénéisation en champs moyens : modéle de Mori-Tanaka

et modéle autocohérent/correction de Pottier . . . . . . . . 150
5.2.1 L’inclusion d’Eshelby . . . . .. ... ... ... .. 150
5.2.2  Del’inclusion d’Eshelby a une distribution de précipités151
5.2.3 Extension aux systémes multiphasés . . . . . . .. 152
5.2.4 Schéma de résolution . . . . .. .. ... ... ... 153
5.2.5 Application aux matériaux visco-plastiques . . . . . 154
5.2.6  Limites des modeéles en champs moyens . . . . . . . 154
5.2.7 Correction de Pottier ou correction par la tangente
asymptotique . . . .. ... 155
5.3 Homogénéisation d’'un polycristal en champs moyens . . . 156
5.3.1 De l'inclusion d’Eshelby au polycristal . . . . . .. 156
532 Regleen 3. . . . . . ... Lo 157
5.3.3 Conclusions . . . . .. ... ... L. 158
5.4 Passage du monograin au polycristal dans le superalliage N18158
5.4.1 Elasticité du monocristal de superalliage . . . . . . 159
5.4.2  Plasticité du monocristal de superalliage . . . . . . 160
5.4.3 Influence de I'anisotropie élastique sur la réponse mé-
canique du polycristal . . . . . .. ... L. 163
5.4.4 Comparaison éléments finis-homogénéisation avec cor-
rectionen 3 . . .. ... 166
5.4.5 Calibration de laregleen 5. . . . . . .. . ... .. 169
5.5 Passage des phases au monograin dans le superalliage N18 172
5.5.1 Influence de la forme des précipités . . . . . .. .. 173
5.5.2 Application de la méthode de la correction par la
tangente asymptotique . . . . . . . ... ... ... 175
5.6 Synthése du Chapitre 5. . . . . . . .. ... ... ..... 178
6 Mise en place du modéle & double homogénéisation 181

6.1 Ecriture du modéle a double homogénéisation . . . . . . . 183



Table des matiéres

6.2

6.3

Application du modéle a double homogénéisation a la simu-
lation des essais sur N18 a gros grains . . . . . . . . .. ..
6.2.1 Lois de comportement des phases . . . .. ... ..
6.2.2 Comparaison modeéle/expérience . . . . . . . . . ..
Discussion autour du modele a double homogénéisation . .
6.3.1 Contraintes et déformations aux différentes échelles

6.3.2 Comparaison de I'influence de chaque parameétre sur
la limite d’élasticité . . . . . . . . . ... ... ...

6.3.3 Tempsdecalcul . . . ... ... ... ........

188
188
190
193
193

144



Table des matiéres

Introduction

La partie précédente a permis de décrire le comportement du N18 en fonction
de différents paramétres microstructuraux. Cette partie s’attache & la construction
d’un modéle multiéchelle permettant de déduire le comportement macroscopique du
superalliage polycristallin a partir du comportement des phases qui le constituent.
Pour cela, deux niveaux d’homogénéisation sont nécessaires. Le premier permet de
passer du comportement des phases au comportement du monograin, le second du
comportement du monograin a celui du polycristal. Le Chapitre 5 décrit les mo-
déles d’homogénéisation utilisés pour réaliser une modeélisation multiéchelle avec
une double homogénéisation. Le chapitre 6 compare ensuite les prévisions du mo-
déle & double homogénéisation, aux résultats expérimentaux obtenus sur le N18 a
gros grains.
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5.1. Démarche de modélisation

5.1 Démarche de modélisation

Ce chapitre vise a la mise en place d’'un modéle mutichéchelle prenant en compte
I'effet des paramétres microstructuraux sur le comportement en fatigue du super-
alliage N18 a gros grains. Les différentes échelles en jeu sont l'échelle des deux po-
pulations de précipités, I’échelle des grains et 1'échelle macroscopique, comme décrit
sur la Figure 5.1. Ce type de démarche avec plusieurs homogénéisations en champs
moyens enchainées a déja été effectué pour un alliage de titane par Roos et al. [98|.

Homogénéisation Homogeénéisation Homogénéisation du
des précipités des précipités polycristal

tertiaires g secondaires
Echelle des Echelle des Echelle des Echelle
précipités précipités grains macroscopique
tertiaires secondaires

FiG. 5.1. Schéma des échelles prises en compte dans la modélisation du superalliage N18 &
gros grains.

Cette approche nécessite de connaitre le comportement de chaque phase (v et
v') et deux séquences d’homogénéisation, I'une pour calculer le comportement du
monocristal & partir de celui des phases et ’autre pour calculer le comportement
macroscopique polycristallin & partir de celui du monocristal. Dans la premiére ho-
mogénéisation le comportement du monograin était donc considéré comme le com-
portement homogénéisé, dans la seconde, il devient le comportement local (cf. Ta-
bleau 5.1). Les homogénéisations mises en ceuvre sont décrites et comparées a des
homogénéisations par éléments finis.

Niveaux microscopique mésoscopique | macroscopique
Echelles phases (précipité-+matrice) monograin polycristal
homogénéisation comportement comportement
des précipités local homogénéisé
homogénéisation comportement | comportement
des grains local homogénéisé

TaB. 5.1. Echelles et homogénéisations.

Trés peu de résultats sont disponibles au sujet du comportement du monocristal
de N18. L’identification suivra donc plutdt un schéma de type « méthode inverse ».
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C’est-a-dire que I'on s’appuiera principalement sur les résultats d’essais a 1’échelle
macroscopique (sur le polycristal) ainsi que sur les connaissances acquises sur les
monocristaux d’autres superalliages a d’autres températures pour identifier dans un
premier temps le comportement du monocristal de N18, puis le comportement des
phases qui le constituent.

Ce chapitre décrit le principe des modéles d’homogénéisation en champs moyens
et répertorie les problémes et les solutions apportées pour ’application, d’une part, a
I’homogénéisation de deux phases de comportements trés différents et d’autre part,
a I’homogénéisation du comportement dun polycristal. Le chapitre suivant aborde
I’écriture des deux homogénéisations enchainées ainsi que 'introduction d’un effet
de taille de précipités et 'adéquation de ce modéle & double homogénéisation avec
les résultats expérimentaux.

5.2 Homogénéisation en champs moyens : modéle
de Mori-Tanaka et modéle autocohérent /correc-
tion de Pottier

5.2.1 L’inclusion d’Eshelby

Eshelby a résolu le probléme mécanique suivant [99] :

Soit un milieu homogene infini caractérisé par un tenseur d’élasticité C'. Ce
milieu est supposé étre dans son état naturel relaché (Figure 5.2 a), c’est-a-dire que
la contrainte y est nulle en tout point. On appellera ce milieu matrice. Dans un
petit domaine borné, qu’on appellera inclusion, de ce milieu, le matériau subit une
transformation physique. Cette transformation conduirait, si 'inclusion n’était pas
insérée dans la matrice, & un changement de forme et/ou de taille, caractérisé par
une « déformation libre ». La matrice, elle, n’est pas soumise a cette transformation
(Figure 5.2 b). La présence de la matrice autour de l'inclusion, ’empéche de se
déformer comme si elle était libre. Il y a donc incompatibilité de déformation. Un
équilibre va donc se former, dans lequel I'inclusion et la matrice sont déformées.
L’inclusion est déformée et amenée dans un état différent (S” : g;) de celui qu’elle
aurait eu si la déformation avait été libre (g;). Dans cet état final les contraintes sont
non nulles aussi bien dans la matrice que dans I'inclusion (Figure 5.2 c). Toutefois
comme le volume de I’'inclusion est trés petit devant celui de la matrice, la contrainte
dans la matrice n’est modifiée que localement et reste dans son état relaché loin de
I’inclusion.

Eshelby a montré que si 'inclusion est de forme ellipsoidale et si la transforma-
tion qu’elle subit est une déformation libre homogéne dans I'inclusion, alors I’état
d’équilibre est tel que la déformation finale dans I’inclusion est homogéne.
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5.2. Homogénéisation en champs moyens : modéle de Mori-Tanaka et modéle
autocohérent/correction de Pottier

Omatrice Omatrice Cnatiies = O ° Egmativies

=0
=0

= . .
Ematrice Ematrice

7

Oinclusion Oinclusion

Ematrice

Oinclusion —
C : Einclusion — €1

€: . . . . .
inclusion Esndlmsicn .

=0 =€ SE:€Z

a) état naturel b) incompatibilité ¢) équilibre final
relaché de déformation

F1G. 5.2. Un probléme d’Eshelby [100].

Les équations de ce probléme sont les suivantes :

— € cinématiquement admissible dans la matrice et dans I'inclusion et € tend
vers 0 loin de I'inclusion.

— 0 = C : ¢ dans la matrice et ¢ = C': (¢ — ) dans l'inclusion.

-0 est statlsthuement admissible dans le domaine réunissant la matrice et
Pinclusion.

S” désigne le tenseur d’Eshelby.

o est statistiquement admissible signifie que :

~

div(g) = 0 dans la matrice et I'inclusion et o.n est continu sur la frontiére entre
matrice et inclusion, avec n vecteur normal sortant a la frontiére.

€ est cinématiquement admissible signifie que :

3 u continu sur le domaine (matrice U inclusion) | 2e = grad(u) +' grad(u) dans
la matrice et dans Uinclusion.

On peut réécrire ce probléme en faisant intervenir 7 le tenseur de polarisation.
T=—-C:¢ douo=C:e+ 7 dans 'inclusion.

5.2.2 De l’inclusion d’Eshelby & une distribution de précipités

On peut utiliser le probléme d’Eshelby comme base pour poser d’autres pro-
blémes plus complexes. Par exemple le cas d’une inclusion de nature différente de
celle de la matrice (inclusion et matrice ont des tenseurs d’élasticité différents, soit
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C pour la matrice et C’ pour l'inclusion). Ce probléme peut se ramener facilement a
celui d’Eshelby en calculant la déformation libre g3, correspondant a la polarisation
7' telle que :

Z/:(g/_g)zg_g:gl 51)
T'=-C:¢ 5.2)

Ainsi
o=C:(e—g)=C:(s—en) (5.3)

Par contre on ne peut pas l'utiliser dans le cas de plusieurs inclusions inhomo-
génes. En effet, dans 'inclusion (i) la loi de comportement s’écrit alors :

og=C;:e+1,=C:e+[Ci—C): e+ (5.4)

La « polarisation » équivalente 7; = (C; — C) : € + T; n’est pas homogéne dans
I’inclusion ¢, a cause du champ induit par 'autre inclusion. On ne peut donc pas
utiliser la solution d’Eshelby [100].

Bien qu’il ne soit donc pas possible par cette méthode d’obtenir une solution ana-
lytique exacte du comportement des matériaux biphasés, un certain nombre d’ap-
proximations peuvent étre menées afin d’obtenir une solution approchée, telle que
I'estimation de Mori-Tanaka [101], ou 'estimation autocohérente [102].

5.2.3 Extension aux systémes multiphasés

En 1992, Dvorak [103] propose un modéle d’homogénéisation en champs moyens
pour un systéme constitué d’'un nombre quelconque de phases, elles-mémes décom-
posées en un nombre quelconque de sous-volumes, nommé Transformation Field
Analysis.

La déformation macroscopique est notée E et la contrainte macroscopique est
notée Y. Au niveau macroscopique, ces grandeurs sont liées par la relation :

YX=L:E+A (5.5)
I;J représente le module d’élasticité macroscopique et A la contrainte propre.
(La relation duale s’écrit : E = 5_1 YR p, avec A=—-L: [;l,)
En élasticité pure (pas de déformations libres) la déformation locale dans la phase

r s’écrit :

e, =A : E (5.6)

~ ~ ~

Avec A, le tenseur de localisation des déformations.

(Et la contrainte locale s’écrit : o, = B, : X.)
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5.2. Homogénéisation en champs moyens : modéle de Mori-Tanaka et modéle
autocohérent/correction de Pottier

Lorsque des champs de déformations libres homogénes par morceaux sur les
phases €\ sont appliqués, la relation de localisation s’écrit :

zz:);

es(y) =

~

N
Z-Q €Ly (57)

avec D, le tenseur d’influence en déformation du champ de la phase r sur celui de
la phase s.

Si ’on adopte la méthode duale, partant des contraintes :

os(y) = Bs(y ;

Elr (58)

zz".q

Pour deux phases avec seulement un sous-volume par phase, on peut écrire A et
B analytiquement dans le cadre de ’estimation de Mori-Tanaka ou de I’estimation
auto-cohérente. Par exemple, pour I'estimation de Mori-Tanaka, ou L = L,,,

A =(L"+L)":(L"+L ) (I+P:(L,—Ly)™" (5.9)
=(L* = Ly)™" SEL ! (5.10)
er = (£ - éS) : (1;/ % )" ! ((5er Cré?) : Iz;?" (5.11)

avec L* le tenseur de contrainte de Hill.

5.2.4 Schéma de résolution

Afin de connaitre le comportement du matériau biphasé, un chargement en défor-
mation macroscopique est appliqué (E), 'homogénéisation en champs moyens doit
permettre de déterminer la contrainte macroscopique dans le matériau (X). Pour
ce faire (cf. Figure 5.3), la premiére étape consiste & obtenir le champ de déforma-
tion locale dans les phases 1 et 2 (€1 et &;) a partir du champ macroscopique par
le biais de la régle de localisation. La seconde étape consiste a résoudre les équi-
libres locaux afin de déterminer les contraintes locales (o} et g). Enfin il s’agit en
dernier lieu d’homogénéiser les contraintes locales afin de déterminer la contrainte
macroscopique (3).
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Localisation Homogénéisation

€4, 8 » G4,0
1 =2 Résolution des 1 2

équilibres locaux

F1G. 5.3. Schéma de résolution d’un probléme d’homogénéisation en champs moyens.

5.2.5 Application aux matériaux visco-plastiques

On peut considérer une déformation plastique comme une déformation libre et
ainsi se ramener au cas de 'inclusion d’Eshelby. En effet, un élément de volume sou-
mis & une déformation plastique conserve ensuite cette déformation sans contrainte.
De plus, un volume de matériau hétérogéne ayant subi une déformation plastique
sera le siége de contraintes résiduelles étant donné que le champ de déformation
plastique est en général incompatible d’une phase a I'autre. Tant que cette plasticité
reste figée, on peut se placer dans le cadre donné par Eshelby. Cependant dés que
cette plasticité évolue, I’estimation obtenue est peu précise puisque la localisation
de la déformation s’effectue a ’aide des tenseurs d’élasticité. La contrainte est donc
fortement surestimée dans la ou les phases qui plastifient. La réponse estimée est
donc beaucoup trop raide.

Certains auteurs ont tenté d’autres approches, comme Hill [104], qui propose
d’utiliser une méthode incrémentale afin de résoudre ce probléme. L’idée est, 1a aussi,
de faire une homogénéisation linéaire, mais cette fois-ci le comportement homogéne
équivalent est déterminé en fonction du comportement linéarisé a l'instant t et non
plus avec le module d’élasticité initial. Cette idée est généralisée par Ponte-Castaneda
[105]. Masson et Zaoui proposent également d’utiliser des méthodes tangentes et
affines [106].

5.2.6 Limites des modéles en champs moyens

Limites intrinséques au modéle

Les modéles en champs moyens ne donnent pas de description des champs in-
traphases puisque ces champs sont considérés comme homogénes dans la phase. Ils
conduisent donc a une description trés grossiére des champs locaux, et parfois a une
mauvaise approximation de ces champs.
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5.2. Homogénéisation en champs moyens : modéle de Mori-Tanaka et modéle
autocohérent/correction de Pottier

Domaine de validité de ces modéles

Chaboche, Kanouté et Roos [107| comparent différents modéles d’homogénéi-
sation en champs moyens au calcul d’une cellule périodique par éléments finis (cf.
Figure 5.4). Ils montrent que le comportement estimé a ’aide du modéle TFA (avec
une localisation a I'aide des modules d’élasticité calculés a t=0) est beaucoup trop
raide, mais que la méthode incrémentale ou affine n’est que trés peu meilleure, si ’on
évalue le tenseur de polarisation P en prenant en compte ’anisotropie du module
tangent (courbes « INCR » et « AFF » du groupe « Anisotropic »). Par contre,
elle est beaucoup plus proche de la réponse donnée par la cellule périodique en élé-
ments finis si 'on calcule P analytiquement par P = S : (L*) a partir du tenseur
d’Eshelby S associé¢ a la forme isotrope (L") du module tangent (courbe « INCR »

et « AFF » du groupe « Isotropic »). La ‘courbe nommée « TFA corr » correspond
a la correction de Pottier détaillée dans le paragraphe suivant.

400 - -
Anisofropic y |-
M
TFAL Y4
1%
{ ; : =
i sorfopic e
il o TFA carle — — 1 —]
"‘;' "_‘ff__:____‘--'—-"__
£ -=[ "INCR
= AFF|
E 200 — |
E
1~
2
]
100
0 i
0.000  0.005 0010 0015 0020 0025 0030 0035  0.040

overall axial strain

FiG. 5.4. Réponses données par les différents modeéles d’homogénéisation. L'une des phases
se plastifie et 'autre reste élastique [107].

5.2.7 Correction de Pottier ou correction par la tangente
asymptotique

La correction de Pottier [108] est une correction simple de la méthode TFA qui
utilise la raideur tangente asymptotique (supposée connue) du matériau. Au lieu
de chercher a obtenir le module tangent, comme dans la méthode incrémentale, un
terme correctif K, est introduit pour augmenter la valeur des déformations plas-
tiques « libres ». Il est calculer & partir de la raideur tangente asymptotique. Ainsi
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I’ équation s’écrit :
N N
§s=és:E+Zer¢I§ri§f+Zer :gf (5.12)
r=1 r=1

Ici seule la déformation plastique €, est corrigée et non la dilatation thermique e::g.

La déformation libre totale étant égale a la somme de la déformation plastique et
de la déformation thermique (g, = e” + €°).

Cette correction posséde ’avantage d’étre calculée une seule fois, en cherchant la
solution élastique (tout comme les tenseurs de localisations A, et d’influence Dy,),
et non recalculée a chaque pas de temps comme doit 1’étre le module tangent dans
la méthode incrémentale.

Par contre elle a le désavantage de ne pas vérifier la relation de Mandel-Levin

N
(m=FE, = ZC’” : §f : €7). Ainsi elle conduit a la relation :
- r=1
N N
By=) Bl Koiglh ) ol Lo (I-K):el (513)
r=1 r=1

La Figure 5.5 montre que cette correction est effectivement trés efficace. Alors
que la courbe non corrigée posséde un module d’écrouissage beaucoup trop fort
(courbe en pointillée), la courbe corrigée posséde le méme module asymptotique et
n’est supérieure a la courbe de la cellule périodique calculée par éléments finis que
d’environ 30 MPa.

5.3 Homogénéisation d’un polycristal en champs moyens

5.3.1 De l’inclusion d’Eshelby au polycristal

Historiquement, le début de la plasticité dans les polycristaux a été modélisé a
I’aide de I'approximation de fraction volumique faible de I'inclusion d’Eshelby. En
effet, au début de la plasticité seuls quelques grains sont plastifiés mais la majorité
demeure dans le domaine d’élasticité. On peut donc considérer les quelques grains
qui se plastifient comme des inclusions dans une matrice globalement élastique. Ce-
pendant, au fur et & mesure que la déformation augmente, de plus en plus de grains
se plastifient et ’on ne peut plus se placer dans le cadre de 'approximation de frac-
tion volumique faible. Kroner [109] a voulu continuer a utiliser 'inclusion d’Eshelby
pour décrire la suite de la plasticité en utilisant un modéle auto-cohérent mais est
tombé sur le probléme de la localisation a 1’aide des tenseurs d’élasticité qui donne
une réponse trop raide (cf. paragraphe 5.2.5). Plus récemment, une méthode, nom-
mée régle en § pour homogénéiser les polycristaux a été développée par Cailletaud
et Pilvin [110].
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14004
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FiG. 5.5. Effet de la correction & l'aide du module asymptotique lorsque 'une des phases
plastifie et l'autre reste élastique (pour une fraction volumique de 35% & une
vitesse de déformation de 1s~1) [108].

5.3.2 Reégle en

La régle en [ est une facon simple de prendre en compte les interactions in-
tergranulaires pour des chargements non monotones en formulation élastoplastique
non linéaire [111]. La version de base suppose que ’élasticité est uniforme dans le
matériau. Partant du constat que le terme de correction de contrainte de Kroner
M (£p macro — Eplocat) €t trop grand, cette méthode introduit une nouvelle variable
(9 pour chaque phase, qui change le statut de la correction linéaire avec la valeur
asymptotique.

Equations du modéle :

7, =S +C(8- ) (5.14)
B9 = ¢l — D(B? — 0€(i))éu., (5.15)
Ngrain
@: Z fg:gg (5.16)
g=0

avec C, D et 6 des paramétres matériau,
gy la vitesse de déformation viscoplastique dans la phase g,
ggeq la vitesse de déformation viscoplastique équivalente dans la phase g,

B, la variable d’accomodation non-linéaire attachée a la phase g,

et B3 la moyenne des 3,.
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5.3.3 Conclusions

Les modéles en champs moyens permettent de calculer le comportement homo-
généisé en s’appuyant, pour la plupart, sur la solution du probléme d’Eshelby. Ils
représentent un moyen efficace en termes de temps de calcul. Cependant, ils posent
parfois des problémes lorsque les phases plastifient significativement ou lorsque les
phases ont des comportements trés différents. Des corrections ont été développées
pour s’adapter a ces différents cas. La régle en  comporte un ou plusieurs para-
meétres ajustables permettant de vérifier numériquement son caractére autocohérent.
Par contre, elle ne se calcule de facon simple que dans le cas d’une élasticité iso-
trope du monocristal. Les paramétres C', D, et § qui sont des scalaires dans le cas
de I'élasticité isotrope seraient des tenseurs dans le cas de I’élasticité cubique. C’est
pourquoi l'on se placera dans le cadre de 1’élasticité isotrope. La correction de la
tangente asymptotique (ou correction de Pottier) permet de corriger la rigidité ex-
cessive du modéle de Mori-Tanaka lorsque les phases ont des comportements treés
différents. Cette correction sera donc adoptée dans le cas ou l'on se limite & des
précipités purement élastiques. De méme que pour la régle en (3, le tenseur de pola-
risation P est plus aisé a calculer lorsque l'élasticité des phases est isotrope (la prise
en compte de ’élasticité anisotrope passe par le calcul du tenseur de polarisation tel
que décrit par Roos et al. [98]).

Par contre, ces modéles ne sont pas susceptibles de prendre en compte les effets
de taille des différentes phases. En effet, « champs moyens » signifie que 1’on consi-
dére que chaque phase posséde des champs moyens homogénes, indépendamment de
sa taille ou de sa localisation. Pour prendre en compte les effets de tailles, d’autres
modeéles auraient pu étre utilisés, comme les modeles, dits modéles a gradient, qui
prennent en compte non seulement le champ mais aussi son gradient. Néanmoins,
dans le prochain chapitre, les modéles en champs moyens classiques sont privilégiés
car ils sont plus simples, et nécessitent moins de paramétres. Or, le but est d’en-
chainer deux homogénéisations et d’obtenir un modéle assez peu cotiteux en temps
de calcul pour pouvoir envisager de ’appliquer dans une boucle d’optimisation. Il
convient donc que chacune des homogénéisations soit rapide et pas trop complexe.

5.4 Passage du monograin au polycristal dans le su-
peralliage N18

Enjeu

Cette partie décrit I’homogénéisation qui permet d’obtenir le comportement du
polycristal a partir de celui du monocristal. Par ailleurs, il y est présenté l'identi-
fication du comportement du monograin et la calibration de la régle en g pour les
superalliages a base de nickel.
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5.4. Passage du monograin au polycristal dans le superalliage N18

Homogeéneisation du
polycristal

Echelle des Echelle
grains macroscopique

FiG. 5.6. Homogénéisation du polycristal.

5.4.1 Elasticité du monocristal de superalliage

La déformation totale se décompose en une partie élastique et une partie plas-
tique :
E=¢€c.t¢g (5.17)

ou
o=C:e. (5.18)

ot C est le tenseur d’élasticité. Dans le cas des superalliages a base de nickel il
présente une symétrie cubique en raison de la structure cristalline du matériau. La
base s’exprime comme :

1
a1 =€ ®e, Qg =exQ ey, ag = e3 K €3, a4=ﬁ(62®63+63®62),

as = %(@3 ®Xe+e® 63), Qg = %(61 Kex+ e ® 61);

Dans les axes matériau, le tenseur d’élasticité C' se met sous la forme :

c11 C12 C12 0
Cc12 C11 C12 0
c12 C12 C11 0
0 0 0 C4 0
0 0 0 0 C4 0
0 0 0 0 0 C4

0
0
0

o O O O

L’élasticité des superalliages monocristallins & base de nickel est donc définie
par trois composantes indépendantes (C1, Cia, et Cyy, ici notation de Voigt). Les
propriétés élastiques de ces matériaux sont connues, celles de ’AMI1, par exemple,
peuvent étre trouvées dans [90, 112]. L’élasticité du N18, quant a elle, est toujours
mesurée sur le polycristal, il n’y a donc pas de données sur 1’élasticité du monograin
de N18. Cependant, il semble assez logique de penser que l'élasticité du monograin
de N18 est assez proche de celle de PAMI. Aussi, I'élasticité monocristalline du
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N18 a 450°C sera calculée avec le méme degré d’anisotropie que celui de ’AM1
(Cys/(Cy1 — C42) identiques), les composantes étant déterminées afin que le module
d’Young calculé par homogénéisation corresponde & celui obtenu par les expériences
présentées au Chapitre 4, d’environ 196000 MPa.

5.4.2 Plasticité du monocristal de superalliage

Dans les superalliages a base de nickel, la plasticité est provoquée par le déplace-
ment de dislocations sur les systémes de glissement octaédriques (et éventuellement
cubiques). Lorsque deux dislocations, qui glissent chacune sur leur systéme de glis-
sement, se rencontrent, plusieurs types d’interactions peuvent avoir lieu. Pour les
matériaux cubiques a faces centrées, Franciosi [113] propose ’écriture d’une ma-
trice d’interaction h™ permettant de représenter les interactions des douze systémes
octaédriques a l’aide de six coefficients. Ces coefficients sont reportés dans le Ta-
bleau 5.2. La valeur de ces coefficients s’appuie sur les travaux de Gérard [111]. La
valeur h3=100 interdit & deux systémes colinéaires d’étre actifs en méme temps sui-
vant les recommandations de [114]. Les systémes de glissement dans le N18 sont les
systémes octaédriques. Toutefois, il a été observé que deux systémes octaédriques
pouvaient s’associer pour former un glissement pseudo-cubique [115]. Cependant, il
ne sera tenu compte ici que du glissement octaédrique.

coefficient h0 hl h2 h3 h4 h5
valeur 1 1 0,2 100 3 3
type auto- interaction | verrou | interaction | jonction verrou
d’interaction | écrouissage | coplanaire | de Hirth | colinéaire | glissile | de Lomer

TAB. 5.2. La matrice d’interactions.

Le phénomeéne de durcissement cyclique constaté sur les essais est important mais
assez lent. Le paragraphe 4.2.2 du Chapitre 4 a montré qu’un modéle macroscopique
de type R = Q(1 — e~*) permettait de modéliser correctement le durcissement
cyclique au niveau macroscopique.

Cependant, au niveau du grain, les phénoménes de plasticité sont liés au dépla-
cement des dislocations dans les directions denses des plans de glissement denses.
Un modéle anisotrope de plasticité cristalline est donc considéré pour décrire le
comportement inélastique & I’échelle du monograin. Le modéle choisi est celui de
Méric-Cailletaud [116].
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5.4. Passage du monograin au polycristal dans le superalliage N18

La loi de comportement €, = f(o) est écrite a I’échelle des systémes de glissement

12
£, = qu (5.19)
s=1

1 - - _
ot m* = ~(I°®n° + n° ® [°), avec 7° la normale au plan de glissement et [* la

direction de glissement dans le plan.
Pour chaque systéme de glissement, la cission résolue s’écrit :

™ =0:m’ (5.20)

~

La résultante de la vitesse de glissement v, s’écrit :

Vs = <%> sign(r® — x*) (5.21)

avec x° I’écrouissage cinématique et r° I’écrouissage isotrope.
<> désigne la partie positive.
% =y — dox’® (5.22)
r =R+ Q> b {l—exp(—bv")} (5.23)

T

avec 0" = |¥%|, la déformation plastique cumulée sur chaque systéme de glissement.

(@ définit la valeur asymptotique de la variable scalaire de I’écrouissage isotrope
et correspond au régime cyclique stabilisé pour le systéme s et b indique la rapidité
de la stabilisation. La matrice h™ permet de rendre compte des interactions entre
systémes de glissement. L’écrouissage cinématique z° permet de traduire si besoin
est, le déplacement du centre du domaine d’élasticité dans ’espace des contraintes.
Son existence est a relier aux hétérogénéités de déformation plastique a 1’échelle
microscopique qui créent des champs de contraintes locaux non uniformes, sur de
« grandes » distances. Dans le cadre de ce travail, on cherche a rendre compte des
effets de certaines de ces hétérogénéités crées par les précipités et les joints de grains
par un modéle multiéchelle. Ainsi, aucun écrouissage cinématique n’est introduit a
priori a I’échelle du grain. Les écrouissages cinématiques seront introduits en fonction
des premiers résultats de simulations du comportement polycristallin. La viscosité
du matériau est considérée comme trés faible (K=10 M Pa.s*/™ et n—11).

