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Introduction générale

Les problemes de diffusion dans un matériau soumis a une charge mécanique se retrouvent dans de
nombreuses applications généralement concernées par des températures homologues élevées, telles que les
couches minces dans les dispositifs a semi-conducteurs, les centrales électriques ou les composants de mo-
teurs d’avion. Podstrigach et ses collegues [Podstrigach and Pavlina, 1966] ont été les premiers a dévelop-
per une théorie thermodynamique du couplage diffusion-contrainte basée sur le choix d’une énergie libre.
[Larché and Cahn, 1973] ont ensuite développé une théorie du couplage contrainte-diffusion, ou le couplage
provient des lois constitutives mécaniques qui dépendent de la concentration des éléments de diffusion.
Cette théorie peut étre facilement généralisée pour traiter le couplage dans le cas de matériaux dans lesquels
la transformation de phase diffusive subit des chargements thermomécaniques. Dans ce type de matériau,
il a été constaté que la transformation de phase n’est pas due uniquement au processus de diffusion [An
et al., 2000] et qu’elle est influencée par les chargements thermomécaniques. Afin de modéliser le couplage
mécanique/diffusion/transformation de phase, I’analyse du champ de phase a été utilisée. Une simulation de
la dissolution d’un précipité dans une matrice a été réalisée pendant le cisaillement plastique en utilisant la
méthode du champ de phase [Ammar et al., 2021] et a montré ses résultats prometteurs pour rendre compte
a la fois de la morphologie de la phase et de la cinétique de la transformation de la phase (cf. figure 0.1).

(@7=10"3 (b)T=15x1072 (©f=10""! di=1

0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0

Figure 0.1: Champ de concentration de la dissolution d’un précipité lors d’un cisaillement plastique [Am-
mar et al., 2021].

Peu de modeles [Boussinot, 2007; Gaubert, 2009; Cottura et al., 2012, 2016] ont pris en compte la
viscoplasticité dans la modélisation du couplage diffusion — mécanique — transformation des phases. Une
application du couplage de la diffusion, avec la transformation de phase et la mécanique est la mise en
radeaux observée dans les superalliages monocristallins a base de nickel (y — /), utilisés dans la fabrication
des aubes de turbine haute pression de certains moteurs d’avions (cf. figure 0.2). Ces aubes subissent
des chargements de type fluage, c’est-a-dire, un maintien a contrainte constante pendant de longues durées
correspondant aux phases de vol en croisiere. A haute température et sous chargement mécanique de fluage,
le matériau constituant les aubes subit une évolution de sa microstructure. En effet, les précipités coalescent
d’une maniere anisotrope pour former une structure lamellaire constituée de radeaux dans les plans cubiques
de type {100}.

L’ objectif du présent travail est de fournir un cadre de modélisation étendu pour étudier la réponse d’un
matériau a la présence et au transport des éléments de diffusion dans un matériau multi-phasé en tenant
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Figure 0.2: Observation MEB de superalliage monocristallin a base de Nickel AM1I : (a) avant et (b) apres
un essai de fluage en traction sous 6 = 150 MPa a 1050°C [Gaubert, 2009]

compte des différentes sources de couplage diffusion — mécanique (viscoplasticité) — transformation de
phases en utilisant I’approche par champ de phase et une énergie libre qui contient les différentes contri-
butions (chimiques, mécaniques). Apres la validation des couplages a I’aide des simulations avec des cas
de chargements simples dont les résultats numériques et expérimentaux sont connus, de nouveaux cas de
chargements complexes sont testés comme le fluage anisotherme et la fatigue-fluage isotherme et comparés
a des résultats expérimentaux réalisés pendant la these et issus de la littérature.

Le couplage diffusion — mécanique multi-composants multi-phasés nécessite I’utilisation d’une base
de données thermodynamiques pour prendre en compte la diffusion de tous les éléments chimiques présents
dans un alliage. Cependant dans le cas d’étude de la mise en radeaux dans les superalliages monocristallins a
base de Nickel, nous faisons I’hypothése que les éléments d’alliage autres que I’ Al ne modifient pas qualita-
tivement les mécanismes physiques responsables de 1’évolution microstructurale. Des essais expérimentaux
ont été réalisés par [Sallot, 2012] permettent de mettre en évidence le couplage diffusion — mécanique
— transformation de phase. Cependant, ces matériaux industriels sont trop complexes pour identifier les
mécanismes de couplage et a priori la plasticité joue un rdle important. Pour cela, des couples de dif-
fusion monophasés et biphasés simples avec deux et trois éléments chimiques sont utilisés pour réaliser
différents essais dans le but d’étudier I’effet de la plasticité. La plupart des modeles dans la littérature
utilise la méthode de la transformation de Fourier rapide (FFT) qui ne permet pas de prendre en compte des
conditions aux limites non homogenes ou non périodiques. L’utilisation de la méthode des éléments finis
permet d’éviter cette restriction. En effet, des conditions de chargements complexes sont testées. En plus,
la prise en compte des effets des bords liés a I’oxydation. La figure 0.3 montre les outils numériques utilisés
pour implémenter le couplage diffusion — mécanique — transformation de phases dans le but de modéliser
I’évolution microstructurale du matériau.

Changement de phase > (¢ )
morphologie Meéthode des champs des phases
;
Couplage avec la mécanique >
(viscoplasticité, etc) Code EF Zset
\, v

Figure 0.3: Les outils utilisés pour implémenter le couplage diffusion — mécanique — transformation des
phases.
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Afin d’étudier la problématique présentée dans les paragraphes précédents, ce travail est divisé en 4
chapitres :

e Chapitre 1 : Couplage de la diffusion a la mécanique : théorie et simulations numériques.
Dans ce chapitre, une extension de la théorie de la diffusion couplée a la mécanique en prenant en
compte I’élasto-viscoplasticité est proposée. Elle est implémentée en utilisant deux formulations:
couplage direct au point de Gauss et le couplage avec une formulation mixte. De plus, un inter-
facage avec une base des données thermodynamiques de «ThermoCalc» pour simuler la diffusion
multi-composants est validé en comparant ces résultats avec un module de diffusion multi-composants
unidirectionnel commercial «Dictra».

e Chapitre 2 : Etude expérimentale et numérique de la diffusion couplée 4 la mécanique.
Des essais mécaniques sont réalisés sur des couples de diffusion afin de mettre en évidence le cou-
plage diffusion — mécanique dans des matériaux monophasésy et biphasés y — y/. Les résultats ex-
périmentaux sont utilisés pour identifier les valeurs des parametres du modele numérique. Un rappel
des équations du modele et la procédure d’identification des parametres, ainsi que les résultats des
simulations sont présentés dans ce chapitre.

e Chapitre 3 : Mise en radeaux de microstructure y — /.
Une étude bibliographique sur I’aspect expérimental et la modélisation de la mise en radeaux observée
dans les superalliages monocristallins a base de Nickel est présentée. De plus, une présentation des
équations du modele numérique couplant diffusion — mécanique — transformation de phases et la
stratégie d’identification des parametres du modele sont données. Ce modele est utilisé pour simuler
la mise en radeaux dans le cas d’un précipité y/ et dans le cas d’une microstructure composée de
plusieurs précipités en étudiant les effets de types de chargements appliqués et de la viscoplasticité.

e Chapitre 4 : Evolution de microstructure ¥ — y/ sous chargements complexes, cas d’une surface libre.
Dans ce chapitre, le modele développé dans le chapitre précédent est utilisé pour étudier des charge-
ments complexes comme le fluage anisotherme et la fatigue-fluage isotherme, ainsi que les effets de
signe de contraintes moyennes et le temps de maintien. Des observations microstructurales au niveau
du substrat, dans des zones proches d’un revétement de diffusion et dans des zones proches d’une
couche d’oxyde sont réalisées pour des cas de chargements complexes de fatigue fluage anisotherme.
Ces observations permettent d’étudier 1’effet de I’oxydation sur 1’évolution de microstructure des su-
peralliages monocristallins & base de Ni en présence de chargements de fatigue thermo-mécanique.
Ces effets sont simulés avec le modele numérique en imposant un flux sortant pour prendre compte
de I’oxydation et en présence d’un chargement de fluage.

Cette these est financée par I’Ecole des Mines de Paris, Université PSL. Les résultats obtenus dans ce
travail sont utilisables pour des futures applications.
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Chapter I. Couplage de la diffusion a la mécanique : théorie et simulations numériques

1.1 Introduction

Ce chapitre est divisé en deux parties. Dans la premiere partie, la diffusion multi-composants va étre
traitée. En effet, la théorie de la diffusion ainsi que la simulation numérique en utilisant une base de données
thermodynamiques seront présentées. Dans la deuxieme partie, la modélisation du couplage diffusion-
mécanique non linéaire sera développée en utilisant deux approches d’implémentation a savoir avec une
formulation éléments finis standard et avec I’ utilisation d’un élément mixte.

1.2 Diffusion multi-composants

1.2.1 Etat de I’art et théorie de la diffusion

La diffusion implique un mouvement net des atomes, causé par différentes forces motrices (chimique,
thermique, mécanique...). Pour décrire ce phénomene et le quantifier macroscopiquement, les mesures
doivent étre faites dans un référentiel, constitué a partir d’un ensemble de points identifiables. Il existe une
infinité de référentiels utilisables, ce qui implique une infinité de descriptions du processus de diffusion et de
coefficients de diffusion. Pourtant, il est préférable d’utiliser le méme référentiel afin de pouvoir comparer
les résultats expérimentaux. En pratique cela peut étre inadéquat pour toutes les applications. Dans ce qui
suit, on présente les référentiels couramment utilisés :

a Choix de référentiel

Référentiel du laboratoire : Dans le cadre de ce référentiel, les flux et les vitesses des particules sont
mesurées par rapport a un seul repere fixe identifiable. Malgré les avantages de ce référentiel, son utilisation
est limitée a cause de sa multiplicité : il y a autant de référentiels que d’observateurs et les résultats sont
difficiles ou impossibles a comparer. Par exemple, deux observateurs d’une expérience d’interdiffusion dans
un solide peuvent choisir des extrémités différentes de couple de diffusion comme origine de référentiel.

Référentiel de vitesse moyenne : Les difficultés rencontrées dans le cadre du référentiel du laboratoire
peuvent étre surmontées en choisissant un référentiel dans lequel les mouvements des particules sont in-
dépendants du choix de référentiel fait par I’observateur. Ce référentiel est défini par rapport a une moyenne
pondérée de la vitesse de tous les éléments chimiques impliqués dans la diffusion, comme la vitesse du
centre de masse. Quel que soit le référentiel laboratoire utilisé dans une expérience, tout observateur trouve
la méme vitesse des éléments chimiques relative au centre de masse. Cette approche a été utilisée par
Hooyman en 1956 [Hooyman, 1956] pour décrire la diffusion multi-éléments.

Soit vF : 1a vitesse de I’élément i mesurée par un observateur par rapport a un référentiel du laboratoire
L en un point de I’espace et a ’instant t.

Soit wX : un facteur de pondération sans dimension mesuré dans un référentiel de vitesse moyenne R. Il
peut étre une fraction de masse, une fraction du nombre de moles ou une fraction de volume, telle que

n
Y wi=1 (1.1)
i=1
Soit #*% 1a moyenne pondérée de n éléments chimiques d’un systéme donné et défini comme suit :

1

n
=Y wihvk (1.2)
=1

1l est vrai que les vitesses vF et PRI peuvent varier d’un observateur a un autre, cependant la vitesse
vR = yE — $RL est la méme pour tous les observateurs.
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1.2 Diffusion multi-composants

Le flux JX d’un élément chimique i dans un référentiel de vitesse moyenne R est le méme pour tous les
observateurs de la méme expérience. 1l est donné par :

JR = ppR (1.3)

avec p; la densité molaire de 1’élément chimique i [mol m3.
Les n flux (J%, J%, ..., J®) ne sont pas tous indépendants et il existe une relation reliant ces derniers par :

n
1=

R
PLR=0 (1.4)
1 Pi
L’équation précédente a été utilisée par Kirkwood et al. en 1960 [Kirkwood et al., 1960] pour donner
une définition alternative du référentiel R et ils ont déduit qu’il existe une relation entre les flux d’'un méme
élément chimique dans deux référentiels différents (R et S), définie par :
JE = I+ pi** (1.5)

i

ol 7°R est la vitesse du référentiel S par rapport au référentiel R.
Pour des référentiels de vitesse moyenne :

n
PR =5 — R = Y (] — wivk (1.6)

i=1 -
L’une des caractéristiques de ce type de référentiel est que les flux dans différents référentiels de vitesse
moyenne sont reliés par les équations (1.5) et (1.6). Parmi les référentiels de vitesse moyenne couramment
utilisés dans la littérature, on peut citer :

1. Référentiel de fraction molaire moyenne (N): Dans ce type de référentiel, on a les relations suivantes

JN=0 (1.7)

1

M=

wt =N; = piV
1

N n; . . s .. . _ Vv .
ouN; = nil est la fraction molaire de I’élément chimique i [-], V = ——— est le volume molaire
i=1" i=1"i

de la phase dans laquelle la diffusion se produit [m3/mol] et p; est la densité molaire de 1’élément
chimique i [mol/m>].

2. Référentiel de volume moyen (V): Dans ce type de référentiel, on a les relations suivantes :

w = piV; Y Vil{ =0 (1.8)
i=1

ol V; est le volume molaire partiel de 1’élément chimique i.

3. Référentiel du K™ élément (K): On a les relations suivantes dans ce référentiel :

wk = 8 JK=0 (1.9)

1

ol dik est le symbole de Kronecker défini par 6;x =0sii#Ketdx =1sii=K.

4. Référentiel de masse moyenne (référentiel barycentrique) (M): Dans ce type de référentiel, on a les
relations suivantes :

11



Chapter I. Couplage de la diffusion a la mécanique : théorie et simulations numériques

n
wi =N; = p;V Y Mg =0 (1.10)
i=1

ol V; est la fraction massique de I’élément chimique i, p; est la densité massique de 1’élément chimique
1, M; est la masse volumique de 1’élément chimique i, et V est le volume spécifique.

En pratique, chacun de ces référentiels est bien adapté pour des cas d’applications particuliers. Par
exemple, le référentiel de volume moyen est plus pratique s’il n’y a pas de changement de volume pendant
la diffusion. Le référentiel du K¢ élément simplifie la modélisation de la diffusion dans le cas ol le K7™
élément chimique ne participe pas activement a la diffusion.

b Diffusion sous I’effet d’un gradient de concentration

La diffusion a I’état solide se fait de régions riches vers les plus pauvres en concentration afin de dimin-
uer le gradient de concentration. En 1855, Fick a décrit la diffusion dans les solides en utilisant une équation
simple qui relie le flux d’un élément chimique J avec le gradient de concentration V¢ par le coefficient de
diffusion D. Cette relation dite 1ere loi de Fick s’écrit sous la forme :

J = —DVc (1.11)

Selon le type de référentiel utilisé pour définir I’équation de diffusion, le flux et le coefficient de diffu-
sion peuvent avoir différentes appellations et significations. Dans le référentiel de réseau fixe (référentiel
parallele a un référentiel galiléen), ils représentent respectivement le flux intrinseéque et le coefficient de
diffusion intrinseque. Cependant dans un référentiel de laboratoire, ils sont appelés respectivement le flux
d’interdiffusion et le coefficient d’interdiffusion [Shewmon, 1989]. La relation entre le flux intrinseéque J et
le flux d’interdiffusion J est décrite par :

J=J+cy, (1.12)

ou v,, est la vitesse du référentiel de réseau fixe par rapport au référentiel de laboratoire [Shewmon,
1989].

La diffusion est plus complexe dans un systeme a n éléments chimiques. En effet, tous les éléments inter-
agissent entre eux et la diffusion d’un élément n’est plus causée uniquement par le gradient de concentration
associé, mais elle est également influencée par la diffusion d’autres éléments chimiques du systeme.

Le flux dépend directement du choix de référentiel alors que le gradient de potentiel chimique est in-
dépendant de ce choix. Le flux de I’élément i par rapport au référentiel R est reli€ a la force produite par le
gradient de potentiel chimique de I’élément j avec la matrice des coefficients de diffusion phénoménologique
L.

n
lf:—zgi.v”j (i=1,2,...,n) (1.13)
j=1

Pour un systéme 2 n éléments exprimé dans un référentiel, il existe n”> coefficients phénoménologiques.
Onsager a montré que pour un référentiel donné, la matrice I;S est symétrique [Onsager, 1931]. Ceci permet

de diminuer le nombre de coefficients indépendants pour chaque référentiel a w Hooyman et Groot

[Hooyman and De Groot, 1954] ont montré que 1’indépendance linéaire des flux ou des forces produites par
le gradient de potentiel chimique est une condition suffisante pour que la condition d’Onsager reste valide.
Pour les référentiels de vitesse moyenne, les flux et les forces de I’équation (1.13) ne sont pas indépendants.
En effet, les flux sont reliés entre eux par la relation (1.4). Les forces sont reliées par 1’équation suivante de
Gibbs-Duhem a température et pression constantes [Schuhmann Jr, 1955] :

n

Y Nidp; =0 (1.14)
i=1
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1.2 Diffusion multi-composants

N n; . . 1. .. .
ou N; = —;;—— est la fraction molaire de I’élément chimique i [-].
i=1"i

En tenant compte de ces deux équations et en éliminant JX et Vi, de I’équation de flux (1.13), les flux
seront donnés par [Groot and Mazur, 1962]:

R n—1 R n—1 W?Nk
Ji==YLSY 51"+WVV“" (i=1,2,..,n—1) (1.15)
j=1 1 n Yy

k=

Ceci permet de diminuer le nombre de coefficients de diffusion phénoménologiques indépendants 155-
a w Le gradient de potentiel chimique Vi, qui est défini comme la force motrice la plus adéquate a
utiliser pour la diffusion, est difficile a mesurer expérimentalement. Il existe une deuxieme définition du

flux faisant appel au gradient de concentration Vc;, qui est déduit de I’équation (1.15) et définie par :
" RC
Ji=—Y Dij"Ve; (1.16)
j=1

La matrice des coefficients de diffusion ngc dépend du référentiel R et des concentrations ¢;. 11y a

uniquement @ coefficient indépendants qui sont définis par la formule suivante :

n—1n—1 WRN a
R.C k M .
Dy =-Y ) L <6jk+wfeNj> <8C1) , (i,1=1,2,..,n—1) (1.17)
k=1 j=1 n CiFC]

Cette formulation est possible uniquement si la dérivée (%) est connue.