Dans la littérature, on peut trouver plusieurs valeurs pour ces interactions [113,
111]. La Figure 5.7 montre a titre d’exemple la réponse du matériau monocristallin
pour deux matrices d’interactions différentes.

L’écrouissage introduit doit permettre a la fois de rendre compte de la forme
de la courbe de traction, et du durcissement cyclique observé sur I’essai N°2 en
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F1G. 5.7. Réponses & un premier cycle de fatigue & 0,7% de déformation maximale pour une
orientation donnée pour deux matrices d’interaction. La matrice d’interaction H
désigne une matrice d’interaction décrite dans le Tableau 5.2. La matrice d’auto-
écrouissage est la matrice identité. Les parameétres relatifs a ’écrouissage isotrope
cristallin sont Q=85 MPa et b=4.

fatigue alternée a 0,5% puis 0,7% d’amplitude de déformation. Nous avons fait le
choix de rendre compte d’un durcissement identique sur ’ensemble des systémes de
glissement avec une amplitude modérée de ()=85 MPa et une vitesse lente donnée
par une faible valeur de b=4.

L’effet induit par la régle en 3 est équivalent a I'introduction d’'un écrouissage
cinématique de nature intergranulaire. Elle induit une relaxation de la contrainte
moyenne lors d'une sollicitation de fatigue répétée a déformation imposée. Lorsque
'on utilise une version purement non-linéaire (§ = 0), la contrainte moyenne s’annule
au bout d’un certain nombre de cycles, tout comme pour le modéle cinématique non
linéaire classique. L’introduction d’un paramétre 6 non nul permet d’obtenir une
régle en [ partiellement linéaire, ce qui permet alors de limiter la relaxation de
la contrainte moyenne, conformément a ce qui a été observé expérimentalement.
Compte tenu de ses degrés de liberté, ce modéle semble bien indiqué pour traduire
I’écrouissage cinématique induit par les interactions entre les différents grains dans le
polycristal. En effet, expérimentalement, la contrainte moyenne ne relaxe pas jusqu’a
zéro dans le cas d'un chargement dissymétrique en déformation imposée, tant que
le niveau de déformation imposée n’est pas trop important.
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5.4. Passage du monograin au polycristal dans le superalliage N18

5.4.3 Influence de I’anisotropie élastique sur la réponse mé-
canique du polycristal

En élasticité cubique, un nombre assez important de grains est nécessaire pour
obtenir une bonne approximation du comportement du polycristal. En élasticité iso-
trope, un seul grain, quelle que soit son orientation, suffit a identifier le module
d’élasticité, tandis que dans le cas de ’élasticité cubique, le calcul du module d’élas-
ticité macroscopique réclame un assez grand nombre de grains. Des simulations par
éléments finis de 343 grains avec des conditions aux limites de bords libres ont été
réalisées (Figure 5.8). La face inférieure du cube est fixe et la face supérieure subit
un déplacement imposé selon 1’axe vertical, correspondant au chargement d’un cycle
de fatigue répétée a 0,9% de déformation maximale.

F1G. 5.8. Maillage d’un polycristal de 343 grains (69000 éléments).

Deux types de comportements sont retenus. Dans le premier cas, 1’élasticité est
anisotrope de type cubique, les coefficients C71, C1o et Cyy sont choisis pour que
le degré d’anisotropie soit comparable a celui de ’alliage AM1 et que le module
d’élasticité macroscopique soit celui du N18 a 450°C (soit 196 GPa). Dans le second
cas, I’élasticité du matériau est considérée comme isotrope, la valeur du coefficient de
Poisson définie & 0,3 n’est pas calculée. Dans les deux cas le comportement inélastique
est pris presque parfaitement plastique (un écrouissage isotrope lent est introduit).
Les paramétres des lois sont donnés dans les Tableaux 5.3 et 5.4. Le but de ces
simulations est de vérifier que les conditions d’application de la régle en (3 classique
sont réunies. En effet, la régle en § a été construite pour un module d’élasticité
isotrope et une plasticité cristalline. Ces simulations visent donc a vérifier que la
simplification qui consiste a considérer une élasticité isotrope a 1’échelle des grains
n’influe pas de facon importante sur la réponse macroscopique du polycristal.

Avec 343 grains, la réponse obtenue n’a pas encore convergé. En effet, sur la
Figure 5.9, les différentes réalisations d’un polycristal de 343 grains (seules les orien-
tations de chacun des grains changent) avec élasticité cubique montrent une variation
de module d’élasticité macroscopique de 189 GPa a 208 GPa, donc de I'ordre de 10%.
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Ci1 (MPa) | Ci» (MPa) | Cyy (MPa) | RO (MPa) | K(MPa.s*™) | n | Q (MPa)

268000 187000 114000 RO 10 11 85

TAB. 5.3. Coefficients de la loi de comportement du monocristal avec une élasticité cubique
et une plasticité cristalline.

E (MPa) | v | RO (MPa) | K(MPa.s"") | n | Q (MPa) | b
198000 | 0,3 RO 10 11 85 4

TaB. 5.4. Coeflicients de la loi de comportement du monocristal avec une élasticité isotrope
et une plasticité cristalline.

Effet d’une élasticité cubique ou isotrope sur le comportement du poly-
cristal

En comparant les paires de simulations de comportement de polycristaux possé-
dant 'un une élasticité cubique et l'autre une élasticité isotrope - respectivement en
rouge et en vert sur la Figure 5.9 - on constate que les courbes vertes représentant
I’élasticité isotrope sont en dessous des courbes rouges. Dans le cas de l'élasticité
isotrope, peu apres avoir dépassé le seuil de plasticité macroscopique, tous les grains
sont soumis a la méme contrainte et commencent donc tous a se plastifier dans un
domaine de déformation restreint. Par contre, dans le cas de I’élasticité cubique,
tous les grains subissent des contraintes différentes, et entrent donc en plasticité de
fagon plus progressive. De plus, Sauzay [117| a montré que dans le cas d’une élas-
ticité cristalline cubique avec forte anisotropie, les orientations des grains voisins
induisent plus de dispersion que l'orientation du grain elle-méme. L’orientation des
grains voisins joue donc un role et tous les grains d'une orientation donnée ne se
plastifient donc pas au méme moment.

Les différentes simulations avec élasticité isotrope a 1’échelle du monocristal pré-
sentent des différences de pente au tout début de ’écrouissage en fonction des
systéemes de glissement activés. Toutefois, ces pentes tendent rapidement vers une
asymptote commune. Le début de I’écrouissage engendre cependant des différences
d’environ 20 MPa sur la contrainte dans 'axe de sollicitation aprés 0,9% de défor-
mation imposée.

La Figure 5.9 représente la réponse obtenue expérimentalement avec la micro-
structure & ~;; fins. On constate que, lors de la premiére traction, les réponses
expérimentale et simulées sont proches, bien que le modéle de plasticité soit par-
ticuliérement simpliste (il correspond pratiquement au cas de la plasticité parfaite
sur les systéemes de glissement octaédriques, du fait de la lenteur du durcissement
induit par I’écrouissage isotrope). L’accord est un peu moins bon lors de la premiére
décharge ou le matériau se plastifie plus tot dans I’expérience comparativement au
calcul (Figure 5.9¢). L’écart lors du retour a déformation nulle est de 80 MPa entre
I’expérience et la simulation par éléments finis. Cet effet pourrait étre corrigé au
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F1G. 5.9. a) Premier cycle pour différentes simulations du comportement d’un polycristal
a 343 grains. Le comportement du monocristal est défini par une élasticité cu-
bique (en rouge) ou isotrope (en vert) et une plasticité cristalline parfaite sur les
systémes octaédriques. La ligne noire avec des symboles blancs représente les pre-
miers cycles expérimentaux obtenus avec la microstructure a 7}, fins. b) Zoom
sur la fin de la premiére traction. ¢) Zoom sur la fin de la premiére décharge.
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Chapitre 5. Mise en place des différentes homogénéisations

moyen de la combinaison d’un écrouissage isotrope négatif trés rapide et d’un (ou
plusieurs) écrouissages cinématiques, cependant cela complexifierait alors beaucoup
le modéle.

Que peut-on en déduire sur la loi de comportement monocristalline du maté-
riau? D’une part, qu'une loi simple considérant seulement un écrouissage isotrope
classique pour rendre compte du durcissement cyclique suffira pour décrire correc-
tement la traction et trés probablement les cycles stabilisés des différents essais de
fatigue, puisque ceux-ci montrent trés peu de plasticité cyclique. D’autre part, la
relaxation de la contrainte moyenne étant faible dans I'expérience, il y a donc da-
vantage d’écrouissage linéaire que non linéaire a considérer au niveau intergranulaire,
il faut donc introduire un paramétre ¢ de la régle en 3 assez fort.

5.4.4 Comparaison éléments finis-homogénéisation avec cor-
rection en (3

La Figure 5.10 montre la réponse simulée au moyen de la régle en § pour 100
grains avec une élasticité isotrope avec les parameétres C'=120000 MPa, D=350, et
0=0,02 (en rouge, régle en 3 N°2) et C'=100000 MPa, D=350, et §=0,2 (en vert,
régle en 5 N°1) . Les temps de calcul du premier cycle des différentes simulations
sont reportés dans le Tableau 5.5. En regardant la réponse au 20e cycle on constate
qu’avec la calibration de la régle en § N°2 la contrainte moyenne relaxe trés ra-
pidement jusqu’a une valeur nulle tandis qu’avec la calibration N°1, la contrainte
moyenne reste élevée. La calibration N°1 est donc plus adaptée pour modéliser la
contrainte moyenne au cycle stabilisé.

La courbe simulée par homogénéisation pour les deux jeux de paramétres pour
le régle en 3 et par éléments finis avec une élasticité cubique correspondent tout a
fait lors de la premiére traction. Cependant, la courbe simulée par homogénéisation
avec le jeu N°2 se plastifie encore plus tard que la courbe simulée par éléments finis
lors de la premiére compression. Or, cette derniére plastifiait déja plus tard que
I’expérience.

Il est donc possible de corriger 'effet de ’anisotropie élastique sur le comporte-
ment plastique du polycristal grace a la régle en §, méme en utilisant un compor-
tement monocristallin trés simple. Cela reste cependant un artifice a utiliser avec
précaution. Il permet de rendre compte des effets d’interaction entre les grains méme
dans le cas d’une élasticité monocristalline cubique a I’aide d’un modéle d’homogé-
néisation basée sur une élasticité isotrope. Toutefois, le phénomeéne de relaxation de
la contrainte moyenne n’est pas bien décrit.

La Figure 5.11 montre la réponse mécanique simulée & un premier cycle de fatigue
4 0,9% de déformation maximale pour des polycristaux de 100 grains avec différentes
orientations et pour un polycristal de 10 grains. Les réponses obtenues sont tres
proches. Le cycle stabilisé de ces polycristaux sont également trés proches (écart
entre les contraintes moyennes <15 MPa). Ceci montre qu'il est possible de trouver
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F1G. 5.10. a) Premier cycle pour différentes simulations de polycristal & 343 grains. Le
comportement du monocristal est défini par une élasticité cubique (en noir) ou
isotrope (en bleu) et une plasticité cristalline parfaite sur les systémes octa-
édriques. La méme loi de comportement est utilisée pour les simulations & 1’aide
de la régle en 3 (en rouge). b) 20e cycle avec la régle en (3, la contrainte moyenne
avec la régle en 8 N°2 est nulle, mais elle vaut 100 MPa avec la régle N°1.

Simulation EF 343 grains | 3 343 grains | 3 100 grains | 3 10 grains
Temps de calcul (s) 200000 100 25 1,55

TAB. 5.5. Comparaison des temps de calcul de la réponse mécanique a un premier cycle
de fatigue a 0,9% de déformation maximale pour différent types de simulations.
(EF élément fini, 5 régle en (3).

les orientations cristallines d’un polycristal de 10 grains, qui permet de modéliser a

moindre coiit le comportement d’un polycristal de N18 (a condition d’étre dans des
conditions de sollicitations uniaxiales).
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F1G. 5.11. Comparaison entre le premier cycle de fatigue d’un polycristal de 10 grains (en
noir) et de différents premiers cycles pour des polycristaux 100 grains (premier
cycle pour différents polycristaux dont orientation des grains varie), avec le
modele & double homogénéisation. a) Cas de précipités qui se plastifient, avec
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5.4.5
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Comparaison du premier cycle de fatigue répétée a 0,9% de déformation totale
imposée issu de la simulation EF d’un polycristal de 343 grains et d’'une homo-
généisation avec la régle en 3 N°1 d’un polycristal de 100 grains. Loi de plasticité
Tableau 5.6.

La calibration de la régle en [ s’effectue en deux étapes. Une premiére étape
consiste a identifier le comportement du monocristal par « méthode inverse » sur
la base de simulations par éléments finis du comportement du polycristal. En ex-
ploitant les résultats de simulations de polycristaux de 343 grains, les paramétres
du modéle de comportement du monograin qui permettent d’obtenir la réponse mé-
canique correspondant au mieux aux résultats expérimentaux sont identifiés. Une
fois le comportement du monocristal déterminé, la seconde étape consiste a calibrer
les paramétres de la régle en 3 qui permettent de retrouver par homogénéisation en
champs moyens le comportement du polycristal obtenu précédemment par élément
finis sans changer le comportement du monocristal identifié lors de la premiére étape.
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FiG. 5.13. Courbe de traction pour la microstructure sans précipités tertiaires : en noir,
la courbe expérimentale, en rouge des courbes simulées pour différents calculs
de polycristaux & 343 grains et en bleu deux courbes simulées & 'aide de I'ho-
mogénéisation avec la régle en 5 d’un polycristal de 10 grains, 'une avec un
I’écrouissage isotrope identifié et ’autre avec un écrouissage isotrope nul. Loi de
plasticité : cf. Tableau 5.6. Seuil de plasticité de 410 MPa.

Dans le cas présenté sur la Figure 5.12, correspondant & un premier cycle de
fatigue a déformation imposée et a une loi de comportement avec un écrouissage
isotrope du monocristal, les paramétres de la régle en ( les plus adéquats sont
C'=120000, D=350 et 6=0,02 (régle en 3 N°2). Cette identification permet de simuler
correctement la courbe de traction monotone mais donne une plasticité cyclique
un peu trop faible lors des premiers cycles de la simulation d’un essai de fatigue
a 0,9% de déformation maximale. De plus, la contrainte moyenne relaxe trop, ce
qui complique l'identification. Trois solutions simples sont possibles pour limiter la
relaxation de la contrainte moyenne. Elles consistent, soit a augmenter le parameétre
0 de la régle en (3, soit a accélérer le durcissement cyclique afin de limiter rapidement
la plasticité, soit & augmenter le seuil de plasticité. Cependant, la premiére solution
entraine une augmentation du module d’écrouissage que 1’on peut observer sur la
courbe de traction, et la seconde et la troisiéme limitent encore davantage la plasticité
cyclique sur les premiers cycles.

Par ailleurs, si ’on voulait reproduire au mieux la plasticité cyclique, y compris
sur les premiers cycles, il conviendrait d’introduire un modeéle d’écrouissage cyclique
qui n’entraine pas une relaxation totale de la contrainte moyenne, c’est-a-dire intro-
duire un modéle d’écrouissage cinématique a seuil.

Dans le cas présenté sur la Figure 5.13, correspondant a ’essai de traction pour
la microstructure sans précipités tertiaires de ~', le comportement du monocristal
est décrit dans le Tableau 5.6 et les paramétres de la régle en 3 sont C'=120000
MPa, D= 350 et 6=0,02 (régle en 3 N°2). Par comparaison, sur la Figure 5.14, le

170



5.4. Passage du monograin au polycristal dans le superalliage N18

méme essai de traction est représenté avec des paramétres de la régle en (3 différents,
(C=100000 MPa, D= 350 et 6=0,2, régle en 3 N°1). On constate que la courbe
de traction simulée avec la régle en 8 N°1 correspond bien jusqu’a environ 1% de
déformation, mais est beaucoup trop raide au-dela. Par contre, cette identification
permet une meilleure modélisation de la relaxation de la contrainte moyenne. Au
contraire, la régle en § N°2 permet une bonne description de la courbe de traction
mais entraine une trop forte relaxation de la contrainte moyenne.

E (MPa) | v | RO (MPa) | K (MPa.s'/") | n | Q(MPa) | b

N'let2| 198000 | 0,3 RO 10 11 85 4
Cy (MPa) | Dg | 05
N1 100000 | 350 | 0,2
N°2 | 120000 | 350 | 0,02

TaB. 5.6. Coefficients de la loi de comportement du monocristal.
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F1G. 5.14. Courbe de traction pour la microstructure sans précipités tertiaires.
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5.5 Passage des phases au monograin dans le super-
alliage N18

Enjeu

Cette partie a pour objet de valider les conditions d’application d’une homogé-
néisation en champs moyens (de type Mori-Tanaka) du comportement des phases ~y
et 7/ afin d’obtenir le comportement du monograin. Il s’agit également d’appliquer
la méthode de correction proposée par Pottier afin de palier une estimation trop
rigide de la réponse mécanique par homogénéisation en champs moyens deés lors que
le phases ont des comportements mécaniques trés différents. Or c¢’est le cas, si 'on
choisit de considérer les précipités comme purement élastiques et la matrice comme
élasto-visco-plastique. Par ailleurs, la régle d’homogénéisation de Mori-Tanaka s’ap-
puie sur les travaux d’Eshelby et suppose une distribution isotrope des précipités.
Ici, les précipités secondaires sont cuboidaux et tous orientés dans le méme sens dans
un grain, la distribution de la phase précipité n’est donc pas isotrope.

Homogeéneéisation
des precipités
secondaires

Echelle des Echelle des
précipités grains
secondaires

F1G. 5.15. Homogénéisation des précipités.

Un certain nombre de travaux ont été réalisés en homogénéisation avec des préci-
pités cubiques ou cuboidaux [118, 119, 120]. Cependant, ils concernent des précipités
dans une matrice au comportement isotrope. Par ailleurs, 1'utilisation de I'inclusion
d’Eshelby repose sur I’hypothése d’uniformité des champs de contrainte et de défor-
mation dans l'inclusion. Or, dans un précipité cubique ou cuboidal, ces champs ne
sont pas uniformes [121].

Il parait donc assez difficile de prendre en compte la forme du précipité dans le
N18 via ces modéles. D’autant plus qu’aucune donnée concernant le comportement
mécanique du monograin a 450°C n’est disponible. Les seules informations connues
concernent le comportement macroscopique du polycristal. Il faut donc chercher a
rendre compte des tendances que peut générer un changement de microstructure
sans avoir trop de paramétres & identifier, puisqu’on ne dispose pas d’informations
détaillées a 1’échelle des phases. C’est pourquoi un modéle classique simple est choisi
pour I’homogénéisation. La distribution de la phase 7’ est considérée comme isotrope,
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5.5. Passage des phases au monograin dans le superalliage N18

les précipités sont alors assimilés a des sphéres et un modéle d’homogénéisation de
Mori-Tanaka est appliqué. C’est pour la méme raison que des modéles de compor-
tement simples pour la matrice et les précipités sont également privilégiés.

5.5.1 Influence de la forme des précipités

Afin d’estimer l’erreur induite par I’approximation « les précipités sont assimi-
lables & des sphéres », des calculs par éléments finis de cellules périodiques avec
différentes formes de précipités ont été réalisés. Ce type de comparaison n’est pas
totalement pertinent puisque la répartition des précipités dans un grain d’alliage
N18 est aléatoire et non pas périodique. Cependant, la microstructure périodique
devrait donner une bonne estimation de 'influence de la forme des précipités sur le
comportement du monograin, pour un cott de calcul et de mise en place moindre
que celui d’une microstructure aléatoire.

Les maillages utilisés pour ces simulations sont présentés sur les Figures 5.16 a
5.18. La fraction volumique de précipité est d’environ 43% pour les trois cellules.
Les conditions aux limites de la cellule sont telles qu’elles simulent un empilement
périodique, identique a celui représenté sur la Figure 5.18. Les déplacements des
faces latérales opposées sont identiques. Et les déplacements des faces supérieure et
inférieure se correspondent : le déplacement de chacun des tiers de la face inférieure
est identique a celui du tiers opposé de la face supérieure. De plus, pour simuler la
traction, une déformation uniforme est imposée a tous les éléments.

Afin de simplifier les calculs et faute de données pertinentes sur le comporte-
ment des précipités de 7/ dans le N18, le comportement de ces derniers est considéré
comme purement élastique, en premiére approximation. La plasticité du matériau
est donc portée uniquement par la matrice v. De plus, nous avons vu que les dis-
locations aux forts niveaux de déformation étaient principalement stockées dans la
matrice, méme si les précipités en contiennent également. Le modeéle choisi pour
décrire le comportement de la matrice est un modéle de plasticité cristalline de type
Méric-Cailletaud. La valeur de I’écrouissage isotrope est choisie pour correspondre
au durcissement cyclique constaté sur les essais. Les interactions entre les systémes
de glissement sont décrites dans le Tableau 5.2. Aucun écrouissage cinématique n’est
introduit dans le comportement de la matrice.

Pour chaque forme de précipités, la simulation d’'un premier cycle de fatigue
en traction répétée a 0,9% de déformation a été réalisée pour quatre orientations
cristallographiques du matériau. Les réponses selon les axes [001], [111] et pour des
axes quelconques sont présentées sur la Figure 5.19.

Nous pouvons noter que la forme du précipité a un effet moins fort que ’orien-
tation cristalline. En effet, les orientations {111} et {223}, les courbes bleues et
roses représentant le premier cycle de fatigue pour les deux formes de précipités
sont assez proches. Une forme cuboidale du précipité entraine un écrouissage plus
important que la forme sphérique. Cet écrouissage plus important peut engendrer
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5.5. Passage des phases au monograin dans le superalliage N18
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F1a. 5.19. Simulations de la réponse en fatigue (moyenne volumique) selon différentes di-
rections cristallographiques pour une cellule élémentaire périodique contenant
différentes formes de précipités, avec élasticité isotrope pour les deux phases et
plasticité cristalline pour le matrice (cf. Tableau 5.7).

des différences allant jusqu’a 150 MPa en fin de premiére montée en charge. On peut
remarquer que ce résultat est a l'inverse des résultats obtenus par dynamique des
dislocations, pour lesquels le rayon de courbure trés fort des précipités cuboidaux
facilite I’entrée des dislocations dans le précipité [59].

5.5.2 Application de la méthode de la correction par la tan-
gente asymptotique

Comme mentionné précédemment, les modéles en champs moyens conduisent a
une réponse trop rigide du milieu homogéne équivalent lorsque les comportements
de la matrice et des précipités sont trés différents. La Figure 5.20 montre que, pour
toutes les orientations, la courbe issue de I’homogénéisation par la méthode de Mori-
Tanaka (courbe rouge) est trop rigide par rapport a la référence éléments finis (courbe
noire). Une correction par la tangente asymptotique est donc nécessaire. La méthode
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Chapitre 5. Mise en place des différentes homogénéisations

de correction par la tangente asymptotique est appliquée pour obtenir une réponse
plus proche de 'expérience. Ici un terme correctif unique est identifié pour toutes les
simulations quelle que soit I'orientation du cristal. Ce terme correctif est choisi pour
que la correction soit mieux adaptée en moyenne & toutes les orientations testées,
lorsque 'on compare les simulations par éléments finis sur cellule périodique avec
un précipité cuboidal & celles obtenues par homogénéisation en champs moyens. Les
réponses obtenues par simulations par éléments finis sur une cellule périodique avec
un précipité cuboidal sont ici plus raides que celles avec des précipités sphériques, le
module tangent asymptotique moyen est donc plus fort dans ce cas.

La correction améliore les résultats dans la quasi-totalité des orientations, a I’ex-
ception de la réponse a une sollicitation selon 1'axe [111]. Cependant, des diffé-
rences importantes peuvent encore étre observées entre les courbes de référence et
les courbes obtenues en appliquant la méthode de correction par la tangente asymp-
totique. En effet, la tangente asymptotique dépend de l'orientation, il n’est donc
pas possible d’obtenir une correction satisfaisante pour toutes les orientations. Par
contre, il est possible de choisir une correction moyenne dont les erreurs se com-
pensent d’une orientation a ’autre. En effet, le but est ici de pouvoir obtenir le
comportement homogénéisé du polycristal. Cette correction permet donc de retrou-
ver un comportement correct pour le polycristal aprés une double homogénéisation,
comme nous le verrons plus loin. Cependant, les contraintes et les déformations a
I’échelle des phases pourraient étre imprécises. Ce n’est pas génant, étant donné que
I'approximation « élasticité isotrope a 1’échelle des phases » au lieu de 1’élasticité
cubique générait déja d’importantes différences sur les champs de contraintes et de
déformations microscopiques. Sauzay et ses collaborateurs [122] ont d’ailleurs mon-
tré que I'introduction de I’élasticité cubique n’a qu’une faible influence sur la réponse
macroscopique du matériau. Par contre, elle a une influence majeure sur la cission
résolue critique a I’échelle du grain.

Par contre, on peut noter que le module d’écrouissage obtenu pour le comporte-
ment du monograin homogénéisé est trop fort par rapport au comportement proche
du parfaitement plastique choisi pour le monograin lors de son identification a partir
des simulations de polycristaux par éléments finis. Pourtant le comportement de la
matrice introduit pour 'homogénéisation des phases est presque parfaitement plas-
tique, on ne peut donc diminuer significativement 1’écrouissage. Le fait de choisir
un modéle de comportement purement élastique pour les précipités entraine donc
une réponse trop rigide au niveau du monograin. Deux options s’offrent alors. Il
faut soit choisir un modéle élasto-visco-plastique pour les précipités également, soit
diminuer artificiellement le module tangent asymptotique pour obtenir un compor-
tement du monograin correspondant a celui obtenu par « méthode inverse » a partir
du comportement du polycristal.

176



5.5. Passage des phases au monograin dans le superalliage N18

1200 1
1000 1

N O ®
© O o o
o © & & &
ISR N S SN S NS |

contrainte (MPa)
N
contrainte (MPa)

200 1+

-400 7 t—i—i-—|—— FEcuboide |: T t--i[—— FE cuboide [
-600 Zol ; ; —— hom sans corr: : ._[—— hom sans cori|:
T : : : : —— hom corr — hom corr

-800 - 600 - SR
0.0 01 02 03 04 05 06 07 08 09 20100 01 02 03 04 05 06 07 08 0.9

déformation (%) déformation (%)

[7 40 24]

contrainte (MPa)
contrainte (MPa)

T S —— FE cuboide —2007 : ; —— FE cuboide |:

~400 - Z i . |—— hom sans cortl: 400 1 ————— —— hom sans cort:
600 : : : : i |—— hom corr ' : : : —— hom corr

—0100 Ol 02 03 04 05 06 07 08 09 OO 01 02 03 04 05 06 07 08 09

déformation (%) déformation (%)

[1 6 35]

1200
1000
800 7 : | | — ‘ ; | |
i
400 o A
0]

contrainte (MPa)

— FE cuboide |:
—— hom sans corrf-
— hom corr
-600 -
OO 01 02 03 04 05 06 07 08 09
déformation (%)

FiG. 5.20. Comparaison de simulations de premier cycle de fatigue appliqué suivant dif-
férents axes matériau. La cellule est périodique et contient des précipités cu-
boidaux (en noir). Le comportement du matériau obtenu par homogénéisation
de Mori-Tanaka est en vert et celui sans la correction de la tangente asympto-
tique est en rouge. La loi de comportement consiste en une élasticité isotrope

et un écrouissage isotrope défini sur les systémes de glissement octaédriques (cf.
Tableau 5.7).
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Conclusions

L’homogénéisation en champs moyens en appliquant la méthode de correction
par la tangente asymptotique (correction de Pottier) permet de modérer la raideur
excessive du modeéle de Mori-Tanaka. Néanmoins, comme il s’agit d’une correction
moyenne, identique pour toutes les orientations, elle n’est pas adaptée a chaque orien-
tation. Elle permet certes une correction au niveau macroscopique, mais a 1’échelle
des phases, des différences importantes apparaissent. En fait, deux facteurs modi-
fient fortement les contraintes et les déformations a I’échelle des phases, d'une part,
I’approximation élasticité isotrope, d’autre part la correction de Pottier. Il est néan-
moins possible de I'utiliser pour avoir des tendances au sujet de l'influence de la
microstructure sur le comportement macroscopique.

Par ailleurs, le choix d’un comportement purement élastiques pour les précipi-
tés ameéne a augmenter artificiellement la correction par la tangente asymptotique,
c’est-a-dire & diminuer fortement le module tangent asymptotique, pour obtenir le
comportement du monocristal voulu. Mais le choix d’un comportement élasto-visco-
plastique pour les précipités, pour lequel la correction ne serait pas nécessaire, pose
le probléme de I'identification du comportement des phases.

5.6 Synthése du Chapitre 5

L’élasticité monocristalline du N18 est cubique, et probablement proche de celle
de ’AM1. Ce type d’élasticité introduit des contraintes internes entre les phases, a
I’échelle fine. Celles-ci ont été évaluées par éléments finis. L’ordre de grandeur de
ces contraintes internes reste assez faible, c’est pourquoi elles seront négligées par
la suite, de maniére & pouvoir utiliser un modele simple dans lequel I’élasticité est
homogeéne (régle en [3).

Généralement, dans les superalliages v//, 'écart entre ’élasticité de la matrice
et celle du précipité est inférieur a 10%. La matrice a ainsi un module d’élasticité
légérement inférieur a celui des précipités.

Afin de simplifier les calculs et faute de données pertinentes sur le comportement
des précipités de 7' dans le N18, le comportement de ces derniers a été considéré
comme purement élastique, en premiére approximation. La plasticité du matériau est
donc portée uniquement par la matrice. Cependant, le fait d’homogénéiser la matrice
avec les précipités purement élastiques conduit a un écrouissage plus fort dans le
matériau homogénéisé que celui identifié pour le monograin, & moins de diminuer
le module tangent asymptotique a introduire dans la méthode de correction par la
tangente asymptotique. Le choix d’un comportement élasto-visco-plastiques pour les
précipités pose quant a lui des problémes d’identification.

A présent qu’ont été exposés les résultats issus des calibrations des deux change-
ments d’échelles, ainsi que les lois de comportement des phases, le chapitre suivant
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aborde la construction du modele complet avec les deux changements d’échelle et
compare les simulations aux résultats expérimentaux.
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Chapitre 6

Mise en place du modéle a double
homogénéisation
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Chapitre 6. Mise en place du modéle & double homogénéisation
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6.1. Ecriture du modéle & double homogénéisation

Enjeu

Le modeéle a double homogénéisation permet de passer du comportement des
phases directement au comportement macroscopique du polycristal. Ce modéle est
constitué de deux homogénéisations imbriquées I'une dans 'autre. La premiére est
une homogénéisation de Mori-Tanaka destinée a homogénéiser le comportement des
précipités et de la matrice afin d’estimer le comportement du monograin, la seconde
est une homogénéisation par la régle en § du comportement des grains pour en
déduire celui du polycristal. La Figure 6.1 donne le schéma du modeéle et la Figure 6.2
précise les variables utilisées a chaque échelle.

Homogéneéisation Homogénéisation du
des precipités polycristal
secondaires =

Echelle des Echelle des Echelle
précipités grains macroscopique
secondaires

F1G. 6.1. Schéma des échelles dans le N18.

6.1 Ecriture du modéle & double homogénéisation

L’étape de localisation consiste a estimer les contraintes dans chaque grain puis
dans chaque phase.

Localisation des contraintes :

L’équation 6.1 définit les contraintes dans chaque grain a partir de la contrainte
macroscopique .

o) = £+ C4(B - B) (6.1)

~

Puis les équations 6.2 et 6.3 permettent de calculer les contraintes dans les pré-
cipités et la matrice de chaque grain a partir de la contrainte en chaque grain.

Localisation des contraintes a l’aide de I’écriture TFA (Transformation Field
Analysis [103]) :

Ngn = -?m o’ + -Em,m : -£’m : §g7m + Em,prec : -Qprec : gg,p'l‘ec (62)
gzg)frec = gprec : gg + Eprec,m : £/m : Eg,m + Ep'rec,p'rec : -Qprec : §g,p7‘ec (63)
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FiG. 6.2. Schéma de la double homogénéisation.

Avec la correction de Pottier qui vise & améliorer les estimations fournies par
I'approche TFA (2 phases), on remplace F',.; par F,, pour prendre en compte la
correction par tangente asymptotique (cf. article de Chaboche et al. [108]) :

g _ . g * . . g * . . g
~m §m LoT Em,m ) ém “Epm + Em,PTGC ) %prec * Epprec )
g o . g * . . =9 * : - g9
T ee = gprec ro + I:prec,m : £’m “€pm + Eprec,p'rec : .Qp'rec P Epprec (65)

Lois de comportement a I’échelle des précipités :

Les écoulements viscoplastiques sont alors obtenus par les lois de comportement
des deux phases. On note respectivement les déformations locales des phases matrice

et précipité de chaque grain g, €7, et €7 ... Ici est présenté le cas général, ou les

comportements des deux phases sont élasto-viscoplastiques.

& = flan, vary,) (6.6)

égrec = f(qgrecv Uarigfnt)

var{ , désignent des variables internes de la loi de comportement.
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6.1. Ecriture du modéle & double homogénéisation

Homogénéisation des déformations :

A partir des déformations locales, il faut maintenant calculer la déformation dans
chacun des grains puis la déformation macroscopique E :

— Déformation plastique dans chaque grain

+ cmth s (6.8)

=g __ t .
§p - Cprec §p7’ec . prec

— Déformation totale dans chaque grain

e=¢ftef=¢'+L " g (6.9)
Ici Ly = L, du fait de I'isotropie de I’élasticité.
— Déformation totale macroscopique

E=E,+B.=) f'g+L "% (6.10)

g

Si 'on applique la correction de la tangente asymptotique, ’équation 6.8 est modifiée
en :

~g t . .
§g = Cprec -§prec . Igprec . pprec +Cm -§ Igm §g, +

Cprec-g_l : -Elprec . (I Kprec) C € Cm-g_l : -£/m (

zzs(

—K.):e (6.11)

prec m

Lors du calcul des variables internes, 1’évolution de la variable ﬁ est donnée par
I’équation 6.12 :

2
@9 = &) — (DpP’ — dge,) 565 £y (6.12)

I1 est possible de définir un certain nombre de grandeurs intermédiaires, telles que
la déformation et la contrainte globale dans la matrice E,,, 3, ou dans le précipité
E, cc, Xprec par les relations suivantes :

- Z foes, (6.13)
Epee = Z fI€5 e (6.14)
= Z fram (6.15)

gprec = Z fgaprec (616)

g
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Introduction de ’effet de taille

Afin de pouvoir rendre compte des effets de la microstructure sur le comporte-
ment en fatigue, il est nécessaire de retrouver les différences de limites d’élasticité
observées dans la seconde partie de ce mémoire (chapitre 4). Or, pour ces alliages,
la limite d’élasticité dépend fortement de la taille des différentes populations de
précipités. L'effet de la taille des précipités n’est pas prise en compte par les mo-
déles en champs moyens. Il est donc nécessaire d’introduire l'effet de la taille des
précipités directement dans le comportement monocristallin des différentes phases.
En pratique, si ’on choisit de conserver un comportement des précipités purement
élastique, seul le comportement de la matrice dépend de la taille des précipités.

Pour modifier la limite d’élasticité a 0,2% de déformation plastique, le plus simple
est de modifier le seuil de plasticité. On pourrait envisager d’introduire un écrouis-
sage cinématique classique rapide, mais celui-ci induirait une relaxation significative
de la contrainte moyenne. Or, les résultats expérimentaux ont montré que la relaxa-
tion de la contrainte moyenne est trés faible. Il faudrait donc utiliser un écrouissage
multicinématique a seuil qui rendrait le modéle a 1’échelle des phases trop com-
plexe. L’effet de taille est donc introduit dans le seuil de plasticité du modéle de
comportement des phases.

Afin d’introduire cet effet de taille, la fonction exposée dans la seconde partie
au chapitre 4 paragraphe 4.2.1 est utilisée. Pour rappel, le seuil de plasticité, 7, est
défini par I’ équation 4.2 : 7p = T phase—seute + ATg/H + ATg/m

Pour les dislocations fortement couplées, I’équation 3.8 est utilisée :

3,34T/f RI' 4pB
AT =0,415——+ | 2,56 —
T bR < T

1/2
1) (0,94(1 + f1/2/2))|56]

Pour les dislocations faiblement couplées, I’équation 3.9 est utilisée :

r TapsRf\ "
AT = 2,548 <0,35 (ﬂf) +O,35f)

2b T

avec [app—0,24 J/m?, w=3,34, b=0,25 nm, T = €2 5¢-9N.

Pour chaque population de précipités, I'incrément de cission résolue critique
qu’engendre cette population est déterminé en choisissant le mécanisme qui donne
I'incrément minimal. Les différents incréments sont ensuite additionnés.

Entrées et sorties du modéle

Ce modeéle a double homogénéisation nécessite un certain nombre de paramétres
matériau. Ces paramétres ainsi que les variables internes qu’ils controlent sont rap-
pelés dans le Tableau 6.1. 1l faut deux parameétres, le module d’Young (Young) et le
coefficient de Poisson (v), pour définir le tenseur d’élasticité du précipité, de méme
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6.1. Ecriture du modéle & double homogénéisation

il en faut deux autres pour définir le tenseur d’élasticité de la matrice. Comme la
matrice se plastifie, il faut également un seuil de plasticité. La loi de comportement
choisie pour la matrice peut étre plus ou moins complexe et compter des écrouis-
sages isotropes et cinématiques. A minima, un écrouissage isotrope est nécessaire
pour rendre compte du durcissement cyclique. Un écrouissage cinématique intergra-
nulaire est introduit via la régle en [, qui nécessite trois parameétres (Cjs,Dg et dg).
Le dernier paramétre du modéle correspond a la correction de Pottier. Il ne faut
donc pas moins de onze parameétres pour calibrer le modéle. Le modéle comprend a
minima, deux variables internes macroscopiques (E. et E,), deux variables internes
par grain (39 et €9), deux variables internes pour chaque systéme, soit vingt-quatre
variables au total par grain (77 et r¢), car il y a douze systémes de glissement octa-
hédrique dans la maille cubique & face centrée. Ce nombre de variables internes est
certes important, mais reste néanmoins comparable a celui d’'un modéle d’homogé-
néisation a ’aide de la régle en 3 & un seul niveau.

De plus, le modéle intégre une estimation du seuil de plasticité a partir de la
microstructure, qui nécessite également des parameétres matériau.

Concernant les sorties du modéle (présentées dans le Tableau 6.2), plusieurs
options sont envisageables : soit seul le résultat de 'lhomogénéisation est important
et I'on peut se contenter de sorties a I’échelle macroscopique, soit on souhaite obtenir
aussi la répartition de la déformation au sein des grains selon leur orientation, voire
méme la cission résolue critique et la déformation pour chaque systéme de glissement
et il est alors nécessaire de sauvegarder les valeurs de toutes les variables internes
des échelles inférieures.

parameétre variables internes
Précipités Young, v g (1)
Matrice Young,v g (1)
RO = f(fl7 tz) Tp (Nsystemes X Ngrains)
Q> b Vs (Nsystemes X Ngrains)
Ci7 Dz Oé(S,i) (Nsystemes X Ngrams X Nz)
régle en 6 Cg, Dﬂ, 6g :69 (Ngrains)
Pottier L, -

TAB. 6.1. Parameétres matériau et variables internes du modéle. Cas de précipités purement
élastiques.
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échelle sorties
échelle E. (1)
macroscopique E, (1)

E=E.+E, (1)

échelle e’ (Nyrains)
des Eg (Ngrams)
grains o’ (Ngrams)

g’ (N, )

e matrice grains

échelle Ee preczpzte (Ngrazns)

des gp,matmce (Ngrazns)

phases §p precipite (Ngrams)

ggwtmce (Ngrains)

ggrecipite (Ngrains)
P)/g,matrice (Nsystemes X Ngmins)
Vg,precipite (Nsystemes X Ngrams)
Tg,matrice (Nsystemes X Ngrains)

g
Ts. precipite (NSyStemGS X Ngrains)

TAB. 6.2. Sorties du modéle.

6.2 Application du modéle & double homogénéisa-
tion a la simulation des essais sur N18 & gros
grains

6.2.1 Lois de comportement des phases

D’apreés les résultats de I'identification du comportement du monograin au para-
graphe 5.4, aucun écrouissage cinématique intragranulaire n’est nécessaire et le dur-
cissement cyclique peut-étre modélisé par un écrouissage isotrope sur les systémes de
glissement selon une loi de type Méric-Cailletaud avec pour paramétres ()=85 MPa
et b=4 (cf. Tableau 5.6). Les microstructures réalisées expérimentalement au cours
de ce travail comportent toutes une fraction volumique de précipités d’environ 50%.
Le méme écrouissage isotrope est introduit dans le modéle de comportement de la
matrice. Les comportements considérés sont reportés dans les Tableaux 6.3 et 6.4.
Deux approches ont été envisagées. Dans la premiére, les précipités sont considé-
rés comme purement élastiques, ce qui permet de limiter le nombre de paramétres a
identifier. Dans la seconde, la matrice et le précipité sont susceptibles de se plastifier.
Cependant 'identification du comportement plastique de chaque phase est difficile,
car aucune donnée ne permet d’attribuer les effets observés a une phase plutot qu’a
une autre. Un jeu de paramétres est néanmoins proposé dans le Tableau 6.4. Les
avantages de la seconde approche sont qu’elle est un peu plus physique puisque les
dislocations traversent effectivement les précipités, qu’elle ne nécessite pas d’utiliser
la correction par la tangente asymptotique et surtout qu’elle permet de voir des
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effets d’interaction entre les deux comportements plastiques des deux phases.

phase E (MPa) | v RO (M Pa) K (MPa.s'/") | n | Q (MPa) | b
matrice 7y 185000 | 0,3 | f(microstucture) 10 11 85 4
précipité v/ | 210000 | 0,3 00 X X X

TaB. 6.3. Coefficients de la loi de comportement de la matrice et des précipités lorsque le
comportement de ceux-ci est purement élastiques.

phase E (MPa) | v RO (M Pa) K (MPa.s'/") | n | Q (MPa) | b
matrice 7y 185000 | 0,3 | f(microstucture) 10 11 80 4
précipité 4" | 210000 | 0,3 | f(microstucture) 10 11 120 6

TAB. 6.4. Coefficients de la loi de comportement de la matrice et des précipités dans le cas
ou les précipités se plastifient.

régle en 3 | Cg(MPa) | Dg | dp
regle 1 100000 | 350 | 0,2
regle 2 120000 | 350 | 0,002

TAB. 6.5. Coefficients de la régle en S.

Lors du calibrage de la régle en § défini au chapitre précédent, on avait pu
remarquer qu’avec la régle identifiée (régle N°2 du Tableau 6.5) la relaxation de la
contrainte moyenne était trop forte dés le premier cycle. Il est possible de limiter
cette relaxation de la contrainte moyenne en augmentant le parameétre dg de la régle
en 3. Cependant cette modification entraine aussi une augmentation de 1’écrouissage
cinématique linéaire et modifie fortement la courbe de traction. On peut donc choisir
soit. d’homogénéiser avec la reégle N2, et avoir une trop grande relaxation de la
contrainte moyenne, soit d’homogénéiser avec la régle N1 et avoir un écrouissage
trop raide sur la courbe de traction. Etant donné que 1’allure de la courbe de traction
au-dela de 1% de déformation est hors du domaine d’application visé, c’est la régle
N"1 qui est appliquée.

Pour les lois des phases identifiées pour la régle en 3 N°1, le seuil de plasticité
est donné par :

RO,matrice = RO,matricefseule + A1 =50 + AT(t’y}I? t'y}lp f'y}lﬁ f’Y}H) (617)
RO,prec = RO,precipitesfseuls + AT =175 + AT(tW}[’ t"/hﬂ f"/;ﬂ fW}U) (618)

ou At est la fonction définie au paragraphe 6.1.

Les seuils de plasticité des phases isolées n’étant pas connus, un choix arbitraire
a été fait. Il considére assez logiquement que les précipités se plastifient plus tard que
la matrice. En effet, les dislocations se déplacent dans la matrice et sont bloquées
et/ou ralenties par les précipités.
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6.2.2 Comparaison modéle/expérience

La comparaison des résultats du modéle dans lequel on considére que les pré-
cipités ont un comportement purement élastique avec les résultats expérimentaux
montre que cette hypothése n’est pas pertinente. Méme en attribuant un comporte-
ment pratiquement parfaitement plastique a la matrice, le comportement homogé-
néisé au moyen du calcul par éléments finis de la cellule périodique est trop rigide
par rapport a l'expérience. Il convient donc d’appliquer un module tangent asymp-
totique dans la méthode de correction par la tangent asymptotique plus faible que
celui qui correspondrait a la correction de I’exces de rigidité di au modéle d’homo-
généisation, afin de corriger également ’excés de rigidité di au choix d’un modéle
de comportement purement élastique pour les précipités. De plus, la correction ap-
pliquée ici est indépendante de ’orientation de chaque grain, et ne permet donc pas
de récupérer la réponse de chaque phase.

Il semble, de plus, logique de donner un comportement plastique aux précipités,
étant donné que, tout comme la matrice, ils sont traversés par des dislocations et
peuvent méme - dans le cas de la microstructure a gros précipités - contenir des
paires de dislocations vis. Toutefois, I'identification des comportements des phases
lorsque la matrice et les précipités ont un comportement élasto-plastique est treés
difficile car un grand nombre de paramétres matériau est alors a identifier. Elle est
d’autant plus difficile que seules des données macroscopiques sont disponibles. Par
ailleurs, il est probable que des lois de type plasticité cristalline ne soient pas les
plus adaptées pour décrire la plasticité a 1’échelle des phases. Il faudrait sans doute
utiliser des lois utilisant les densités de dislocations et leurs interactions. Néanmoins,
un assez bon accord entre expériences et simulations est obtenu avec la calibration
de larégle en 5 N°2 (définie dans le Tableau 6.5) et les lois de comportement définies
dans le Tableau 6.4). La Figure 6.3 illustre ce fait pour les essais de fatigue a 0,9%
de déformation maximale, et la Figure 6.4 pour les essais de fatigue alternée a deux
niveaux de déformation imposée.
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a gros grains
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FiG. 6.3. Comparaison entre l’expérience et la simulation sur le premier cycle et le cycle
stabilisé d’un essai de fatigue répétée a 0,9% de déformation maximale. La simu-
lation est calculée & ’aide d’'un modéle & double homogénéisation d’un polycristal
de 10 grains ayant des précipités qui se plastifient. a) microstructure standard,
b) microstructure sans v;;; ¢) microstructure a gros ;.
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Fi1G. 6.4. Comparaison entre I’expérience et la simulation sur le premier cycle & Ae = 1,4%
et le cycle stabilisé d’un essai de fatigue alternée en déformation imposée avec 300
cycles & Ae = 1% puis 300 cycles a Ae = 1,4%. La simulation est calculée a I’aide
d’un modéle & double homogénéisation sur un polycristal de 10 grains ayant des
précipités qui se plastifient. a) microstructure standard changement de niveau de
déformation, b) microstructure & gros 7;; changement de niveau de déformation
c¢) microstructure standard cycle stabilisé Ae = 1,4%, d) microstructure a gros

vy cycle stabilise Ae = 1,4%.
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6.3 Discussion autour du modéle a double homogé-
néisation

6.3.1 Contraintes et déformations aux différentes échelles

Cette section a pour but d’analyser comment contraintes et déformations sont
réparties lorsqu’un changement d’échelle est réalisé.

Les Figures 6.5 et 6.6 présentent les simulations de la réponse mécanique ma-
croscopique de la microstructure a gros précipités secondaires ainsi que la « réponse
polycristalline » des phases a un premier cycle de fatigue, respectivement dans les
cas ou les précipités sont purement élastiques et élasto-plastiques. La « réponse po-
lycristalline » de la phase r est définie par ¥, = f(FE,). Les équations de FE, et %,
étant les équations 6.14, 6.15, 6.16 et 6.16. On constate que I’homogénéisation au ni-
veau des phases a introduit un écrouissage cinématique linéaire. Par ailleurs, comme
attendu dans le cas des précipités purement élastiques, ceux-ci se déforment peu
tandis que la matrice élasto-plastique se déforme beaucoup. Alors que le précipité
est déformé d’a peine 0,42% la matrice est déformée de plus de 1,4% soit plus de
trois fois plus. Les contraintes dans les phases présentent des écarts beaucoup plus
faibles. Tandis qu’au niveau macroscopique en fin de premiére charge, la contrainte
est de 866 MPa, elle est de 840 MPa dans la matrice et de 891 MPa dans la phase
précipité.

Dans le cas ou les précipités sont élasto-plastiques, les deux phases jouent un
role dans I’homogénéisation. On note cependant que leurs comportements sont assez
semblables, mis & part une différence de 125 MPa sur la limite d’élasticité. L’identi-
fication du comportement des phases est difficile dans ce cas, car un grand nombre
de paramétres matériau sont a identifier et ’on dispose d’assez peu d’informations
permettant d’attribuer les effets macroscopiques observés a telle ou telle phase.
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FiG. 6.5. Effet de 'homogénéisation des précipités avec la matrice pour la microstructure

a gros précipités secondaires. Les courbes représentent le comportement polycris-
tallin de chaque phase introduite dans le modéle & double homogénéisation ainsi
que le comportement homogénéisé. Cas des précipités purement élastiques.
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FiG. 6.6. Effet de 'homogénéisation des précipités avec la matrice pour la microstructure

sans vj;;. Les courbes représentent le comportement polycristallin de chaque
phase introduite dans le modeéle a double homogénéisation ainsi que le compor-
tement homogénéisé. Cas des précipités élasto-plastiques.
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6.3.2 Comparaison de I'influence de chaque paramétre sur la
limite d’élasticité

Les Figures 6.7 a 6.11 montrent l'influence de la valeur des différents paramétres.
Le paramétre du modéle qui a le plus d’influence est clairement le recalage du seuil
de plasticité de la matrice (Figure 6.7). Plagons-nous maintenant artificiellement
dans le cas ou le seuil de plasticité de la matrice est fixé & 315 MPa et celui de
précipité a 430 MPa et faisons varier la fraction volumique de précipités dans I'étape
d’homogénéisation. La Figure 6.8 montre cet effet de fraction volumique sur un
premier cycle de fatigue a 0,9% de déformation pour des matériaux ayant un seuil
de plasticité de la matrice fixée a 315 MPa. Une variation de 1% a 50% de la fraction
volumique de précipités entraine 130 MPa (soit environ 15 %) d’augmentation de
la contrainte en fin de premiére montée en charge. C’est peu comparé aux presque
680 MPa qui proviennent de l'augmentation du seuil de plasticité généré par la
microstructure. Ici, on compare la réponse mécanique de la matrice a celle de la
microstructure sans précipités tertiaires, qui posséde un seuil de plasticité médian.
L’augmentation serait encore plus marquée pour la microstructure standard ou a
précipités secondaires fins. En fait, la présence de précipités modifie la capacité de la
matrice a se plastifier, on doit donc utiliser un comportement des phases qui dépend
déja de I’état de précipitation. De plus, dans le sens de sollicitation, la matrice qui se
déforme facilement, prise entre deux précipités qui se déforment peu, est sollicité dans
les trois dimensions, méme si la sollicitation macroscopique est unidimensionnel. Cet
effet induit également une augmentation de la contrainte a appliquer pour déformer
le matériau qui n’est pas prise en compte par le modéle en champ moyen. Ici, ces
effets sont traduits par une modification du seuil de plasticité des phases.

1000 T
800 1
600 ]
400 7
200 7

0 :

-200 +==

-400 ! :

-600 1. — matrice sans recalage de RO

1 ! : matrice avec recalage de RO

-800 ——t

00 01 02 03 04 05 06 07 08 09
déformation (%)

contrainte (MPa)

FiG. 6.7. Effet recalage du seuil de plasticité, sur le comportement de la matrice a ’aide
du calcul de la cission résolue critique.

195



Chapitre 6. Mise en place du modéle & double homogénéisation
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FiG. 6.8. Effet de la fraction volumique des précipités, indépendamment de la cission réso-
lue critique de la matrice. Pour toutes les courbes la cission résolue critique de la
matrice vaut 315 MPa et celle des précipités 430 MPa. Les différences sont liées a
leffet de la fraction volumique sur le comportement homogéne équivalent obtenu
par le modele & double homogénéisation.

Le choix de la matrice d’interaction semble avoir également une influence assez
faible lorsque 'on ne regarde que le premier cycle comme le montre la Figure 6.9.
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Fia. 6.9. Effet de la matrice d’interaction entre les systémes de glissement. Dans le cas
de la courbe noire, la matrice d’interaction h désigne la matrice d’interaction

du Tableau 5.2. Pour le cas de ’auto-écrouissage, la matrice d’interaction est la
matrice identité.

La Figure 6.10 montre l'effet de la régle en (§ sur le premier cycle de fatigue
d’un essai a 0,9% de déformation maximale. Elle ajoute un écrouissage cinématique
non linéaire qui rend compte des interactions entre les différents grains. En fin de
premiére montée en charge l'influence de cette correction représente environ 150
MPa en choisissant le jeu de paramétre N2 pour la régle en (.

contrainte (MPa)

avec régle en
sans regle en 3

" 08 009

80000 01 02 03 04 05 06 07

déformation (%)

FiG. 6.10. Effet de la régle en § sur le premier cycle de fatigue.

La Figure 6.11 montre I'effet de chaque correction sur le premier cycle de fatigue
d'un essai a 0,9% de déformation maximale dans le cas de précipités purement
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élastiques. L’influence de chacune sur la réponse & un cycle de fatigue est assez
claire : la correction en (8 ajoute un écrouissage cinématique non linéaire qui rend
compte des interactions entre les différents grains, et la méthode de correction par la
tangente asymptotique diminue fortement 1’écrouissage cinématique linéaire induit
par ’homogénéisation de Mori-Tanaka. Leur contribution est importante; en fin de

premiére montée en charge, elles représentent chacune une correction d’environ 150
MPa.
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FiG. 6.11. Effet des corrections sur le premier cycle de fatigue dans le cas des précipités
purement élastiques.

6.3.3 Temps de calcul

Les temps de calcul avec le modéle a double homogénéisation sont assez longs. Le
Tableau 6.6 présente les temps de calcul d’un premier cycle de fatigue a 0,9% de dé-
formation pour différentes lois de comportement. Le calcul de la réponse mécanique
a l'aide de la loi cristalline avec homogénéisation en (3 est six fois plus rapide que le
calcul avec le modéle & double homogénéisation pour un polycristal de 10 grains et
20 fois plus rapide pour un polycristal de 343 grains. Cependant, ce calcul reste 100

fois plus rapide que le calcul du polycristal par éléments finis ot chaque grain est
maillé.
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Modele utilisé temps de calcul (s)
Polycristal & double homogénéisation (10 grains) 335
1 homogénéisation : plasticité cristalline grain homogeéne (10 grains) Y
Polycristal EF 343 grains, Elasticité isotrope 174706
Polycristal EF 343 grains, Elasticité cubique 224845
Polycristal double homogénéisation 343 grains 2315
Polycristal homogénéisation régle en [ 343 grains 103

TAB. 6.6. Temps de calcul pour un premier cycle de fatigue a 0,9% de déformation.

Synthése de la Partie 111

Un modéle a double homogénéisation a été défini pour prendre en compte I'in-
fluence de la microstructure intragranulaire sur le comportement macroscopique. Il
permet de calculer le comportement macroscopique du polycristal de N18 a par-
tir des comportements cristallins des phases v et 7'. Toutefois si le modéle donne
des résultats acceptables au niveau macroscopique, pour qu'’il soit réellement utili-
sable, il faudrait connaitre de facon plus précise le comportement du monocristal
et surtout celui de chacune des phases, afin de pouvoir donner un comportement
élasto-plastique justifié a la fois aux précipités et a la matrice. Dans le cadre de ce
travail, la quantité de données faible sur le comportement des phases a conduit a
choisir :

- soit un comportement purement élastique des précipités, afin de faciliter I'iden-
tification du comportement des phases. On montre que cette hypothése ne peut
donner de résultats cohérents avec ’expérience qu’a l'aide d’une correction par la
tangente asymptotique importante.

- soit un comportement élasto-plastique des précipités, mais l'identification du
comportement des phases conduit a des comportements trés proches des deux phases
mis a part pour le seuil de plasticité. En fait, dans ce cas, il y a trop de paramétres
matériau a identifier pour le nombre d’essais réalisés.