¢ Diffusion sous I’effet d’un gradient de température

La diffusion peut étre aussi causée par un gradient de température. Ce phénomene est appelé effet de
”Ludwig — Soret” ou effet "Soret”. Pour le cas d’un systeme bi-éléments ou un seul élément diffuse sous
I’effet d’un gradient de température unidirectionnel selon 1’axe x, le flux intrinséque d’un élément dans la
direction du gradient de température est obtenu en modifiant la 1" loi de Fick [Manning and Bruner, 1968]

J=-p%_cpor il (1.18)

ol f3 est la mobilité atomique de 1’élément chimique qui diffuse, Q* est le terme de transport de chaleur
déterminant la direction et I’amplitude de la contribution du gradient de température dans le flux total.

La détermination expérimentale de Q* est généralement faite en régime stationnaire dans un systéme
fermé avec J = 0. En régime stationnaire, le flux de diffusion dii au gradient de concentration est égal au
flux de diffusion dii au gradient de température :

de o*dT

“t = 7 1.1
dx ¢ T dx (1.19)

En utilisant la relation d’Einstein D = BRT [Miller, 1924], I’équation (1.19) s’écrit :

1 de  Q*dT

T e ™ Tax (1.20)
din(c)  Q*dT
RT = = — 1.21
= dx T dx ( )
o (1

1 == | = 1.22
=i =2 (1) (122

13
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ou R est la constante des gaz parfaits.
Les valeurs de Q7 pour plusieurs matériaux, présentés par Oriani [Oriani, 1969], sont déterminées a

1
partir de la pente du courbe In(c) en fonction de (T) .

d Théorie phénoménologique de la diffusion

Dans les paragraphes précédents, le processus de diffusion est décrit en fonction de nombreuses lois
d’écoulement en physique sans justification de la nature de ces forces motrices. Dans cette partie, la dif-
fusion est abordée d’une facon plus fondée physiquement grace a la thermodynamique des processus ir-
réversibles, qui justifie les expressions posées naturellement suivant la premiere démarche.

Une transformation irréversible d’un systeme se traduit par une production d’entropie qui peut étre
décomposée en une partie conservative et une partie dissipative :

ds
E:—V‘L‘H’s et 0,20 (1.23)
ol o; est la source d’entropie, J, est le flux d’entropie et S est I’entropie.

La source d’entropie oy peut étre écrite comme la somme de produit de flux J; par les forces X, corre-
spondantes [Philibert, 1985]:
oy =J, X, +Y Xy (1.24)
k

1
ou Jﬁq est le flux de chaleur, J; est le flux du constituant k, Xq =V <T> est la force motrice liée a la
chaleuret X; = -V (#) la force motrice du diffusion de I’espéce k.

Les flux sont exprimés en fonction des forces motrices (L] et X;) comme suit :

M-~

Sy = 2 LaXi+ LygX, (1.25)
k=1
14
li: Zéik&k+éing i:1725"'7p (126)
k=1

Les coefficients de la matrice L;; sont appel€s coefficients phénoménologiques, supposés indépendants
des forces motrices (X, et X;). Les coefficients diagonaux relient les flux a leur force motrice associée,
alors que les coefficients non diagonaux sont reliés aux phénomenes de couplage (effet Soret,...). La relation
d’Onsager (L;; = L;;) permet de diminuer le nombre d’inconnues. Dans un systeme en €quilibre mécanique,
les forces doivent vérifier I’équation de Gibbs-Duhem :

p
Y oV =0 (1.27)
k=1

ol py est la concentration massique (par unité de volume) de I’espece k. La source d’entropie peut alors
s’écrire :
p—1
o5 =X, + Y Li(X—X,) (1.28)
k=1
Chaque flux est exprimé en fonction de (p — 1) forces indépendantes :
p—1

Ji=) L(X—Xp) (1.29)
k=1

Tous les flux de matiere sont définis par rapport a la vitesse barycentrique @ donnée par cette relation :
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1.2 Diffusion multi-composants

Q:Z% (1.30)

ol v, est la vitesse du constituant k dans le référentiel fixe RC.
Les flux sont définis dans le référentiel R® comme suit :

Ji = P(vy — @) (1.31)
Y /=0 (1.32)
k

En général, les mesures sont effectuées dans le référentiel fixe R, ou les flux qui ne sont pas indépen-
dants sont définis par :
JL = prvy = I+ pr@ (1.33)

1.2.2 Application : simulations numériques en utilisant la base de données Thermocalc /
comparaison avec Dictra

La diffusion dans un systéme a n éléments est complexe car tous les éléments interagissent entre eux et
la diffusion d’un élément est dli aux gradients de concentrations de 1’ensemble des éléments.

On considere :

e A; les éléments chimiques ou
i€{1,2,...,n}

Js, flux de I’élément i

U; potentiel chimique de 1’élément i
e Ag les lacunes

L;; coefficients de Onsager
e x; fraction molaire de 1I’élément i

L ; coefficients phénoménologiques
e M; mobilité atomique de 1’élément i

L}; coefficients phénoménologiques effec-

e un couple de diffusion (1)/(2) tifs
J A
—_—n
A +A A A+A L+ HA
-
N (2)

La description de la diffusion multi-composants est basée sur la formalisme d’Onsager qui généralise
la loi de Fick a un systeéme multi-composants. Selon le type de référentiel utilisé, le flux et les coefficients
de diffusion peuvent avoir différentes expressions. Le flux intrinseque de 1’élément i dans un référentiel de
réseau fixe (référentiel parallele a un référentiel galiléen) s’écrit sous la forme :

n
Ja, = — Z LijVuj=—-L;Vy; (1.34)
j=1
Y Ja,=—Ja, (1.35)
i=1
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avec L;; coefficient phénoménologique donné par :
Mic; si i=]j
Lij= { I J
0 si i#]j

Le flux d’interdiffusion de 1’élément i dans un référentiel barycentrique mobile avec la diffusion des
éléments est donné par la formule suivante [Shewmon, 1989]

Ja =Ja, —ci (Z JAj> (1.36)
j=1
Y Ji =0 (1.37)
i=1

En remplagant I’équation (1.34) dans 1’équation (1.36), on obtient :

n

-Zl,- = —(1 —Ci)L,','V‘LL,' + ¢ Z(LJ'J'V‘LLj) (1.38)

Jj=1
J#i

En utilisant la relation du Gibbs-Duhem Y ; ¢;Vu; = 0 avec I’équation ) ;c; = 1, on obtient :

e Pour le cas a 2 éléments A et B :

Vi = (1—ca) Vi’ (1.39)
Vg = —caVus!! (1.40)

avec uf‘ff = Ha — Up
Ja=—[(1—caPeaMa+ (1~ ca)ctMp) Vi’ (1.41)

Cette équation peut étre écrite sous la forme :

Ja = —L"as Vst (1.42)
avec
Ly = (1 —ca)?caMa+ (1 —ca)ciMp (1.43)
e Pour le cas a 3 éléments A, B et C :
Vita = (1 - ea) Vi — esVpsg” (1.44)
Vig = (1—cp) V' —cavus!’ (1.45)
Vie = —eaVul —egvugl’ (1.46)

avee 1y = puy — pic et pg’’ = g — pic.
En utilisant les équations (1.44), (1.45) et (1.46) dans I’équation (1.38), on obtient :
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1.2 Diffusion multi-composants

Jp=— [(1 —ca)?Lap+ 3 Lpp + CiLcc] Vujff — [~ (1 —ca)cpLaa — ca(l —cp)Lpp + cacpLe.] V.lif;ff

(1.47)
Jp=—[—(1 —ca)epLaa —ca(l —cp)Lpg +cacpLed Vi — [(1 - cp) L + chLaa + chLec) Vi’
(1.48)
Ces équations peuvent étre écrites sous forme matricielle :
L] [Lw L) Va7
- _ - (1.49)
J Lgy Lgg| [Vug'’
avec
L:4A = (1 *CA)ZCAMA JrC%CBMBjLC%CCMC (1.50)
L;SB = (1 —CB)ZCBMB—FC%CAMA —i—C%CCMC (1.51)
L:KB = L’I;A = —(1 — CA)CBCAMA — CA(I — CB)CBMB + cacgecMce (1.52)
(1.53)

a Méthodes d’intégration des données thermodynamiques a partir de la base de données Thermocalc

e Méthode 1 :

La méthode est de supposer une forme donnée, par exemple une parabole Cette méthode consiste a supposer
que I’énergie peut d’étre décrite al’aide d’une fonction donnée, par exemple une parabole et a identifier les
coefficients a partir des données extraites d’une base de données thermodynamiques comme Thermocalc.
La construction de 1’énergie libre parabolique pour un systéme binaire s’écrit :

1
fanle) = SK(c— a)’+b (1.54)
Le potentiel chimique est calculé en dérivant I’énergie libre par rapport a la concentration c :
d
= fg’(c) = K(c—a) (1.55)
c

La dérivée seconde de 1’énergie permet d’avoir la courbure de la courbe de 1’énergie K :
K — azfch(c) _ i afch(c) _ ai.u
dc? dc dc dc

Pour un systeéme multi-éléments, la formulation de I’énergie libre est étendue en ajoutant 1’interaction
entre plusieurs éléments par [Plapp, 2011], [Mushongera, 2016].

(1.56)

fen(ci) =Y (;ZKij(ci_ai)2> +b (1.57)

i
ou i et j représentent les especes chimiques dans le syst¢eme multi-éléments.

La premiere dérivation de I’énergie par rapport aux concentrations donne 1’expression du potentiel chim-
ique pour I’élément chimique i :
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d [ i
T
! J

En utilisant la définition du potentiel chimique, 1’énergie peut &tre exprimée sous la forme suivante :

i

1 1
fa(e) =Y, (2 Y Kij(ci _ai)2> +b=) <2Ni(0i _ai)> +b (1.59)
j i
e Méthode 2 :
La 2°¢ méthode consiste 2 utiliser une fonction d’interpolation spline cubique sur des données tabulées
de Thermocalc (énergie de Gibbs et les dérivées de 1’énergie de Gibbs par rapport aux fractions molaire

de différents constituants). En utilisant la fonction d’interpolation, les données deviennent continues et
utilisables dans le code de calcul éléments finis Zset.

' 1

1 1

: 1 Tabulation Interpolation spline

' 1 des données cubique des données

1 Thermﬂ{:alc [ - Eil:urairie C++

1 1 "ALGLIB"

I 1

I_ [ |
Les données : )
= Energie de Gibbs et ses dérivées Fonctions
- Mobhilités atomigues des élements chimigues continues

des données

Zset

1

: Cuncentratiqn profiles Reésolution du gygtéme :

. ci=f(x) ¢=-V.(J)) [

1 | Difusion coefficients  ["® -T_—E Lo "-_:_
: Dy=flc; " o ! H; :

D o ok o m o o o o e o e o e e oo oo

Figure 1.1: Démarche utilisée pour récupérer les données thermodynamiques
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1.2 Diffusion multi-composants

b Application 1 : Diffusion de Cr dans Ni

Considérons un systéme binaire Ni-Cr. Afin de simuler la diffusion du Cr dans le Ni, un couple de
diffusion Ni-20Cr/Ni-30Cr est utilisé. Les deux matériaux sont monophasés 7, la simulation est faite a
T =1000°C. Afin d’utiliser la base de données Thermo-Calc, il faut extraire les données thermodynamiques
(I’énergie de Gibbs et les mobilités des éléments chimiques) a partir de Thermo-Calc sous forme de tableaux
et utiliser une interpolation spline cubique pour reconstruire ces données (cf. figure 1.2).

1
o

—6.80

Energie G (J/mol)

10

*  Thermocalc
Interpolation

- -

W

0.20 022

02

1

()

2 0.26
Fraction molaire de Cr

028

030

Mobilité de Cr

10-20

10-20

1300

1250

1.200

1175

L150
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*  Thermocalc
Interpolation

-

Mobilité de Ni

210 *  Thermogale

208

Interpolation

020

022

024

(b)

0.

2%

0.28 0.30

Fraction molaire de Cr

0.20 0.22 0.21 0.26 0.8

Fraction molaire de Cr

(©)

0.30

Figure 1.2: Evolution des données thermodynamiques du systéme binaire Ni-Cr en fonction de fraction
molaire de Cr : (a) énergie de Gibbs, (b) Mobilité de Cr et (c¢) Mobilité de Ni

été utilisés pour cette simulation (cf. figure 1.3).

Fraction molaire de Cr

L’interdiffusion entre le couple de diffusion Ni-20Cr/Ni-30Cr est simulée sur un domaine de longueur
totale 1 mm (0.5 mm pour chaque matériau). Le maillage est plus fin pres de I’interface, 100 éléments ont

v

Ni-20Cr

Ni-30Cr

Figure 1.3: maillage utilisé pour simuler la diffusion de couple Ni-20Cr et Ni-30Cr

Le méme probleme a été simulé avec le module DICTRA de Thermo-Calc pour validation. La figure 1.4
ci-dessous donne une comparaison entre la simulation faite par DICTRA et celle faite avec le code élément

finis avec les données thermodynamiques extraites de la base de données.

temps = 0.0s

*
0.30

o
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b
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o
|

e
2
L

DICTRA
Zebulon
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Figure 1.4: Simulation de diffusion de Cr dans le systeme binaire Ni-Cr : (a) profil de concentration initial
et (b) profil de concentration apres 100h de diffusion
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Dans la figure 1.4.a, on trouve une comparaison du profil de concentration initial de Cr et dans la figure
1.4.b une comparaison du profil de concentration de Cr apres 100h de diffusion a T=1000°C. On constate
qu’on reproduit bien 1’évolution du profil de concentration simulé par DICTRA.

¢ Application 2 : Diffusion de Cr et d’Al dans Ni

Dans ce cas, on considere un systeme ternaire Ni-Cr-Al. Le couple de diffusion considéré est Ni-12Cr-
16Al/Ni-5Cr-22 Al monophasé (y)s. La température utilisée est T=1000°C. L’énergie de Gibbs de la phase
7Y et les mobilités des éléments chimiques Ni, Cr et Al sont extraites de la base de données Thermo-Calc et
interpolées. L’énergie de Gibbs est extraite sous forme de tableau avec un pas de 0.10 sur le domaine de
fraction atomique [—] de Cr X(Cr)=[0:0.5] et d’ Al X(A1)=[0:0.5] et interpolée en utilisant une interpolation
spline cubique. Une comparaison entre 1’énergie interpolée et I’énergie tabulée avec un pas de 0.05, un
maximum d’erreur relatif de 0.35% est trouvé (cf. figure 1.5). Le méme maillage que dans I’exemple
précédent est utilisé pour ce couple de diffusion (cf figure 1.6).

+« Energie de Gibbs - Interpolation
Energie de Gibbs - Thermocalc(pas=0.05)

x10°

- —0.7

- —0.8

-0.9

-1.0

0.0

0.1

0o 03 02
Jl’f[“r) 0.1 00 05 0.4

Figure 1.5: Comparaison entre I’énergie de Gibbs [J/mol] obtenue par Thermocalc et celle interpolée.

Ni-12Cr-16Al Ni-5Cr-22Al

Figure 1.6: maillage utilisé pour simuler la diffusion de couple Ni-12Cr-16Al et Ni-5Cr-22Al (maillage
progressif sur Imm divisé en 100 éléments)

Les résultats des simulations des profils de concentrations d’Al, de Cr et de Ni en utilisant le code é1é-
ment finis Zset ont été comparés a celles faites avec le module DICTRA de Thermocalc. Les comparaisons
montrent qu’on arrive a reproduire les profils de concentrations simulés par DICTRA (cf. figures 1.7, 1.8
et 1.9). On remarque dans ces simulations que la diffusion de Ni ne se fait pas dans le sens décroissant du
gradient de Ni, mais dans I’autre sens. Elle n’est pas due uniquement au gradient de concentration de Ni,
mais aussi aux gradients de concentrations des autres éléments (Cr et Al). Ce phénomene est connu sous le
nom de uphill diffusion.
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Figure 1.7: Simulation de diffusion d’Al dans le systéme ternaire Ni-Cr-Al : (a) profil de concentration
initial et (b) profil de concentration apres 100h de diffusion
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Figure 1.8: Simulation de diffusion du Cr dans le systeme ternaire Ni-Cr-Al : (a) profil de concentration
initial et (b) profil de concentration apres 100h de diffusion
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initial et (b) profil de concentration apres 100h de diffusion
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Chapter I. Couplage de la diffusion a la mécanique : théorie et simulations numériques

1.3 Modélisation du couplage diffusion-mécanique non linéaire

1.3.1 Introduction

Gorsky [Gorsky, 1935] semble avoir été le premier a considérer I’interaction de la diffusion et de la
contrainte en 1935. L’idée de modéliser un atome de soluté comme un centre de dilatation du champ de
contrainte local, a ensuite été utilisée pour traiter divers aspects de I’interaction entre contrainte et diffusion.
Des expériences ont montré que la présence et la diffusion d’une espece chimique affectent les propriétés
mécaniques de matériau considéré ; par exemple, la fonction d’élasticité pourrait dépendre de la concentra-
tion de I’espece chimique [Swift, 1952].

Podstrigach et al. [Podstrigach and Pavlina, 1966] ont été les premiers a développer une théorie ther-
modynamique du couplage diffusion-mécanique. Cette théorie se base sur le choix de I’énergie libre. Des
solutions analytiques pour une plaque trouée [Podstrigach and Shevchuk, 1969] et pour une plaque en flex-
ion [Pavlina and Podstrigach, 1971] ont été proposées.

Larché et Cahn [Larché and Cahn, 1973] ont ensuite développé une théorie couplée contrainte-diffusion,
ou le couplage provient des lois mécaniques constitutives qui dépendent de la concentration des éléments
de diffusion. Larché et Cahn ont également introduit le concept de systeme ouvert pour les constantes
élastiques définies a potentiel de diffusion constant, afin d’obtenir une version linéarisée du probleme couplé
non linéaire.

D’autres approches ont été utilisées afin de modéliser des problémes ot le couplage diffusion-mécanique
est important. La diffusion des lacunes dans un champ de contraintes hétérogénes autour d’une dislocation
coin a été étudiée [Rauh and Simon, 1978]. Villani et al. [Villani et al., 2014] et Salvadori et al. [Salvadori
et al., 2018] ont proposé des calculs couplés diffusion-contrainte pour déterminer la distribution des lacunes
et la croissance des lacunes dans les domaines plastiques.