De plus, la majeure partie de I'influence de la microstructure est donc liée a la
modification du seuil de plasticité des phases et non a l'effet de I’homogénéisation
des phases. Cependant, ce résultat est cohérent avec les résultats expérimentaux
obtenus. Les expériences réalisées dans la partie II de cette thése ont en effet montré
que seul ce seuil de plasticité est modifié par un changement de microstructure. Dans
le cas de l'identification du modéle multiéchelle, ’écrouissage cinématique provient
uniquement du changement d’échelle. Un écrouissage cinématique non linéaire est
introduit via la régle en 3 et un second écrouissage résulte de I’lhomogénéisation sur
les phases, il est controlé par la correction par la tangente asymptotique dans le
cas des précipités purement élastiques. Ce modéle a double homogénéisation serait
donc plus adapté dans le cas d’un matériau qui s’adoucit pour lequel 'effet des
écrouissages cinématiques sur la réponse en fatigue est plus critique.
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Le temps de calcul de ce modele étant trop long pour envisager de ’appliquer
dans une boucle d’optimisation de la microstructure, il était envisagé en premier
lieu de I'utiliser pour aider a la calibration d’'un modéle phénoménologique a utiliser
dans un calcul de piéce. Cependant, la faible différence observée entre les différentes
microstructures sur les résultats des essais de fatigue et de traction, excepté sur
le seuil de plasticité, ont conduit a introduire l'effet de microstructure uniquement
dans le seuil de plasticité, au niveau de la loi cristalline des phases. L’effet de la
fraction volumique de précipités sur la réponse mécanique au travers du processus
d’homogénéisation est faible lui-aussi. La Partie suivante vise donc a utiliser un mo-
déle phénoménologique. Au regard des observations expérimentales et des résultats
du modéle & double homogénéisation, I'effet de microstructure est limité a un effet
sur le seuil de plasticité.
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Introduction

Cette partie a pour but d’exposer la mise en place d’une boucle d’optimisation
du traitement thermique vis-a-vis de la durée de vie en fatigue, objectif final de ce
travail de these. Elle est représentée sur le schéma de la Figure 6.12. Cette boucle
comporte trois calculs par éléments finis et un post-traitement pour évaluer la du-
rée de vie. Le premier calcul est un calcul de thermique qui permet de déterminer
I’évolution du champ thermique au cours du traitement thermique. Le second est un
calcul de microstructure qui donne les parameétres microstructuraux, c’est-a-dire le
rayon équivalent et la fraction volumique des différentes populations de précipités,
en fonction de I’évolution de la température simulée lors du premier calcul. Il sera
réalisé a l'aide du modéle de précipitation identifié au Chapitre 2 de ce mémoire. Le
troisieme calcul vise a obtenir la réponse mécanique du disque sous la sollicitation
qu’il subit en service, le comportement en chaque point de Gauss étant dépendant
des paramétres microstructuraux obtenus lors du second calcul. Le modéle de com-
portement identifié au cours du chapitre précédent est un modéle multiéchelle, dont
le temps de calcul est long. Il n’est donc pas adapté a l'utilisation au sein d’une
boucle d’optimisation. C’est pourquoi un modéle macroscopique phénoménologique
dépendant des paramétres microstructuraux doit étre identifié. Il constitue le der-
nier élément nécessaire a la mise en place de la boucle d’optimisation. La boucle est
ensuite appliquée au cas d’un disque de turbine.

rétroaction

i

Traitement Durée de vi
thermique urée de vie
Calcul Calcul de Calcul EF Post-processing
thermique microstructure mécanique de la durée de vie
Evolution de
la température modéle de
précipitation
modéle
Parameétres phénoménologique Comportement
microstructuraux mécanique
Analyse

multiéchelle

FiG. 6.12. Schéma de la boucle d’optimisation.
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7.1. Identification du modéle de comportement macroscopique

7.1 Identification du modéle de comportement ma-
croscopique

Un modéle de comportement macroscopique dépendant des paramétres micro-
structuraux doit étre identifié pour 'utilisation au sein d’'une boucle d’optimisation.
Comme les résultats expérimentaux ont montré que la microstructure intragranu-
laire n’avait d’influence que sur le seuil de plasticité, seul ce paramétre sera modifié
en fonction de la microstructure. Pour modéliser le comportement du N18 un modéle
de type Chaboche [32] pour un matériau isotrope a été utilisé.

Dans ce modeéle la déformation est décomposée en une partie plastique et une
partie élastique :

e=¢e.+e=C"':0+¢, (7.1)

~

La fonction f traduisant ’évolution du domaine d’élasticité s’écrit a partir du
critére de von Mises :

f=Jlg—-x)—R— R (7.2)
J(fz—zc)=\/g(q—>§)’:(q—z<)’ (7.3)

avec 1’écrouissage isotrope R qui correspond a une variation de la taille du domaine
d’élasticité dans l'espace des contraintes et x 1’écrouissage cinématique, qui corres-
pond & une translation du domaine d’élasticité.

L’évolution de la déformation plastique s’écrit :

o= (L) n 7.4

_of _ 3le—x)
._3 J(g/_x/)_R_RO n g./_X/N
& =5 K ) e (70

ot o’ désigne la partie déviatorique de o.

7.1.1 Ecrouissage isotrope

L’alliage N18 présente un trés fort durcissement cyclique, quelle que soit sa micro-
structure. La loi d’évolution de la variable d’écrouissage isotrope s’exprime comme :

R =r(p)dp (7.7)

dont l'intégration conduit I’équation 4.3 :

209



Chapitre 7. Application a un calcul de disque en N18

R(en M Pa) = oy — opro = 240(1 — exp(—4p)), identifiée au paragraphe 4.2.2
sur la base des essais de durcissement cyclique.

7.1.2 Ecrouissage cinématique

L’écrouissage cinématique traduit le déplacement du centre du domaine d’élasti-
cité dans ’espace des contraintes. La contrainte de von Mises qui s’exerce alors sur
le matériau doit étre calculée a 'aide de la contrainte effective, différence entre la
contrainte appliquée et la contrainte interne qui exerce un effort de rappel pour favo-
riser la déformation opposée au sens de sollicitation courant. Prager [123] a proposé
un modéle d’écrouissage cinématique linéaire,

2
X = g(]gp (7.8)

tandis que Armstrong et Frederick [124] ont introduit un écrouissage cinématique
non linéaire :

2
X ==Ca (7.9)

. . 3D
G =in—>5x) (7.10)

Cependant, pour un essai & déformation imposé a valeur moyenne non nulle,
ce type d’écrouissage cinématique non linéaire surestime l’effet de Rochet et en-
traine également une relaxation totale de la contrainte moyenne. Or une contrainte
moyenne plus élevée entraine une durée de vie plus courte, il est donc important de
la prendre en compte correctement. C’est pourquoi, il est plus pertinent d’utiliser un
modéle cinématique non linéaire a seuil [9] qui permet de traduire correctement la
relaxation de la contrainte moyenne sous chargement dissymétrique a déformation
imposée. Ce modéle s’obtient en introduisant une fonction seuil (®) dans le modéle
d’écrouissage non linéaire précédent.

2
Xi = 504 (7.11)
3D,
b= o — S Zidy 7.12
@i =¥ — 55 Px) (7.12)
o, = —_ 7.13
< 1 —w (Did (x))™ (713

Il y a cinq paramétres a identifier dans le cas d’un écrouissage cinématique a seuil
(Cy, D;, w;, my et my), cependant on se limitera au cas ou m; = my = 1.
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7.1. Identification du modéle de comportement macroscopique

L’écrouissage cinématique est donc décrit comme la somme de plusieurs écrouis-
sages correspondant chacun a I'un des trois modéles précédemment décrits afin de
traduire au mieux les non linéarités du comportement plastique du matériau.

X=2x

(7.14)

Le modéle est calibré avec les données expérimentales des essais de traction et
de fatigue, notamment a ’aide de I’évolution de la contrainte moyenne au cycle sta-
bilisé en fonction de la déformation imposée lors des essais de fatigue répétée, en
appliquant la méthode de proposée par Chaboche et Jung [9]. Le modéle macrosco-
pique comprend au final quatre écrouissages cinématiques a seuils et un écrouissage
cinématique linéaire.

7.1.3 Influence des paramétres microstructuraux sur la loi de
comportement macroscopique

La partie IT de ce mémoire a montré que l'influence des paramétres microstruc-
turaux sur la loi de comportement macroscopique pouvait porter uniquement sur le
seuil de plasticité. Les parameétres de la loi phénoménologique identifiée sont présen-
tés dans le Tableau 7.1.

E(GPa) | v RO(M Pa) Q(MPa) | b | K(MPa.s%/™) [ n
196 0,3 | f(microstructure) 240 4 10 11
Cl(MPa) | DI | wl [C2(MPa)]| D2 | w2 [ C3(MPa) | D3 | w3
350 000 | 6000 | 0,95 [ 180 000 | 2000 | 0,85 | 32000 | 800 | 0,75
C4(MPa) | D4 | w4 | C5(M Pa)

20000 | 300 | 0,75 1800

TAB. 7.1. Parameétres de la loi de comportement du N18 a gros grains a 450°C.

Afin d’introduire l'effet de taille des précipités, la fonction exposée dans la se-
conde partie au chapitre 4 paragraphe 4.2.1 est utilisée. Pour rappel, le seuil de plas-
ticité, Ry = 279, est défini par I'équation 4.2 : 279 = 2(70 phase—seute + ATy + ATy )

Pour les dislocations fortement couplées, ’équation 3.8 est utilisée :

3,34T/F (2 ”

bR
Pour les dislocations faiblement couplées, I’équation 3.9 est utilisée :

r 1/2
(0, 35 (%Rf) +0, 35f)
l

RUapp
wl

AT = 0,415

1/2
1) (0,94(1 + £1/2/2))[56]

Iaprp
2b

AT =25
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avec To phase—seule =00 MPa, I' 4 pp=0,24 J/m2, w=3,34, b=0,25 nm, T; = GTI’Q:2,5e—
9N.

Pour chaque population de précipités, I'incrément de cission résolue critique
qu’engendre cette population est déterminé en choisissant le mécanisme qui donne
I'incrément minimal. Les différents incréments sont ensuite additionnés.

7.1.4 Loi de fatigue

Le modéle de fatigue utilisé dans cette partie est celui identifié en partie II de la
thése (Chapitre 4 paragraphe 4.3.2). Il s’agit d’un modéle en déformation prenant en
compte la contrainte moyenne, au moyen d’une correction linéaire. Il est indépendant
de la microstructure, car 'effet de la microstructure intragranulaire sur la durée de
vie est traduit uniquement par le comportement. Le modéle de fatigue s’écrit sous
la forme :

Ae/2 (1 + gﬁ/z) = BN;” + AN;®

avec g un paramétre matériau de correction de l'effet de la contrainte moyenne.

Les parameétres identifiés sont rappelés dans le Tableau 7.2, et la courbe de fatigue
obtenue sur la Figure 7.1.

paramétre | A « B 15 g
valeur 0,09 | 0,8 | 0,0118 | 0,105 | 0,35

TAB. 7.2. Tableau récapitulatif des paramétres de la courbe de Manson-Coffin du N18 &
gros grains & 450°C.

7.2 Comparaison du modéle de comportement ma-
croscopique et des résultats expérimentaux

Les courbes de traction (Figure 7.2), de relaxation de la contrainte moyenne
(Figure 7.3) et de durcissement cyclique (Figure 7.4) montrent le bon accord entre
modéle macroscopique et expérience. La microstructure avec des précipités tertiaires
de +/ fins montre un accord un peu moins bon pour le durcissement cyclique. Cepen-
dant ce résultat est compréhensible car, expérimentalement, le durcissement cyclique
de toutes les microstructures est quasiment identique sauf dans le cas de cette mi-
crostructure. Un modéle de durcissement indépendant de la microstructure a donc
été choisi et calibré sur la base des résultats expérimentaux des quatre autres mi-
crostructures.
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7.2. Comparaison du modeéle de comportement macroscopique et des résultats
expérimentaux

Yy fins
standard
sans Yy,
Yy fins
gros;

non rompue

emoopH|

amplitude de déformation corrigée
o
T

0,0 “”\2 t ““”‘\3 t “““‘\4 t ‘HHH\S t “““‘\6 t ‘HHH\? t ‘HHH\S
10 10 10 10 10 10 10

durée de vie (cycles)

FiG. 7.1. Loi de Manson-Coffin, corrigée de l'effet de contrainte moyenne, qui s’applique &
toutes les microstructures.

~~
©
o
=
N
[¢]
Q
£
©
=
c
o
O
400 AT —— standard [t
|/ sansyy,
200 - b vy fins
—— grosY/
0- - e e B e s D e el

o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
déformation (%)

F1G. 7.2. Comparaison des courbes de traction expérimentales (trait continu) et simulées
(trait pointillé) a 1’aide de la loi macroscopique.

Par contre, la Figure 7.5 montre qu’il y a encore des phénoménes qui ne sont pas
tout a fait correctement pris en compte, comme la forme des boucles d’hystérésis.
Néanmoins, les quantités utiles au modéle de fatigue - amplitudes de contrainte et
de déformation, et contrainte moyenne - sont précisément estimées par le modéle.
Couplé au modéle de durée de vie, bien prédictif lui-aussi, le modéle de comporte-
ment macroscopique est donc parfaitement adapté a la prévision de la durée de vie
en fatigue.
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600

— VY] fins
‘ ‘ ‘ i | —— standard
500 i CTT =TTV sans Y|
; 1 P— V’||| fins
400

gros Yy |-

Contrainte moyenne (MPa)
w
o
o

00 02 04 06 08 10
Variation totale de déformation (%)

FiG. 7.3. Estimation des contraintes moyennes aux cycles stabilisés et comparaison & ’ex-
périence. Les points désignent les données expérimentales et les courbes les ré-
sultats de la simulation avec le modéle macroscopique.

1400 _""'"'"""""""'"'""'""""I""'""""E""""'"": """""""
: : —ll
1200 i SR EEEEEEEEEE BEEE e
= N :
$ 1000 N
=3 800 VA
g T =
s - | | | ——— standard
§ 400 |- I oo oo —— sans Y,
200 F------e-e s Feeneeaneans feeseensea ] — VY fins
] 5 | 5 —___ gros Yy

800 005 010 015 020 025
amplitude de déformation plastique (%)

FiG. 7.4. Estimation du durcissement cyclique simulé et comparaison a ’expérience pour
les différentes microstructures. Les carrés représentent les données expérimentales
et les courbes les simulations avec le modéle macroscopique.
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expérimentaux

standard

contrainte (MPa)
o

expérience
simulation

08 -06 -04 -02 00 02 04 06 08
déformation (%)

contrainte (MPa)
o
D

o expérience
simulation

T ™ 1

08 -06 -04 -02 00 02 04 06 08
déformation (%)

grosy secondaires

contrainte (MPa)

o expérience

simulation

08 -06 -04 -02 00 02 04 06 08
déformation (%)

Fi1a. 7.5. Cycles de transition de ’essai de durcissement cyclique (essai de fatigue alternée
a différents niveaux de déformation, les cycles de transition sont le dernier cycle
a 0,5% d’amplitude de déformation et le premier a 0,7%) - expérimentaux et
simulés a ’aide du modéle macroscopique - pour trois microstructures.
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7.2.1 Comparaison des lois phénoménologique et multiéchelle

Les Figures 7.6, 7.7 et 7.8 permettent de comparer les cycles obtenus expérimen-
talement, et par simulations avec la loi phénoménologique macroscopique et avec
la loi multiéchelle & double homogénéisation avec des précipités au comportement
élasto-plastique. On constate un trés bon accord entre les différentes simulations et
les résultats expérimentaux.

De plus, comme le montre le Tableau 7.3, le temps de calcul de la loi macrosco-
pique est 60 fois plus rapide que le temps de calcul de la loi multiéchelle, méme en
ne modélisant que 10 grains.

Modéle utilisé temps de calcul (s)
loi & double homogénéisation (10 grains) 335
1 homogénéisation : plasticité cristalline grain homogeéne (10 grains) o7
loi macroscopique multi-cinématique a seuil 5)

TAB. 7.3. Temps de calcul pour un premier cycle de fatigue a 0,9% de déformation.

Les résultats du Chapitre 6 ont montré que le modéle multiéchelle permet de
simuler de fagon précise soit la courbe de traction, soit la courbe de relaxation de
la contrainte moyenne selon le choix de la calibration de la régle en 5 adoptée. Le
modéle macroscopique est apte a bien modéliser aussi bien la contrainte moyenne
au cycle stabilisé que la courbe de traction. En effet, 'introduction d’un écrouissage
multicinématique a seuil dans le modéle macroscopique permet de rendre compte
de la faible relaxation de la contrainte moyenne de facon plus pertinente compara-
tivement au modéle multiéchelle. De plus, il est beaucoup plus rapide. Le modéle
macroscopique sera donc utilisé pour le calcul de structure.
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expérimentaux

contrainte (MPa) contrainte (MPa)

contrainte (MPa)

Fig. 7.6.

standard
L1 1 n S E  EE T R
1000 it msds s g
500 7777777777777777777777777777777777777777777777
[ T e e P LT TSP FUPTLETREY
expérience
—1000 - ‘ . macroscopique ;
3 j — double homogénéisation 3
~1500 +——————— |
-08 -06 -04 -0,2 0,0 0,2 0,4 0,6 0,8

déformation (%)

sansy’ tertiaires

expeérience

macroscopique
; : — double homogénéisation
—1500Q Foomrememdemomeeme e S e |
-08 -06 -04 -0,2 0,0 0,2 0,4 0,6

déformation (%)

expeérience
macroscopique
double homogénéisation

0,2

0,0

02 04 06

déformation (%)

0,8

Cycles de transition simulés & 1’aide du modéle macroscopique et du modéle a

double homogénéisation (10 grains) de ’essai de durcissement cyclique (essai de
fatigue alternée a différents niveaux de déformations) pour trois microstructures.
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standard

<
o
=3
[0
<
[
S 7 Yo Yl R N N> 102 S R S S
8 :
o - :
expérience ‘
—1000 7 == macroscopique ;
i ‘ — double homogénéisation 3
-1500 +——t————
-08 -06 -04 -0,2 0,0 0,2 0,4 0,6 0,8
déformation (%)
sansy tertiaires
1500 -y e A
1000 e e s 5 SR
: o
— @]
S 500 ,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,, q ,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,
= (S
< SN SN SO NN™ i SN i S N
= 0 |
s s
% =500 [ e
o i
o exp :
~1000 7z = . macroscopique
3 3 — double homogeneisation 3
-1500 +——r———t———f e |
-08 -06 -04 -0,2 0,0 0,2 0,4 0,6 0,8
déformation (%)
ros y' secondaires
1500 7777777777 R g Tﬁiiy’ 77777 oot T T AT
1000 s S - 2P~ <L
& 500 e e R D GiaaE L s
= 1
@ g R SO 5 N T N E S
£ 0 |
g ;
& 500 P S o~ T s
o ' '
; : = expérience
~1000 = o P ! macroscopique
| | i|]—— double homogénéisation
—1500 ~ f L B S E e e =
-0, -06 -04 -0,2 0,0 0,2 0,4 0,6 0,8
déformation (%)
FiG. 7.7. Cycles stabilisés simulés a ’aide du modéle macroscopique et du modéle a double

homogénéisation (10 grains) de I’essai de durcissement cyclique (essai de fatigue
alternée a différents niveaux de déformations) pour trois microstructures.
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expérimentaux

standard
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FiG. 7.8. Cycles initiaux expérimentaux et simulés & l’aide du modele macroscopique et
du modele & double homogénéisation (100 grains) de I’essai de fatigue répétée a
0,9% de déformation maximale pour trois microstructures.
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7.3 Etude de l’influence d’une variation du seuil de
plasticité du matériau dans le disque sur la du-
rée de vie

Afin de tester I'influence d’une variation du seuil de plasticité au sein d’un disque,
deux disques ont été testés. Dans chacun d’eux, on a défini arbitrairement des zones
dans lesquelles le seuil de plasticité est différent. Dans le disque N°1, la zone centrale
(alésage) est celle qui posséde la plus forte limite d’élasticité et la zone extérieure
la plus faible. C’est I'inverse pour le disque N°2. Le maillage du disque avec les
différentes zones est présenté Figure 7.9. Les disques sont mis en rotation a une
vitesse variant entre 5000 & 25000 tr/min suivant un cycle triangulaire de 90 secondes

(cf. Figure 7.10). On considére que le disque est & une température uniforme de
450°C.

500 MPa 800 MPa 900 1000 MPa

MPa

disque N°1 disque N2

Fia. 7.9. Maillage d’une demi-coupe de disque. L’axe de rotation est vertical & gauche de
la coupe. Seul le seuil de plasticité de la loi de comportement identifiée pour
le N18 varie d'une zone & ’autre. Les nombres inscrits dans chacune des zones
représentent la valeur locale du seuil de plasticité. Les dimensions du disque sont
64,4 mm pour le diameétre intérieur, et 190 mm pour le diameétre extérieur.

25000 1
20000 — /
15000 — J
10000 — /

5000 1

vitesse de rotation (tr/min)

0 50 100 150 200 250 300 350
temps (s)

FiG. 7.10. Sollicitation appliquée au disque.

La Figure 7.11 représente les réponses mécaniques aux points critiques des deux
disques. Avec cette forme de disque trés massive vers le centre, le point critique est
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sur la durée de vie

situé dans 1’alésage. Il est le méme pour les deux disques bien que leurs comporte-
ments soient différents. Le fait d’avoir modifié les seuils de plasticité des disques n’a
pas suffi pour déplacer le point critique. Les durées de vie des deux disques différent
cependant d’un ordre de grandeur aprés un chargement cyclique de 25000 tr/min
(4.10* cycles pour le disque N°1 et 3.10° cycles pour le disque N°2). On retrouve le
résultat surprenant de la partie II : le disque possédant la plus basse limite d’élas-
ticité au point critique, posséde aussi la plus longue durée de vie. L’amplitude de
contrainte mesurée au cycle 250 est de 1100 MPa pour le disque N°1, et de 1096 MPa
pour le disque N°2, "amplitude de déformation est de 0,572% pour les deux disques,
la seule différence concerne la contrainte moyenne qui vaut 176 MPa pour le disque
N2 contre 547 MPa pour le disque N°1. Cette différence de contrainte moyenne de
370 MPa induite par une différence de seuil de plasticité de 500 MPa (1000 MPa
pour le disque N°1 et 500 MPa pour le disque N°2), engendre une différence d’un
facteur 10 sur la durée de vie. Toutefois, la durée de vie en fatigue n’est pas la seule
caractéristique importante d’'un disque de turbine. La diminution du seuil de plas-
ticité induit généralement une diminution de la résistance a I’éclatement. Aussi, il
convient de ne pas trop diminuer ce seuil de plasticité.

contrainte (MPa)

disque N°2 |1
disque N°1|:

00 01 02 03 04 05 06 07 08
déformation (%)

FiG. 7.11. Réponses mécaniques au point critique des deux disques. En bleu, le cycle sta-
bilisé du disque N°2.
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Chapitre 7. Application a un calcul de disque en N18

7.4 Effet d’'un changement de traitement thermique
sur la durée de vie

A présent, on dispose donc de tous les éléments nécessaires a la réalisation de la
boucle d’optimisation du traitement thermique décrite sur la Figure 7.12 L’évolution
du champ thermique dans la préforme est aisément calculée au moyen du module
thermique de ZeBuLoN. L’évolution de la microstructure au cours de la trempe est
donnée par le modéle de précipitation décrit en partie 1 (le fichier d’extension z du
module Zmat qui permet de I'implémenter dans Zset ZeBuLoN est en annexe A.4).
La réponse mécanique est calculée grace au modele phénoménologique dépendant
des paramétres microstructuraux identifiés au paragraphe 7.1.3, dont les paramétres
sont décrits dans le Tableau 7.1 (les fichiers associés sont en annexe A.8). Elle est
également calculée grace au logiciel éléments finis ZeBuLoN. La fonction de durée
de vie appliquée lors du post-processing est celle identifiée au paragraphe 7.1.4.

rétroaction

l |

Traitement Durée de vi
thermique urée de vie
maillage maillage maillage maillage

de la préforme du disque du disque du disque
Calcul Calcul de Calcul EF Post-processing
thermique microstructure mécanique de la durée de vie
modéle de modéle fonction de
précipitation phénomeénologique durée de vie
Evolution du Paramétres Comportement
champs thermique microstructuraux mécanique

FiG. 7.12. Schéma de la boucle d’optimisation.

Le déroulé complet de cet enchainement de calculs, allant du traitement ther-
mique & la durée de vie, est donc appliqué aux deux disques. L’effet du traitement
thermique sur la limite d’élasticité, la réponse mécanique et la durée de vie d’une
piéce compléte simulée par éléments finis sont ainsi évalués. Les calculs sont réalisés
sur un maillage axisymétrique du disque et de la préforme associée. La géométrie
de cette piece 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 cas, mais
pour le premier disque la préforme est considérée comme percée et ’axe de rotation
de la piéce est placé comme indiqué sur la Figure 7.13. Pour le second disque, la
préforme est considérée comme non-percée et l’axe de rotation est confondu avec le
bord gauche de la demi-coupe de la préforme. De ce fait, le premier disque possede
des diameétres extérieur et intérieur beaucoup plus grands que ceux du second. Le
disque de grand diamétre posséde une zone critique dans 1’alésage, ou la contrainte
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7.4. Effet d’'un changement de traitement thermique sur la durée de vie

est essentiellement uniaxiale. Le disque de petit diamétre est un artifice destiné a
représenter les disques sur lesquels la zone critique est dans la toile ou la contrainte
est multiaxiale.

L

b)

F1G. 7.13. Coupe d’une préforme (en gris) avec le disque (en rouge) extrait de cette pré-
forme. a) Disque de petit diameétre b) Disque de grand diamétre.

Afin de modéliser ’évolution de la température au cours de la trempe, un premier
calcul par éléments finis est effectué. Ce calcul est purement thermique. Initialement,
la préforme est & une température uniforme de 1200°C. Les conditions aux limites
imposées sont la température a l'extérieur de la piéce (20°C) et le coefficient de
transfert thermique (h). Ce coefficient dépend fortement du milieu dans lequel est
effectuée la trempe : une trempe a I'huile est plus rapide qu'une trempe a l’air. Le
coefficient de transfert thermique (h) dépend également de la température. C’est
pourquoi, deux valeurs sont données dans le Tableau 7.4, qui décrit les différents
traitements thermiques. La premiére correspond a la valeur de h a 20°C et la seconde
a 1200°C. Les valeurs aux températures intermédiaires sont interpolées linéairement.
Ici, deux traitements sont testés pour les deux disques. Le premier (TT ref) est un
traitement en deux temps. Pendant 60 secondes, le coefficient de transfert thermique
est h1 qui varie entre 500 et 1000 WK ~'m =2 entre 20 et 1200°C. Puis le coefficient
est h2 qui varie entre 8000 et 10000 W K ~1m~2 entre 20 et 1200°C jusqu’a la fin de
la trempe. Cette durée de soixante secondes correspond au temps nécessaire pour
transférer la piéce du four au fluide de trempe. Le second refroidissement (TT2) est
plus lent, il correspond & un coefficient de transfert unique tout au long la trempe qui
varie entre 50 et 100 WK ~1m =2 entre 20 et 1200°C. Le premier traitement thermique
est rapide et le second est trés lent. Ils correspondent aux bornes de l'intervalle dans
lequel on peut optimiser.

Une fois I’évolution de température connue en tout point de la préforme, un
second calcul est effectué. Il s’agit du calcul de précipitation explicité en partie I
de ce mémoire. Il permet d’estimer la taille et la fraction volumique des différentes
populations de précipités. Ces paramétres microstructuraux permettent de calculer
le seuil de plasticité en tout point de la piéce a I’aide d’un simple post-processing. Les
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TT hl(WK’lm’Z) tl(S) hg(WKflmJ)
TT ref 500/1000 60 8000,/10000
TT 2 50/100 - -

TAB. 7.4. Traitements thermiques testés.

résultats de ce post-processing sont présentés sur les Figures 7.14 et 7.15. Ce calcul
n’est réalisé que sur le disque et non sur toute la préforme, puisque les résultats sur
la préforme ne sont pas utiles pour le calcul mécanique. Les différences de seuil de
plasticité au sein d’'un méme disque pour un traitement thermique donné peuvent
atteindre jusqu’a 200 MPa.

Un dernier calcul permet de calculer la réponse mécanique du disque en prenant
en compte l'effet de la microstructure. Ici, le chargement imposé correspond a des
cycles d’'une durée de 90 secondes, triangulaires, entre des vitesses de rotation de
5000 tr/min et 25000 tr/min pour les disques de grand diamétre et entre des vitesses
de rotation de 5000 tr/min et de 42500 tr/min pour les disques de petit diamétre
(la vitesse de rotation est modifiée afin de rester dans le domaine de durée de vie
de 10% — 10° cycles) (cf. Figure 7.10). Les Figures 7.16, 7.17, 7.18 et 7.19 présentent
les contraintes de von Mises et la plasticité cumulée dans les disques a la fin de la
premiére charge. On constate bien entendu que plus la limite d’élasticité est faible,
plus la contrainte est faible, et plus la déformation plastique est grande. Ce résultat
a évidemment une influence sur la durée de vie calculée, comme le montrent les
Figures 7.20 et 7.21. Toutefois I’écart en durée de vie reste assez faible, environ 50%.
Tout comme pour le disque ol 'on avait introduit des zones avec différents seuils de
plasticité, le cycle stabilisé est pratiquement élastique et la différence de durée de vie
est principalement liée a la contrainte moyenne. Les Figures 7.22 et 7.23 illustrent
ce propos en représentant la réponse mécanique des deux disques en leurs points
critiques respectifs.
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F1G. 7.14. Cartographie du seuil de plasticité (en MPa) & 450°C dans des disques de petit
diamétre ayant subi différents traitements thermiques.
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Dans le disque de grand diamétre, le point critique est situé dans l'alésage, dans
la partie la plus proche de I’axe de rotation du disque. Dans cette zone, le chargement
est majoritairement uniaxial selon ’axe op9 comme le montre la Figure 7.23. Dans
un tel cas, 'optimisation de la microstructure pour augmenter la durée de vie est
aisée, il suffit que le seuil de plasticité dans la zone critique soit le plus faible possible
pour avoir une contrainte moyenne sur le cycle stabilisé la plus faible possible.