Larché et Voorhees [Larché and Voorhees, 1996] ont présenté le point de vue du milieu continu qui
donne des résultats plus généraux que 1’approche précédente. La contrainte peut affecter la diffusion en
modifiant les forces motrices par son influence sur le potentiel de diffusion. Cet effet est purement thermo-
dynamique et est dii a I’interaction de la contrainte avec la déformation libre résultant d’un changement de
composition £*(c).

*(c) = (c—crep)n (1.60)
avec crr la concentration de référence d’une espece chimique donnée dans un systéme binaire donné et
de*(c) ) o
nN=—5— est le tenseur d’expansion chimique.

Pour le cas isotrope ou de symétrie cubique, 1) est isotrope. Dans 1’équation ci-dessous, Av, est le

volume de la maille relaxée apres qu'une mole d’atomes soit retirée du réseau, et v, , le volume occupé par
une mole d’atomes.

n=nl 1o

= 1.61
~ ~ 3 v, ( )

Yang [Yang, 2005] a étudié I’interaction entre les contraintes et la diffusion a été étudiée en supposant
une relation linéaire entre la déformation induite par la diffusion et la concentration du soluté. En suivant
I’approche utilisée dans la théorie de 1’élasticité linéaire, on constate que la contrainte hydrostatique, qui est
une fonction harmonique, dépend de la concentration. Pour une plaque dont le déplacement et la diffusion
sont bloqués a travers la surface (Ug = 0), une distribution non linéaire du soluté a été simulée dans la plaque
en raison de I’interaction entre les contraintes et la diffusion.

La plupart des études précédentes se sont concentrées sur I’effet de la contrainte chimique sur la diffusion
en raison du transport de masse déséquilibré. Dans le travail de [Xuan et al., 2008], les effets de couplage
de la contrainte mécanique externe et de la contrainte chimique sur la diffusion sont étudiés. Une équation
de diffusion auto-cohérente incluant la contrainte chimique et le gradient de contrainte mécanique externe

22



1.3 Modélisation du couplage diffusion-mécanique non linéaire

a été développée sur la base des travaux de Zhang et al [Zhang et al., 2002] [Ko et al., 2007] en utilisant la
théorie thermodynamique et la loi de Fick. Le probleme d’une plaque mince de matériau isotrope soumise
a un champ de contrainte de traction unidirectionnel a été résolu numériquement. Il est démontré que les
contraintes mécaniques externes jouent un role essentiel dans le couplage de diffusion-mécanique. Lorsque
la direction de la diffusion est identique a celle du gradient de contrainte, le gradient de contrainte externe
accélere le processus de diffusion et donc augmente la valeur de la concentration et réduit la magnitude de
la contrainte chimique. En revanche, lorsque la direction de la diffusion est opposée a celle du gradient de
contrainte, le gradient de contrainte externe entravera le processus de diffusion du soluté et, par conséquent,
réduira le magnitude de la contrainte chimique.

Le couplage est développé sur la base du fait que, dans une solution solide, la force des liaisons atom-
iques peut varier localement en ajoutant des atomes de soluté. Bien que cela ait été souligné il y a longtemps
[Larché and Cahn, 1985], la dépendance de la composition de la matrice de rigidité a été largement négligée
jusqu’a récemment lorsque son influence sur la précipitation a été étudiée par [Darvishi Kamachali et al.,
2013], [Kamachali and Schwarze, 2017] et [Schwarze et al., 2017]. Dans ces travaux, une relation linéaire
entre le tenseur d’élasticité et la variation de la concentration a été proposée :

Cle)=C (1+§(c—c,ef)) (1.62)

avec C? le teneur d’ordre 4 d’€lasticité pour la concentration ¢ = ¢, k est un facteur de couplage ayant

la méme symétrie et les mémes composantes que C°.

1.3.2 Formulation thermodynamique et équations d’équilibre
a Les lois thermodynamiques
e 1 loi de la thermodynamique
Au cours d’une transformation quelconque d’un systeme fermé, la variation de son énergie est égale

a la quantité d’énergie échangée avec le milieu extérieur, par transfert thermique (chaleur) et par transfert
mécanique (travail).

Echange d’énergie

0Q
<:> sous forme de travail

Q
Energie totale du
systeme

() Echange d’énergie

sous forme de chaleur

Variationde Variationde ~ _ Echange sous Echange sous
I’énergie interne  1’énergie cinétique  forme de travail forme de chaleur
& K pet 6Q

h - — _—

Variation de I’énergie totale du systeme

Figure 1.10: Schéma simplifé de la 1" loi de la thermodynamique

1" 1oi de la thermodynamique : E+H =P +52

o e , i = E=—P" 152
Théoréme de 1’énergie cinétique : H =P P

23



Chapter I. Couplage de la diffusion a la mécanique : théorie et simulations numériques

Supposons que la température soit constante (T = cte) et que la transformation ait lieu sans échange
de chaleur (8.2 = 0). Soit e la densité d’énergie interne par unité de volume, la prise en compte du travail
mécanique donne :

gz/aw:/cwm» (1.63)
\% v~ -

La forme locale de cette expression est :

e= £ (1.64)

puissance mécanique

ou o est le tenseur de contraintes, € est la déformation totale.

Le tenseur de déformation est composé de trois parties :

e=¢e4¢e"+€(c) (1.65)

~

ou €° est le tenseur de déformation élastique, €7 est le tenseur de déformation viscoplastique et €* est

la déformation libre due aux changements de volume associé aux substitutions des especes dans la maille
(cf. figure 2.28), il dépend de la concentration ¢ suivant la loi de Vegard :

e (c)=(c—crr)n 0 MN=—=— (1.66)

A-Lacune

B - atome étranger interstitiel
B'- auto-interstitiel
Cet C' - atomes étrangers en subtitution

Figure 1.11: Différentes origines de la déformation libre €* (changements de volume associée aux substitu-

tions des especes dans la maille) [ Kouadri Boudjelthia, 2012]

Pour le cas isotrope ou de symétrie cubique, 1 est isotrope. Dans 1’équation ci-dessous, Av, est le

volume de la maille relaxée apres qu’une mole d’atomes soit retirée du réseau, et v, , le volume occupé par
une mole d’atomes.

1 Av
~ a
e 2" ]oi de la thermodynamique

Toute transformation d’un systéme thermodynamique s’effectue avec augmentation de 1’entropie globale
incluant I’entropie du systeme et du milieu extérieur. On dit alors qu’il y a création d’entropie.
La 2" loi de la thermodynamique, appelée aussi loi d’entropie, s’écrit sous la forme :

I > 9, (1.68)
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0Q
Echange d’entropie
ﬁ sous forme de chaleur

Production interne d’entropie > 0

Figure 1.12: Schéma simplifé de la 2™ loi de la thermodynamique

f:/s'dv, Qsz/ J,-nds (1.69)
\4 av
s : densité d’entropie par unité de volume et J, : flux d’entropie issu de la diffusion de la matiére.
pJ
J,= T (1.70)

. Y
/Vsde/aV(T> nds (1.71)

La forme locale de 1a 2 loi de la thermodynamique est :

TS—V-(uJ) >0 (1.72)
Vo (u) =uV- () +IVu=—pc+J.vu (1.73)
| Ts+pué—J.Vu >0 (1.74)

o Inégalité de Clausius-Duhem

La densité d’énergie par unité de volume a température constante est définie grace a la transformation
de Legendre :
yv=e—Ts (1.75)

Dans le cas isotherme,

Y=6—-Ts=>Ts=é—\ (1.76)

En utilisant la forme locale du 1¢" principe de la thermodynamique (cf. équation 1.64) :

Ts=0:6—Vy (1.77)

~ ~

A T’aide de la 2 loi de la thermodynamique (cf. équation 1.74), on trouve I’inégalité de Clausius-
Duhem :

@totale:gzg_‘i/‘i'.uc_lv.u >0 (1.78)
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Chapter I. Couplage de la diffusion a la mécanique : théorie et simulations numériques

b Formulations thermodynamiques

e 17 approche en utilisant les variables d’états £, c et V;
On suppose que la dérivée de I’énergie libre y(£°,c,V;) est donnée par :

9 9 .
V(e e Vi) = 58 e+ She 4 X, (1.79)

ou V; désigne I’ensemble des variables d’écrouissage.
En utilisant la décomposition de la déformation totale comme dans 1’équation 1.65,

0:é6=0:840:&£"+o0:1n¢ (1.80)
avec
de* v
n = - i =
~ d aV;
En combinant les équations (1.78, 1.79 et 1.80), on obtient I’inégalité de Clausius-Duhem :
d 0 .
Drotale = <o-— 8;’2) CEC+ (G n— a—w —|—,u> ¢+0: P +XVi—JVu >0 (1.81)
9 < @ c ©-<

L’équation de dissipation totale dépend lin€airement des variables indépendantes (£°,¢). Par conséquent,
les termes entre parentheses sont nuls et les forces thermodynamique 0, X; ainsi que le potentiel de diffusion
U sont définis par :

¥ IJ¥ ¥ ¥ dy
O=-—=—-—=—=— =—=—0: X = 1.82
O=0e "9 oev | |MT 92N M=oy (182)
La dissipation résiduelle est donnée par :
Diesiduciie = (O §VP _XiVi —lV‘LL >0 (183)

Afin d’assurer la positivité de la dissipation, 1’existence d’un potentiel de dissipation convexe
Q(0,X;, V) = Qhem (V) + Qmeeh (o,X;), est supposée de sorte que

70 ol [ o0
__ cop . 922 o
I==5vu| |¥ 30| |V7 "ax,

(1.84)

Le couplage diffusion-mécanique est introduit a travers le choix de la fonction de densité volumique
d’énergie libre. L’énergie libre dépend des variables d’états indépendantes comme la concentration de
I’espece qui diffuse ¢, le tenseur de déformation €lastique €° et une variable d’écrouissage isotrope scalaire
p. Cette derniere est composée d’une partie chimique et d’une partie mécanique.

W (e ¢, p) =W (o) + W (&%) + WM (e, p) (1.85)

L’énergie chimique est donnée sous la forme quadratique suivante :

pehem () — %A (c—a)*+b (1.86)

ou A est la courbure de 1’énergie libre, a est la concentration d’équilibre, b est I’ordonnée a I’ origine.
En considérant un matériau dont le comportement est élasto-viscoplastique avec écrouissage isotrope et
cinématique, I’énergie mécanique élastique est définie par :

1
\Pmech,e (gejc) — Ege . g(c) . §e (187)
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1.3 Modélisation du couplage diffusion-mécanique non linéaire

L’énergie mécanique stockée par écrouissage s’écrit comme suit :

1 1
wmeehp (¢ p) = Eb(C)Q(C)p2 + EH(C)PZ (1.88)

ou b et Q sont des parametres du matériau pour le cas d’un écrouissage isotrope.
Le potentiel de dissipation s’écrit sous la forme suivante :

Q(0,X;, Vi) = Q™ (5,X;) + Q" (Vpu) (1.89)

Le potentiel de dissipation chimique est donné par :

1
Qchem (v = L (Vu)? (1.90)

Le potentiel de dissipation mécanique est donné par [Lemaitre and Chaboche, 1994]:

- B K f N+1
Qm“”(g,Xi)z/VQ(f)dV avec Q(f)=N+1<K> et f=4h(c)—(Ry+R) (1.91)

ol Ry, K et N sont des parametres matériaux.
Le potentiel chimique est calculé par I’expression suivante :

W dC(c)
_9 ‘- 1. "= o 19b(c) 2 1 dQ(c) ,  19H(c) , )
H= 8c_g’1~7_A(c_a)+§§ e T ole)p —|—§b(c) gc Pt el
(1.92)
Je*
U = - = . —ge’P —¢*
oun=-—--cto Cle): (e—e"—¢")

1, 9 a2 Ib(c) 0(c) 920(c) H(c)\ ,
Vi = A+§§ ‘oz E +2< dc? (c)+2 dc  dc +b(e) o2 tToa >p Ve
IC(c) b(c) 20(c)  IH(c)
+€°: 30 : Ve +< 3 Q(c)+b(c)8c+ac>pr—V(g:1J)
(1.93)
V(o: Q) peut étre écrit en fonction de Vc et Ve* :
ac()
V(o: TN") :V(TJ :0)=V <TJ :C(c): §e> =1: éc Vc:ge%—l] :C(c): Ve* (1.94)
dC(c) 1 9%C(o)
Vu= (A_U: 3% :§e—|—§§": 32 L €°
1 (9%b(c) db(c) d0(c) ’0(c) d*H(c)\ ,
= +2< TERAC R P PO e )” Ve (1.95)
IC(c) Ib(c) 20(c)  9H(c)
+<§: . —1:/:§(c)>:V§ +< 3 Q(c) +b(c) e T oc )pr
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Le flux chimique est donné par :

J=—L(c)Vu (1.96)

La formule de L(c) est choisi de fagon a faire apparaitre le premier terme —DVc¢ sous la forme :

D D
9c?

Hart [Hart, 1957] a étudié la contribution des dislocations au coefficient d’auto-diffusion des métaux. Il
a trouvé que la diffusion est accélérée grace a la diffusion au niveau des dislocations. Ceci est appelé pipe
diffusion. Selon Hart, un atome dans le cristal peut €tre considéré, au cours de son historique de diffusion,
passer une fraction de son temps dans le cceur des dislocations et le reste de son temps dans des sites de
mailles réguliers. Par la suite, le coefficient de diffusion est divisé en deux parties : une partie due au
gradient de concentration et une autre partie due au a la dépendance a la densité des dislocations. La théorie
a ensuite été étendue par Mortlock [Mortlock, 1960] au cas d’especes de solutés diffusants. Il ne semble
pas y avoir eu d’amélioration dans la méthode de calcul depuis le premier article. Comme la densité de
dislocation est proportionnelle a la plasticité cumulée, on suppose que le coefficient de diffusion s’écrit sous
la forme :
D.rr =D (1+hp) (1.98)

ol A est une constante a déterminer, p est la plasticité cumulée. L’équation (1.96) dévient :

!: —DeffVC
_Deyr
A
= 1 /3d%(c) db(c) dQ(c) 2°0(c) d*H(c)\ , (1.99)
2( dc? 0c)+2 dc  dc (c) o2 e )p Ve
D.rt o Desr (b ) oH
2o 50 ) e (A0 92 o

— dépendance du coefficient de diffusion a la plasticité
—)
— dépendance de I’écrouissage a la concentration

e 2"¢ approche en utilisant les variables d’états ¢, £'7, c et V;

On suppose que la dérivée de I’énergie libre y(g,€"”,c,V;) est donnée par :

. dy . dy | oy i
vp ) = L . (EP+ e+ XV 1.1
JCHENND ge ETgen €T 50T Vi (1.100)
En combinant les équations (1.78 et 1.100)
vy |, oy OV ey
= —_— ] —_ — (&Y _Xi i \Y% 2 1.101
Drotale (g a§> §+< 3 +[.L>c FED € V;i—JVu >0 (1.101)

En suivant la méme démarche utilisée pour la 17 approche, on obtient les méme équations pour les
forces thermodynamique sauf pour o et le potentiel chimique u :
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0¥ ¥ ¥

g—a—g——ggvp “_ﬁ (1.102)
Le potentiel chimique est donné par :

dC(c)

1 o€ 19b(e) 5 1 30() ,
— _ Z(e—gP _g*)- c(e_gP gty 20\ Z Z=\Y
p=Alc—a)+o(e—eP—€)i—5—(e-V &)+ =5 =0(c)p"+5b(c)—5 —p~  (1.103)
laH(C) 2

+2 dc —en
oun—aagc eto=C(c): (e—¢€"P—¢")

Le gradient de potentiel s’écrit :

1 9°C(c)
Vi = <A+ g7 —g(): g eV —€(c))

Nl (azb<c> 0(0) £ 22900 1 9°0() 82H<c>> p2> ve

2\ dc dec  dc dc? dc?
9C(c) c c c
e —(): V(e - e'0) + (2o 00000 )+ 25 ) pep-igim)

(1.104)

8g(c) (1.105)

orV(e—€"”—€"(c)) =Ve—- Ve —Ve*(c) =Ve - Ve’ —nVe (1.106)

2c(o)
=V(o:n) = (—13 :C(c): n+n: Na : (s—evl’—g*(c))) Ve+n :C(c): Ve—1n:C(c): Ve”
(1.107)
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9*C(c)
PRI g*(c)))Vc

2
)3Q()

’H(c)\ ,
dc? dc? )p Ve

(1.108)
C

de*

oun =

Le flux chimique est donné par :

J=—L(c)Vu

(1.109)

La formule de L(c) est choisi de fagon a faire apparaitre le premier terme —DVc¢ sous la forme :

=L(c)

L’équation (1.109) dévient :

=

°Y ~
dc?

Deyy
A

1 (1.110)

J=—-D,sVc

_Deyy

'(

" dc

0220 |
" de

—e"— §*(c))> Ve
9b(c) d0(c)

+b(c)azQ( )

dc?
dH (c)
)
):Vg”’

92H (c)
+ dc?

8

) p*Ve

(1.111)

— dépendance du coefficient de diffusion a la plasticité

—

— dépendance de I’écrouissage a la concentration
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1.3 Modélisation du couplage diffusion-mécanique non linéaire

On voit que les deux formulations en utilisant les variables d’états (¢¢,c,V;) et (&,£€'7,c,V;) sont équiv-
alentes. Les équations sont rassemblées dans les tableaux suivants.

Formulation en utilisant les variables d’états €°, ¢ et V;

v

g:age:g(c):g
dC(c)
_8‘1’_ o _ 1, 7= . pe 1db(c) » 1 d0(c) 2 19H(c) 2 .
=2 oin—alc—ate —— e 1oy Ly 22 p 1O g
o o Dy 1 (9%(c) ., . . 9db(c)dQ(c) L 0%0(c) | 9*H(c) ,
L= "DesrVe A +2< dc? Ole)+2 dc  dc +b(c) o2 T2 )P

_ Deyy
A

Table 1.1: Equations des contraintes, de potentiel du diffusion et du flux pour la formulation en utilisant les
variables d’états €°,c et V.

) Vel — Dess (az;(cc) 0(c) +b(c) agic) + agic)> pVp

Formulation en utilisant les variables d’états €,€"7,c et V;

0w 9w

0= 55 = g —Cle):(e—e"—€%(c))

1
_ — = vp *Y .
H=5 A(c a)+2(§ eP —¢g¥):

19b(c) o 1, 1d0(c) 5 10H(c) ,
t 5 QP ble)— =Pt s T oo

Deyy
J=—D,Ve— =1
J Ve=—4

2 C C C 2 C 2 C e C C C
—D;‘/if <aai(z )Q(c)+2ag(c ) agi ) +b(6)88QC§ ) + 8;§ )) p2V€—iDA” (91;(0 )Q(C)er(C)aQi ) + oH( )> pVp
_ Deyy (
A

De ff
:Ve+ —— :verr

Table 1.2: Equations des contraintes, de potentiel du diffusion et du flux pour la formulation en utilisant les
variables d’états €,€P,c et V.
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¢ Equations d’équilibre
o Conservation de la matiére
Les especes qui diffusent peuvent étre des atomes, des solutés ou des lacunes. Leurs concentrations

obéissent a 1’équation de conservation de la masse qui permet de relier la concentration ¢ a son vecteur de
flux J :

¢ = —div(J) dans le volume V
i (1.112)
J.n = jo sur les bords dV
ol n est la normale au bord dV et jj est le flux agissant sur dV.
e L’équilibre mécanique
En I’absence des forces de volume, 1’équilibre mécanique statique est défini par :
div(o) = 0 dans le volume V
- (1.113)
o.n =ty sur le bord JV

avec fg le vecteur de contrainte agissant sur d'V.

1.3.3 Implémentation numérique

La partie problématique dans I'implémentation de la formulation thermodynamique est le terme V(o :
n) présent dans 1’expression de flux chimique (cf. équation 1.93). Deux approches sont possibles afin
d’implémenter V(o : m). La premiére possibilité consiste a décomposer ce terme en deux parties propor-
tionnelles a Vc et Vgg (cf. €quation 1.94). Par la suite, il faut calculer V&° en post-traitement a la fin
de chaque incrément. La deuxieme possibilité consiste a ajouter deux degrés de liberté supplémentaires a
savoir le pression hydrostatique 1 = 1tr(o) et le changement de volume g = #7(€). L'implémentation de ces
deux approches va €tre détaillée dans les parties suivantes.

a Formulation standard ou simplifiée

La formulation faible de 1’équation de la diffusion est obtenue en multipliant I’équation de diffusion par
un champ arbitraire virtuel c* et en intégrant par parties sur un élément arbitraire et en tenant compte des
conditions aux limites :

/ (¢c* —JIN)dv+ | ¢ Jnds=0 (1.114)
v v

En utilisant la méme démarche, on déduit la formulation faible de 1’équilibre mécanique statique :

/ (—G:s(y)+f.g) dv+ | tvds=0 (1.115)
v o~ o~ = v

Afin d’obtenir une solution éléments finis, le domaine spatial est divisé en N éléments. Les degrés
de liberté sont les valeurs aux nceuds de la concentration ¢ et du déplacement u. Les champs c et u sont
approximés dans chaque élément et a chaque temps t en termes de valeurs nodales a 1’aide des fonctions
d’interpolation :
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Mﬁ=iW@Mﬂ umzi%ww@ (1.116)
cWﬁziM@ﬂﬂ waziwmuﬂ (1.117)
(1.118)

ou n est le nombre de nceuds dans 1’élément e et V; sont les fonctions de forme.

N; et N;; sont respectivement le vecteur et la matrice de fonction des formes qui sont exprimés comme
suit :

{N@)} = {N1(x),Na(x), ..., Nau(2) } (1.119)
N O N O ... N° O
NOI=10 N 0 a0 e (1.120)
Ve(w) = Y B Weilt) Vailnr) = Y. B (1), (0) (1.121)
i=1 j=1

Les matrices [B¢(x)] et [B°(x)] désignent les dérivées des fonctions de forme qui ont la forme suivante
dans le cas 2D :

IN{ OJN; ION¢
[B(x)] = 3%16 a‘%’f; 3‘9]\’% (1.122)
PR S
INj 0 NS 0o dN¢ 0
dx dx dx
JONY{ N} IN¢
[B(x)]=| O N 0 5 0 5 (1.123)
JON{ OJNj OJN5 OJNf ON; ON§
| dy dx dy odx dy  Idx |
La discrétisation temporelle est faite en utilisant la méthode d’Euler implicite.
5t) —
cedory= UEOD =) (1.124)

ot

ol 4t est I'incrément du temps et ¢( la condition initial de concentration.

Apres la discrétisation des équations de formulations faibles de concentration et de 1’équilibre mé-
canique statique, on déduit le résidu pour un élément :

R(u,c) = {2} (1.125)

ou R¢ et RY sont respectivement le résidu pour 1’équilibre mécanique statique et pour la concentration
définis comme suit :
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(R} = /< {f})dv+/ {t}ds=0
Ry = ( {N}{N} {5} B {7y)av= [ [N]{j}ds =0

La méthode de Newton-Raphson est utilisée pour résoudre le systtme d’équations non-linéaires de
maniere itérative. Il est nécessaire de calculer la matrice tangente obtenue en dérivant le vecteur résidu
par rapport aux degrés de libertés (u et c).

Jdo 2

d(Ru)i _ ~k . 0°¥

(Kuu)] aui /V_[B]lk[auj']dv /V [ ]zk [agaglk [ ]mjdv
Jdo 2
I(R,)i ~k B 0°¥
(Kuc)] aci_ _/V_[B]zk acj_] dv / [ ]ik lgcaglkN]dv
I(Re)i J -

(Kcu)l] - au; - /V - [B]ik aui] dV - O

o= Tt = [ (e ke | 52 | 8l 55| 8l )

JdL du ¥ dc %y
—/ < N;®N;—[Bly [_acaxk_LacSaxk] N;—[Bly [—Lavc} [B]kj> dv

b Formulation en utilisant I’élément mixte

Dans cette section, on traite séparément la partie sphérique et la partie déviatorique du tenseur de défor-
mation :

gng(g)Jrgl (1.126)
tr(e)

eP(uw)=e———1 (1.127)

g=tr(€) (1.128)

~

Le probleme précédent se ramene a la résolution d’un probleme a deux variables u et g sous la contrainte
g =tr(¢€). Il peut &tre ramené a la résolution d’un probléme sous contrainte en introduisant un multiplicateur

de Lagrange qui est la pression h.
Le probléme dévient : trouver u, h, g et ¢ solutions du probleme pour le lagrangien :

\&
\3

L(u,h,g,c)= /Q [G: (gD(g) + %l) +h (div(u) —g) —i—c(c'—i—div(l))} dQ— f.gds—/athg /

~ ~ Q™
(1.1
Ce probléme est résolu en écrivant les conditions d’optimalité :
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aL:/ [(GD—H;I) :58} dQ—/ f.5gds—/ 1.8uds =0 (1.130)
du Jol\~ ~ ~ 20— o0
31}::/& (div(u) — g) 5hdQ = 0 (1.131)
Q
g’é::/a <;tr(6)—h> 5¢d€ =0 (1.132)
Q ~
oL L
—:/ (¢+div(J)) 6cdQ — octJ.nds =0 (1.133)
dc 20 00

En utilisant I’équation (1.93), le flux s’écrit sous la forme suivante :

J=—L(c)Vu
:—DeffVC
9°C(c) 2 2
Degr (10 " =7 o 1(97(c) db(c) 9Q(c) 9°0(c)\
T4 \2fF o BTy ( dc? (c)+2 dc  dc () a2 )F Ve
dC(c)
_Degr (e =\ gpe _ Depr (9b(c) 9Q0(c) | 9H(c) Defr i
A (g P ) : Ve A < 3 O(c)+b(c) e T oe pVp+ A V(g :n)
org:hl—l—gD et n=nl = V(o:1n)=23nVhpour le cas isotrope (1.134)
J=—L(c)Vu
——DeffVC
Deyy 1 (%b(c) db(c) 9Q(c) 9’0(c)\
A 3 < dc? 0(c)+2 dc  dc (c) a2 )F Ve
_ D¢y e Depr (9b(0) 190(c)  9H(c) 3nDesy
A ( ) : Ve A ( 3 Q(c)+b(c) e T oe pPVp+ 1 Vh

(1.135)
— dépendance du coefficient de diffusion a la plasticité
%
— dépendance de I’écrouissage a la concentration

Dans cette formulation, cinq degrés de liberté (ddl) sont considérés : le déplacement dans la plan u =
(u1,u2), le changement de volume g, la pression 4 et la concentration c. Les fonctions de forme N“, N%, Nt
et N¢ sont définies telles que :

u=N"u’ g =N8g° h=N"h¢ ¢c=N°*
B est la matrice permettant de passer de u® a € :

€ =Bu’ (1.136)
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lr(g)

Dans la formulation, on distingue eze, = €2 et ez = —

, ce qui nous ramene a définir les opérateurs

Bgey et By tels que :

tr(€)

8D = Bdevge

~

= BauU* (1.137)
G est la matrice qui permet de passer de /¢ a Vhetde ¢® a Ve :

Vh = G,h° Ve =G.c* (1.138)

Le résidu est donné par les équations suivantes :

{RM}Z/QBT(ngl)dQ:Fum (1.139)
VQ}ZAJNUT<;dg%JOdQ:0 (1.140)
{Rn} :/Q(Ng)T(Bdil”_g)dQ:O (1.141)
{&}le@ﬂ”W@*ﬁﬁdﬂzEm (1.142)

La matrice tangente s’écrit sous la forme :

{Kuu] [Kug] [Kuh] [KMC]
[ K} _ [Kgu] [Kgg] [th] [Kgc]
(K] [Kng]  [Knn]  [Knc]
[Kcu] [ch] [Kch] [KCC]

Les composantes de la matrice tangente sont données dans 1’annexe A.

1.3.4 Applications numériques

Dans cette partie, la diffusion des lacunes couplée avec 1’élasticité est simulée en utilisant deux ap-
proches numériques pour simuler le couplage diffusion-mécanique. La premiere méthode utilise le cou-
plage direct au point de Gauss pour calculer le terme en V(o : 17), alors que la deuxiéme approche utilise

. . . _— 1 .
un élément mixte en ajoutant deux nouveaux degrés de libertés 1 = —tr(0) et g = tr(€). La comparaison de

ces deux approches est faite en utilisant les exemples de ’article de [Villani et al., 2014].

L’énergie chimique de diffusion des lacunes dans le Nickel est donnée par [Villani et al., 2014]:

E:c RT

=2 M (o) + (1— ) In(1 — )] (1.143)
Vo Va
ou E; 'enthalpie de formation d’une mole de Nickel, T la température en K et R la constante des gaz
parfaits.

La déformation libre £* représentant le changement de volume associé a la substitution des atomes de
Nickel par des lacunes dans certains sites des mailles est exprimée par :

(c)

€°(c) = (c = Crep)N + €rf (1.144)

- . L . e de
ou g, - est la déformation libre pour la concentration de référence c.r, N = a—N
~ ~ c

Le potentiel chimique est donné par :
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1.3 Modélisation du couplage diffusion-mécanique non linéaire

,u:a\P—g:n:RT[ln< ¢ >+E‘f]—g:n (1.145)

Le gradient du potentiel chimique :

RT 1

V‘uzvach—V(g::)) (1.146)
Le flux s’en déduit :
1 D31V,
=—DVc+ — —c)V .
J=-DVc+ 3 RT c(1-c)V(tr(o)) (1.147)

Dans le cas de formulation utilisant les variables d’€tats € et ¢ couplée avec I’€lasticité, le flux est donné
par :

DV, 5 DV,
~—(p 1- (1: :1) 1 - ( :1): 1.14
J ( +RTC( cn N€N>VC+RTC( con C:1):Ve (1.148)
Dans le cas de formulation mixte de diffusion couplée avec 1’élasticité, le flux est donné par :
DV,
J=-DVet+ 32N (1 -y (1.149)
RT
tr(o)

yp— O
ol 3

a Application 1 : Diffusion des lacunes dans un disque tournant

Dans cet exemple, la diffusion des lacunes dans un disque tournant a une vitesse de rotation angulaire
o est simulée. La concentration des lacunes ¢ est initialement homogene (cf figure 1.13). Les valeurs de
différents parametres utilisés sont données dans le tableau 1.3. Uniquement le couplage avec 1’élasticité est
pris en compte et un flux nul est appliqué aux bords.

uniform c=Cqy att=0

Figure 1.13: Définition de probléme de disque tournant : géométrie, condition aux limites et chargements
appliquées [Villani et al., 2014]

\ d [mm] \ o [rad.s™ ] \ co [-] \ T [K] \ V, [mm>mol 1] \ n [-] \ E [GPa] \ VI ‘
| 400 | 2.09x10° [ 10* ] 900 | 5.82x10~2 ]-0.05] 200 [ 034 ]

Table 1.3: Valeurs des parametres utilisés

Les résultats des simulations obtenues analytiquement, en utilisant la formulation standard et avec
I’élément mixte sont données par la figure 1.14. On trouve les mémes résultats pour les différentes ap-
proches : une erreur relative de 2.107% est calculée pour la concentration et une erreur relative de 4.107>
pour la pression hydrostatique.
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1.000

+ FE(grad_eps)

ri-ﬂ-uu,*“ * FE(grad_eps)
+ . +
0.975 | FE(mixte) 1600 4 -i-‘,** FE(mixte)
—— Analytique _ 4
o hS
o *...‘_
0.950 - = 1400 .
v *u
s .
0.925 5 12007 e,
=) 2 +*
3 g 1000 e
“ 0.900 4 kS LN
> +
= -
S 800 *
0.875 1 K] *
a *y
o *
= 600
0.850 4 & *.
+
400 4 *
0.825 |
; T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350 400 0 50 100 150 200 250 300 350 400
r(mm) r(mm)
(a) (b)

Figure 1.14: Comparaison des résultats entre les trois approches (analytique, formulation standard et avec
I’élément mixte) : (a) concentration des lacunes (b) pression hydrostatique h = %tr(c)

b Application 2 : Diffusion des lacunes autour d’une dislocation coin

Considérant une dislocation coin avec un vecteur de Burgers b au point (x,y) = (0,0) dans un disque
infini avec une concentration initiale homogene ¢ = ¢¢. La dislocation est introduite dans le modele par
éléments finis en imposant une déformation libre de cisaillement dans une partie mince de disque d’épaisseur
h. Un flux nul est appliqué au cceur de dislocation et une concentration constante cg est appliquée sur la

frontiere extérieure du disque (cf figure 1.15). Les valeurs des parametres utilisés sont données dans le
tableau 1.4.

Figure 1.15: maillage utilisé pour simuler la diffusion des lacunes autour d’une dislocation coin [Villani
etal., 2014].

| hinm] [ co[-] | TIK] | Vo [m™>mol™"1 [ n[-] | E[GPa] | V[] |
| 05 [10%] 700 | 103 |-005] 70 | 034 |

Table 1.4: Les valeurs des différentes paramétres utilisées [Villani et al., 2014].

Les champs de concentration, de pression et la trace de la déformation sont tracés (cf. figures 1.16-
a, 1.17-a et 1.18-a). Une comparaison des résultats numériques des deux approches, ainsi que la solution

analytique sont données dans les figures 1.16-b, 1.17-b et 1.18-b. L’erreur est calculée par rapport a la
solution analytique.
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FE solution - post processing

1.4
120
+ FE(grad_eps)
1154 * FE(mixte)
—— Analytique
1.2
110
105
o s g
. 13 9 100
o
0.95
0.8 0.90
0.85
0.6 0.80 T
—60 —40 -20 o] 20 40 60
x(mm)
@ (b)

Figure 1.16: (a) Champs de concentration obtenu en utilisant le couplage direct au point de Gauss (b)
Comparaison de concentration des calculs analytiques et numériques pour les deux approches sur la ligne
verticale X (cf. figure 1.15) : erreur relative = 1072,

FE solution - post-processing

3000
40 + FE(grad_eps) *
2000 +  FE(mixte)
30 —~ 2000 -
g -
20 1000 z +
o Y 1000 1 *
10 = z
- = ®
0 - 0 % ] 0 b b
) <} T R
10 r‘.r:] k= f«t"‘
=
Q
- _ ] #
20 1000 = § —1000 +
@
-30 o ¢
-2000 & 2000
-40 .
+*
-5050 0 50 —3000 1 T T T T T T T
- -60 -40 -20 [ 20 40 60
x(mm)
(a) (b)

Figure 1.17: (a) Champs du pression hydrostatique obtenu en utilisant le couplage direct au point de Gauss
(b) Comparaison du pression hydrostatique des calculs numériques pour les deux approches sur la ligne
verticale X (cf figure 1.15) : erreur relative = 2.1072 de calcul avec formulation standard par rapport a la
Sformulation avec I’élément mixte.

FE solution - post-processing

+ FE(grad_eps)
0.01 60001 +  FE(mixte)
—— Analytique
4000
0.005
—~ 2000
5 g
- 0 a =
- L = o0
B o
& —2000 1
-0.005
~4000
0.01
~6000
—60 -40 -20 (‘) 20 40 60
x(mm)
(a) (b)

Figure 1.18: (a) Champs de la trace de la déformation obtenu en utilisant le couplage direct au point de
Gauss (b) Comparaison de la contrainte des calculs analytiques et numériques pour les deux approches sur
la ligne verticale X (cf. figure 1.15) : erreur relative = 1072,
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Un élément axisymétrique (cax8) a été utilisé pour I’exemple de disque tournant, tandis que pour le
cas de dislocation un élément c2d8 en déformation plane a été utilisé. Une comparaison de performance
des approches standard et élément mixte est donnée dans le tableau 1.5. On remarque que la méthode de
couplage direct au point de Gauss est plus performante pour une erreur relative faible.

exemple formulation standard formulation avec 1’élément mixte
Disque Nombre ddl = 3009 Nombre ddl = 5015
Nombre d’itérations = 77 Nombre d’itérations = 628
Taille mémoire = 2 Mb Taille mémoire = 4 Mb
Nombre d’éléments = 200 Nombre d’éléments = 200
Temps CPU =5.88 s Temps CPU =43.39 s
Dislocation Nombre ddl = 44979 Nombre ddl = 74965

Nombre d’itérations = 46
Taille mémoire = 251 Mb
Nombre d’éléments = 5325

Nombre d’itérations = 153
Taille mémoire = 417 Mb
Nombre d’éléments = 5325

Temps CPU =1161 s Temps CPU = 6056s

Table 1.5: Comparaison de performance des méthodes standard et élément mixte pour les deux cas
d’applications.

1.4 Conclusion

Dans la premicre partie de ce chapitre, une modélisation de la diffusion multi-composants a été im-
plémentée sous Zset en utilisant la base de données thermodynamique ThermoCalc. Une comparaison des
profils de concentration des éléments chimiques considérés obtenus avec Zset et avec le module de diffusion
de ThermoCalc Dictra permet de valider cette implémentation.