Dans le disque de petit diamétre, le point critique est situé dans la toile, a cet
endroit le chargement est mutiaxial comme le montre la Figure 7.22. L’optimisation
de la microstructure est alors moins évidente, et dépend davantage de la microstruc-
ture dans la piéce compléte. Néanmoins, on constate que, 1a aussi, une diminution de
la vitesse de trempe entraine une baisse du seuil de plasticité et une augmentation
de la durée de vie, méme si cette augmentation reste trés faible (facteur 2).

7.5 Optimisation du traitement thermique vis-a-vis
de la durée de vie en fatigue

Pour le disque de grand diamétre, 'optimisation du traitement thermique est
aisée. Il faut rechercher simplement la limite d’élasticité la plus faible possible sur les
points les plus proches du cceeur du disque. Cette limite d’élasticité doit cependant
étre suffisante pour que le disque résiste a ’éclatement. Le traitement thermique
correspondant doit ensuite étre trouvé par simulation. La limite d’élasticité dans le
reste du disque a peu d’importance, le chargement étant généralement suffisamment
faible hors de la zone critique du coeur du disque pour que la sollicitation soit treés
loin d’étre critique.

Considérons a titre d’exemple, que, pour résister a 1’éclatement, le disque de
grand diamétre de la Figure 7.13 doive présenter une limite d’élasticité a 0,2% su-
périeure a 850 MPa partout, ce qui correspond a un seuil de plasticité de 610 MPa.
On peut créer une boucle, prenant en compte les contraintes liées aux conditions
réelles du traitement thermique, qui permette de calculer le traitement thermique
idéal. Les contraintes liées au conditions réelles du traitement thermique peuvent étre
que le disque est posé sur un support qui n’a pas le méme coefficient de transfert
thermique que le fluide de trempe, ou encore que le début de la trempe commence
toujours par une trempe a l’air de quelques secondes le temps de mettre en place le
refroidissement.

Cette boucle peut avoir une rétroaction trés simple :

- augmenter la vitesse de trempe, tant que la limite d’élasticité minimale souhai-
tée n’est pas atteinte.

ou un peu plus complexe, comme celle-ci en deux étapes :

- Etape 1 : augmenter la température de trempe, tant que la limite d’élasticité
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minimale souhaitée n’est pas atteinte pour un revenu optimal.

- définition d’un revenu optimal : avoir des précipités tertiaires de taille 30 nm,
dans la zone critique.

- Etape 2 : pour obtenir un revenu optimal : diminuer la température de revenu,
tant que la taille n’est pas atteinte.

Ainsi, dans le cas du disque de grand diamétre, en considérant une trempe avec
un fluide dont le coefficient de transfert thermique varie du simple au double entre
20 et 1200°C, on obtient que le coefficient de transfert thermique doit étre de :
300 WK=tm=2 a 20°C et de 600 WK 'm=2 & 1200°C, le minimum du seuil de
plasticité sur le disque est alors de 616 MPa, mais il est de 797 MPa au point
critique du disque. Il faudrait peut-étre alors utiliser la boucle pour optimiser la
forme de la préforme, via un maillage paramétrique afin d’obtenir une microstructure
suffisamment résistante dans la toile mais avec une limite d’élasticité pas trop élevée
en coeur de disque. En fait, le modéle serait probablement trés utile associé & une
fonction cott & minimiser qui prenne en compte la résistance a l’éclatement, a la
fatigue, la forme, le traitement thermique, etc, afin de réaliser des optimisations
multiobjectifs. Ce type d’optimisation requiert alors des algorithmes un peu plus
évolués de type Levenberg-Marquardt.

7.6 Perspectives et discussion sur la boucle d’opti-
misation

Ici, seule une optimisation assez triviale a été montrée, puisque qu’il suffit de
diminuer la limite d’élasticité pour allonger la durée de vie. Cependant, une op-
timisation multiobjectif requiérerait des algorithmes un peu plus évolués de type
Levenberg-Marquardt. Ces algorithmes sont disponibles dans Zset ZeBuLoN. Aussi
la boucle d’optimisation compléte y a-elle été implémentée.

En perspective, on peut a la fois étendre la boucle d’optimisation et en améliorer
chacun des modules. Par exemple, on pourrait utiliser les résultats de modélisation
du forgeage pour obtenir la plasticité et les écrouissages résiduels présents dans
le matériau au début du traitement thermique et modéliser son influence sur la
précipitation et sur la taille de grains. Dans ce cas, on peut aussi imaginer d’optimiser
les conditions de forgeage. Ce développement est en cours & TENSMA. A terme, un
enchainement de modéles permettant de modéliser la totalité des processus de mise
en forme et leur influence sur les propriétés mécaniques et la durée de vie pourrait
étre envisagé.

Dans le cadre de ce mémoire, le modéle de précipitation choisi est assez simple.
Il s’agit d’'un modéle de germination/croissance assez classique, avec des paramétres
matériau spécifiquement calibrés pour le superalliage N18. De plus, la température
au sein du matériau est considérée comme indépendante de la précipitation, or le
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changement de phase 7->7v+7" est exothermique et devrait donc ralentir la pré-
cipitation. Il existe différents moyens d’améliorer le modéle de précipitation. Par
exemple, 'influence de la chaleur latente de changement de phase v->~-+~' pourrait
étre prise en compte. Cette méthode est plus complexe car le calcul de thermique
n’est alors plus indépendant du calcul de précipitation, il est nécessaire de les cou-
pler. Par ailleurs, il serait intéressant de pouvoir obtenir le coefficient de diffusion
moyen des éléments 7/-génes dans 7 et I’énergie d’interface directement a partir de
la composition chimique de 'alliage afin de pouvoir optimiser la microstructure des
matériaux en cours de développement. Associée au logiciel Thermo-Calc, une base
de données assez large sur les alliages a base de nickel commence a rendre ce travail
possible. Ces travaux sont en cours a ’Onera. Une autre voie pour affiner le mo-
deéle serait d’utiliser un modéle en dynamique d’amas en lieu et place d’'un modéle
de germination/croissance. En effet, ce modéle prend en compte la germination des
précipités sans équations supplémentaires.

Un autre développement intéressant serait de prendre en compte dans ’analyse
I'influence des contraintes résiduelles dues au traitement thermique et éventuelle-
ment au grenaillage du disque. Prendre en compte les contraintes résiduelles dues au
traitement thermique nécessiterait un couplage du modéle de précipitation avec la
mécanique. Ce couplage précipitation-mécanique aurait d’autres avantages : il per-
mettrait de controler la pertinence du premier revenu dit « de détensionnement »
qui sert justement & relaxer les contraintes induites dans le matériau par la préci-
pitation et il permettrait de vérifier que les conditions de trempe n’entrainent pas
de phénoménes de tapures de trempe (fissuration lors d’une trempe trop rapide).
Par ailleurs, si 'on disposait de ce couplage précipitation-mécanique on pourrait
également modéliser 1’évolution de la précipitation sous chargement mécanique, en
particulier la dissolution des précipités de ~};; & 650°C.

L’étude présentée dans ce mémoire est limitée & une température de 450°C. Ce-
pendant un disque de turbine subit en service des températures non uniformes allant
jusqu’a 650°C. II serait donc intéressant de connaitre I’évolution du comportement
a la fois avec la température et la microstructure. Cela nécessiterait une campagne
d’essais assez large, d’autant plus si 'on souhaite modéliser les interactions fatigue-
fluage a 650°C et au-dela. En outre, au cours de cette étude, des instabilités plastiques
ont été observées. Elles avaient déja été mentionnées dans certains rapports d’essais
antérieurs. Leur étude précise et leur influence n’a pu étre prise en compte ici, faute
de temps. Il serait néanmoins possible d’utiliser le modeéle développé par Maziere
[125] pour connaitre I'influence des instabilités plastiques sur le comportement du
disque. Une étude de P'effet des instabilités plastiques ou de I’évolution de la loi de
comportement avec la température pourrait s’appuyer non seulement sur des ex-
périences, mais aussi sur 1’observation et la modélisation des micromécanismes de
plasticité et donc de I’évolution des dislocations et de leurs interactions. Le présent
mémoire montre que les mécanismes de plasticité évolue avec la densité de disloca-
tions. Lorsque qu’un matériau est sollicité dans le domaine élastique adapté, tous les
grains ne se sont pas plastifiés. Si I’on augmente la déformation plastique maximale,
on observe des traces de cisaillement dans un nombre croissant de grains. Si une dé-
formation plastique est cumulée & chaque cycle, une accumulation de dislocations est
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7.6. Perspectives et discussion sur la boucle d’optimisation

observée dans la matrice et les précipités contiennent des segments de dislocations
vis. On pourrait facilement envisager de donner au monocristal un comportement
qui dépende des densités de dislocations sur les différents systémes de glissement.
De nombreux développements actuels sur les liens entre comportement a 1’échelle
microscopique et 1’échelle macroscopique s’appuient, entre autres, sur 1’évolution de
la densité de dislocations statistiquement stockées et géométriquement nécessaires

ainsi que sur la mise en place de structures de dislocations au sein des matériaux
[126, 127, 128|.

Le choix de considérer un comportement cristallin pour chaque phase pourrait dés
lors étre remis en cause. Une modélisation en dynamique des dislocations se justifie-
rait davantage a des échelles aussi fines que la centaine de nanométres et pourrait, de
plus, permettre une meilleure compréhension de I’évolution observée des dislocations.
En outre, une compréhension plus fine des mécanismes de microsplasticité pourrait
aider & mieux appréhender les liens entre cette microplasticité et I’endommagement.
En effet, il a été observé que les mécanismes d’amorcage pouvaient varier avec la
température. Or, les mécanismes de déplacement des dislocations activés changent
également avec la température. Cela pourrait permettre aussi de déterminer si les
amorcages critiques en périphérie de I'éprouvette sont dus a des effets de bord ou
d’environnement ou un mélange des deux et de prévoir ainsi I'influence du grenaillage
sur la durée de vie.

De plus, une meilleure compréhension des mécanismes de microsplasticité aide-
rait a répondre aux questions : comment une accumulation de dislocations dans un
plan de type {111} conduit-elle & la rupture de I’éprouvette, quelle est la quantité
de dislocations et donc de déformation plastique nécessaire a la rupture d’un plan
cristallin, est-ce que cette déformation dépend également de I’orientation des grains
voisins ou de la nature des joints de grains, quelle est I'influence d’un pore voisin
d’un grain orienté a 45° par rapport a l'axe de traction, quelle est I'influence d’un
grain rompu sur la plasticité de ses premiers voisins, comment se passe la transition
entre la rupture sur des facettes correspondant a des plans {111} et la rupture plus
ductile observée au-dela de quelques grains, est-il possible de limiter la propagation
de fissures au moyen de l'ingénierie de joints de grains? Des modéles de « micro-
endommagement » commencent a voir le jour (cf. annexe A.7). Ils tentent d’établir
un lien entre la déformation plastique cumulée sur le plan de glissement, la formation
de bandes de glissement, la création de « marches » en surface du grain dues a une
accumulation de dislocations dans ces bandes, et 1’énergie nécessaire a la rupture du
plan cristallin. Ce type de modéle est adapté pour reconstituer la rupture lors d’un
amorcage observé. Mais il est assez peu adapté a la prévision de la rupture car il est
trés local et dépend fortement de la configuration des premiers voisins. Néanmoins, il
permettrait d’identifier les configurations (taille et orientations des grains, positions
des pores et positions dans I’éprouvette) les plus critiques. Des études de probabilités
permettraient ensuite de connaitre les risques de trouver ces configurations critiques
au sein du disque. Et pourquoi ne pas imaginer pour le futur, d’avoir la capacité
de prévoir la statistique de présence de ces configurations critiques en fonction de
chacune des étapes du processus de mise en forme et étre ainsi capable d’optimiser
tout le processus ...
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Chapitre 7. Application a un calcul de disque en N18

Synthése de la Partie 4

Une série de calculs permettant de déduire la résistance a la fatigue du traitement
thermique a été mise en place. Elle a permis I'optimisation du traitement thermique
d’un disque. Elle consiste en quatre calculs : un calcul de thermique pour obtenir
I’évolution de température en tout point du disque, un calcul de microstructure qui
permet de calculer la distribution des précipités de phases 4" et d’estimer le seuil de
plasticité et un calcul mécanique pour obtenir la réponse mécanique du disque afin
de pouvoir calculer finalement la durée de vie. Cette série de calculs a été intégrée a
une boucle d’optimisation et permet d’optimiser le traitement thermique du disque
vis-a-vis de la durée de vie en fatigue.

En fait, la durée de vie en fatigue et la résistance a 1’éclatement ne sont pas les
seules contraintes a prendre en compte dans le cahier des charges d'un disque. La
résistance a la propagation de fissure ou méme au fluage pour les disques soumis a
de fortes températures sont aussi des critéres importants. Or, ces propriétés varient
elles aussi avec la microstructure. On peut donc intégrer dans la boucle d’optimi-
sation d’autres contraintes portant sur la microstructure pour optimiser a la fois la
résistance a la fatigue et d’autres propriétés. Un bureau d’Etudes pourrait également
I'utiliser pour optimiser la forme de la préforme ou la forme du disque en méme temps
que la durée de vie ou la résistance a ’éclatement, via une fonction cotit & minimiser.
A terme, on peut envisager également d’ajouter d’autres étapes d’élaboration dans
cette boucle afin de pouvoir optimiser la totalité du processus. Par exemple, I'in-
fluence des conditions de forgeage sur la taille de grains et la précipitation pourrait
également étre prise en compte.
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Cinquiéme partie

Conclusions et Perspectives
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Ce travail de thése a permis d’étudier I'influence du traitement thermique du
disque de turbine en superalliage a base de nickel N18 du moteur M88-2 du Rafale,
sur sa durée de vie en fatigue. Le traitement thermique a une influence principa-
lement sur la microstructure. Dans le cadre de cette étude, une microstructure a
gros grains résultant d’un traitement thermique supersolvus a été choisie afin d’évi-
ter 'amorcgage sur inclusions et ainsi de fiabiliser la prévision de la durée de vie.
Les paramétres du traitement thermique que ’on a fait varier sont donc la vitesse
de trempe, ainsi que la durée et la température des revenus. Ils ont un effet sur
la microstructure intragranulaire. Celle-ci est constituée de précipités sphériques a
cuboidaux de phase 7' dans une matrice de phase . Ces précipités peuvent étre
classés en plusieurs populations selon leur taille.

L’étude de l'influence du traitement thermique sur la durée de vie en fatigue a
nécessité plusieurs modeéles, 'un pour décrire 'effet du traitement thermique sur la
microstructure et I'autre pour décrire l'effet de la microstructure sur le comporte-
ment et la durée de vie. Cette étude a abouti a une boucle d’optimisation permettant
de choisir le traitement thermique aboutissant a la durée de vie en fatigue la plus
longue. Cette boucle se décompose en plusieurs étapes. La premiére consiste a cal-
culer le champ thermique dans la piéce tout au long du traitement thermique, afin
de connaitre 1’évolution de la température en tout point de la piéce. La seconde
étape fait appel au modéle de germination coalescence décrit dans la Partie I de ce
mémoire. A partir de I’évolution de la température, le modéle permet de calculer
les paramétres microstructuraux que sont les tailles et les fractions volumiques des
différentes populations de précipités. Ces paramétres permettent le calcul du seuil
de plasticité en tout point de la piéce. Un calcul par éléments finis avec un modéle de
comportement multicinématique a seuils dont le seuil de plasticité est calculé a ’aide
des paramétres microstructuraux, suivi d’un post-processing, permet d’accéder a la
durée de vie de la piéce. Dans le cas ou 'on optimise uniquement la durée de vie
en fatigue, I'optimisation est assez triviale, puisque qu’il suffit de diminuer la limite
d’élasticité et donc de diminuer la vitesse de trempe pour allonger la durée de vie.
Cependant, le modéle est adapté a une utilisation avec une fonction cotit intégrant
des algorithmes de type Levenberg-Marquadt, si ’on souhaite une optimisation mul-
tiobjectif. Par exemple, on pourrait vérifier la tenue du disque a I’éclatement, car
une diminution de la limite d’élasticité qui augmente la durée de vie en fatigue risque
d’entrainer une diminution de la tenue a 1’éclatement.

Pour réaliser cette boucle de calcul, plusieurs modéles ont été développés et
identifiés. Tout d’abord, 'influence du traitement thermique sur la microstructure
intragranulaire a été étudiée et modélisée au moyen d’un modele de germination-
coalescence. Ce modéle a été calibré sur des résultats expérimentaux de la littérature
sur du N18 a petits grains et sur les résultats expérimentaux issus de la thése pour
la microstructure a gros grains.

Ensuite, 'influence de la microstructure intragranulaire sur le comportement et
la durée de vie en fatigue a été étudiée afin de pouvoir prévoir la durée de vie. Trois
principales conclusions sont a dégager de cette partie :
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- La premiére concerne l'influence trés faible de la microstructure intragranulaire
sur la durée de vie en fatigue d'un disque de turbine a 450°C. Quelle que soit la
microstructure, le N18 & gros grains a 450°C présente toujours la méme courbe de
fatigue.

- La seconde est que la microstructure intragranulaire joue, par contre, un role
trés important dans le comportement en fatigue, car elle controle la limite d’élasticité
du matériau. Cette limite d’élasticité est bien modélisée par des approches de calcul
analytique de cission résolue critique.

- De plus, pour le N18 qui présente un fort durcissement cyclique, la limite
’élasticité et la contrainte moyenne sont fortement liées. De ce fait, la microstructure
intragranulaire « controle » la contrainte moyenne en chargement dissymétrique en
déformation imposée. Or, c’est le type de chargement qu’on observe au point critique
des disques de turbine haute pression.

Cependant, la contrainte moyenne n’a qu’une influence de second ordre sur la
durée de vie (facteur 3 environ). Comme le matériau ne présente qu’une seule loi
de fatigue pour toutes les microstructures, I'influence de la microstructure intra-
granulaire sur la durée de vie est limitée a l'influence de la contrainte moyenne et
reste donc faible. Par contre, il est & noter que, contrairement & l’opinion générale-
ment admise, une diminution de la limite d’élasticité entraine une diminution de la
contrainte moyenne et donc une augmentation de la durée de vie.

Une autre conclusion importante concerne la durée de vie du N18. Celle de la
microstructure a petits grains est plus longue en moyenne que la durée de vie du N18
a gros grains, mais la durée de vie minimale est comparable pour les deux tailles de
grains. En effet, dans la microstructure a petits grains 'amorcage sur les inclusions de
grandes tailles qui sont de 'ordre de la taille des poudres et, pour la microstructure a
gros grains a 450°C, I’amorcage en fatigue a lieu sur des facettes cristallographiques
(plan {111}) orientées & environ 45° par rapport a l’axe de traction, qui ont donc
pour taille la taille du grain, c’est-a-dire a peu prés la taille des poudres. On peut
remarquer, de plus, que 'amorcage se produit soit sur un grain plus gros que la
moyenne soit sur un cluster de grains. La taille maximale des grains joue donc un
role critique. Pour améliorer la durée de vie, on pourrait donc envisager de diminuer
la taille de grains. Si, pour cela, on revient & un traitement thermique subsolvus, la
taille des inclusions de céramiques issues de I’élaboration par métallurgie des poudres
sera plus grande que la taille de grains, et jouera donc le role d’amorce critique. Pour
augmenter la durée de vie, il faudrait donc réduire a la fois la taille maximale des
grains et la taille maximale des inclusions, c’est-a-dire diminuer la taille des poudres.

La démarche qui a été utilisée dans ce travail afin de construire le modéle de com-
portement qui dépend de la microstructure, a consisté a réaliser des microstructures
différentes, a les tester en traction et en fatigue pour différents types de chargement,
puis & analyser les résultats obtenus afin de construire un modéle multiéchelle qui
rende compte des effets de microstructure. Ce modéle comporte une étape d’estima-
tion du seuil de plasticité des deux phases v et 7' et deux étapes d’homogénéisation.
La premiére permet de calculer le comportement du monocristal & partir de celui de
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chacune des phases et la seconde donne le comportement du polycristal a partir de
celui du monocristal. Pour le comportement des phases, un modéle de plasticité cris-
talline de type Méric-Cailletaud a été choisi. L’identification du comportement du
monocristal est assez aisée mais l'identification du comportement des phases est trés
difficile car on dispose de peu de données expérimentales sur leurs comportements
respectifs.

Suite a ces résultats d’expériences et de modélisations, un modele de compor-
tement macroscopique qui rend compte de l'effet de la microstructure a été utilisé.
Il s’agit d’un modéle multicinématique a seuils, dont le seuil de plasticité dépend
des paramétres microstructuraux (rayon équivalent et fraction volumique des diffé-
rentes populations de précipités). Ce modéle est plus rapide et donc plus adapté a
I'utilisation dans la boucle d’optimisation.

L’approche multiéchelle est plus physique qu’une approche phénoménologique
mais, faute d’avoir une bonne connaissance du comportement de chacune des phases,
il n’est sans doute pas nécessaire d’aller jusqu'a leur modélisation. Le modéle a
double homogénéisation apporte finalement assez peu de réponses dans le cas du
superalliage N18. En effet, on montre qu’on ne peut pas considérer les précipités
comme purement élastiques et qu’ils ont principalement pour effet d’augmenter le
seuil de plasticité de la matrice. Un modele avec une seule homogénéisation, celle qui
permet le passage du comportement du monograin a celui du polycristal, intégrant
un seuil de plasticité qui varie avec la microstructure, est suffisant pour appréhender
les effets de microstructure. Le modéle & double homogénéisation aurait sans doute
davantage sa place pour modéliser un matériau qui s’adoucit cycliquement et dont
I’écrouissage cinématique joue un role plus important.

Lorsque 'on applique la boucle d’optimisation, on remarque avant tout que, du
fait de la faible influence de la microstructure intragranulaire sur la durée de vie,
le N18 est un matériau trés robuste et quun changement de traitement thermique
modifie trés peu sa durée de vie en fatigue. Néanmoins, il reste possible de ’amé-
liorer légérement. Pour cela, il faut diminuer la vitesse de trempe afin d’obtenir des
précipités plus gros et ainsi en diminuer la limite d’élasticité. De plus, comme on
modélise le comportement et la microstructure du N18 en tout point de la piéce, il
est possible de déterminer également la microstructure la plus résistante vis-a-vis du
fluage, qui dépend fortement de la fraction volumique de précipités tertiaires de v/,
ou vis-a-vis de la résistance a ’éclatement. Par ailleurs, on peut également envisager
d’optimiser la géométrie de la préforme ou du disque pour obtenir la microstructure
souhaitée sans recourir a des expérimentations coiiteuses.

En perspective, on peut améliorer chacune des étapes de la boucle d’optimisa-
tion, en utilisant des modéles plus physiques, tels que la dynamique d’amas pour
modéliser la précipitation, ou la dynamique des dislocations pour mieux appréhender
le comportement d’un monograin. On peut également étendre la boucle d’optimisa-
tion pour y intégrer les étapes précédentes de 1’élaboration, afin de connaitre leur
influence sur les différentes propriétés mécaniques critiques pour le disque.
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A.1. Moyens expérimentaux

A.1 Moyens expérimentaux

A.1.1 Préparation des échantillons pour les observations mi-
crostructurales

MEB : Afin de pouvoir observer la microstructure intragranulaire au microscope
électronique a balayage les échantillons, traités thermiquement, sont découpés, puis
la face coupée est polie mécaniquement jusqu’a l'utilisation d’une pate de diamant
(1/4 micrométre). Les éprouvettes sont ensuite attaquées chimiquement avec une
attaque Glyceregia pendant une minute. L’attaque Glyceregia est composé de 43%
de glycérol (pur a 99,5%), de 43% d’acide chlorhydrique (concentration 32%) et de
14% d’acide nitrique (concentration 65%).

MET : Pour les observations au microscope électronique en transmission, des
disques de 3 millimétres de diameétre et d'un millimétre d’épaisseur ont été extraits
du centre du fut des éprouvettes rompues par électroérosion. Ces disques ont été polis
mécaniquement jusqu’a une épaisseur d’environ 100 gum. Ils sont finalement amincis
par voie électrolytique en utilisant la méthode du double jet dans une solution a 45%
de butylcellusove, 45% d’acide acétique et 10% d’acide perchlorique a -25°C sous 13
ou 14V selon les microstructures.

A.1.2 Microscopes

Les observations au MEB ont essentiellement été réalisées en mode « électrons
secondaires » (SE pour Secondary Electrons). Les deux appareils utilisés sont :

- un microscope Zeiss DSM 962
- un microscope Zeiss DSM 982 GEMINI.

L’analyse EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction) permet d’obtenir des in-
formations sur la nature cristallographique d’un matériau, et notamment de déter-
miner 'orientation des grains observables en coupe transverse polie. Elle repose sur
I’exploitation des diagrammes de diffraction constitués de pseudo-bandes de Kikuchi
provenant des électrons rétrodiffusés diffractés par les plans cristallographiques. Il
est possible par cette technique de réaliser des cartographies d’orientations cristal-
lographiques. A TONERA, un microscope électronique a balayage, Zeiss DSM 960,
équipé d’un systéme TSL (TexSEM Lab) permet d’effectuer ces analyses.

L’appareil utilisé pour la microscopie électronique en transmission est un micro-
scope CM20 de marque Philips opérant a 200 keV.
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A.1.3 Eprouvette de Fatigue
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FiG. A.1. Plan d’une éprouvette de fatigue de type FCL15

Le plan des éprouvettes de traction et de fatigue utilisées est présenté sur le
Figure A.1.

A.1.4 Machine de traction-fatigue

La machine de traction et de fatigue utilisée pour réaliser les essais de ce mémoire
est une machine MTS 810 Materials System dotée d’une cellule de 100 kN et d’un
bati prévu pour 250 kN. Un four a résistance a trois zones permet de maintenir
I’éprouvette a la température d’essai. Un extensométre MTS de base 12 mm avec
des pointes en biseau est utilisé pour obtenir les mesures de déformation.
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A.2. Analyse d’images

A.2 Analyse d’images
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F1G. A.2. Résultats d’analyse d’images de la taille des précipités secondaires de +/, distri-
bution observée et courbe gaussienne approchée.

Trois a cinq images contenant chacune environ 250 précipités ont été analysées
pour chaque microstructure. Chaque micrographie a été seuillée (transformation
d’une image en niveau de gris en une image en noir et blanc (cf. Figure A.3)). La
fraction surfacique de blanc sur 'image seuillée est assimilée a la fraction volumique
de précipités secondaires de +'. Des mesures sont effectuées ensuite sur chaque pré-
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cipité identifié c’est-a-dire sur chaque particule blanche sur 'image qui ne touche
aucun bord. En particulier, la hauteur, la largeur et I’aire sont mesurées. Etant don-
nées la résolution de 'image (1pz ~ 5nm) et la forme avec les pointes arrondies
des précipités, la hauteur et la largeur mesurées surestiment un peu la taille des
précipités. Aussi, il a été choisi de déterminer la taille des précipités a partir de leur
surface. Les précipités sont assimilés a des cubes, leur aréte équivalente est donc
simplement la racine carrée de l'aire des précipités.

La Figure A.2 donne les résultats de cette analyse sur quatres microstructures.
« Une bosse » sur la gauche de la distribution correspondant a des tailles de 75 a 125
micromeétres est aisément observable sur ces microstructures. Elle correspond a des
précipités dont seul le quart est visible a cause d’une division en octocube et/ou a la
géne occasionnée par les précipités voisins lors du grossissement des précipités. Cette
« bosse » correspond d’ailleurs au léger « creux » observé pour les précipités deux
fois plus gros. La Figure A.3 montre comment une image a été seuillée. Le cercle
bleu montre un précipité subdivisé en octocubes, correctement reconnu, et les cercles
rouges montrent des précipités subdivisés en octocubes qui sont divisés en plusieurs
ou dont seul un des octocubes est identifié lors du seuillage. Pour la microstructure
obtenue aprés trempe a 'huile, les précipités tertiaires de ~' sont tellement gros
qu’il n’a pas été possible de les séparer pour la mesure de la fraction volumique. La
gaussienne représentée correspond donc au pic des précipités secondaires de /. Elle
représente 60% de la fraction volumique totale des précipités secondaires de /.
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FiG. A.3. Résultats du seuillage d’une micrographie pour la microstructure standard.
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A.3. Modeles de precipitation

A.3 Modéles de precipitation

Dans ce chapitre, différents modéles de précipitation sont exposés ainsi que leurs
avantages et inconvénients compte tenu de 1'utilisation souhaitée (prévision de la mi-
crostructure et du gradient de microstructure au sein d’un disque). Pour chacun de
ces modéles, la cinétique et la thermodynamique doivent étre prises en compte. En
effet, si un diagramme de phase permet de prévoir les phases présentes a I’équilibre
thermodynamique dans des conditions de température données, en réalité, le sys-
téme ('alliage) ne se trouve pas toujours dans 1’état prédit par la thermodynamique
(surtout juste aprés une trempe). Si les cinétiques sont lentes, le systéme se trouve
dans un état hors équilibre qui dépend de I’histoire thermique qu’il a subie. Afin de
prévoir correctement les microstructures, il faut donc tenir compte d’une part, de la
thermodynamique qui fournit les forces motrices de 1’évolution microstructurale et
d’autre part, de la cinétique qui décrit la vitesse a laquelle le systéme évolue.