Dans la deuxieéme partie, la modélisation du couplage diffusion-mécanique a été traitée. En effet, deux
formulations thermodynamiques avec différentes variables d’états (&¢,¢,V;) et (€,€"P,c,V;) ont été com-
parées. Ces deux formulations sont équivalentes. Deux approches d’implémentation différentes ont été
considérée. La premiere approche utilisant la formulation standard ou simplifiée consiste a calculer le gra-
dient de déformation V€ par post-traitement a partir des valeurs de déformation aux point de Gauss a la fin de
chaque incrément du temps. La deuxiéme approche utilise la formulation avec 1’élément mixte en ajoutant
deux degrés de liberté supplémentaires (h = %tr(g) et g =1r(€)). Deux applications traitant la diffusion
des lacunes dans un disque tournant et autour d’une dislocation coin dont leurs solutions analytiques sont
connues permet la vérification des deux formulations. Une comparaison entre les deux approches a montré
que I’approche avec la formulation standard est plus performante en temps de calcul et en nombre de degrés
de liberté nécessaire que 1’approche avec I’élément mixte.
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Chapter II. Etude expérimentale et numérique de la diffusion couplée 2 la mécanique

2.1 Introduction

L’ état de contrainte peut influencer la diffusion des especes chimiques dans un matériau. Cela peut étre
observé par exemple dans le cas ol une pression hydrostatique est appliquée de I’ordre de plusieurs GPa
ou en présence d’une déformation viscoplastique. Dans le 2" cas, I’effet peut étre causé par la diffusion
des lacunes ou par la montée de dislocations [Girifalco and Grimes, 1959]. En plus du flux de diffusion,
d’autres flux causés par I’effet de contrainte peuvent avoir lieu. La force motrice de ces flux est le gradient
de potentiel élastique. Cet effet a été observé par exemple dans le cas de la mise en radeaux dans les
superalliages y/y/ [Li and Chen, 1997].

Dans ce chapitre, 1’effet de la contrainte sur la diffusion sera étudié expérimentalement et une tentative
de simuler cet effet en utilisant le modele décrit dans le premier chapitre sera donnée par la suite.

2.2 Etat de ’art

2.2.1 Effet de la pression hydrostatique sur les coefficients de diffusion

Mehrer a réalisé une revue sur la diffusion dans les solides sous pression [Mehrer, 2011]. Une baisse
importante de la cinétique de la diffusion du systeéme NiAl suite & 1’application d’une pression hydrostatique
de 5 GPa a T = 1200 — 1500°C a été observée par Nakamura et al. [Nakamura et al., 2003]. En effet, le
coefficient d’interdiffusion est divisé par 10. L’effet de la pression hydrostatique sur la diffusion est plus
important que celui d’une contrainte uniaxiale. En effet, une hausse de 1’énergie de migration des lacunes
a été mise en évidence dans le cas d’une contrainte uniaxiale en compression de 1.5 GPa par [Jang et al.,
2010]. Cependant, elle reste constante dans le cas de pression hydrostatique. Cette énergie représente un
obstacle a franchir pour qu'une migration de lacunes ait lieu. [Jang et al., 2010] ont aussi montré que
I’énergie de formation des lacunes s’intensifie dans le cas de la pression hydrostatique comme dans le cas
de la contrainte uniaxiale.

2.2.2 Effet de la déformation viscoplastique sur le coefficient de diffusion

La plupart des études sur I’effet de la déformation ou de la contrainte sur la diffusion s’intéressent
a Deffet de la pression hydrostatique de I’ordre de plusieurs GPa. Les contraintes en service vues par
des piéces de structure sont moins importantes. Peu d’études sont réalisées sur I’effet de la déformation
viscoplastique ou sur d’autres états de chargement que la pression hydrostatique.

Girifalco et Grimes [Girifalco and Grimes, 1959] ont écrit un revue sur la théorie de la diffusion dans
des systemes déformés. Selon eux, I’effet de la viscoplasticité sur la diffusivité des especes chimiques se
manifeste par deux mécanismes qui peuvent avoir lieu:

e mécanisme n°1, dans le cas ou la diffusion est pilotée par la montée des dislocations.
e mécanisme n°2, dans le cas ou la diffusion des lacunes domine.

Le coefficient de diffusion dépend linéairement de la vitesse de déformation en régime stationnaire.

D, K€
¢ _ g, K

Za 2.1
D, KzCﬁd 2.1

avec Dy est le coefficient de diffusion dans 1’état déformé
D, est le coefficient de diffusion dans 1’état non-déformé
K estlié a la formation de lacunes causée par la déformation viscoplastique
K> est 1ié a la formation de lacunes par d’autres sources ou puits
C™ est la concentration de lacunes dans I’état non-déformé
€ est la vitesse de déformation
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2.3 Méthodologie expérimentale

Buffington et Cohen ont vérifié expérimentalement cette relation linéaire en étudiant I’autodiffusion
dans le fer BCC [Buffington and Cohen, 1952] ou & est exprimée en h!

Dy
nd

=1+50¢ 2.2

Nguejio [Nguimatsia, 2016] a étudié 1’effet d’un essai de fluage sur la diffusion d’un traceur du Cr
dans le Ni pur avec 6 = [50—75]MPa et différentes valeurs de vitesse de déformation & = 1.4x1073 —
1.19x1072h~! 2 haute température T = 500°C. Une hausse d’un facteur 10 de diffusivité du traceur a été
constatée. Trois hypotheses ont été€ données par Nguejio afin d’expliquer cette hausse:

e mobilité importante des dislocations,
e “pipe diffusion”: diffusion plus rapide au coeur des dislocations,

e fluage qui crée de nouvelles lacunes.

2.3 Méthodologie expérimentale

Cette partie expérimentale a été réalisée en collaboration avec Thomas Gheno de I’ONERA dans le cadre
de la these de Camille Salsi. La matiere, le protocole expérimental pour préparer les couple de diffusion
sont faits a ’ONERA par I'intermédiaire de Thomas Gheno et Camille Salsi tandis que les traitements
thermiques de diffusion, I'usinage de éprouvettes, les essais mécaniques, les observations au MEB et les
mesures de profils de concentration sont réalisés au Centre des Matériaux.

Les couples de diffusion ont été préparés a partir d’alliages monophasés de compositions nominales (at.
%) : Ni20Cr (phase ), Ni30Cr (phase y), NiSCr22Al (phase 7y’) et d’alliages biphasés Ni12Cr16Al (phase
Y+7’) (cf. figure 2.1). Les lingots ont été produits par fusion par induction sous vide (VIM), homogénéisés
4 1250°C pendant 24 h sous vide, puis découpés en échantillons de 40 x 20 x 8 mm?>. Afin de ne considérer
que la diffusion en volume, et non la diffusion aux joints de grains, le temps et la température du traitement
d’homogénéisation ont été choisis pour obtenir des alliages a taille de grain millimétrique. Pour former un
couple de diffusion (Ni20Cr/Ni30Cr ou bien NiSCr22Al/Ni12Cr16Al), une face 40 x 8 de chaque alliage a
assembler a été polie avec du papier SiC jusqu’a un grade P4000. Des particules de Gd>Zr,O7 de diametre
moyen 1 um ont été déposées sur un alliage, pour servir de marqueurs inertes.

020 0.25 0.30
Mole fraction CR

Figure 2.1: Diagramme de phase pour le systeme Ni-Cr-Al a T=1273.15K fourni par Thomas GHENO
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Les alliages ont ensuite été placés entre deux plaques de superalliage a base de Ni (UDIMET 720)
maintenues ensemble par des vis et des écrous en molybdene (cf. figure 2.2), et I’ensemble a été traité
thermiquement 1 h a 1050°C sous vide. Les alliages a assembler ont un coefficient de dilatation thermique
beaucoup plus élevé que les vis en molybdéne. La contrainte résultant de cette différence, de 1’ordre de
50 MPa dans les conditions qui nous intéressent, provoque 1’adhésion des alliages. De plus, les conditions
du traitement d’assemblage ont été choisies pour que la distance de diffusion (due a I’assemblage) soit
négligeable par rapport a la distance de diffusion de I’essai. Apres I’assemblage de deux plaques de chaque
matériau, quatre éprouvettes ont été usinées a partir de chaque couple (cf. figure 2.3).

Alloy 2
[ |_|

|
UDIMET > Alumina
plates plates

Molybdenum screw —» Alloy 1 <+—— Molybdenum screw

Figure 2.2: Schéma du dispositif d’assemblage des couples de diffusion [Salsi et al., 2022]

2 & - o]
15 10 15 8
T 1
Ni-20Cr == Ni-30Cr

Figure 2.3: Plan de I’éprouvette bi-matériaux
Afin de mettre en évidence le couplage de la diffusion — mécanique, le probléme a été simplifié en
utilisant trois types des matériaux modeles :
e Ni20Cr et Ni30Cr : 1 phase () + 2 éléments (Ni et Cr)
o Ni5SCr22Al: 1 phase (y’) + 3 éléments (Ni, Cr et Al)
e Nil2Crl16Al: 2 phases (yet 7’) + 3 éléments (Ni, Cr et Al)

Les deux couples de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr et NiSCr22A1/Ni12Cr16Al ont subi différents traitements
thermiques de diffusion pour servir comme la référence pour le profil de concentration :

e Pour le couple de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr : un traitement thermique de diffusion a 1000 °C pendant
75 h et un autre traitement a 1050 °C pendant 20 h.

e Pour le couple de diffusion NiSCr22Al/Nil2Cr16Al : un traitement thermique de diffusion a 1000 °C
pendant 75 h.

Quatre essais sont réalisés sur les éprouvettes bi-matériaux Ni20Cr/Ni30Cr et NiSCr22 AI/Ni12Cr16Al
afin de tester I’effet d’un chargement mécanique sur la diffusion :
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e Essai 1: Cas monophasé () Ni20Cr/Ni30Cr :
compression interrompu + diffusion a haute température.

e Essai 2 : Cas monophasé (y) Ni20Cr/Ni30Cr :
fluage en compression a haute température. Ici, nous présentons les résultats des essais de Camille
Salsi [Salsi et al., 2022].

e Essai 3 : Cas monophasé (y) Ni20Cr/Ni30Cr :
compression interrompu + fluage en compression a haute température.

o Essai 4 : Cas biphasé (y/y7) NiSCr22Al/Nil2Cr16Al :
compression interrompu + diffusion a haute température.

2.4 Résultats et discussion

2.4.1 Etat initial des matériaux

Le couple de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr est constitué de deux matériaux monophasés (7 : Ni), tandis que
le couple Ni12Cr16AIl/Ni5SCr22Al est composé d’un matériau monophasé (7 : Ni3Al) et un matériau biphasé
r+v).

Une observation MEB des couples de diffusion NiSCr22Al/Nil12Cr16Al au niveau de I’interface mon-
tre une bonne cohérence entre Ni20Cr et Ni30Cr, alors que le liseré noir observé entre Nil2Cr16Al et
Ni5Cr22Al indique une adhésion probablement moins bonne. De plus, on observe une différence de tailles
de grains entre les deux matériaux, moins importante pour le couple Ni20Cr/Ni30Cr que dans le couple
NiSCr22Al/Ni12Cr16Al (cf. figure 2.4).

HPW

2mm | 2.54 mm

Figure 2.4: Observations MEB de couples de diffusion Ni20Cr / Ni30Cr (a gauche) et Nil2Cri6Al /
Ni5Cr22Al (a droite)

Les observations EBSD qui sont réalisées loin de I’interface au milieu de chaque matériau permettent
d’avoir une étude quantitative des tailles de grains et une idée sur la texture obtenue pour chaque matériau.
En effet, la taille de grains est choisie de 1’ordre d’un millimetre afin de maximiser la diffusion en volume
et minimiser la diffusion en joints de grains (cf. figure 2.6). Du fait de tailles de grains millimétriques et la
taille faible de la partie utile (10 mm), les matériaux sont texturés (cf. figure 2.5).
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Figure 2.5: Texture de (a) Ni20Cr, (b) Ni3OCr, (c) Nil2Crl6Al et (d) Ni5SCr22Al. La direction présentée
dans le triangle standard est la normale aux faces latérales de |’éprouvette.
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Figure 2.6: Distribution des tailles des grains de :(a) Ni20Cr, (b) Ni30Cr, (c) Nil2Cri16Al et (d) Ni5Cr22Al

Les profils de concentration initials d’Al, de Cr et de Ni obtenus par des mesures EDS avec un pas
de 0.5um apreés 1’assemblage de deux couples sont tracés (cf.figure 2.7). Au niveau de I’interface, on
observe le gradient de concentration di aux différences de compositions entre les deux matériaux consti-
tuant le couple de diffusion. On observe une continuité dans les profils de concentration pour le couple
Nil2Cr16Al/Ni5Cr22Al qui indique a priori I’absence d’une fissure sur toute 1’épaisseur de 1’échantillon.
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Figure 2.7: Mesures EDS des couples de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr (a gauche) et Nil2Crl6Al/Ni5Cr22Al (a
droite)

2.4.2 Essais réalisés

Un essai de diffusion pendant t=75 h a T=1000 °C réalisé sur les couples de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr et
Ni12Cr16Al/Ni5SCr22Al sert comme essai de référence pour déterminer 1’effet des chargements mécaniques.
Les autres essais sont détaillés dans les paragraphes qui suivent.

a Cas monophasé (y) Ni20Cr/Ni30Cr : compression interrompu + diffusion a haute température

Un essai de compression interrompu avec plusieurs paliers de déformation (-0.2%, -0.3%, -0.4%, -
0.6%, -0.8%, -1.0%) pendant 5 min a été réalisé sur le couple Ni20Cr/Ni30Cr suivi par un essai de diffusion
pendant 75 h a T=1000 °C (cf. figure 2.8).

C | € Diffusion a haute C
i - température f

Figure 2.8: Schéma de I’essai de compression interrompu suivi par un essai de diffusion a haute température
(T = 1000 °C)

Dans cet essai, le comportement de chaque matériau (Ni20Cr et Ni30Cr), ainsi que celui du couple de
diffusion (Ni20Cr/Ni30Cr) a été déterminé (cf. figures 2.9 et 2.10). Grace a cet essai, I’effet de la plasticité
a basse température sur la diffusion a haute température (T = 1000 °C) est étudié. Pour éviter la rupture de
I’éprouvette a I’interface entre les deux matériaux, une contrainte maximale nulle a été imposée pendant la
phase de déchargement de chaque cycle.

La zone utile de 1’éprouvette a été suivie par corrélation d’images pendant tout I’essai. La figure 2.11
correspond au champs de déformation dans la direction horizontale (&,,) pour le couple Ni20Cr/Ni30Cer.
Les profils de concentration sont détaillés suivant 7 lignes Ly, L, ...L7 (cf. figure 2.12). Une localisation de
déformation est observée dans le Ni20Cr.
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Figure 2.9: (a) Evolution de la déformation appliquée de I’ensemble bi-matériaux en fonction du temps (b)

évolution de la contrainte de I’ensemble bi-matériaux en fonction du temps
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Figure 2.10: (a) Courbe de compression interrompu de 1’ensemble bi-matériaux (b) Courbe de relaxation

de contrainte de I’ensemble bi-matériaux pendant les paliers de déformation

l'interface 0
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Figure 2.11: €, apres 5 cycles d’écrouissage (€ = 0.2%, 0.4%, 0.6%, 0.8% et 1.0%) a 25°C
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Figure 2.12: €, suivant les lignes L1,L2,...,L7 (cf. figure 2.11)

Des extensometres virtuels sont utilisés pour déterminer les niveaux de déformation moyenne dans
chaque matériau. Comme les deux matériaux sont en “série”, on considere que la contrainte est la méme
dans chaque matériau a chaque instant. Par conséquent, les comportements des deux matériaux Ni20Cr et
Ni30Cr sont déterminés en tracant la contrainte de 1I’ensemble des deux matériaux en fonction de la défor-
mation de chaque matériau obtenue par les extensometres virtuels (cf. figure 2.13).

Par la suite, cette méme éprouvette a subi un essai de diffusion pendant ¢+ = 75k et a température
T = 1000°C. Le profil de diffusion a été comparé a 1’essai de référence (diffusion seule). Les deux

courbes sont superposées et les coefficients de diffusion sont égaux (D%Ta =9.28x1071%m? /s ~ Dyic, =
9.30x10~'m2 /5). Ainsi, il n’y a pas d’effet du pré-écrouissage sur la diffusion (cf. figure 2.14).

09— Ni20Cr/Ni30Cr i |
- Ni20Cr Pl

— Ni30Cr

—0006 —0004 —0.002  0.000

e[

0012 0010 —0.008

Figure 2.13: Courbes de compression interrompu
avec des paliers successives expérimentale et complet
pour Ni20Cr, Ni30Cr et Ni20Cr/Ni30Cr
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Figure 2.14: Comparaison entre les profils de con-
centration de Cr suite a un traitement thermique
seul pendant t = 75h et a température T = 1000°C
(ech4:NiCr-TT) et suite a un essai de compression in-
teroompu a température ambiante suivi par un traite-
ment thermique pendant t = 75h et a température
T = 1000°C (ech3:NiCr-TT-def)
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b Cas monophasé (y) Ni20Cr/Ni30Cr : fluage en compression a haute température

Dans cette partie, nous présentons les résultats des essais de Camille Salsi qui a étudié I’effet de fluage
en compression a haute température sur la diffusion de Cr dans les couples monophasés Ni20Ct/Ni30Cr avec
une contrainte ¢ = [12,25]MPa a haute température T = [885,940, 1000]°C [Salsi et al., 2022]. Ces essais
ont été réalisés avec des éprouvettes de géométrie différente (parallélépipedes rectangles). La direction
du chargement est normale a I’interface entre les matériaux qui composent le couple de diffusion. Les
déformations, obtenues a I’essai de fluage en compression, sont tracées (cf. figure 2.15)

30 Ll . T =940 °C
— 12 MpPa —— 12 MPa
25 25 MPa 251 25 MPa
20 201
§ = 5‘:9\ 15
¥ E
w
10 104
5 s
, /”——’ //’—_/_—-_

0 100 200 300 400 500 600 700 0

. 0 50 100 150 200
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a
(a) (b)
T=1000 °C
30
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25 25 MPa
20
?\_?, 15
W
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0 10 20 30 40 50 60 70 a0

Time (h)
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Figure 2.15: Courbes d’évolution de la déformation pour le couple Ni20Cr/Ni30Cr : (a) 885°C, (b) 940 °C
et (¢) 1000 °C [Salsi et al., 2022]

Apres I’essai de fluage en compression a haute température, les profils de concentration de Cr sont
mesurés par EDS. Les profils a chaque température et pour différentes valeurs de contraintes sont donnés
par la figure 2.16. Ces profils sont presque superposés quelle que soit la valeur de contrainte pour la méme
température. Les coefficients d’interdiffusion sont déterminés a partir de ces profils. Une légeére diminution
du coefficient d’interdiffusion a été€ observée avec I’augmentation de la contrainte appliquée a T = 1000 °C
(cf. figure 2.17). Cependant, les résultats a T = 940°C et T = 885°C ne présentent pas les mémes tendances
d’évolution.