Trois étapes sont le plus souvent distinguées lors de la précipitation [129]. Tout
d’abord, une étape de germination a lieu, lors de laquelle les précipités apparaissent.
Puis les précipités croissent en désaturant progressivement la matrice des éléments
d’alliage qui les composent. Enfin, lorsque 'un des constituants des précipités se
trouve en sursaturation faible ou nulle dans la matrice, les précipités peuvent conti-
nuer a grossir par coalescence. Ainsi, le plus souvent, les plus gros précipités gros-
sissent en absorbant peu a peu les éléments d’alliage qui composent les petits. Ces
derniers se dissolvent progressivement jusqu’a disparaitre complétement.

Des modéles existent pour décrire chacune de ces étapes. Par exemple trois mo-
deéles ont été proposés pour décrire I’apparition des précipités : la démixtion spino-
dale, la germination homogéne et la germination hétérogene.

A.3.1 Germination homogéne

Pour décrire la germination, il faut évaluer la force motrice thermodynamique,
puis la cinétique de I’évolution. Afin de déterminer la force motrice thermodyna-
mique, un bilan d’enthalpie libre lors de la nucléation d’un précipité est réalisé. La
cinétique consiste ensuite a décrire le nombre de précipités susceptibles de se for-
mer en un temps donné, connaissant la valeur de la force motrice et de ’agitation
thermique.

Thermodynamique

Lors de la nucléation d'un précipité, en négligeant les déformations du réseau
cristallin, le bilan d’enthalpie libre est le suivant : la variation totale d’énergie libre
due a la germination d’'un nucléus AG résulte de trois processus. D’une part, la
création d’un volume V' de phase 7/ entraine une diminution de I’énergie libre de
volume de VAGy, d’autre part la création d’'une interface de surface S induit une
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augmentation d’énergie libre de So (o énergie d’interface). Enfin le désaccord de
densité entre les deux phases génére une énergie de déformation VAG,.

AG = —V(AGV - AGd) + So (Al)

Afin de simplifier les calculs, on négligera le terme lié¢ a ’énergie de déformation
VAG,.

AG = —V(AGy) + So (A.2)

En considérant les germes comme des sphéres de rayon r, on obtient :

AG = —%WT3AGV + 4o (A.3)

La valeur de r pour laquelle la dérivée de AG s’annule est le rayon critique de
germination R* (un précipité de rayon inférieur & R* a tendance a décroitre et donc
a se dissoudre et un précipité de taille supérieure a croitre). La valeur de AG en R*
est la barriére de germination AG*. C’est I’énergie qu’il faut apporter au systéme
pour activer la germination.

20
* A4
R AGy (A.4)
16703
AGr = —~ A,
@ = 3acy e (4.5)

La Figure A.4 représente ’enthalpie libre de formation d’un nucléus en fonction
de sa taille et de la température pour le N18 petits grains vierge de précipité d’apres
le modéle choisi par Milhet-Gayraud [8]. La valeur de AGy = AG, choisie est celle
du binaire Ni-Al calculée par Wendt et Haasen [130|. Elle est définie comme un
polynome de degré 3 de la sursaturation en aluminium, de (AG, = 7495591dc® —
561508dc?+19432, 54dc). La valeur de o est de 0,027 J.mol~!. Pour une température
trés élevée (1190°C, courbe verte) il n’est pas thermodynamiquement intéressant de
créer des précipités. La courbe est donc toujours croissante, ce qui signifie que, quelle
que soit leur taille, les précipités ont tendance a se redissoudre. Pour une température
un peu plus faible (1185°C, courbe rouge), le rayon critique R* est de 10 nanomeétres
et la barriére de germination AG* est élevée (environ 50 Jmol™'). Les précipités
qui parviennent a atteindre la taille de 10 nanométres ont donc tendance a croitre
tandis que les plus petits ont tendance a se redissoudre. Les deux autres courbes
représentent ’enthalpie libre de formation d’un nucléus en fonction de sa taille pour
des températures plus faibles. Le rayon critique de germination et la barriére de
germination diminuent avec la température.

Pour les faibles rayons (partie croissante de la courbe), c’est le terme de surface
qui prédomine alors que pour les plus grands (partie décroissante), ¢’est le terme de
volume AGYy, .

Une remarque intéressante est que pour une énergie de surface faible, la taille
du germe critique est faible. De ce fait, I'énergie d’activation (AG™*) tend vers zéro

252



A.3. Modeles de precipitation

207

o

S 140 T=1190°C
E 1 —— T=1185°C
S 1207 —— T=1180°C
c S — o
S 1001 T=1175°C
= ]

E 801

49 -4

o 60

© 4

(3] .

5 40_

2

o

@

=

=

L

b 2 4 \B\\\ é\\\lo 12 14 \\is 18 20
-20-

Rayon du précipité (nm)

FiG. A.4. Germination homogene. Enthalpie libre de formation des nuclei en fonction de
leur taille et de la temperature. Données issues de [8].

lorsque I’énergie de surface tend vers zéro. Or, du fait de la cohérence entre la
matrice et le précipité, I'énergie de surface est faible dans les superalliages a base de
nickel (pour des précipités cohérents elle est de Pordre de 15 a 90 m.J/m?). Pour de
telles valeurs de I’énergie de surface, ’hypothése d’une germination homogéne est
plausible, car la différence d’énergie de surface entre un germe dans la matrice et
un germe sur un support (défauts, joints...) reste faible, de ce fait les différences de
taille critique de germination ainsi que d’énergie d’activation entre un germe issu de
la germination homogéne et un autre issu de la germination hétérogéne, seront tres
faibles.

Cinétique

La cinétique consiste a déterminer le nombre de précipités susceptibles de se
former en un temps donné connaissant la valeur de la force motrice et de ’agitation
thermique, c’est-a-dire le taux de germination. Il représente le nombre de germes qui
franchissent la barriére d’énergie en un temps donné. Il correspond au nombre de
particules de taille critique multiplié par la probabilité qu'un germe de taille critique
croisse (Richard Becker et Werner Doring [131]). En effet, obtenir un germe de taille
critique n’est pas une condition suffisante. Il est nécessaire de lui ajouter encore
un atome pour que cet embryon de taille critique atteigne le coté descendant de la
courbe d’enthalpie libre de formation d’un nucléus.

Le taux de nucléation ainsi trouvé est corrigé par le facteur de Zeldovich (1/Z).
Celui-ci sert a prendre en compte la probabilité d’avortement d’un germe de taille
légérement plus grande que la taille critique (due a leffet capillaire de Gibbs-
Thompson de la forme 20/ R*).
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Le taux de germination, .J,, est donc donné par 1’équation :

. A A1 AGH

18 i

P (37rkBT) e kT (A.6)
A\ V2

Z facteur de Zeldovich, Z = <37T]SBT)

D le coefficient de diffusion de I"aluminium dans le nickel (ou plus généralement
des éléments /-génes dans la matrice)

d,, est le paramétre de maille de la phase ~/
kg est la constante de Boltzmann

T la température en Kelvin.

Effet lors d’une trempe

Avec ce modeéle, lorsque l'on trempe rapidement, la température de début de
précipitation est basse. Donc la barriére de germination est basse et le rayon cri-
tique faible. De ce fait, la probabilité de créer un germe de taille critique est forte,
et le taux de germination est élevé. La microstructure contient donc en début de
trempe beaucoup de germes de trés petite taille. Par contre, lorsque la vitesse de
refroidissement est plus faible, la température de début de précipitation est élevée.
La barriére de germination est donc trés élevée et le rayon critique de germination
trés grand. La taux de germination est donc faible. Dans ce cas, la microstructure
en début de trempe contient trés peu de germes mais ils sont déja assez gros.

A.3.2 Autres modéles pour générer des nucléi dans une ma-
trice monophasée

Dans le cas de la démixtion spinodale, il n’y a pas de germination a proprement
parler. C’est la composition de la matrice dans tout le volume, simultanément, qui
est modulée entre deux valeurs : I’'une plus riche, I'autre plus pauvre en éléments
~'-génes. Des interfaces séparant les deux phases apparaissent plus tard.

Dans un modéle de germination homogéne, la microstructure initiale est supposée
parfaite, sans le moindre défaut. Or, c’est rarement le cas dans la réalité. Dans le
cas d’une solution solide, il y a souvent des joints de grains, des impuretés, des
dislocations... Ces défauts constituent des lieux privilégiés pour la germination car
I’énergie interfaciale d'un germe y est moindre. Le modéle de germination hétérogéne
permet de prendre en compte ces sites préférentiels de germination.

Cependant, dans ces alliages, la précipitation est massive et brutale, il est d’ailleurs
impossible de créer une microstructure sans précipités méme par hypertrempe [8|.
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Ce type de comportement correspond donc davantage a la précipitation homogéne
qu’a la précipitation hétérogéne. Par ailleurs le modéle de précipitation homogéne
est plus simple. Il est plus difficile de faire un choix entre démixtion spinodale et
germination homogéne. Les arguments en faveur de la germination homogéne sont
que le modéle est plus ancien donc mieux connu, et qu’il a déja été appliqué avec
succés au N18 par Milhet-Gayraud [8].

A.3.3 Croissance

Un germe de taille supérieure a R* a tendance a croitre. En effet, plus il est gros,
plus il est thermodynamiquement stable. Pour croitre il doit absorber des atomes
(éléments ~'-génes) qui se trouvent en solution dans la matrice. Comme ces atomes
doivent se trouver & proximité de l'interface pour étre absorbés, la diffusion des
éléments v/-génes dans la matrice va jouer un role sur la cinétique de croissance.
Le second facteur clef de la croissance est la réaction de l'interface, c’est-a-dire la
vitesse h a laquelle une surface unitaire de 'interface peut absorber les atomes pour
des concentrations données en éléments '-génes a Uinterface.

Une approche classique simple [129] consiste a dire que la vitesse de croissance
d’une particule est décrite par le nombre (n) d’atomes de soluté absorbés par la parti-
cule par unité de temps, ce nombre étant égal a la vitesse de réaction d’incorporation
h que multiplie le flux d’atomes de soluté qui arrive a l'interface.

d .
= AR (e — ) (A.T)

avec cinterface |3 concentration en élément +'-génes a l'interface et ¢ la concen-
tration en élément ~'-génes a I’équilibre pour cette température.

Pour une particule de forme sphérique, dans un état quasi-stationnaire (I'interface
se déplace sans que la forme du profil ne soit modifiée), I’équation de diffusion s’écrit
en coordonnées polaires :

de DO [ ,0c
%= o ( 5) =0 (A-8)
D’ou :
0 ([ ,0c\

Or, loin du précipité, c’est-a-dire pour r = oo, cest égal a c,, et a U'interface,
c’est-a-dire pour r = R, c est égal a c™e/a¢_ En intégrant Péquation A.9, il vient :
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¢ =Cp — (C — cMerIONR /1 (A.10)

Le flux a l'interface est le produit du coefficient de diffusion par le gradient de
concentration a l'interface.

Com — Cmter face
|J| = D(de/dr)r = D# (A.11)
A Tl’aide des équations A.7 et A.11 :
dn hD
o ArR2 _ — A.12
i~ R ) (A-12)

Cette quantité représente le nombre d’atomes d’éléments 7'-génes absorbés par
'interface, l'interface absorbe également des atomes déja présents (nickel). Il faut
donc multiplier cette quantité par Pinverse de (cpree — ¢7/9%) pour connaitre le
nombre total d’atomes qui sont entrés dans le précipité. Cette quantité produit un

accroissement de volume de la particule de :

dR
ArR?*— A.13
T (A-13)

Avec

drR  hD Cm —
dt - hR+ D Corec — C:‘gterface

(A.14)

cinterface prgtant pas connue, il est usuel est alors de prendre cinterface ~ ced,

Lorsque D >> hR, c’est la réaction d’interface qui pilote la croissance. Il y a
peu de différence entre la concentration a l'interface et la concentration dans la ma-
trice, les atomes ayant largement le temps de diffuser avant d’étre absorbés. Lorsque
hR >> D, c’est la diffusion qui pilote la croissance, et il y a une différence de concen-
tration en éléments 7/-génes entre l'interface et la matrice loin du précipité, car les
éléments +/-génes qui diffusent jusqu’a l'interface sont aussitot absorbés (aussi vite
qu’ils arrivent). Ces deux profils sont visibles sur les courbes de la Figure A.5 a et b.
Les champs de diffusion de plusieurs précipités peuvent se chevaucher (Figure A.5 ¢),
ce qui modifie le profil de concentration.
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Di .
if fusion
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. C
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m
cmter face
m

c)

Précipité isolé, croissance controlée par la diffusion. ¢) Interférence entre champs
de diffusion. [129].

A.3.4 Coalescence

Loi LSW

Lifshitz, Slyozov [132]| et Wagner [133] ont développé indépendamment une théo-
rie de cinétique de la coalescence dans un systéme binaire. Les hypothéses de base
de cette théorie sont les suivantes :

— I’évolution de taille du précipité est controlée par la diffusion et la concentration

en soluté dans la matrice,

— l'existence de gradient de concentration est exclue,

— la diffusion a l'intérieur du précipité est négligeable,

— le précipité est sphérique et libre de toute contrainte (les interactions élastiques

sont donc négligées).

Ils ont démontré que 1’évolution du rayon des précipités dans ces conditions était
de :

3 80D023Vn21

<R>%— < Ry >*= BT (A.15)
g
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avec V,, le volume molaire du précipité, et que la concentration moyenne en
soluté évoluait comme :

=it = (a1 o (4.16)

m =\ 902(cnV,

avec ¢! la concentration d’équilibre en soluté dans la matrice.

Ecriture de I’évolution de la taille des précipités

En considérant que la concentration a l'interface est controlée par la diffusion, la
vitesse d’absorption des éléments 7/-génes dans un précipité de rayon R est donc :

dn D ,

— = 4T R*J = 4T R*— (cp — eI 0) (A.17)
dt R

Avec ¢, la concentration dans la matrice, ¢y, la concentration dans le précipité,
ce la concentration d’équilibre dans la matrice. ¢(R) = cinter/ace |a concentration a

'interface v/~ pour un précipité de taille R

La vitesse de grossissement du précipité est donc définie par :

dn 1 9 D (Cm _ Cinterface) 47TR2 dR
EW =dri EC . Z;nterface = Vv % (A18)
p m prec m m
dR DVm Crm — C%lterface
% - R inter face (A19)
Cprec — Cm

Pour calculer la concentration a Uinterface /' (cinterface) Pequation linéaire de
Gibbs est utilisée :

20Vm 2 m
o(R) = e i sl (1 + Rol-c‘:T) (A.20)

On en déduit la vitesse de coalescence (en admettant que cerfece << c,,..)

— 4 _ do
dR _ Dem — 6 —

—_—=_— A21
dt R Cprec ( )
avec dy = kb% mCol.
Sans négliger ¢™erface devant cppe. 134, on a :
dR D ¢y —c1—%
= h (A.22)

B eq _ d
dt R Cprec — Cm — ES
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20

kyT
Dans le modéle de Gayraud, la valeur de dR/dt est :

avec d0 la longueur capillaire, dy = Vincsl.

dR D D do
D —emy =2 (o e - o A2
i = plen—cm) =7 (en-ct-3) (A23)
2
avec dy = M%Vmcfg.
prec

A.3.5 Effet des interactions élastiques

Il existe au sein du matériau plusieurs sources de distorsions élastiques du réseau.
D’une part, les paramétres de maille de la phase v et de la phase v sont différents.
De ce fait, il existe un écart paramétrique entre les deux phases. Néanmoins, cet
écart paramétrique est faible (environ 0,003) si bien que la matrice v et le précipité
v’ restent cohérents. Cette cohérence est maintenue grace a des distorsions élastiques
lorsque la phase 7/ précipite au sein de la phase 7.

D’autre part la mobilité de I'interface régit la croissance de la phase fille et donc
son faciés. Or, cette mobilité dépend fortement de la structure cristallographique.
Elle est pratiquement nulle pour une interface cohérente et maximale pour une
interface incohérente. Or dans la courbure des « pointes » du cuboide la cohérence
est plus difficile & maintenir que sur les cotés. Elle a tendance a croitre plus vite,
ce qui entraine une modification de la forme des précipités. Elle est de plus en
plus éloignée du cube avec des pointes qui «saillent» jusqu’a devenir un octocube.
Une autre explication est donnée par Doherty puis par Ricks et al. [16, 135]. Elle
consiste a remarquer que, lorsque une instabilité engendre une excroissance sur une
surface lisse, la diffusion autour d’une excroissance est plus importante qu’autour de
la surface lisse. La croissance de la protubérance est accélérée, c’est 'effet «pointe
de diffusion». Or, comme c’est la diffusion qui controle la croissance du précipité, la
croissance est plus forte sur les excroissances, d’oul le fait que les excroissances sont
de plus en plus saillantes. Cette approche est confirmée par des analyses EDX. Lors
de la précipitation, il se forme autour du précipité une zone appauvrie en éléments
v'génes (cf. Figure A.5). Miiller et al. [136] ont constaté que les zones appauvries
sont moins étendues autour des sommets des cuboides qu’autour des faces.

En fait, d’aprés Loyer-Danflou [18], les contraintes de cohérence initient ces ex-
croissances, puis les effets « pointe de diffusion » accélérent la croissance des pro-
tubérances. Cependant une structure cubique ou octocubique est plus stable que la
structure en ailes de papillon [136, 137| et un maintien a haute température entraine
un retour a la microstructure cubique ou octocubique.

Ces effets ne sont pas pris en compte dans le modéle présenté. En effet, dans
I’équation A.1 le terme d’énergie élastique a été négligé pour simplifier les calculs.
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A.3.6 Autres méthodes de modélisation de la précipitation
Dynamique d’amas

La dynamique d’amas considére les précipités comme des amas d’atomes (ou de
molécules). Ces amas sont classés en fonction de leur taille, ¢’est-a-dire du nombre
d’atomes qu'’ils contiennent. Cette approche aboutit donc, elle aussi, & un modéle en
classes de taille, sauf que la différence de taille d’une classe a 'autre est trés faible
puisqu’elle ne différe que d’un atome. L’évolution de la précipitation est décrite par
les échanges d’atomes entres les amas de différentes tailles. Cette méthode nécessite
également des moyens de calculs importants, notamment en mémoire, car un grand
nombre de classes de taille est nécessaire. Les atomes en solution sont représentés
par les amas de tailles trés faibles (quelques atomes). L’avantage de cette méthode
est donc de ne pas avoir besoin d’'un modéle de germination [138].

Champs de phases

La méthode des champs de phases est une approche mésoscopique globale. Les
étapes de germination et croissance n’y sont pas décrites de fagon séparée. Pour le
cas d’un matériau biphasé la présence d’une phase dans ’espace est définie par un
champ continu, une variable « variable d’ordre » qui prend la valeur 1 dans une phase
(ici, par exemple 7') et 0 dans I'autre (par exemple 7). L’interface est diffuse, son «
épaisseur » dépendant d’une longueur qui fait partie du modéle, et que peut modifier
I'utilisateur. Les énergies libres volumiques et interfaciales causées par ces champs
et leurs gradients sont calculées ainsi que la cinétique de I’évolution. Un exemple de
calcul de microstructure appliqué a la mise en radeau dans les aubes de turbine est
présenté Figure A.6. Cette méthode donne de trés bons résultats mais nécessite de
gros moyens de calcul si ’on souhaite des résultats précis. La discrétisation spatiale
fait appel a la méthode des différences finies ou aux éléments finis [139, 140, 141].

FiG. A.6. Résultats de la simulation de la formation de précipités 7/ & partir d’un état
initial désordonné par la méthode des champs de phases [140)].
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A.3.7 Avantages et inconvénients des modéles

Certaines des approximations inhérentes aux modéles de germination/croissan-
ce/coalescence et aux modéles en dynamique d’amas limitent normalement 'utilisa-
tion de ces modéles aux faibles fractions volumiques de précipités. Le superalliage
N18, quant a lui, contient une forte fraction volumique de précipités (env. 50%). Le
modéle de champs de phases donne des résultats plus précis et surtout est adapté
aux alliages présentant une forte fraction volumique de précipités. De plus, il peut
donner des images de la microstructure, plus faciles & comparer a la microstruc-
ture réelle qu’une répartition de la taille des précipités. Par contre, il nécessite des
moyens de calculs importants et une bonne connaissance des mécanismes physiques
en jeu lors de la germination. Or, un certain nombre des parameétres matériau néces-
saires a la bonne description de ces mécanismes sont difficilement accessibles, comme
par exemple la diffusion dans le systéme multiphasé, ou I’énergie de formation d’un
précipité. Cet inconvénient est malheureusement commun & tous les modéles. Les
modéles en classes de taille, tel que le modéle de germination/coalescence ou en
dynamique d’amas, présentent un grand avantage en terme de temps de calcul par
rapport au modéle en champs de phases. Jusqu'’ici les modéles en dynamique d’amas
ont toujours été appliqués a des alliages présentant une faible proportion de préci-
pités. Par contre, les modéles de germination/croissance/coalescence, bien qu’ils ne
soient pas prévus pour ces cas-la, ont déja été utilisés pour prévoir des microstruc-
tures avec de fortes fractions volumiques de précipités. De plus, un tel modéle existe
déja pour le N18 [8]. C’est la raison pour laquelle ce modéle a été utilisé. Cependant,
les parameétres matériau ont été recalibrés en fonction d’essais plus récents que ceux
disponibles lors de son développement initial. Enfin, il a été nécessaire de le valider
pour la microstructure a gros grains.
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A.4 Fichiers, modéle de Précipitation

A.4.1 Fichier zZfrontBehavior, fichier Precip.z

#include <Basic_nl behavior.h>
#include <Basic_nl simulation.h>
#include <ZMath.h>

@Class PRECIP : BASIC NL BEHAVIOR, BASIC SIMULATOR {
@Name Precip;

int nmax;

double Rmin;
double Rmax;
int ntrough;

@Coefs cal , dgpl, dgp2, dgp3, sigma, DO, q, vm2, fprim;

@vVarInt nR |[nmax]|;

@sVarlnt fp, dc;

@sVarAux jn, ntrough d;

@sVarInt indic;

@vVarAux pop |[nmax]|, f [5], rmoyp [5], rmax [5];

STRING frep ;
VECTOR dr_sur_dt;
VECTOR r;

VECTOR dR;;
VECTOR, vr;
VECTOR rm;

double rmoy, ffl, ff2, ff3, ff4, rmoyenl, rmoyen2, rmoyen3, rmoyen;
double fce(double);
double fcp(double);

}s

@UserRead {

if (str=="xxsize rep") {
nmax=file . getint ();
if (!file.ok) INPUT ERROR("Read failed");
} else if (str=="sxxrep") {
frep=file .getSTRING (); if (!file.ok) INPUT ERROR("Read failed");
} else return FALSE;
return TRUE;

}
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double

I
o

Il
o o
co oo

o O O O

cpi;

VECTOR nrdr ;

nrdr.resize (nmax);

double
double
double
double
double
double

na;
rgp;
kgp;
nv,
rcn

d .

cpi=4.+«M PI/3.;

calc_coef ();

r.resize (nmax);

dR.resize (nmax);

vr.resize (nmax);
(nmax ) ;

dr_sur dt.resize (nmax);

rm.resize

double popmax;
double rpopmax;

ASCII_FILE rep; rep.open(frep());

\\read the file with the size distribution

if (rep.ok) {
for (int 1=0;i<=(nmax—1);i++){
r|i]=rep.getdouble ();
nR[i]=rep.getdouble ();
}
}

na=6.023e23;
rgp=38.3143;
kgp=rgp /na;
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//

// Calculation of the statistical values of the distribution

//

fp=0;
rmoy=0;
nv=0;

popmax=0;

for (int i=0;i<=nmax—2;i++){
rm [ i]=(r[i]+r[i+1])/2;
AR[i]=(r[i+1]-1[i]):
vr[i] = cpixrm[i]*rm[i]*rm[i];

pop|i|=(mR[i|4+nR[i+1])/2%dR[1i[*vr[i];

if (pop[i]|>popmax){
popmax=pop |1 |;
rpopmax=rm/|1i |;

}

rmoy=rmoy+rm|i|*nR|[1i|;
nv=nv-+nR |1 |;
fp=fp+pop|[i|;

dR [nmax—1]=dR [nmax —2];

rm [nmax—1|=r [nmax—1];

vr [nmax—1] = cpisrm[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 << flush;

\\Look at this value to be sure that the file
\\with the size distribution is correctly read

}
@Integrate {
calc_coef ();

int rank = EXTERNAL PARAM::rank of("temperature");
double temperature=(xcurr mat data—>param set())[rank];
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VECTOR

nrdr.resize (nmax);

double
double
double
double
double
double
double
double
double

nrdr;

cpi;
popmax ;
rpopmax ;
na;

rgp;
kgp;

nv;

ren

d;

cpi=4.«xM _PI/3.;

na=6.02

3e23;

rgp=38.3143;

kgp=rgp

/na;

calc_coef ();

double theta=temperature+273; //temperature in Kelvin

double ce=fce (temperature);
double cp=fcp (temperature);

// Calculation of statistical

fp=0;
rmoy=0;
nv=0;

popmax=0;

for (int i=1;i<=mmax—2;i++){
nrdr[i|=(nR[i]+nR[i+1])/2.%xdR[1i];
pop|i]=nrdr[i]*vr[i];
if (popl[i]|>popmax){
popmax=pop [ i |;
rpopmax=rm/|1i | ;

}

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];

values of the distribution

vr|nmax—1] = cpirm|[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];
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nv=nv-+nrdr [nmax—1];
fp=fp+pop [nmax—1];
rmoy=rmoy/nv;

//calculation of the sursaturation
double cm=(cal —((fprim+fp=*(1.—fprim))*cp))/((1.—fp)*(1.—fprim));
//Al—concentration in the matrix at time ¢t
dc=cm—ce; //sursaturation in the matrix

// NUCLEATION
//calculation of the nucleation rate: jn

double dgp=dc*(dgpl+dex(dgp2+dcxdgp3));
rcn=2.0kxsigmaxvm2/dgp; //critical radius of nucleation

double DeltaG=cpi*sigmax(rcn)*rcn;
d=DOxexp(—q/(rgp*theta));

double d4=exp (4.0xlog(vm2/na)/3.0);
double vm4=vm2xvm2;

jn=0;
if (dc>0.0) {
double dgcrt=16.0xM _ Plxsigmaxsigma*xsigma*vm4*na
/(3.0xdgp+dgp*rgp*theta);
if (dgert <100.0) {
double den=d4x*rcn /18.0;
jn=(1—fp)xd*exp(log(dgert /(3.0«M_PI))/2.0—dgcrt)/den;
}
}

//nucleation

double drcn=1.e—10;

double rj=rcn+drcn;

//(the radius is incremented of one interatomic distance)
int 1=0;

while (r|i]<rj & i!=nmax—1) {
i=1+41;

if (jn>0.0) {
double dn=jn*Dtime;
if (dn>10000000.0) {
i (r[i]l-r[0]) {
nR[i|=nR[i]|+dn/dR|i|;

}
} //of if jn=0
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/ /GROWTH

double rcc;
VECTOR un;
VECTOR a;

VECTOR b

VECTOR c;

VECIOR dd;
VECTOR P;

VECTIOR Q;
un.resize (nmax);
a.resize (nmax—1);
b.resize (nmax—1);

Y

)
)
c.resize (nmax—1)
dd.resize (nmax—1);
)
)

P.resize (nmax—1);

Q.resize (nmax—1);

d=DOxexp(—q/(rgp*theta));

double delta=dc/(cp—ce);

double d0=2.0xsigmaxcexvm2/(cp*cp*rgp*theta );
rcc=2.0xd0/delta;//critical radius of coarsening

//calculation of dr (on dt)

double testindic;

testindic =0;

for (int i=0;i<nmax—1;i++) {
dr_sur_dt[i]=(dox(d/(r[i]*r[i]))*(r[i]/rcc—1.0));
un|i]=dr_sur_dt[i]|*Dtime;
if (un[i]>testindic) testindic=un|i];

} //of for i

indic=testindic;

//equations system to solve
al0]=dR[1]+Zmax(un|1],0.);
b|0]=Zmax(—un|1],0.);
c[0]=0.;
dd[0]=0.5%nR[0]*dR[0];
P[O]=Db[0]/(a[0]);
Ql0]—(dd[0])/(a0]);

for (int i=1;i<=mmax—2;i++) {
ali]=dR[i]|+Zmax(un|[i+1],0.)+Zmax(—un[i],0.);
b|i]=Zmax(—un[i+1],0.);

c|i]=Zmax(un|[i],0.);

dd[i|=nR][i|*dR][1i];
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[i]
dd |

/(ali]—c[i]xP[i—1]);
ilre[i]+Q[i—1])/(ali]=c[i]xP[i =1]);

Pli]
Q[1i]
}

b
(

for (int i=nmax—2;i>=1;i=i-1) {
} nR[i]=P[i]*nR[i+1]+Q[1];

nR[0]=0;
nR [nmax—1]=0;

// hypothesis of Schwarz and Langer
//int j=1;

//while (r[j]<rcn & j<nmax—1) {
//oR[j]=0;

[/i=i+ L

//}

//calcul of fp, variable to control the time increment

for (int i=1;i<=mmax—2;i++){
pop|i|=(@mR[i][+nR[i+1])/2*dR[i]|*vr|i];
} fp=fp+pop|[i];

//PEAKS IDENTIFICATION

VECTOR der ;
VECTOR fint ;
VECTOR trough ;
VECTOR peak;
VECTOR rtrough ;
VECTOR rpeak ;
rtrough . resize (4);
rpeak .resize (4);
peak.resize (4);
trough .resize (4);
VECTOR popmax2;
rmax|[0]=0.0;
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der.resize (nmax);
int npeak;

for (int i=1;i<=nmax—1;i++){
der [i]=pop[i]—pop[i—1];

}

ntrough=0;
npeak=0;

for (int i=nmax—4;i>=4;i——){
if (((der[i—1]>=0 && der[i]>0)) && ((der[i+1]<0 && der[i+2]<=0))) {
npeak=npeak +1;
if (npeak <5){
peak [npeak —1|=1i;
rpeak [npeak —1]=rm|[1i |;

}

else {Out<<"npeak = "<< npeak <<
". Too much populations of precipitates" << endl << flush;}

}

if ((der[i—1]<0 && der[i]<0) && ((der[i+1]>0 && der[i+2]>0) ||
(nR[i]-~0))) {

ntrough=ntrough+1;

if (ntrough<b5){
VECTOR transit ;
transit.resize (ntrough —1);
for (int i=0;i<ntrough—1;i++) transit|i]|=trough|i];
trough .resize (ntrough);
for (int i=0;i<ntrough—1;i++) trough|[i|=transit[i];
trough [ntrough —1]=1i;

¥
else {
ntrough=4;
Out<<"ntrough = "<< ntrough <<
". Too much populations of precipitates" << endl << flush;
¥

rtrough [ntrough —1|=rm| i |;

ntrough=ntrough+1;
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if (ntrough>1) {
//Out<<"trough0="<<trough[0]<<endl;
popmax2.resize (ntrough );
fint.resize (ntrough);
fint [0]=0;
popmax2[0]=0;
rmoyp [0]=0;

for (int i=trough|[0|+1;i<-nmax;i++) { //the biggest precipitates
fint [0]=fint [0]+ pop[i];
rmoyp [0]=rmoyp [0]+rm[i]+pop[i];
if (pop[i]>popmax2[0]) {
rmax|[0]=rm|[i];
popmax2[0]=pop|[i];
}
}

£[0]= fint [0];
if (fint[0]>0.) {
rmoyp [0]=rmoyp [0]/ fint [0];

}

for (int l=1;l<ntrough—1;1++) {
fint [1]=0;
rmoyp [ 1 |=0;

rmax|1]|=0;
popmax2|1]=0;
for(int i=trough|[l]+1;i<=trough|[l —1];i++) {
fint [1]=fint [l|+pop]|i];
rmoyp [ 1]=rmoyp [1]-+rm[i]+pop[i];
if (pop[i|>popmax2[l]) {
rmax|l]=rm[i];
popmax2|l]=pop|i];
}
}
if (fint[1]!=0) rmoyp|l|=rmoyp|[l]|/fint|[]];
f[l]=fint [1];
}

fint [ntrough —1]=0;
rmoyp [ntrough —1]=0;
rmax [ntrough —1]=0;
popmax2 | ntrough —1|=0;

for (int i=1;i<trough [ntrough —2];i++) {
fint [ntrough —1]=fint [ntrough—1|+pop|i|;
//Out<<"f = "<< fint [ntrough —1] << endl << flush;
rmoyp [ ntrough —1|=rmoyp [ ntrough —1|4+rm| i |*pop|i |;
if (pop|[i]>popmax2|[ntrough—1]) {
rmax | ntrough —1]=rm|1i |;
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}

popmax2 [ ntrough —1|=pop|i |;
}
}
if (fint[ntrough—1]'=0) {
rmoyp [ ntrough —1]=rmoyp [ntrough —1]/fint [ntrough —1];}
f[ntrough—1]=fint [ntrough —1];

}

else {
popmax2.resize (1);
fint.resize (1);
popmax2[0]|=0;
fint [0]=0;
rmoyp [0]=0;
for (int i=1;i<=nmax—1;i++) {
fint [0]=fint [0]+pop[i];
rmoyp [0]=rmoyp [0]+rm[i]+pop[i];
if (pop[i]|>popmax2[0]) {
rmax|[0]=rm|[i];
popmax2[0]=pop|[1i];
}
}
if (fint[0]!'=0) rmoyp|[0]=rmoyp|0]/fint[0];
f[0]=fint [0];

//definition of fce
double PRECIP:: fce (double T)

{

double feq;
if (T>=1190) feq=0;
else if ((T<1190) && (T>=1165)) feq=0.135623085%(1190—-T)/(1190—-1165);
else if ((T<1165) && (T>=850)) {
feq=—7.98e —9xT*T«T+1.9277e—5xT«T—1.5543e—2+xT+4.697706;
¥

else if (T<850) feq=0.56—(0.56—0.513071)%(T+273.15)/(1123.15);
//(1123=850+273.15)

double ce=(cal —0.25xfeq)/(1—feq); //ce=(cal —0.25xfeq)/(1—feq)

return ce;

}

//definition de fcp
double PRECIP:: fcp (double T)

{

double c¢p=2.46e—14+T%(9.47e—6+T*6.03e—10);
return cp;
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A.4.2 Fichier matériaux, fichier N18-GG-ss-schw.mat

x#*behavior Precip
xxsize rep 1202

x%krep repd
xxmodel coef
cal 0.1693254
dgpl 19432.54
dgp2 —561508.0
dgp3 7495591.0
sigma 0.024
DO 0.0164
q 316000.
vm2 7.59e—6
fprim 0.00

xxkreturn

% nombre de lignes a lire
% dans le fichier de distribution
% fichier de distribution

% concentration initiale en element gamma’ —genes

% coefficients du polynome de
%l > energie libre changement de phase

% energie d’interface gamma/gamma’

% terme preexponentiel du coefficient de diffusion
% energie d’activation de la diffusion

% volume molaire de gamma’

% fraction volumique de precipites primaires

% de gamma’
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A.4.3 Fichier de distribution, fichier rep2

QU O i B B B R ) W W W W WhNNDNDNDNDNDDNDNRF e e e e = OO 0000~~~ O & Ot Ot

.52585459037824e—-10
.81643419058954e—10
.10701379080085e—10
.42815391434044e-10
.74929403788002e—10
.10420876304318e—10
.45912348820635e—10
.8513649208535e—10 0.0
.24360635350064e—10 0.0
.6771001777266e—10 0.0
.11059400195255e—10
.58967876965248e—10
.00687635373524e—-09
.05982340899074e—-09
.11277046424623e—09
.17128600991235e—-09
.22980155557847e—09
.294471234904e—-09 0.
.35914091422952e—-09
.43061196310137e—-09
.50208301197322e—-09
.58107073667075e—09
.66005846136827e¢—09
.74735339758895e—-09
.83464833380962e—-09
.93112415861598e—09
.02759998342234e—-09
.13422225929569e—-09
.24084453516903e—-09
.3586803736833e—09 0.0
.47651621219756e—09 0.0
.60674495403058e—09 0.0
.7369736958636e—09 0.0
.88089871403504e—09
.02482373220647e—-09
.18388547667306e—09
.34294722113964e—-09
.51873763530249e—-09
.69452804946533e—09
.88880650287458e—09
.08308495628383e—09
.29779585300045e—-09
.51250674971706e—09
.74979898856221e—09
.98709122740736e—09
.24933970886408e—09
.5115881903208e—09 0.0

OO OO o o o
OO OO O o o

O O O O o oo

oo oo o o000 fPooc oo oo

OO OO O O o oo oo

OO OO O OO OO oo oo
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.80141758533627e—09
.09124698035174e—-09
.41155799892629e—-09
.73186901750085e—09
.08586743996863e—09
.43986586243642e¢—09
.83109462399248e—-09
.22232338554853e—-09
.65469803513503e—09
.08707268472153e—-09
.56492057315767e—09
.00427684615938e—08
.05708720511573e—08
.10989756407208e—08
.16826203696378e—08
.22662650985547e—08
.29112922794418e—-08
.35563194603289e—08
.42691847420137e—-08
.49820500236985e—08
.57698880015223e—08
.65577259793462e—08
.74284216005926e—08
.8299117221839e—-08 0.0
.92613847009364e—08
.02236521800337e—08
.12871222133421e—08
.23505922466504e—08
.35259083997078e—08
.47012245527651e—08
.60001497846686e—08
.72990750165721e—08
.87346094076265e—08
.0170143798681e—08 0.0
.17566546595718e—08 0.0
.33431655204626e—08 0.0
.50965311851302e—08 0.0
.68498968497979e—08 0.0
.8787665591141e—08 0.0
.07254343324841e—-08
.28669999913725e—-08
.50085656502609e—08
.73753617356139e—08
.97421578209669e—08
.23578720235143e—08
.49735862260618e—08
.78643974927146e—08
.07552087593675e—08
.39500493009176e—08

O O O OO OO OO OO OO OO OO OO oo oo
O O O OO OO OO OO OO OO OO OO oo oo

OO O O O O o oo
OO O O O O o oo

S O UL O OU i i i s R W W W W W WD NDNDNDDDDN B = e e e e e e e e = OO 0000~ =] = OO Oy Ot

OO O OO O o o oo
OO O OO O o o oo
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.71448898424678e—08 0.0
.0675734696878e—08 0.0
.42065795512883e—08
.81087666006196e—08
.20109536499509e—-08
.63235372937632e—08
.06361209375756e—08
.54022629624858e—08
.00168404987396e—07
.05435806544745e—-07
.10703208102094e—-07
.16524587117102e—-07
.2234596613211e—07 0.0
.28779584922593e—07 0.0
.35213203713076e—07 0.0
.42323452098303e—-07 0.0
.4943370048353e—07 0.0
.57291740219177e—-07
.65149779954824e—-07
.73834256943744e—-07
.82518733932664e—07
.92116565339516e—07
.01714396746368e—07
.12321640893813e—07
.22928885041259e—07
.34651702793943e—-07
.46374520546628e—07
.59330237804796e—07
.72285955062965e—07
.86604236999503e—-07
.00922518936041e—-07
.16746667729111e—07
.32570816522181e—-07
.50059205571584e—07
.67547594620987e—-07
.8687525360238e—07 0.0
.06202912583772e—-07
.27563279204491e—-07
.48923645825209e—-07
.72530501813861e—07
.96137357802513e—07
.22226968508371e—07
.48316579214229e—-07
.77150058230259e—-07
.05983537246289e—07
.37849459721749e—-07
.69715382197209e—-07
.04932672994741e—-07
7.40149963792273e—-07

O O O OO O o o oo
O OO OO O o o oo

OO O DO DD OO OO OO OO0 o oo
OO O DO DD O DD O OO OO OO0 o oo

N O O Oy UL O O i b b R R W W W W W WNNDNDNDNDNDDNDNFERF = O O 0000~~~

O OO OO OO OO oo oo
O OO OO OO OO oo oo
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= Ik WD R RFE OO © oo

.79071089395118e—07
.17992214997964e—07
.61006711112998e—07
.04021207228032e—-07
.51559577390046e—07
.9909794755206e—07 0.0
.05163597174783e—06
.15163597174783e—06
.35163597174783e—06
.70163597174783e—06
.10163597174783e—06
.55163597174783e—06
.05163597174783e—06
.05163597174783e—06
.05163597174783e—06
.05163597174783e—05

o O O O O
o O O O O

O O O OO O o o oo

O O O OO O o o oo
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A.4.4 Fichier de lancement, fichier trempe-100K.inp

xskx calcul integrate
**xxmesh
xxfile mon point de gauss. geof

xxkresolution
xxsequence 4

*time 705.
xincrement 7200
xiteration 1

xratio 0.001

sxautomatic time fp 0.0001 dc 1.e—3
xfirst _dtime 0.001

xmax _dtime 0.1

xdivergence 2. 100

xsecurity 1.5

*xkparameter temperature
0. uniform 1200.
705. uniform 25.

xxxmaterial
xfile N18—GG-ss—schw .mat
xintegration runge kutta l.e—6 1.e—6
*kxoutput
*+¥value at integration
sk frequency
xincrement 100
xxcurve var_GG_100K.dat
xgauss_var 1,1 fp dc jn fl1 f2 {3 rmoypl rmoyp2 rmoyp3 rmaxl rmax2 rmax3
temperature

kkkkreturn
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A.5 Résolution numérique implicite du modéle de
précipitation

Modele issu de l'article de Myrh et Grong [22].

On note R; le rayon pour lequel la pente de la fonction de répartition change. R;
et R;,, sont les bornes d’un intervalle sur lequel la fonction est linéaire et son rayon
moyen est noté rm;. dr; est la taille de I'intervalle, dr; = R;11 — R;.

[’équation de 1’évolution de la distribution est :

ON 0 oR

En intégrant cette équation en temps et en rayons, il vient :

i+1 t-+ot t+ot i+1
/ / a_thdR— / / 9 ( %]:) dRdt (A.25)

N... — N
Entre R; et R;; la fonction est linéaire, N,,,, = %,
T
OR OR
(NEHOE Nt Ndry = (N—— — N— )it (A.26)
i i Ot R; Ot Ripy
oR : : : : OR
Le calcul de Na dépend du signe de la vitesse de croissance des particules | v = 2 )
Si la vitesse en R; est négative, les précipités de la classe comprise entre R; et R; i1
. ) ) R
décroissent donc ont tendance a partir vers la classe de rayon inférieur, (N a)l est
OR . . - .
donc Ny, (E) . Si au contraire elle est positive, les précipités de la classe com-
i

prise entre R;_; et R; croissent et ont donc tendance a partir vers la classe de taille
supérieure, (N%—Z:)Z est donc Ny, _, (aa—]:
i+1, si la vélocité est positive ce sont les précipités de la classe sur laquelle on cal-
cule (R; a R;y1) qui partent vers la classe supérieure ((Nv);y1 = Ny, vir1), sinon
ce sont ceux de la classe supérieure qui diminuent de taille et passent dans la classe
considérée ((Nv)iy1 = Nypm,, Vit1)-

) . De méme pour la borne supérieure en

On peut mettre ’équation (A.26) sous la forme (lorsqu’il n’y a pas d’indice
temporel, il s’agit du temps t 4 6t) :

aiNpm = ci.1Nrm_y + b;Nrmyy + e Nrm;* (A.27)

Si vg, > 0 et UR;1q =~ 0

OR
— R, —6t<at)
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A.5. Résolution numérique implicite du modéle de précipitation

Siwvg, <0etvg,, <0

ot ) .

ot Riss

CiZO

Siwg, > 0etvg,, <0

a; = dRZ

ot Rinr

It ) n,

t = dR;

=

Siwvg, <0etvg,, >0

w=drvor (%) o ()
ot ) . ot ) .,

CZ‘ZO
et:dRi

On note d; = d:Nrm;*

A, Nym; = Qg NTG_1 + Gy NTyi 1+ d (A.28)
Par récurrence il vient :
Nrm; = PiNym,,, + Qi (A.29)
i ciQi—1 + d;
avec b= ——— et ;= ———————
a; — ¢ Py Q a; — ¢; Py
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On suppose que les classes extrémes sont toujours vides. Ny =0

Nryoo =0

by
P(l) = —
1=2

dy
1) ==
QW =1
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A.6. Annexe B : Vieillissement dynamique, effet Portevin-Le Chatelier et
pseudo-Portevin-Le Chételier

A.6 Annexe B : Vieillissement dynamique, effet Portevin-
Le Chatelier et pseudo-Portevin-Le Chéatelier

Traction a différentes vitesses de déformation

Afin de comprendre l'origine des instabilités plastiques observées, deux essais de
traction ont été réalisés, lors desquels la vitesse de déformation a été modifiée en
cours d’essai. Les résultats sont présentés Figure A.7 a et b. Un petit effet inverse
de la vitesse est observé sur la traction de ’éprouvette ayant une la microstructure
sans 7y, (cf. Annexe B plc). Il est de l'ordre de 15 MPa et visible uniquement
sur la transition 107°s7'-1073s7!. Cependant cet effet n’est pas observable pour
la microstructure standard. Par ailleurs il semble qu’il y ait des plages sans forte
instabilités pour les deux microstructures a une vitesse de 1075571 et 1074571, et

qu’il n’y en ait pas a 107357 L.
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A.7. Modéles de fatigue basés sur des critéres locaux

A.7 Modéeles de fatigue basés sur des critéres locaux

Un superalliage polycristallin comme le N18 est constitué d’'un ensemble de grains
possédant chacun une orientation cristallographique spécifique. Chaque grain pos-
séde un comportement anisotrope lié a son caractére monocristallin. Cependant, du
fait de l'orientation aléatoire des grains, le comportement macroscopique du N18
est vu comme isotrope. Le comportement est donc trés différent selon I’échelle &
laquelle se place I'observateur. De méme pour les modéles de fatigue : les modéles
décrits dans les paragraphes précédents sont des modéles macroscopiques. Il existe
également des modéles basés sur des critéres locaux, c’est-a-dire a des échelles plus
fines, comme celle du grain. Parmi eux, ceux qui s’appuient sur I’extrusion a la sur-
face d’un grain décrits dans les travaux de Risbet, Feaugas et leurs collaborateurs
[142, 143, 144], ou de Shyam et Milligan [145].

Cette extrusion est causée par I’accumulation de dislocations dans les bandes de
glissement. Shyam et Milligan relient la hauteur et I’espacement des pics extrudés a
la quantité de glissement irréversible. En effet, une fois que la dislocation est sortie
du matériau en créant une petite marche a la surface, elle ne se déplacera pas en
sens inverse lors de la seconde partie du cycle, contrairement aux dislocations restées
a l'intérieur du matériau. La plasticité irréversible est donc un facteur influent du
seuil de fatigue. Cependant, du fait du caractére local de cette approche, ils préférent
I’appliquer a la prévision de la propagation plutot qu’a celle de ’amorcage de la
fissure.

Risbet, Feaugas et leurs collaborateurs [142, 143, 144|, ont proposé un modéle
pour définir 'amorcage de fissure en fonction d’un niveau critique de déformation
plastique irréversible définie sur la vase de mesures d’extrusion par microscopie a
force atomique. Pour eux, ce niveau critique est un facteur nécessaire mais pas
suffisant pour amorcer une fissure.

Sangid et al. [146] vont plus loin en tentant de calculer 1’énergie stockée dans
une bande de glissement persistante et considérent que la fissure s’amorce lorsque la
bande ne peut plus stocker assez d’énergie pour accommoder 1’énergie dégagée lors
de la déformation. Ils s’appuient eux aussi sur I’extrusion pour calculer ces énergies.

Ce type d’approche en énergie a déja été décrite par Venkataraman et al. |147,
148]. Tls considérent un systéme de bandes de glissements multiples paralléles. Cha-
cune de ces bandes de glissement est modélisée par une accumulation de dipoles de
dislocations coins. La densité de dislocations croit avec le cyclage en fatigue. Par
conséquent, la densité d’énergie de déformation stockée a l'intérieur des bandes de
glissement s’éléeve a chaque cycle. Lorsqu’elle atteint un certain niveau, il devient
énergétiquement favorable de créer une microfissure a l'intérieur des bandes de glis-
sement. Le nombre de cycles pour lequel ce niveau est atteint est le nombre de cycles
nécessaire a la germination d’une fissure.

Un autre article de Chan [149] propose un modéle du méme type pour l'initia-
tion et la propagation des microfissures. Il inclut des paramétres microstructuraux
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(largeur des bandes de glissement (h), taille de grains (ou taille caractéristique de la
microstructure) (d) et taille de la microfissure (c)) et peut s’appliquer aux superal-
liages a base de nickel.

Ce type d’approche locale peut paraitre plus précis, car mieux justifié par la
physique, mais nécessite aussi de se poser des questions d’ordre stochastique : en
effet, le nombre de cycles de fatigue déterminé par ce type de modéle dépend de
'orientation du grain (voire de l'orientation de ses voisins) et de sa taille. Quelle est
donc la probabilité pour qu'un tel grain se trouve au point critique? McDowell et
Dunne [27] soulignent que les études de fatigue prenant en compte la microstructure
ne doivent pas se préoccuper de définir une résistance moyenne, comme c’est le cas
lorsque 'on fait de 'homogénéisation pour obtenir le comportement mécanique. Ils
conseillent plutot d’utiliser des éléments de volume statistiques (SVE), plus petits
que des VER (Volumes Elémentaires Représentatifs), permettant de calculer une
large variété de réponses possibles et donc de ne pas négliger la forme de la queue
de courbe de distribution qui correspond aux grains trés mal orientés, critiques vis-
a-vis du modele, et donc a une durée de vie courte. L’idée est de savoir quelle est
la probabilité de se trouver dans la queue de courbe, plutdot que de connaitre le
comportement moyen.

Par ailleurs, 'identification de la largeur de la bande de glissement ainsi que
différents parameétres matériaux intervenant dans ces modéles est trés difficile a
réaliser. Le passage du monocristal au polycristal dans ces approches n’a également
rien d’évident. Aussi, il est important de pouvoir utiliser les deux approches, locale
et macroscopique aussi bien pour le comportement que pour la fatigue.

284



A 8. Fichier Zmat, modeéle & double homogénéisation

A.8 Fichier Zmat, modéle & double homogénéisa-
tion

A.8.1 Fichier zZfrontBehavior, fichier Polyc-mori-tanaka.z

#include <Basic nl behavior.h>
#include <Basic_nl simulation.h>
#include <Elasticity .h>
#include <Dimension .h>

#include <Zstream .h>

#include <Newton raphson.h>
#include <Zminmax.h>

#include <ZMath.h>

#include <stdio .h>

#include <Eshelby.h>

#define RADEG  (4xatan(1.)/180.)

@Class polyc—mori—tanaka : BASIC NL BEHAVIOR, BASIC SIMULATOR ({
@Name polyc—mori—tanaka;
@SubClass ELASTICITY elasticity matrix;
@SubClass ELASTICITY elasticity prec;
@Coefs gamma,r0 _mono,K matrix,n matrix,C_betarule ,D_ betarule;
@Coefs delta ,Q matrix,C_ matrix ,D matrix ,omega matrix,b matrix;
@Coefs C_prec,D prec,fact RO prec,Q prec,b prec,K prec,n prec;
@Coefs f2,f3 ,t2,t3,f4 ,t4;
//betarule
@Coefs hO,hl,h2 h3 h4 h5;
//interaction
@Coefs ¢ _matrix,c_prec, Lp;
//mori_tanaka

[LLPETTTTTEEEET T var ing systemes

@vVarlnt gvcum matrix |[NgrainxNsyst |;
@vVarlnt alpha matrix [NgrainsNsyst |;
@vVarInt gvcum prec [Ngrain*Nsyst |;
@vVarInt alpha prec [NgrainxNsyst|;
@vVarAux tau_ matrix [NgrainxNsyst|;
@vVarAux tau_ prec |[NgrainxNsyst|;
@vVarAux tau [NgrainxNsyst];

[T macroscopique  variables

@sVarlnt evcum;
@QtVarlnt eel;
@tVarAux beta;
@tVarAux ev;
QtVarUtil devi;
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[T ) variables on grains
@tVarInt betag [Ngrain|;

@tVarlnt eto_ g |[Ngrain |;
@tVarAux eel g [Ngrain|;

@tVarAux sig g [Ngrain |;

@tVarInt sig prec [Ngrain];
@tVarInt sig matrix [Ngrain |;
@tVarInt eto prec [Ngrain];
@tVarInt eto_ matrix |[Ngrain|;
@tVarlnt evloc matrix [Ngrain|;
@tVarInt evloc prec [Ngrain];
@tVarInt eel prec |[Ngrain];
@tVarInt eel matrix [Ngrain];
@tVarInt evloc [Ngrain|;
@tVarUtil eigen mat loc [Ngrain]|;
@tVarUtil eigen prec loc [Ngrain|;
@tVarInt eigen sig prec [Ngrain];
@tVarlnt eigen sig matrix [Ngrain|;
[T )] variable on the phases
@tVarlnt ev_matrix;

@tVarlnt ev_ prec;

@tVarAux sigPrec;

@tVarAux sigMatrix;

@tVarAux etoPrec;

@tVarAux etoMatrix;

[T DT T

//homogenized elasticity tensor
TENSOR4 L;
TENSOR4 Linv ;

[T T T T

//plasticity thresholds of the phases
double RO matrix; double RO _prec;

[T DT

int Ngrain , Nsyst;

STRING forient , fsyst;

void calc_torient(double,double ,double ,int );
void norm _frac ();

void calc_hh (SMATRIX& hh);

MARRAY<TENSOR2> torient ;

MARRAY<TENSOR2> torientg;

[T T
SMATRIX hh;//interaction matrix

VECIOR frac;//volume fraction of the grains
VECTOR ¢ matrix;
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VECTOR ¢ _prec;
T

//localization and influence tensors

TENSOR4 A prec;
TENSOR4 A matrix;
TENSOR4 Wf;
TENSOR4 B _prec;
TENSOR4 B matrix;
TENSOR4 D nm;
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;

//Correction "stifness" after Pottier , and Chabocher et al.