50



2.4 Résultats et discussion

T=885"°C T =940 °C
0304 ° OMPa \ 0301 . oMpa e
12 MPa 12 MPa 'm
a8 25 MPa 028 = 25 MPa y !
L7
026 ' 3 026 j:'
S $ 5 %
-ﬁ‘ uza lﬁ‘ 024 1 th
K
022 022 !?
w
020 020 w
-200 ~-100 0 100 200 -200 -100 0 100 200
Z (um) Z (um)
(a) (b)
T = 1000 °C
030 {0 =
12 MPa ’ .
0281 - 25MPa
026 . o
= ]
o ®
=< 024 ;
022
020
-200 ~-100 O 100 200
Z (pm)

(c)

Figure 2.16: Profils de concentration de Cr pour le couple Ni20Cr/Ni30Cr : (a) 885 °C, (b) 940 °C et (c)
1000 °C [Salsi et al., 2022]. X(Cr) représente la fraction atomique de Cr.
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Figure 2.17: Coefficient d’interdiffusion du couple Ni20Cr/Ni3OCr pour différent valeurs de vitesse de dé-
Sformation [Salsi et al., 2022]
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¢ Cas monophasé (y) Ni20Cr/Ni30Cr : compression interrompu + fluage en compression a haute
température

Cet essai consiste a faire des compressions successives avec plusieurs paliers de déformation (-0.2%,
-0.3%, -0.4%, -0.6%, -0.8%, -1.0%) sur le couple Ni20Cr/Ni30Cr (cf. sous-section 4.2.a suivi d’un essai de
fluage pendant 75h a T=1000°C avec o, =-15 MPa (cf. figure 2.18) sur la méme éprouvette. L’objectif
est d’identifier le comportement a haute température et de déterminer I’effet d’introduction de la plasticité
a température ambiante sur la diffusion en fluage a T = 1000 °C. C’est-a-dire qu’on cherche a déterminer
si le profil de concentration de Cr apres le fluage est affecté par la compression interrompue a température
ambiante.

C | €, ’- Fluage — C

a T=1000°C

g

emps 0 / temps

-15MPak--

Figure 2.18: Schéma de I’essai de fluage 0,p,, =-15 MPa pendant 75h a T=1000°C

Les courbes de fluage sont obtenues a 1’aide des extensomeétres virtuels placés de chaque coté de
matériau Ni20Cr et Ni30Cr pendant le post-traitement de corrélation d’images et a I’aide d’un extensometre
physique pour le couple de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr (cf. figure 2.19).
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Figure 2.19: Courbes de fluage expérimentales pour Ni20Cr, Ni3OCr et le couple Ni20Cr/Ni30Cr
Des profils de concentration, obtenus par microsonde de Castaing traversant I’interface sur une distance
de 150 um, sont analysés avec une distance de 0.5 mm entre les profils (cf. figure 2.20). Un effet combiné de

I’introduction de la plasticité & température ambiante suivi d’un fluage & haute température (7 = 1000°C) est
observé en comparant les profils de concentration avec le cas de diffusion seul avec les mémes conditions (cf.
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figure 2.20). Cela peut étre expliqué par le fait que I’hétérogénéité de la plasticité introduite a température
ambiante a créé de nouvelles dislocations. A haute température et sous 1’effet de la contrainte de fluage, ces
dislocations ont créé des court-circuits de diffusion qui permettent d’accélérer la cinétique de la diffusion.
Ce phénomene est appelé pipe diffusion.
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Figure 2.20: Les profils de concentration de Cr autour de l'interface entre les deux matériaux

d Cas biphasé (y/y/) NiSCr22Al/Nil12Cr16Al : compression interrompue + diffusion a haute tem-
pérature

Dans cet essai, le couple de diffusion considéré est composé de NiSCr22Al monophasé 7 et de
Nil2Cr16Al biphasé y — y7. Un essai de compression avec plusieurs paliers de déformation (-0.2%, -0.3%,
-0.4%, -0.6%) a été réalisé sur ce couple a température ambiante, comme dans le sous-section a page 47,
suivi d’un essai de diffusion pendant t = 75k a T = 1000°C. Cet essai permet a la fois d’identifier le com-
portement a température ambiante et de vérifier s’il y a un effet de la plasticité introduite a température
ambiante sur la diffusion a haute température.

Les courbes de chargement et de la réponse mécanique pour le couple de diffusion sont données par la
figure 2.21. Le comportement mécanique est tres différent entre Nil2Cr16Al biphasé (y/y/) tres ductile et
NiSCr22Al monophasé (/) tres rigide.

Les observations MEB apres un essai de diffusion a 7 = 1000°C et apres I’essai de compression inter-
rompu suivi d’un essai de diffusion sont données par la figure 2.22. On observe un déplacement de I’interface
qui sépare les deux matériaux. Ce déplacement est causé par une transformation de phase (y+ y/ — /) qui
a lieu au niveau de I’interface. Dans les deux échantillons, on observe une forte coalescence des précipités
Y/ et une inversion topologique. Cela est plus prononcé dans 1’échantillon qui subit en plus la compression
interrompue (cf. figure 2.22).
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Figure 2.21: (a) Courbe de compression interrompue avec des paliers a (¢ = 0.2%, 0.3%, 0.4% et
0.6%) a T = 25°C (b) courbe contrainte-déformation de couple Ni5Cr22Al/Nil2Cr16Al pour Nil2Crl6Al,
Ni5Cr22Al et le couple de diffusion Nil2Crl16Al/Ni5Cr22Al
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Figure 2.22: Observations MEB : (a) état initial (b) apres [’essai de diffusion (c) apres [’essai de compres-
sion interrompue suivi par ’essai de diffusion
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Les profils de concentration pour les deux essais (diffusion seul et compression interrompue a tempéra-
ture ambiante + diffusion a haute température) ont été calés en utilisant les particules Gd,Zr,O7 qui ont été
déposées dans I'interface entre les deux matériaux et servant comme des marqueurs inertes. En comparant
les profils de concentration des éléments chimiques (Al, Cr et Ni), on observe un petit décalage entre les
deux courbes de I’ordre de 10um sur le zoom de profil de Cr au niveau de I’interface (cf. figure 2.23.b).
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Figure 2.23: Comparaison des profils de concentration de Cr, Al et Ni entre I’essai de diffusion seul et I’essai
de compression interrompu suivi par ’essai de diffusion (a) sur une distance de 150um de chaque cote de
Uinterface de deux matériaux (b) proche de l'interface

Les tableaux 2.1 et 2.2 regroupent les différents essais réalisés et leurs effets sur le couplage diffusion-
mécanique. On a remarqué que le fait d’introduire la plasticité a T = 25°C suivi d’un essai de fluage en com-
pression accélere la diffusion de Cr. Cela peut étre expliqué par la création des dislocations a température
ambiante suite a I’introduction de la plasticité. Ces dislocations sont des court-circuits de diffusion a haute
température. Le déplacement des dislocations accélere le déplacement des atomes de Cr et par conséquent la
diffusion de Cr. A travers ces essais, une mise en évidence expérimentale du couplage diffusion-mécanique
a été établie. La compétition entre la plasticité a basse température et le fluage a haute température détermine
I’amplitude de I’effet de ce couplage.
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couple | €a25°C fluage diffusion effet du couplage
NiCr 75h a 1000°C référence
NiCr €T 75h a 1000°C %)
NiCr 0 = —25MPa | 75h a 1000°C | +- [C. Salsi et al]
NiCr €BT 0 =—15MPa | 75h a 1000°C ++

Table 2.1: Résumé des essais réalisés sur le couple Ni20Cr/Ni30Cr et leurs effets sur le couplage diffusion-
mécanique (D : pas d’effet, +- : faible effet, + : effet constaté et ++ : effet important)

’ couple ‘ €a25°C ‘ diffusion ‘ effet sur le profil de C¢, ‘

NiCrAl 75h a 1000°C référence
NiCrAl €pT 75h a 1000°C +-

Table 2.2: Résumé des essais réalisés sur le couple de diffusion Nil2Crl6Al/Ni5Cr22Al et leurs effets sur
le couplage diffusion-mécanique (& : pas d’effet, +- : faible effet, + : effet constaté et ++ : effet important)

2.4.3 Modele de comportement mécanique utilisé

I’énergie mécanique visco-plastique :

: 1
W (e, p) = 5b(c)Q(e)p? 23)

ou b et Q sont des parametres d’écrouissage du matériau et ¢ la concentration de Cr.
L’écrouissage isotrope s’écrit sous la forme :

a\Pmech, ¥4

R= “op b(c)Q(c)p (2.4)

Potentiel de dissipation mécanique :

n+1
Qm“h(g,Xi)Z/VQ(f)dV avec Q(f) = K <[J;> et f=J(0)—(Ro+R) (2.5)

. X - /3 : o
ol Ry, K et n sont des parametres matériaux et J,(0) = > gdev : gdev = G, avec 69¢ 1a partie déviatorique

de 0.
L’évolution de la déformation viscoplastique et de la plasticité cumulée sont décrits par les équations :

. 3 gdev
e =122 2.6)
eq
2
p=y[5E e @.7)
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2.4 Résultats et discussion

2.4.4 Identification de comportement du couple Ni20Cr/Ni30Cr

Comme le couple de diffusion est composé de deux matériaux en série, il peut étre modélisé comme
deux ressorts en série. Par conséquent, la déformation de I’ensemble de couple de diffusion est égale a la
somme des déformations de chaque matériau € = €41 + Emar2. La contrainte totale est €gale a la contrainte
du matériau 1 et du matériau 2 : 6 = Gpar1 = Omar2- En utilisant la corrélation d’images, la déformation dans
chaque matériau est déterminée par un extensometre virtuel placé dans chaque matériau. La déformation
totale est suivie par un extensometre physique.

En utilisant le module Zsopt de Zset et un modele de comportement élasto-viscoplastique, les parametres
des comportements de chaque matériau sont identifiés 2 température ambiante et 2 haute température. A
température ambiante, les courbes de compression expérimentales et les courbes avec les parametres iden-
tifiées pour chaque matériau sont données sur la figure 2.24. Les parametres identifiés sont regroupés dans
le tableau 2.3. A haute température T = 1000°C, les courbes de fluage en compression (0 = —15MPa) ex-
périmentales et les courbes avec les parametres identifiées pour chaque matériau sont données par la figure
2.25. Les parametres identifiés sont regroupés dans le tableau 2.4.

- 2%
B [ Ni20Cr/Ni30Cr i | === exp 1 Ni20Cr/Ni30Cr
— Ni20Cr ; I ] —— sim : Ni20Cr/Ni30Cr
29— Ni30Cr | 7 I { N exp : Ni20Cr
f ‘ —— sim: Ni20Cr
04 e )
) =251~ exp : Ni30Cr
—— sim: Ni30Cr
~2
= = %0
[a o
= —50 =
= S
o) - o)
5]
~100 |
~100
195
~125 129
~150 150 4
—0.014 —0.012 —0010 —0.008 —000G —0004 —0.002  0.000 —0012 0010 0008 0006 —0.004 0002  0.000
e[l e[l
(a) (b)

Figure 2.24: (a) Courbe de compression interrompue avec des paliers successifs expérimentales et courbe
de compression continue pour Ni20Cr, Ni30Cr et Ni20Cr/Ni30Cr (b) comparaison entre les courbes de
compression expérimentales et identifiées pour Ni20Cr, Ni30Cr et Ni20Cr/Ni30Cr

Matériau | Q (MPa) | b (-) [ K (MPas'™) [ n(-) | Ry MPa) | f, |
Ni30Cr 53 [ 1250 10 20 92 055
Ni20Cr 50 315 10 20 95 0.45

Table 2.3: Les parametres identifiés en compression de deux matériaux a température ambiante
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Figure 2.25: (a) Courbes de fluage expérimentales pour Ni20Cr, Ni30Cr et Ni20Cr/Ni30Cr (b) comparaison
entre courbes de fluage expérimentales et identifiées pour Ni20Cr, Ni30Cr et Ni20Cr/Ni30Cr

0 50000 100000 150000 200000 250000 0 50000

| Matériau | Q (MPa) | b (-) [ K (MPas'™) | n(-) | Ry MPa) | f, |
Ni30Cr 55 1.5 1400 3 0 0.55
Ni20Cr 75 068 1400 3 0 045

Table 2.4: Les parametres identifiés en fluage de deux matériaux a haute température T = 1000°C

2.4.5 Identification des coefficients d’interdiffusion

La correction des profils de concentration suite aux essais mécaniques et 1’identification des coefficient
de diffusion sont réalisée par Thomas Gheno et Camille Salsi a I’aide d’un script développé dans le cadre
de la these de Camille Salsi.

Avant de déterminer les coefficients d’interdiffusion, afin de pouvoir caractériser 1’effet de la mécanique
sur la diffusion, il faut que les profils de diffusion soient tracés dans le méme référentiel. Comme les essais
sont réalisés en déformations ou en contraintes de compression, les distances de diffusion sont “rétrécies”. Il
faut donc faire les corrections des distances de diffusion en déterminant les champs de déplacement a partir

des champs de déformation expérimentale. Les profils de diffusion corrigés sont donnés sur la figure 2.26.

Parmi les méthodes utilisées pour évaluer le coefficient d’interdiffusion, on distingue des méthodes
analytiques comme celle de Boltzmann—Matano et des méthodes numériques comme la méthode inverse.
Cette derniere est utilisée en laissant le coefficient de diffusion comme un variable & déterminer en dimin-
uant I’écart entre les profils de diffusion expérimental et simulé. Le profil simulé est obtenu en résolvant
I’équation de diffusion :

dc
or
Le coefficient d’interdiffusion Dy,c, est constant dans ’intervalle de composition considéré et a la tem-

pérature des essais selon les données de Du et Schuster [Schuster and Du, 2000] [Du and Schuster, 2001].
Les coefficients d’interdiffusion pour les différents essais sont donnés dans le tableau 2.5.

-V- (l) = DNiCrV . (VC) (28)
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Figure 2.26: Profils de diffusion corrigés des différents essais des couples Ni-20Cr/Ni-30Cr : (a) Référence
: diffusion 75h a 1000°C (TT), (b) Pré-écrouissage a T=25°C + diffusion 75h a 1000°C (TT-def), (c)
Pré-écrouissage a T=25°C + fluage 75h a 1000°C (fluage) et (d) coefficient d’interdiffusion

couple | € a25°C fluage diffusion effet du couplage Dyicr(m? /s)
NiCr 75h 4 1000°C référence 9,3.10° 10
NiCr Epr 75h 4 1000°C %] 9,28.10~1°
NiCr 0 = —25MPa | 75h a 1000°C | +- [C. Salsi et al] 1,2.10°1
NiCr €87 0 = —15MPa | 75h a 1000°C ++ 2.10° 5

Table 2.5: Résumé des essais réalisés sur le couple Ni20Cr/Ni30Cr et leurs effets sur le couplage diffusion-
mécanique (D : pas d’effet, +- : faible effet, + : effet constaté et ++ : effet important)
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Chapter II. Etude expérimentale et numérique de la diffusion couplée 2 la mécanique

2.5 Modele de couplage diffusion — mécanique

Dans le premier chapitre, le couplage diffusion-mécanique a été traité en considérant les différentes
origines de couplage possible. Grace aux essais mécaniques présentés dans ce chapitre, il est possible de
simplifier les équations de couplage en éliminant les termes dont I’ effet est négligeable.

2.5.1 Rappel des équations du modele

Dans cette section, nous présentons un résumé des équations de couplage et leurs possibles simplifica-
tions. Considérant un domaine €, du volume de matiere divisé en deux sous-domaines : €, sur lequel un
déplacement u? est appliqué et Q,, sur lequel des forces ¢ sont appliquées (cf. figure 2.27). Les termes liés
a la diffusion sont en rouge.

Figure 2.27: Schéma simplifié d’'un domaine C; du volume de matiére.

e Equation d’équilibre mécanique

div(c) + f = 0 dans le o.n =1, ala surface dQy (2.9)

e Conservation de la matieére :

a .
5; = —div(J) dans Q, j.n=jo ala surface 9Q,,UQ, (2.10)

2.11)

c est la concentration de Cr dans le systeme Ni-Cr.

e [a déformation totale € s’écrit :

e=¢e"+el+¢e(c) (2.12)

€¢ :la déformation €lastique
€P :la déformation plastique
€*(c) :la déformation libre

£*(c) représente le changement de volume associé a la substitution d’especes sur les sites du réseau (cf.
figure 2.28). Elle est donnée par la loi de Vegard :

oe*

e (c)=H(c—crf) avec H= 3 (2.13)
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A - Lacune

B'- auto-interstitiel

B - atome étranger interstitiel

C et C'- atomes étrangers en subtitution

Figure 2.28: Différents défauts de réseau origine de la déformation libre.

Choix de I’énergie libre :

avee ©

v(e,p,c) =
chem 1 2
Y () = SK(e—an) +an
ll/mech,e(ge,c) — lge : A(C) . §e

~ ~
~

mech,p —
II/ (p7 C) 2

wmeche(g C)_’_wmech,p(p? )+lllclzem( )

1
~b(c)Q(c)p? [Lemaitre and Chaboche, 1994]

K estla courbure de 1’énergie chimique du systeme Ni-Cr, a; est la concentration d’équilibre chimique
de Cr et a; est I’ordonnée a I’ origine.

b et O sont les parametres d’écrouissage isotrope.

p est la plasticité cumulée.