J.—L. Chaboche, S. Kruch, J.—F. Maire and T. Pottier

inelatic and damage

Vol.17, pp. 411-439

//

// "Towards a micromechanics based
// modeling of composites",

// Int. J. of Plasticity,

}s

[T reading data
@UserRead {

if (str=="sxgrain number") Ngrain=file .getint ();

else
else
else
else return FALSE;

if (! file .ok)return FALSE;
return TRUE;

}

@SetUp {
int isyst ,igrain;
int jsyst;
double phil ,PHI, phi2;
hh.resize (Nsyst);
calc_coef (); calc_hh(hh);
frac.resize (Ngrain);
q_matrix.resize (Nsyst );
q_prec.resize (Nsyst);
torientg.resize (Nsyst);
torient . resize (NgrainxNsyst );

if (str=="sxsystem number") Nsyst=file.getint ();
if (str=="sxorientation _
if (str=="sxsystem file"

file") forient= file .getSTRING ();
) fsyst= file.getSTRING ();
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ASCII_FILE syst; syst.open(fsyst());

if (syst.ok) {

Out <<"Reading "<<Nsyst<< " systems in "<<fsyst<<endl;

Out <<"Designed for 12 systems octahedral , "<<endl;

Out << "elasto—plastic matrix, elastic—plastic precipitates"<<endl;

Out <<"Think to weigth (h=100.) the colineary systems."<<endl;

TENSOR2 mm( tsz ());

double nl ,n2,n3,11,12 13 ,nmag,lmag;

for (isyst=0;isyst <Nsyst;isyst++){
nl=syst.getdouble (); n2=syst.getdouble(); n3=syst.getdouble ();
l1=syst.getdouble (); 12=syst.getdouble(); 13=syst.getdouble ();
Imag=sqrt (11*11 + 12%12 4 13%13); 11/=lmag; 12/=lmag; 13/=lmag;
nmag—sqrt (nlsnl + n2%n2 + n3%n3); nl/=nmag; n2/=nmag; n3/—=nmag;
if (!syst.ok) ERROR("error reading "+fsyst+" line "+itoa(isyst+1));

mm|0]=nlx11; // mll
mm|1|=n2x12; // m22
mm|[2|=n3%13 ; // m33

mm|3|=(nlx12 + n2x11)/M SQRT2; // ml2 multiplied by sqrt(2)
mm[4]=(n2%13 + n3*12)/M SQRT2; // m23 multiplied by sqrt(2)
mm|5|=(n3%11 + nl*13)/M SQRT2; // m3l multiplied by sqrt(2)
torientg [isyst|=mm; }
Out<<"Read OK'"<<endl;
}
ASCII_FILE orient; orient.open(forient ());
if (orient.ok) {
Out <<"Reading "<<Ngrain<< " grain orientations in "<<forient <<endl;
for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain++){
phil=orient . getdouble ();
PHI =orient . getdouble ();
phi2=orient . getdouble ();
frac|igrain|=orient .getdouble ();
if (lorient .ok) ERROR("error reading "+forient
+" line "+itoa(igrain+1));
calc_torient (phil ,PHI,phi2  igrain); }
Out<<"Read OK'"<<endl;
norm_frac ();

}

S matrix = inverse (xelasticity matrix);

double E_ matrix = 1/S_matrix(0,0);

double nu_ matrix = —S matrix(0,1)*E_matrix;

double d1=(7.0—-5.0xnu_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—-5.0xnu_matrix)/(15.0%(1.0 —nu_matrix ) );
int tt,i;

tt = tsz ();

[T LTI T T T

//calculation of Eshelby tensor, Eshel
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Eshel . resize (tt);
for (1=0;1<3;i++){

Eshel (i

,1)=dl;}

//  Out<<"Eshel=" << Eshel<< endl << flush;

Eshel (
Eshel(
Eshel (
Eshel(
Eshel (
Eshel (
for (i=
Eshel (i

0
0
1
1
2
2

,1
,2
,2
,0
,0

1
3;

)=
)=
)=
)=
)=
)=

1 <6;1++){

,1)=2xd3; }

//calculation of the plasticity threshold of the matrix

int
tt

53

double T=2.5e—-9;

double durciss2=1.e—6%0.415+%T%3.34%rootn (f2,2)/0.25e—9/t2
«rootn ((3.14159%3.14159% t2*gamma /(4+xT%3.34) —1),2)*0.94
*(1+rootn (f2,2)/2);

double durciss3;

double durciss3sc=1.e—6%0.415xT*3.34xrootn (f3,2)/0.25e—9/t3
xrootn ((3.14159%3.14159% t3*gamma /(4+xT%3.34) —1),2)%0.94
*(1+rootn (f3,2)/2);

double durciss3wc=1.e—6xgamma/(2%0.25e¢—9)%0.35
*(rootn (gammaxt3f3 /T,2) — 3 )*2.5;

if (durciss3sc>durciss3wc) durciss3=durciss3wc;

else durciss3=durciss3sc;

if (durciss3wc <0.) durciss3=0.;

double durcissdwc=1.e—6%gamma /(2%0.25e—9)%0.35
*(rootn (gammaxt4dxf4 /T 2) —f4)x2.5;

RO matrix= r0 _mono+durciss2+durciss3+durcissdwc;

RO prec= fact RO precxR0O_matrix;

tsz ();

TENSOR4 unity; unity.resize(tt); unity=0.;

//calculation of the localization and influence tensors

for (i=0;i<tt;i++) unity (i

71):1a

TENSOR4 Tesh=unity+Eshel*S matrix

«(xelasticity prec —kxelasticity matrix);

Tesh=inverse (Tesh);

A prec

—Teshxinverse ((¢_matrixxunity+c_precxTesh));

A matrix=(unity—c_precx*A prec)/c_ matrix;
TENSOR4 Wf=xelasticity prec*xTesh*xS matrix;

B prec=

Wixinverse (c¢_precxWft(l—c_prec)*unity );

B matrix=(unity—c_precxB_prec)/c_ matrix;
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D mm=(unity—A matrix)*xinverse (xelasticity matrix —xelasticity prec)
xxelasticity matrix;

D mp=(unity—A matrix)xinverse (xelasticity prec —xelasticity matrix)
xxelasticity prec;

D pm=(unity—A prec)*xinverse (xelasticity matrix —xelasticity prec)
xxelasticity matrix;

D pp=(unity—A prec)xinverse (xelasticity prec —xelasticity matrix)
xxelasticity prec;

F mm——1.%(unity—B_ matrix)xinverse (inverse (xelasticity prec)—S matrix)
*S matrix;

F pm=—1.x(unity—B_prec)sxinverse (inverse (xelasticity prec)—S_matrix)
*S matrix;

F mp=(unity—B_ matrix)*inverse (inverse (xelasticity prec)—S_matrix)
xinverse (xelasticity prec);

F pp=(unity—B _ prec)xinverse (inverse (xelasticity prec)—S_ matrix)
xinverse (xelasticity prec);

L.resize(tt);
Linv.resize (tt);
Linv = 0.;

//calculation of the homogenized elasticity tensor
L= ¢ matrixsxelasticity matrix+*A matrix+c prec*xelasticity precxA prec;
Linv = inverse (L);

//calculation of the localization and influence tensor

//i

n case of correction of the asymptotic tangent stiffness
if (Lp!=0) {
Out <<"correction of asymptotical tangent" <<endl;
TENSOR4 L p=Lpx*unity ;
L p=inverse (inverse (xelasticity matrix)+inverse (L p));
TENSOR4 Teshc—=unity+Eshelxinverse (L p)x(xelasticity prec—L p);
Teshc=inverse (Teshc);
TENSOR4 Ac prec=Teshcxinverse ((¢_matrixxunity+c precxTeshc));
TENSOR4 Ac_ matrix=(unity—c_prec*xAc_prec)/c_matrix;
TENSOR4 Wfc—=xelasticity prec*Teshcxinverse (L p);
TENSOR4 Bc_ prec=Wfcxinverse (¢_precxWfc+(l—c _prec)*unity );
TENSOR4 Bc_ matrix=(unity—c_precxBc_prec)/c_ matrix;
Ki=D mm; Km(2,2)=1.; Km=inverse (Km);
TENSOR4 temp=inverse (Ac_matrix)*inverse (L p);
temp*=Lp;
Km(2,2)=0.; KmKmx(Ac_ matrix—A matrix)*temp;
D mm=Km+D mm;
D pm=Kms+D pm;
F mm-Km/1000%(F_mm+(unity—c_matrixxA matrixxLinvsxelasticity matrix)
«(inverse (Km)—unity )*S_ matrix);
F pmKm/1000%(F _pm+(—1.xc_matrixxA precxLinvs*xelasticity matrix)
«(inverse (Km)—unity )*S_ matrix);
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}

}

Out <<"R0O matrix="<<R0_ matrix<<" and " <<endl;
Out <<"RO_ prec="<<R0 prec<<endl;
Out <<"end setup'"<<endl;

@StrainPart {

}

m_tg matrix=L;

sig = Lxeel;

ev=eto—eel;

sigMatrix =0.;sigPrec=0.; etoMatrix=0.;etoPrec=0.;

int igrain;

for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain++){

eel gligrain|=Linvxsig gligrain |;

eto_g|igrain]|=eel g|igrain]|+evloc|[igrain |;

eel prec|igrain|=inverse (xelasticity prec)*sig prec|igrain |;
eel matrix[igrain]|= inverse (xelasticity matrix)xsig matrix[igrain |;
sigMatrix+=frac|igrain |*sig matrix|[igrain |;
sigPrect+=frac[igrain |*sig prec|igrain |;
eto_matrix|[igrain|=eel matrix [igrain|+evloc matrix[igrain |;
eto_prec|igrain|=eel prec|igrain|+evloc prec|igrain |;
etoMatrixf+=frac[igrain |*eto_ matrix[igrain |;
etoPrect=frac|igrain|*eto_ prec|igrain |;

@Derivative {

sig = Lxeel;

ev=eto—eel ;

int i,s,tt;

tt = tsz ();

TENSOR4 unity; unity.resize(tt); unity=0.;
for (i=0;i<tt;i++) unity(i,i)=1.;

?;////////////////{///q////////////////////////////////////éé
ocalization

N Y

int isyst ,jsyst ,lsyst ,igrain;
for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain++){
sig_g|igrain|=sig+C _betarulex(beta—betag|igrain|);
devloc _matrix[igrain]|=0.; devloc prec|igrain|=0.;
sig matrix [igrain|= B_matrix*sig g|igrain |
+F mm# eigen sig matrix [igrain |
+F mp x eigen sig prec|igrain |;
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sig_prec|igrain|=B_ precxsig_g|igrain |
+F pmx eigen sig matrix[igrain |
+F pp x eigen sig prec|igrain |;

}
N N N N

local behaviors

// //
N N N N aayaa

double crit matrix ,rsum_ matrix,stmx matrix ,xs matrix ,rs matrix;
double crit prec ,rsum prec,stmx prec,xs prec,rs prec;
double taus matrix ,taus prec;
double deveq;
devi=0.;
dev_ matrix =0.;
dev prec=0.;
beta=0.;
for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain++){
betat=frac[igrain|+betag[igrain |;
¥
// Loop on the grains
for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain-++){
dbetag |[igrain |=0.;

for (isyst=0;isyst <12;isyst++){
Isyst=igrain«Nsyst+isyst ;
q_matrix|isyst|=1.—exp(—b_matrixxgvcum matrix|lsyst|);
q_prec|isyst]=1.—exp(—b_preckgvcum prec|[lsyst|);

}

// Loop on the systems

for (isyst=0;isyst <12;isyst++){
Isyst=igrain*Nsyst+isyst ;
tau matrix|[lsyst|=taus matrix—=sig matrix|[igrain || torient [lsyst |;
tau prec|lsyst|=taus prec=sig prec|igrain || torient|[lsyst |;

//Loop of microstructral homogenization—>solving local equilibrium
rsum_matrix=0.;
for(jsyst=0;jsyst<Nsyst;jsyst+-+)rsum _ matrix+=hh(isyst ,jsyst)

*xq_matrix[jsyst |;

xs_matrix=C_matrixxalpha matrix|[lsyst |;
rs_matrix=R0_ matrix+(Q matrix*rsum matrix;
crit _matrix=fabs (taus matrix—xs_matrix)—rs_matrix;
if (crit_matrix <=0.){dgvcum_matrix | Isyst|=dalpha_ matrix|[lsyst|=0;}

else {
if ((taus_matrix—xs_matrix) >0.)stmx matrix=1.;
else stmx matrix—=—1

dgveum matrix [ lsyst|=pow(crit matrix /K matrix,n matrix);
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dalpha matrix [1syst|=dgvcum matrix|lsyst |
*(stmx _matrix—D _matrixxalpha matrix|[lsyst |);

devloc matrix|igrain|+=stmx matrixxdgvcum matrix [lsyst |
xtorient [lsyst |;

eigen _mat loc|igrain|=xelasticity matrixs*devloc matrix|[igrain |
*C_matrix;

¥
rsum _prec=0.;
for (jsyst=0;jsyst<Nsyst;jsyst++){
rsum_prect=hh(isyst ,jsyst)xq_ prec|[jsyst];}
xs_prec=C_preckxalpha prec|lsyst |;rs_ prec=R0_prec+Q preckrsum _prec;
crit _prec=fabs(taus prec—xs_prec)—rs_prec;
if (crit_prec <=0.){dgvcum_prec|lsyst|=dalpha_ prec|lsyst|=0;}
else {
if ((taus prec—xs_ prec) >0.)stmx prec=1.; else stmx prec=-1
dgvcum prec|lsyst|=pow(crit prec/K prec,n_ prec);
dalpha prec|lsyst]|=dgvcum prec|lsyst |
*(stmx prec—D _precxalpha prec|lsyst]);
devloc prec|igrain|+=stmx preckdgvcum prec|lsyst|*torient |[lsyst |;
eigen prec_loc[igrain|=%elasticity precs*devloc prec|igrain|
*xC_prec;

}
ey

// Homogenization //

N Y

//Mori—Tanaka
TENSOR4 Bft=transpose (B _prec);
TENSOR4 Bmt—transpose(B_ matrix);
devloc|igrain|=c_precxBftxdevloc prec|igrain |
+c_matrix*sBmt«xdevloc _matrix|[igrain |;
if (Lp!=0){
devloc|igrain|=devloc|[igrain]|+c_ matrix*Linv*S matrix*(unity —Km)
xdevloc _matrix|[igrain|+c_prec«Linvkinverse (xelasticity prec)
*(unity Km)xdevloc prec|igrain];}

//betarule
deveq=(devloc|igrain || devloc|igrain])/1.5;
deveq= (deveq >0.0) 7 sqrt(deveq) : 0.0;
dbetag[igrain]|=devloc[igrain |

—D _betarule x(betag|igrain|—deltaxevloc|igrain|)xdeveq;
devit=frac|igrain|xdevloc[igrain |;
dev_matrix+=frac|igrain|+*c_matrixxdevloc matrix|[igrain |;
dev_prect=frac|igrain|*c_precxdevloc prec[igrain |;
deigen sig matrix|igrain|=—1.x(eigen mat loc|igrain |);
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deigen sig prec|igrain]|=—1.x(eigen prec_ loc|igrain |);

}

devcum=sqrt ((devi|devi)/1.5);

resolve flux grad (L, deel, deto, devi);

pro(" "Time ) ;

prn(dtoa(zf_ tau,"%8.3e"),sig);

prn(" devi ", devi);

prn(" dbetgr 1=" dbetag[0]);

prn(" dbetgr 2=",dbetag|1]);

prn (" tau matrix " tau_ matrix );
pro(" dgvecum_matrix ", ,dgvcum_matrix );
prn(" dalpha matrix " dalpha matrix );
pro (" tau_prec ",tau_ prec );
prn(" dgvcum prec " dgvcum prec);
prn(" dalpha_prec " dalpha prec);
@Criterion yield = devcum;

}

void polyc—mori—tanaka::calc_torient(double phil,double PHI,

double cl1,c2,s1,82,cg,sg;

TENSOR2 rotat (utsz ());

cl=cos (phil*RADEG); sl=sin (phil *RADEG);
c2=cos (phi2«RADEG); s2=sin (phi2+RADEG);
cg=cos (PHI *RADEG); sg=sin (PHI *RADEG) ;
rotat[0]=cl*c2—sl*s2x*cg;
rotat|l]=—slxs2+cl*c2xcg;

rotat[2]=cg;

rotat[6]=sl*c2+cl*s2x*cg;
rotat|7]=c2x*sg;

rotat [8]=slxsg;
rotat[3]=—clxs2—sl*c2xcg;
rotat[4]=—clx*sg;

rotat|b]=s2x*sg;

for(int isyst=0;isyst <Nsyst;isyst++){

double phi2 ,int igrain){

torient [igrain*Nsyst+isyst|=rotate tensor (torientg|isyst|,rotat);}

}

inline void polyc—mori—tanaka::norm_frac(){
double sum=0.;int igrain;

for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain-++)sumt=frac|igrain |;
for (igrain=0;igrain <Ngrain;igrain++)frac|[igrain|/=sum;}

void polyc—mori—tanaka ::calc_hh (SMATRIX& hh)

{ int i,j;
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for (1=0;i<12;i++) hh(i,i)=ho;

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) =hl;

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;
for (i=12;i<Nsyst;i++) hh(i,i)=hselfcub;
for (i=0;1<12;i++4) {
for (j=12;j<Nsyst;j++){
hh(i,j)=h oct_ cub;
}

}
for (i=12;i<Nsyst;i++) {
for (j=i+1;j<Nsyst;j++){
hh(i,j)=h cub_cub;
}

}
for (i=0;i<Nsyst;i++) {

for (j=i+1;j<Nsyst;j++) hh(j,i)=hh(i,j);
}

295



Annexe A. Annexes

A.8.2 Fichier matériaux loi & double homogénéisation, fichier
N18-2hom.mat

*++xbehavior polyc mori tanaka
*xelasticity matrix

young 185000.00

poisson 0.300000

xxelasticity prec

young 210000.00

poisson 0.300000

xxsystem file octal
xxsystem number 12
*xgrain_number 10

xxorientation file orientl
xxmodel coef

%seuil de plasticite
r0_mono 50.

gamma 0.24

f2 0.5

t2 124.e-9

f3 0.0

t3 15.e—-9

add RO _prec 125.

Y%matrice
c_matrix 0.5

K matrix 10.
n_matrix 11.
C_matrix 00.

D matrix 00.
Q_matrix 80.0
b matrix 4.0

%precipite
c¢_prec 0.5

K prec 10.
n_prec 11.
C_prec 00.

D prec 00.
Q_ prec 120.
b_prec 6.

%regle en beta
C_betarule 100000.
D betarule 350.
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delta 0.2

Y%matrice d’interaction
hO 1.

hl 1.

h2 0.2

h3 100.

h4 3.

h5 3.

hselfcub 1.

h cub cub 0.

h oct_cub 0.

%correction de la tangente asymptotique
%Lp 00.

sxcoefficient
masvol 8.1e—9
xxkreturn

A.8.3 Fichier d’orientations, fichier orientl

%angles d’Euler
219.492190186837 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 Fichier de systémes, fichier octal

%%-systemes de glissement—%%

Y%plan %direction
%h k 1 u v w
1. 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.
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1 1 -1. -1
1 1 —1. 1
1 1 —1. 0
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A.8.5 Fichier matériaux loi phénoménologique, fichier N18-

macro.mat

x+*xxbehavior gen evp runge jacobian
xxelasticity isotropic
young 196000.00
poisson 0.300000
xxpotential gen evp ev
xcriterion mises
xflow norton

n 11.
K 10.00
xkinematic nonlinear with crit X4
C 32000.0
D 800.0
ml 1.00
m?2 1.00

omega 0.75
xkinematic nonlinear with crit X1

C 350000.0
D 6000.0
ml 1.00

m2 1.00

omega 0.95
xkinematic nonlinear with crit X2

C 180000.0
D 2000.0
ml 1.00

m2 1.00

omega 0.85
xkinematic nonlinear with crit X3

C 20000.0
D 300.0
ml 1.00
m2 1.00

omega 0.75
skinematic linear X5
C 1800.0

xisotropic nonlinear

RO function RO0z7p;

%R0z7p est un parametre defini dans le fichier
Q 240.00

b 4.00

sxcoefficient
masvol 8.1e—9

xxkreturn

.inp
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A.8.6 Fichier de calcul du seuil de plasticité, fichier calc-
RO.z7p

ARRAY<STRING> input ()

{

ARRAY-STRING> i ;

i.resize (6);

P[o]="f1; i[1]="E2; i2]="13";
i[3]="rmoypl"; i[4]="rmoyp2"; i[5]="rmoyp3";
%les donnees d’entree que ZeBuLoN

%lit dans le fichier de precipitation .integ
return (i);

}
ARRAY<STRING> output ()

{

ARRAY-STRING> o

o.resize (4);
o[0]="z7pmises";0[1]="g3wc";0[2]="gdwc";0[3]="taille g2 g3 proche",
%les donnees de sorties

return (0);

}

void compute ()

{

TENSOR2 precip;
double RO _calc;
double durciss4;
double durciss3;
double durciss3wc;
double durciss3sc;
double durcissd4wc;
double durcissdsc;

double durciss?2;
double interm ;

double fmoy;

double tmoy;

double g3 wc;

double g4 wc;

double taille proche;
taille proche=0;

precip.reassign (6,in ,0);

durciss2=sqrt (3.14159%3.14159% precip [3]%0.24/(4%2.5e—9%3.34) —1)%0.94
x(1+sqrt(precip[0])/2)x1.e—6%0.415%2.5e—9%3.34
xsqrt (precip[0])/0.25e—9/precip [3];

%valeur de l’augmentation de cission critique resolue

%provoquee par les precipites secondaires,

%cas des dislocations fortement couplees
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interm =(3.14159%3.14159* precip [4]*0.24/(4%2.5e—9%3.34) —1);

% interm sert a savoir

si les precipites tertaires sont suffisamment

% gros pour que le calcul de 1’increment de cission resolue
% dans le cas de dislocations fortement couplees ait un sens

if (interm >0.) {
si interm est positif on peut calculer 1’increment de cission
resolue du aux precipites tertiaires
dans le cas ’sc’ des dislocations fortement couplees
durciss3sc=sqrt (interm )*0.94%(1+sqrt (precip[1])/2)*1.e—6
x0.415%2.5e—9%3.34xsqrt (precip[1])/0.25e—9/precip [4];

%
%
%

%

%
%

et dans celui ’wc’

des dislocations faiblement couplees

durciss3wec=1.e —6%0.24/(2%0.25e—9)%0.35
x(sqrt (0.24xprecip |[4]|* precip|[1l]/2.5e—9)—precip[1])*2.5;

L’increment du aux precipites tertiaires

est le plus petits

resultats obtenus

if (durciss3wc<durciss3sc){
durciss3=durciss3wc;
g3 wc=1; % signifie que les tertiaires sont cissailles

else {

% par des dislocations faiblement couplees

g3 wc=0; % signifie que les tertiaires sont cissailles

% par des dislocations fortement couplees

if (precip|4]|/precip|3]>0.85) {

% si les

tailles des precipites secondaires

% et tertiaires sont tres proches,
% on utilise une addition quadratique
% de la contribution des tertaires et des secondaires

else {

taille proche=1;

durciss3 =0;

fmoy=precip [0]+ precip [1];

tmoy=(precip [0]* precip 3]+ precip [1]* precip [4])

/ (fmoy ) ;
durciss2=sqrt (3.14159%3.14159* tmoy*0.24
/(4%2.5e—9%3.34) —1)%0.94

*(1+sqrt (fmoy)/2)
x*1.e—6%x0.415%2.5e—9%3.34
xsqrt (fmoy)/0.25e—9/tmoy ;

durciss3=durciss3sc;
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}
else {
% si interm est negatif , les precipites tertiaires sont cisailles

% par des dislocations faiblement couplees
durciss3=1.e—6%0.24/(2%0.25e—-9)%0.3
*(sqrt (0.235%precip [4]* precip[1l]/2.5e=9)—precip [1])*2.5;

}
if (durciss3 <0) {durciss3=0;}

interm =(3.14159%3.14159« precip [5]%0.24/(4%2.5e—9%3.34) —1);
if (interm >0.) {
durciss4sc=sqrt (interm )*0.94%(1+ sqrt(precip[2])/2)*1.e—6%0.415
*2.5e—9%3.34xsqrt (precip[2])/0.25e—9/precip [5];
durcissdwc=1.e —6%0.24/(2%0.25e—9)%0.35
x(sqrt (0.24% precip |5|* precip [2]/2.5e—9)—precip [2])*2.5;

if (durcissdwc<durciss4dsc){
durciss4=durcissdwc;

g4 wc=1;
}
else {
g4 wc=0;
if ((precip[4]—precip[5])/ precip[4]<0.85) {
if ((precip|3]—precip|[5])/ precip|3]<0.85) {
durciss4 =0;
durciss3 =0;
durciss2=sqrt ((durcissdscxdurcissdsc)
+(durciss3xdurciss3)
+(durciss2xdurciss2));
}
else {
durciss4 =0;
durciss3=sqrt ((durciss4sckxdurciss4sc)
+(durciss3*xdurciss3));
}
}
else {
durciss4=durcissdsc;
}
}
}
else {
durcissd=1.e—6%0.24/(2%0.25e—-9)%0.3
x(sqrt (0.235%precip [5]* precip[2]/2.5e—9)—precip [2])*2.5;
¥

if (durciss4 <0) {durciss4=0;}
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RO_calc=2%(85.+durciss4+durciss2+durciss3);

% le seuil de plasticite macroscopique est le double de la cission
% resolue. Elle se calcule par addition de toutes les contributions
% 85 MPa est la valeur de la cission resolue de la matrice vierge

% de precipites

out.resize (4);

out [0]=R0_calc;
out[1l]=g3 wc;
out[2]=g4_ wc;
out[3]=taille proche;

}

A.8.7 Fichier de lancement du post-processing, fichier calcul-
RO.inp

**xk*xpost processing
xxxdata source Z7
xxopen precipitation disque
xx%local post processing
xxfile integ
xxelset ALL ELEMENT
*¥output number 382
*xprocess z7p
calc—R0O.z7p

kkkkreturn

A.8.8 Fichier de lancement du calcul mécanique, fichier meca.inp

s*xx* calcul
%xxxxrestart
sxxmesh
xxfile disque.geof

*x*xparameter
xxfile ROzTp

*1p
xrec size 26028
0.0 file postb RO.integ 1

45000.0 file postd RO.integ 1

% RO0z7p est lu dans la premiere donnee du fichier post5 RO.integ
% ici, il ne varie pas dans le temps

x**linear solver frontal %sparse dscpack

x¥xresolution newton

xxautomatic time evcum 0.00002 evi33 0.00001 global 4
xfirst dtime 1.

xmax_ dtime 2.0
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xdivergence 2. 20
xsecurity 1.2
xxsequence
*time 1.0
xincrement 6
xiteration 10
xratio 0.0001
xalgorithm plp2p3
xxcycles 101
xdtime 45.0 45.0
xincrement 20
xiteration 10
xratio 0.0001
xalgorithm plp2p3
%
%*********************************************************************
xxkxtable
**xname premieremontee
xtime 0.0 1.0
xvalue 0.0 1.0
%

D0 3 5 5 3k sk sk ok ok ok ok ok ok ok ok ok Kok K KoK KK KR K K R KK R KK R KR R KR KK K R KK R ok K R K K R KK R KK K K Rk ok Kk ok Kk
xxcycle moncycle 1.0 450001.5
xtime 0.0 45.0 90.0
xvalue 1.0 8.5 1.0
% ZeBuLoN fait de lui meme une interpolation lineaire
% entre les valeurs donnees.
% 1.0 c¢’est pour avoir le temps de definir la montee au regime mini
% 450001.5 est le temps maximum a 1’ arret du cyclage
% i1 faut mettre une valeur superieure ou egale
% au nombre de cycles souhaites que multiplie la duree d’un cycle

%
T 5k sk sk sk sk ok ok ok ok ok ok ok sk ok oK R KoK KKK KKK KR K KK KR KKK KK K KK KR K KK KR K KoK KR K KKK KOK SK K Rk KoK o
*%%xbc
xximpose nodal dof
Orig U2 0.0

xxcentrifugal
ALL ELEMENT (0.0 0.0) d2 524.3 premieremontee moncycle

% (0.0 0.0) EST UN POINT PAR OU PASSE L’AXE DE ROTATION, ICI L’ORIGINE.

% d2 est la direction de 1’axe de rotation, d2 obligatoire en
% axisymetrique .

% 524.3 est omega(5000tr/min) vitesse de rotation en radian par seconde

% (524.3 rad/sec) puisque le temps est en secondes.

% premieremontee et moncycle sont des noms de tables pour l’evolution

% temporelle .

% Le programme multiplie ensuite omega par moncycle

% pour connaitre la vitesse de rotation au temps t.

% Lorsque 1’on utilise centrifugal il ne faut pas oublier
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% de definir ro dans le fichier .mat

% et avec la bonne unite

%(consistance avec la vitesse de rotation et les unites de longueurs).
%
%*************************************************************************
x¥xmaterial

xfile NI18—macro.mat

xintegration runge kutta l.e—6 1.e—6

*kxoutput

*ksave parameter

*¥xcomponent

sigll etoll evill sig22 eto22 evi22 sig33 eto33 evi3d3
sigl2 etol2 evil2 evgeq evcum

sk frequency

xcycle 1

xcycle 2

xcycle 3

xcycle 4

xcycle 10

xcycle 100

xcycle 500

xcycle 1000
*kxxreturn

*%k*x posSt processing
x¥x]ocal post processing
xxfile integ
xkelset ALL ELEMENT
xxoutput _number 240—-287
xkmaterial file NI8.fat
xkprocess cycle

xperiod 90.0

xprocess mises max 2
xprocess trace average 2
xprocess range 2
xprocess range 3
*process swt 2

x+xglobal post processing
xxfile integ
xkelset ALL ELEMENT
¥k process min
xlist _var Nf cyc
xlocalization
*¥Process max
xlist var Dsig cyc Devi cyc sigii_ cyc sig swt_ cyc
xlocalization

xx*local post processing
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skprocess function
xoutput logNf
xexpression log(Nf cyc);
*¥xxreturn

**kk*xpost processing
¥k process mises
xvar sig
*kxprocess trace
xvar sig
¥k process range
xvar evi
xfactor 0.666
**process swt
xvar sig
xexpression manson
xplastic_strain evi
*kxxreturn

*%%k*% pOst processing
x*¥process range
xvar sig
*kxxreturn
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Expérimentation numérique pour I'aide a la spécification de la microstructure
et des propriétés mécaniques d’un superalliage base Ni pour des applications
moteurs

Résumeé : Une boucle de calcul permettant d’optimiser le traitement thermique vis-a-vis de la du-
rée de vie en fatigue d’un disque de turbine haute pression en superalliage a 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 I'évolution de
la température au cours du traitement thermique en tout point du disque. Le second est un calcul de
microstructure qui donne les paramétres microstructuraux, c’est-a-dire le rayon équivalent et la frac-
tion volumique des différentes populations de précipités, en fonction de I'évolution de la température
simulée lors du premier calcul. Le troisieme calcul consiste a obtenir la réponse mécanique du disque
a la sollicitation qu’il subit en service, le comportement en chaque point de Gauss étant dépendant
des parameétres microstructuraux résultant du traitement thermique. Afin de construire cette boucle,
un modele de précipitation a été implémenté dans le code ZeBuLoN et calibré pour le N18 présentant
une microstructure a gros grains. De plus, 'influence de la microstructure fine sur le comportement et
la résistance en fatigue a été étudiée au moyen d’essais mécaniques spécifiques conduits a 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
trés importante sur la limite d’élasticité du matériau, qui a elle-méme une influence directe sur la
contrainte moyenne au cycle stabilisé. Et la contrainte moyenne est I'un des paramétres clés gou-
vernant la résistance en fatigue du matériau. Un modéle multiéchelle a par ailleurs été construit afin
de mieux comprendre le réle de la microstructure fine sur le comportement en fatigue. La boucle
d’optimisation integre un modele phénoménologique et montre qu’un refroidissement lent du disque
apres le traitement de mise en solution, conduit a une limite d’élasticité plus basse au point critique
du disque et permet d’'allonger la durée de vie. Cependant, la tenue a I'éclatement constitue aussi un
critere dimensionnant du disque et requiert quant a 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
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