Modele thermodynamique, principe des puissances virtuels (PPV), variables d’état = (€, p,c)

B 0 ll/chem
dc

—o0:Havec H= —=

oe* pa) ll/mech

e

g:

~ e ~ dc

0 ll/mech

R, = p

=b(c)Q(c)p

Le coefficient de diffusion dépend de la densité des dislocations [Hart, 1957]. Comme la densité des
dislocations est proportionnelle a la plasticité cumulée, le coefficient de diffusion peut étre écrit en
fonction de la plasticité cumulée :

D.sr = Dyicr (14 hp)

ol h est un parametre a déterminer

(2.14)

L’équation de flux chimique sans couplage mécanique-diffusion :

J = —Dyic,/Ve

L’équation de flux chimique avec couplage mécanique-diffusion :

J=

Ai(c,€°,p)Ve + As(c,°) : VE° + As(e,p)Vp— V(g - H)

(2.15)
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avec

( Deyr = Dyicr (1+hp)

9b(c) 0(c) b(o) 82Q(c>> 2

Dess (9b(c) 2Q(c)
Ay =—=| —=—-0(c) +b(c)—=—
3 K B Q( ) ( ) oc p
— dépendance du coefficient de diffusion a la plasticité
— dépendance du tenseur d’élasticité a la concentration
— dépendance de I’écrouissage a la concentration

2.5.2 Validation de la diffusion sans couplage avec la mécanique

Afin de valider la diffusion dans le modele sans tenir compte du couplage avec la mécanique, une fonc-
tion parabolique d’énergie chimique y<"*"(c) = %K (¢ —ay) +ay et un coefficient d’interdiffusion constant
ont été utilisés. Les paramétres (K, a; et a») de I’énergie chimique w**"(c) sont identifiés a I’aide de
I’énergie de Gibbs de systeme binaire Ni-Cr issue de Thermocalc. Enfin, les résultats de simulation sont
validés en les comparant aux profils de concentration de Cr expérimentaux (cf. figure 2.29).

30
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=
1

(3]
(B}
Il

an 4 —=-- profil initial

O exp
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— sim

18 1 |
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Distance (pm)

Figure 2.29: Comparaison des profils de concentration de Cr expérimental et simulé pour la diffusion a

1000°C pendant 75h
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2.5.3 Validation du couplage diffusion — mécanique :
a Caractérisation des fonctions b(c) et Q(c)

Au niveau de I’interface entre les deux matériaux, la concentration de Cr varie entre les concentrations
d’équilibre ¢? et ¢;?. Les parametres b et Q n’ont pas les mémes valeurs dans les deux matériaux, ils varient
en fonction de la concentration en Cr. Une dépendance linéaire des fonctions b(c) et Q(c) en fonction de
concentration en Cr est considérée. Comme les valeurs de b(c) et Q(c) a I'extrémité de I’interface sont
connues avec ¢ = ¢i? et ¢ = ¢57, ces valeurs sont utilisées pour déterminer I’expression de fonction b(c) et
Q(c). Ci-apres les fonctions b(c) et Q(c) et leurs dérivées sont données.

; eq eq eq eq
C—Cl C—C2 C_Cl C—C2
=0 ()~ 0 | 2 b(e)=b | ot ) — by [ o2
00 -0: () -0 (i) [ o= (G)-n (=)
dQ(c) _ 020, db(c) _ by—by
dc =}t dc 5! —cf?
2 2
\ dC2 dC2

ou les indices 1 et 2 font références respectivement aux Ni-20Cr et Ni-30Cer.

b Simplification de I’expression du flux

On considere qu’il y a indépendance du tenseur d’élasticité a la concentration. Ainsi, le terme Ay
de I’expression de flux avec couplage mécanique et le terme qui contient la dérivée seconde du tenseur
d’élasticité s’annulent. Les termes de A qui contiennent les dérivées secondes de b(c) et Q(c) sont nulles
quand on considere une interpolation linéaire de ces fonctions. En tenant compte de ces simplifications ,
I’expression de flux avec couplage mécanique s’écrit :

J=A(c,p)Vc+As(c,p)Vp—V(o:H) (2.16)

avec . .
Derr = Dyicr (1+hp)

. D.rr [db(c) d
A1 = Do+ =L [ a(cC) %ic) pz}
_ Deyy (9b(c) 99Q(c)
1= (250040075 )

¢ Simulation des essais expérimentaux

L’essai ot un pré-écrouissage a température ambiante suivi par un essai de fluage a T = 1000°C sur
le couple de diffusion Ni-20Cr/Ni-30Cr est I’essai ou un effet notable de la mécanique sur la diffusion a
été constaté (cf. section 4.2.c. C’est pour cela qu’une tentative de simuler cet essai sera présentée dans ce
paragraphe. Le profil de concentration de Cr en tenant compte de couplage diffusion-mécanique est donnée
dans la figure 2.30. Dans ce cas, les mouvements de dislocations et la diffusion des especes chimiques sont
amplifiés par I’essai de fluage appliqué a haute température. Une valeur de & = 14.5 permet de reproduire
le profil de concentration de Cr.

A température ambiante il n’y a pas de diffusion des especes chimiques, mais des nouvelles dislocations
sont introduites dans le matériau suite  1’application du pré-écrouissage. A haute température, il y a deux
phénomenes : la diffusion des especes chimiques et le mouvement des dislocations introduites a température
ambiante. Par conséquent, “On peut considérer que tout atome du cristal passe, au cours de son histoire
de diffusion, une fraction de son temps a faire partie d’un noyau de dislocation et le reste du temps dans
des sites réguliers du réseau ”[Hart, 1957]. Cela modifie la diffusion des especes chimiques.
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Figure 2.30: Essai de fluage sur le couple de diffusion Ni20Cr/Ni30Cr

2.6 Discussion

Afin de bien identifier les coefficients caractérisant le comportement des matériaux et pour s’assurer
d’avoir des coefficients de couplage bien identifiés, il faut réaliser d’autres essais comme des essais cy-
cliques, compressions a différentes vitesses, etc. Mais vu la quantité limitée des matériaux disponibles, ces
essais n’ont pas été réalisés. La réalisation de ces essais n’a pas été facile, il y a eu des échecs a cause
de la faible tenue des quelques éprouvettes au niveau de I'interface qui sépare les deux matériaux qui les
constituent.

Ce choix de modélisation a permis de tenir compte du couplage diffusion — mécanique pour le couple
binaire Ni — Cr monophasé 7. En effet, les résultats de simulation fournissent une bonne reproduction des
résultats expérimentaux. La modélisation d’autres essais ou I’effet du couplage diffusion — mécanique est
observé permettrait de vérifier la robustesse de ce modele et sur le role de différents valeurs éléments de
modele.

2.7 Conclusion

Dans ce chapitre, I’effet de la mécanique sur la diffusion est mis en évidence expérimentalement a
I’aide des couples de diffusion binaires Ni — Cr monophasés 7 et ternaires Ni — Cr — Al biphasés y/yr. Le
modele développé dans le premier chapitre a été utilisé pour simuler cet effet en simplifiant les équations de
couplage et en éliminant les termes dont I’effet est négligeable.

Par contre, I’effet de la mécanique sur la transformation des phases entre y et y7 et d’une facon in-
trinseéque ’effet de la mécanique sur la diffusion des especes chimique sera le sujet du chapitre suivant en

traitant le phénomene de la mise en radeaux des précipités Y/ au sein du superalliages monocristallin a base
de Nickel.
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3.1 Introduction

3.1 Introduction

La performance des aubes de turbine joue un réle important dans la détermination de la stabilité et
de la durée de vie des avions. Il est nécessaire de développer des matériaux performants pour les aubes
de turbine. Les superalliages monocristallins a base de nickel sont actuellement utilisés dans les aubes de
turbine en raison de leurs excellentes propriétés mécaniques a température élevée, notamment leur résistance
mécanique élevée et leur résistance au fluage. Les excellentes propriétés mécaniques des superalliages sont
attribuées a la microstructure biphasée, c’est-a-dire la phase de précipitation 7 et la phase matricielle ¥, la
phase y’ ordonnée de type L1, étant incorporée de maniere cohérente dans la phase y de structure cubique a
faces centrées. La phase y’ ordonnée avec une forte fraction volumique (environ 60 a 70 % dans la plupart
des cas) sert de phase de renforcement dans les superalliages et entrave le mouvement des dislocations
pendant la déformation par fluage. Sous un chargement mécanique a haute température, la morphologie des
précipités y/ évolue d’une forme cubique a une forme en plaque, comme le montre la figure 3.1, ce qui est
appelé coalescence directionnelle ou mise en radeaux.

5 um

[r+[|:|

|,'|n||

Figure 3.1: Montages tridimensionnels de I’étude MEB des microstructures locales y/y! a différents

endroits de I’aube d’une turbine qui a été soumise a un "test de mission accéléré" dans des conditions de
service pendant plusieurs centaines d’heures (d’aprés von Grossmann et al.) [Mughrabi, 2009]
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3.2 Ktat de I’art

3.2.1 Superalliages a base du Nickel

Les superalliages a base de Nickel sont des systemes multi-éléments, métastables (cf. tableau 3.1). Ils
sont composés de deux phases : la phase ¥ de structure cristallographique cubique a faces centrées (type
FCC A1) et la phase 97 de structure ordonnée (FCC L1,) (cf. figures 3.2 et 3.3). Les propriétés mécaniques
élevées de ces matériaux reposent sur la cohérence des phases y (Ni) et 7 (Ni3X), ou X représente Al, Ta
ou Ti. Cette microstructure est obtenue apres des traitements thermiques impliquant la mise en solution et
le vieillissement, ces précipités s’alignent le long de directions cubiques < 100 >.

Co|Cr | Mo | W |Ta|Al|Ti| C | Fe S Ni
Min | 6 7118 5 | 7551 1 Bal.
Max | 7 8 [ 22| 6 |85]|55|14|001]0.2]|0.2ppm | Bal

Table 3.1: Composition d’un superalliage a base de Nickel de premiere génération AM1 bas soufre (wt%)
[Rouzou et al., 2004]

(b)

Figure 3.2: Microstructure de (Y/Y') du ) o .
superalliage a base de Ni CMSX-2 traité Figure 3.3: (a): structure cubz/que afaces centree;v (FcC
thermiquement [Caron and Lavigne, Al), et (b): structure ordonnée (FCC L1,) [Nazé et al.,

2011] 2021]

a Optimisation du matériau

Afin de résister aux températures élevées, la résistance mécanique de la matrice ¥ (Ni) a été augmentée
par I’introduction d’éléments en solution solide. A cause d’une répartition différente des éléments d’alliages
entre les deux phases 7y et y/, leurs parametres des mailles sont différents. Cette différence de parametre de
maille engendre une dilatation du réseau dont la magnitude est évaluée par un paramétre 6 nommé désaccord
paramétrique ("misfit" en anglais). Malgré le désaccord paramétrique entre les deux phases, le réseau reste
continu. On dit que I’interface entre les phases 7y et ¥ est cohérente. La résistance mécanique a été renforcée
par la précipitation cohérente de la phase 7 (NizX), ou X représente Al, Ta ou Ti, sous forme des précipités
cuboidaux dans la matrice Y afin de réduire les déséquilibres paramétriques. On observe qu’il existe un
optimum de propriétés en fluage pour la taille du précipité (cf. figure 3.4) comme pour la fraction volumique
de phase y7 (cf. figure 3.5).
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Figure 3.4: Temps de rupture en fluage en fonction de la taille initiale des précipités 'yl [Khan et al., 1985]
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Figure 3.5: Temps de rupture en fluage en fonction de la fraction volumique initiale des précipités y/
[Murakumo et al., 2004]

La résistance mécanique requise pour les applications de turbines a été augmentée en améliorant a la
fois la composition chimique et la fabrication des superalliages a base de nickel sur plusieurs générations.
La premiere génération de superalliages & base de Ni a été développée par I’introduction d’éléments en
solution solide et par la précipitation cohérente de la phase y/(Ni3X), ou X représente Al, Ta ou Ti, sous
forme des précipités cuboidaux dans la matrice y. La deuxieme génération de superalliages a base de Ni
a été créée en ajoutant un maximum de 3% en poids de rhénium (Re), ce qui a amélioré la résistance au
fluage a haute température [Yeh et al., 2008]. Cependant, la quantité totale d’éléments de renforcement,
y compris le Cr, le Mo et le W, a dii étre réduite pour empécher la formation de phase topologiquement
compactes (TCP). La troisieme génération de superalliages a été développée en augmentant la teneur en Re
a 6% en poids et en ajoutant de faibles quantités de ruthénium (Ru) dans certains cas, au détriment de la
résistance a la corrosion a chaud et a I’oxydation. Parallelement, la teneur en Cr a été réduite a environ
4% en poids, ce qui a encore diminué les propriétés de résistance a la corrosion a chaud. Les superalliages
de quatrieme et cinquiéme générations contiennent des concentrations plus élevées de rhénium (Re) et de
ruthénium (Ru), comme illustré a la figure 3.6. Toutefois, le développement d’une sixieme génération a été
abandonné. En effet, la présence des phases TCP et SRZ, en interaction avec le revétement, a provoqué une
diffusion incontrolée et des changements de phases entre le superalliage et le revétement. Ces phénomenes
ont endommagé le matériau, créant des zones susceptibles de provoquer des fissures.

69



Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

d

Alliage M | C | C | M | W | Al | T | T | R | B | o | oo,
CMSX-2 | Bal. | 8 46 | 06 | 79 | 56 | 09 | 58 - - - 8.56
g SRR99 Bal | 85 | 5 - 95 | 55 [ 22 | 28 - - - 8,52
, AM1 Bal | 75 | 65 | 2 55 | 53 | 12 8 - - - 8.6
génération AM3 Bal | 8 | 55 | 235 | 5 6 2 | 35 - - - 8,25
MC2 Bal. 8 5 2 8 5 15 6 - - - 8,63
2ime CMSX-4 | Bal. | 65 | 9 06 | 6 5,6 1 65 3 - - 8,7
génération | RenéNS | Bal | 7 8 2 5 52 . 7 3 - HI0,2 | 865
g MCNG | Bal | 4 - 1 5 6 0.5 5 4 4 HF0.1 | 875
, CMSX-10 | Bal | 2 3 04 | 5 57 | 02 8 6 NbOl | 905
génération René N6 Bal. 4,2 12,5 1.4 5,4 5,75 - 7,2 5.4 - C0,05 8,97

Figure 3.6: Compositions des quelques superalliages de divers générations (% mass.) [Diologent, 2002]

b Procédés de fabrication

La figure 3.7 illustre I’évolution microstructurale des structures polycristallines a grains équiaxes vers
des structures monocristallines plus performantes. La structure conventionnelle a grains équiaxes (EQ) for-
mée par coulée présente de multiples joints de grains, qui constituent des points privilégiés pour I’amorcage
des fissures. De plus, au niveau des joints de grains se créent des phases fragiles lorsque des contraintes sont
appliquées a haute température, méme si 1’utilisation du hafnium Hf réduit la diffusion aux joints de grains
[Sims et al., 1987]. La méthode de solidification dirigée (DS) a été utilisée pour orienter les cristaux le long
de la direction de I’axe de sollicitation principal (centrifuge pour les aubes) ce qui permet d’augmenter les
performances mécaniques en fluage, limitées par les joints de grains : I’élimination des joints de grains nor-
maux 2 la direction de la contrainte permet d’augmenter la résistance au fluage a haute température [Sims
et al., 1987]. Enfin, la morphologie monocristalline (SX) a été créée en supprimant tous les joints de grains
afin d’améliorer encore le comportement a haute température des matériaux [Sims et al., 1987].

Equiaxed crystal Single crystal

structure Columnar crystal

structure

Figure 3.7: Evolution des microstructures des aubes des turbines : la microstructure équiaxe de la coulée
conventionnelle et les microstructure solidifiées directionnelles a grains colonnaires et monocristallines

[Reed, 2006]

A partir des années 60, le procédé de croissance dirigée permet la fabrication des superalliage
monocristallins qui peuvent supporter des température plus élevées. Ce procédé consiste a fondre un al-
liage polycristallin a une température supérieure a la température de liquidus. Dans un four a gradient
thermique, un seul grain est choisi selon [100] grace a un sélecteur de grain. Le moule est ensuite déplacé
avec une vitesse de tirage de 10 cm.h~! et sous un gradient thermique de 40 °C.cm™! (cf. figure 3.8).
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Figure 3.8: Principe de fabrication de superalliage monocristalin [Touratier, 2008]

3.2.2 Mise en radeaux
a Définition

La mise en radeaux ou le "rafting" en anglais est un processus complexe qui peut conduire au dur-
cissement ou a ’adoucissement des superalliages & base de nickel pendant le fluage, ce qui nécessite une
compréhension de 1’évolution de la structure de rafting sous une charge mécanique a température élevée.
Pour étudier le comportement de rafting, deux catégories de méthodes sont utilisées : des méthodes expéri-
mentales et des simulations numériques. Les méthodes numériques sont devenues une approche majeure
pour comprendre 1’évolution de la microstructure associée au processus de rafting (par la méthode des él¢é-
ments finis ou par la méthode de transformation de Fourier rapide(FFT)).

b Types de radeaux

Dans leurs recherches initiales sur la mise en radeaux de Y’ dans les superalliages monocristallins a
base de nickel avec une orientation [001], Tien et Copley [Tien and Copley, 1971] ont découvert que ce
phénomene altére non seulement la morphologie de la phase Y/, mais affecte également la formation de
réseaux de dislocations et la distribution d’atomes de soluté a I’interface y/y/.

Selon la morphologie de la phase y/, Fredholm et Strudel [Fredholm and Strudel, 1984] ont catégorisé
les radeaux en deux types, type N et type P, qui sont respectivement normaux et paralleles a la contrainte
appliquée. Il est intéressant de noter que les radeaux de type N peuvent affaiblir les performances de fatigue
des alliages, alors que les radeaux de type P peuvent en fait les améliorer [Mughrabi et al., 1997].

Les monocristaux qui sont chargés mécaniquement dans la direction < 001 > peuvent former des
structures de radeaux soit paralleles (type P) soit normales (type N) a la direction de la charge externe.
L orientation du rafting est influencée par divers facteurs, notamment le signe de la contrainte appliquée, 6
(positif pour une charge de traction et négatif pour une charge de compression), le désaccord paramétrique
(misfit) 0 de la maille y/y’ et AG représente le rapport de rigidité du précipité y/ par rapport a la matrice
7, ou AG > 1 correspond a des précipités durs et AG < 1 correspond a des précipités mous [Schmidt and
Gross, 1999] [Gururajan and Abinandanan, 2007].

Le désaccord de maille § est calculé par la formule suivante § = W
ment les parametres de maille des phases Y7 et v. Les superalliages cofnmyerciaux a base de nickel ont un

, Oll ay et ay sont respective-

71



Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

misfit négatif & température ambiante, mais son amplitude diminue au fur et a mesure que la température
augmente [Sugui et al., 2010] [Mughrabi, 2014].

Les structures de radeaux de type P se forment lorsque 645(1 — AG) < 0, tandis que les structures de
radeaux de type N se forment lorsque 645 (1 — AG) > 0 (cf. figure 3.9).

Positive lattice misfit
— If
AG>1 — @
I ORIO
P lo ' P @
—
AG<1 l] [I @ @ —
|
N
) N

Compressive Tensile

Figure 3.9: Types de mise en radeau sous chargement dans la direction < 001 > et avec un misift positif
[Yu et al., 2020b]

¢ Etapes de la mise en radeaux

Selon Paris et al. [Paris et al., 1997], le processus de formation de radeaux de 7y’ implique trois étapes.
Dans la premiere étape, une augmentation uniforme de la formation de radeaux a été observée. Dans un
superalliage bien traité, les canaux de la phase ¥ contiennent tres peu de dislocations, tandis que les cubes
de Y/ n’en contiennent presque pas. Lorsqu’une contrainte est appliquée le long d’un axe cubique, les
dislocations dans les couloirs de Yy commencent a se déplacer et a se multiplier dans ces couloirs. Le
mouvement des dislocations est dfi aux contraintes causées par le misfit et les forces externes. Dans le cas
d’une contrainte de traction appliquée a un alliage avec un misfit négatif, les dislocations ont tendance a se
déplacer principalement dans les couloirs de la phase y perpendiculaires a I’axe de contrainte. En raison
de la symétrie quadruple de I’axe de contrainte et du systeéme centro-symétrique, de nombreux systémes de
glissement de la matrice cubique centrée subissent des niveaux de contrainte similaires. L’interaction de ces
systémes conduit a la formation de réseaux de dislocations sur les interfaces y/y/, qui accommodent le misfit
de maniere complexe.

Dans la deuxieme étape, la vitesse de formation de radeaux de 7 augmente en raison de la redistribution
des éléments de formation de y7 (Al, Ti, Ta, etc.) par flux de diffusion.

La troisieme étape implique un ralentissement de la vitesse de formation de radeaux des précipités y’ a
mesure que la force motrice diminue. La formation de dislocations a I’interface /Y’ conduit a un change-
ment du gradient du potentiel chimique. Les dislocations a I’interface sont critiques pour la formation de
radeaux de 7. Les expériences révelent que I'interface y/y/ est difficile a maintenir sous un recuit prolongé,
méme lorsque la contrainte appliquée est aussi faible que 40 MPa. Le mouvement des dislocations peut
bénéficier de la distribution de composition inhomogene et de 1’état de chauffage.

En tragant la courbe de vitesse de la déformation plastique £” en fonction de la déformation plastique €”
au lieu de la courbe de €7 en fonction de temps, il est possible de déterminer I'instant ol la mise en radeaux
commence pour les essais de fluage a une température inférieure a 950°C. De plus, pour les essais de fluage
a une température supérieure a 950°C, il est possible de déterminer a partir de cette courbe 1’instant ou la
mise en radeaux commence et le moment ot la mise en radeaux se termine. En effet, pour les températures
inférieures a 950°C un durcissement est observé au début de 1’essai manifesté par une diminution de la
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vitesse de déformation plastique jusqu’a atteindre un minimum. Quand ce minimum a été dépassé, la mise
en radeaux va commencer et s’accompagner d’un adoucissement [Mughrabi and Tetzlaff, 2000]. Pour les
températures supérieures a 950°C, les mémes observations ont été trouvées, mais en plus un deuxieme
minimum a été observé qui indique la fin de la mise en radeaux.
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Figure 3.10: Comparaison de courbes de fluage de CMSX-4 a différentes températures et différentes
contraintes: (a) courbe de déformation plastique €, en fonction de temps (b) courbe de vitesse de
déformation plastique €, en fonction de déformation plastique [Mughrabi, 2009]

d Forces motrices de la mise en radeaux

Carry et Strudel [Carry and Strudel, 1978] ont observé lors de 1’analyse de fluage d’un alliage
monocristallin que les dislocations pouvaient se déplacer le long du bord des précipités y/ c’est-a-dire a
I’interface ¥ — y/. De plus, la direction du rafting serait étroitement liée a la distribution des dislocations,
ce qui signifie que I’ancienne interface /Yy lieu de la coalescence des précipités Y/, était 1’interface ou les
dislocations formées étaient les plus denses. La déformation plastique est un facteur clé dans la mise en
radeaux de 7. La montée et le glissement des dislocations pendant le fluage peuvent favoriser le fluage de
Y! et accélérer la formation de radeaux de 7}/ [Pollock and Argon, 1992].

Paris et al. [Paris et al., 1997] ont observé que la formation de réseaux de dislocations coincidait avec le
début du rafting de y/. Ils ont conclu que le mécanisme du rafting de 7 est entrainé par la plasticité, et que
les dislocations de glissement se forment de maniere préférentielle dans les canaux horizontaux de 7.

Matan et al. [Matan et al., 1999] ont suggéré qu’un échantillon sans chargement peut continuer la mise
en radeaux pour une déformation critique supérieure a 0,1%. Cela est dii au fait qu’une fois la déformation
critique atteinte, la densité de dislocations a atteint une valeur critique dans le canal 7y, ce qui rend les dis-
locations plus difficiles a déplacer. Apres le retrait de la contrainte appliquée, les dislocations s’accumulent
a I’interface y/y/. Le mouvement des dislocations dans les superalliages a haute température soulage les
contraintes de misfit et favorise la coalescence directionnelle des précipités 7y’ par formation de radeaux.
L’évolution de la microstructure et le processus de formation de radeaux sont déterminés par la déformation
plastique dans les matrices Y (canaux).

La formation de structures de radeaux de type N sous charge de traction peut se produire méme dans des
microstructures y/y/ homogenes (¥ et y/ ont les mémes propriétés mécaniques AG = 1 (cf. section b page
71)) en raison de la présence des dislocations dans les canaux horizontaux de la phase y a I’état initial [Zhou
et al., 2008].

Pollock et Argon [Pollock and Argon, 1994] ont remarqué que le rafting de ¥ se produit en raison de la
diffusion directionnelle des éléments d’alliage. L’effet des atomes de soluté, le taux de diffusion des atomes
pendant le fluage et la force motrice du rafting de y7 dépendent de la contrainte de cohérence de 1’interface
Yy

Le rafting de Y7 se produit en raison du gradient de contrainte induit par la diffusion directionnelle des
éléments d’alliage. Les éléments formant la phase 7 (Al, Ti, Ta, etc.) et les éléments formant la phase ¥ (Cr,
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Mo, etc.) diffusent dans des directions opposées, ce qui entraine la croissance et la connexion de la phase y/
dans une direction spécifique, et finalement cause la mise en radeaux (cf. figure 3.11).
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Figure 3.11: Schéma de diffusion des éléments chimiques sous traction dans la direction < 001 > et avec
un misift positif [Yu et al., 2020b]

Ignatetal. [Ignat et al., 1993] ont constaté que la diffusion d’atomes entrainée par 1’énergie de désaccord
cristallin non relaxée peut affaiblir I’interaction entre les dislocations. La diffusion des atomes est activée
sur différentes faces en fonction du type de rafting.

La distribution de contrainte interne dans les grains/cristaux de phase y/y’ est affectée a la fois par
la contrainte appliquée et la contrainte inhérente au misfit, car le potentiel chimique dépend de I’état de
contrainte local [Kamaraj, 2003]. La différence de potentiels chimiques entre les phases y/ et ¥ sous charge
de traction provoque le déplacement des atomes de la phase 7 depuis les canaux de Yy horizontaux vers les
canaux 7 verticaux, tandis que les atomes presque insolubles se déplacent loin des canaux 7y verticaux, ce
qui entraine la formation de structures de radeaux perpendiculaires a la direction de chargement de traction.

On conclut qu’il y a un couplage fort entre la diffusion des éléments chimiques et la distribution des
dislocations qui est liée a la distribution des contraintes.

e Cinétique de la mise en radeaux

Le processus de mise en radeau est essentiellement un processus de diffusion limité par la contrainte, qui
dépend de facteurs tels que la contrainte appliquée (64), I’écart de parametre de maille de réseau § (misift)
et la différence de propriétés mécaniques (AG) entre les phases y et y/ [Kamaraj, 2003]. Les cinétiques
de la formation de radeaux de Y/ ont un comportement non linéaire, car le facteur de contréle principal
est la diffusion en phase solide [Pearson et al., 1980; Paris et al., 1997]. Pour déterminer la cinétique de
formation de radeaux, des caractéristiques microstructurales telles que la largeur des canaux 7y [Fan et al.,
2015; Fedelich et al., 2009], la forme de la phase y7 [Caron et al., 2008] et la dimension de la phase y7 [Tinga
et al., 2009] ont été utilisées. La microscopie électronique a balayage (MEB) et la microscopie électronique
en transmission (MET) peuvent capturer des images de microstructures, et des algorithmes de traitement
d’images tels que la méthode de nombre de connectivité [Caron et al., 2008], la méthode d’auto-corrélation
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[Bergonnier et al., 2007; Caccuri et al., 2018], la méthode d’interception rotationnelle [Caccuri et al., 2018],
I’analyse de Fourier [Epishin et al., 2000] et la méthode d’invariants de moment [Nguyen et al., 2016]
permettent d’analyser les caractéristiques géométriques des microstructures.

Fedelich et al. [Fedelich et al., 2009] ont proposé une variable sans dimension § = %
analyser la formation de radeaux, qui est calculée en fonction de la largeur du canal de ¥ a Iinstant t w(t)
(cf. figure 3.12), des largeurs de canal de la structure cubique (W) €t de la structure de radeau (Wy4:),
et est corrélée a la fraction volumique de la phase 7 (f,(¥)) et a la périodicité de la microstructure (1). &
varie entre O (morphologie cubique initiale) et 1 (morphologie de radeau complete).

En utilisant les lois de la théorie de Lifshitz-Slyozov-Wagner (LSW) et I’équation d’ Arrhenius, Epishin
et al [Epishin et al., 2008] ont établi le loi d’évolution de la largeur de couloir en fonction de chargement

appliqué, dépendant de la température pour le superalliage CMSX-4. Le modele proposé est défini par :

)

pour

Ww=Aexp (— 3.1

ou A est une constante, Q est I’énergie d’activation de la mise en radeau, o est la contrainte appliquée et
U(T) =Ur(T —Tp)", n et Ur des constantes et Ty le température a partir de laquelle la mise en radeaux

commence.

Largeur des

couloir de y

Figure 3.12: Schéma de largeur de couloir w de la phase y : avant la mise en radeau w = wp., pendant la
mise en radeau w = w(t) et a la fin de la mise en radeau w = Wyqf

L’évolution microstructurale est contrdlée par la compétition entre la mise en radeaux (coalescence
orientée) et la coalescence tri-directionnelle ("coarsening") : au début de 1’essai de fluage la mise en radeaux
est dominante jusqu’a avoir une largeur de couloir égale a W = 3W, avec Wy la largeur initiale de couloir.
Par la suite, la coalescence tri-directionnelle est dominante par rapport a la mise en radeaux (cf. figure 3.13).

Epishin et al. [Epishin et al., 2008] ont étudié 1’influence des parametres de 1’essai sur 1’évolution de
largeur de couloir y. Ces auteurs ont trouvé que la cinétique de la mise en radeaux dépend fortement de la
température en premier lieu suivi par la valeur de chargement appliqué (cf. figure 3.14).

Tinga et al. [Tinga et al., 2009] ont proposé sur la base des travaux de Epishin et al. [Epishin et al., 2008]
une extension du modele de la mise en radeaux a I’espace tri-dimensionnel sous contrainte multiaxiale, qui
est définie par :

. -3 i\ A —Q—omU
fi= 2 (=i A (220U i 03 (3.2)
2 Oy + Og RT

Il prend en compte les dimensions de la phase Y/ le long de trois directions orthogonales (L;), les com-
posantes diagonales du tenseur de contrainte déviatorique (67;;), la contrainte de von Mises (™), le volume
d’activation thermique par cisaillement (Ur), I’énergie d’activation (Q), la constante de gaz parfaits (R), la
température absolue (7'), les constantes (A* et ), et la dimension du précipité y/ initiale de forme cubique
(Lo).
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Figure 3.13: Evolution de la largeur de couloir de la phase y pendant un essai de fluage de CMSX-4 &
T =950°C sous un chargement ¢ = 110M Pa [Epishin et al., 2008]
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Figure 3.14: Evolution de la vitesse d’augmentation de la largeur de couloir de la phase y pendant la
partie de ’essai de fluage de CMSX-4 dans la quelle la mise en radeaux est dominante a différentes
valeurs de température et sous différentes valeurs de chargement [Epishin et al., 2008]

Le processus de mise en radeau du type P s’achéve plus rapidement que la mise en radeau de type N
puisque les atomes d’Al circulent a partir de deux canaux verticaux vers un canal horizontal de la phase ¥
dans le cas de la mise en radeau de type P. Cela conduit a la formation de précipités y/ dont la morphologie
est équivalente a une fibre [Zhou et al., 2009].

3.2.3 Sensibilités des parametres thermo-mécaniques sur la mise en radeaux

a Evolution de la fraction volumique de la phase y7

Le traitement thermique de superalliage a haute température d’environ 7 = 900 — 950°C permet de
maintenir une valeur stable de la fraction volumique de la phase 7 d’environ 70%. Cependant, pour les
températures supérieures, la valeur de la fraction diminue rapidement. La fraction volumique de la phase
¥’ influe énormément sur les propriétés du superalliage en fluage. Pour avoir une fraction volumique de
¥/ stabilisée, il faut que le maintien isotherme en température soit assez long afin d’établir un équilibre
thermodynamique. Cela est montré par plusieurs travaux comme ceux de [Roebuck et al., 2001; Serin et al.,
2004; Cormier, 2006] (cf. figure 3.15)
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Figure 3.15: Dépendance de la fraction volumique a la température [ Cormier, 2006]

Selon les recherches de J. Cormier [Cormier, 2006], aprés 45 minutes de maintien a des températures
comprises entre 1100°C et 1200°C, la fraction surfacique d’équilibre n’est pas encore atteinte (cf. figure
3.16), avec une incertitude de 2 a 5%. Lorsqu’une charge mécanique est appliquée, la fraction surfacique de
Y’ est diminuée [Cormier, 2006; Serin et al., 2004]. Spécifiquement, a 1200°C, J. Cormier [Cormier, 2006] a
démontré qu’une contrainte de 60 MPa entraine une baisse de 10% de la valeur d’équilibre (cf. figure 3.16).
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Figure 3.16: Dépendance de la fraction volumique de y! au chargement et a la température en régime

transitoire [Cormier, 2006]

b Influence de la mise en radeaux sur le comportement des superalliages a base de Nickel

Les propriétés mécaniques de traction des superalliages monocristallins a base de Nickel, comme la
limite d’élasticité et la contrainte de traction ultime, sont influencées par le phénomene de mise en radeaux.
Ces effets ont été étudiés par Epishin et al. [Epishin et al., 2008]. En effet, la mise en radeaux provoque
un changement dans la courbe de traction (cf. figure 3.17). Ces changements sont plus prononcés pour les
hautes températures. Une diminution importante est observée dans la limite d’élasticité pendant I’essai de
traction a température ambiante et une dégradation de la contrainte de traction ultime est observée au cours
de I’essai de traction a température 7 = 950°C.
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Figure 3.17: Courbes de traction pour des matériaux sains et pour matériaux qui ont subit différents
niveaux de dégradation (différentes conditions pour les essais de fluage : température/contrainte/temps) a
(a) température ambiante et (b) a température T = 950°C [Epishin et al., 2008]

La direction de la formation des radeaux joue un rdle crucial dans la détermination du comportement
mécanique des superalliages (cf. figures 3.18 et 3.19). En général, les structures de radeaux de type N ré-
duisent la résistance a la fatigue, tandis que les structures de radeaux de type P posseédent une forte résistance
a la fatigue et une faible résistance au fluage [Ott and Mughrabi, 1999; Mughrabi and Tetzlaff, 2000; Shui
et al., 2007]. Les structures de radeaux de type N peuvent améliorer la résistance au fluage en entravant le
mouvement des dislocations a haute température sous faible contrainte [Mughrabi and Tetzlaff, 2000], par
rapport aux alliages avec des précipités 7 cubiques.

S0——"= = o7
| CMSX-6, T =950 °C Ae=10.9 %
T | = v N
Z 50F —m NEER 4
= &Y — [ B 1]
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[ deformation in deformation in
e tension . compression -~
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Figure 3.18: Comparaison des courbes de déforma-
tion cyclique de CMSX-6 avec différentes microctruc-
tures initiales (apres un traitement thermique et apres
une mise en radeaux en traction et apres une mise en
radeaux en compression) [Mughrabi, 2009]
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Nathal et al. [Nathal et al., 1989] et Schneider et al. [Schneider et al., 1992] ont découvert que la forma-
tion de radeaux de y/, qui modifie le schéma de connexion entre les phases y et 7, entraine la transformation
de la matrice y entourant la phase 7 en une structure de phase 7/ entourant la phase y. On parle d’inversion
topologique. Cela entraine une perte de déformabilité et une susceptibilité accrue a la fissuration, conduisant
a une diminution de I’intensité de fluage.

¢ Mise en radeaux obtenue pour des chargements complexes

La formation de différents types de structures de radeaux dépend énormément des conditions de charge-
ment, telles que la direction et le type de chargement (traction/compression, etc).

Effet de type de chargement Yang et al. [Yang et al., 2018] ont mené une étude sur I’évolution des
microstructures des superalliages a base de nickel soumises a différentes directions de chargement de
I’orientation < 001 >. Les auteurs ont découvert une faible formation de radeaux sous une charge de
cisaillement et une formation synchrone de radeaux de type N pour une charge de traction sous faible con-
trainte. Cependant, I’augmentation de la contrainte appliquée conduit a la formation de radeaux a 45 degrés
sous une charge de cisaillement.

Orientation des radeaux a 45 °©  Ali et al. [Ali et al., 2020] ont développé un modele pour expliquer la
formation d’un radeau a 45 degrés dans la région avec une déformation locale par fluage supérieure a 10%
sous une charge de traction dans la direction < 001 >. En combinant la méthode des champs de phase
avec un modele de plasticité cristalline basé sur la physique, ils ont observé que la déformation par fluage
dans certaines régions était significativement supérieure a la moyenne. Ces régions contenaient un grand
nombre de dislocations géométriquement nécessaires (GND), qui ont provoqué un changement de direction
des structures de radeaux d’origine et ont conduit a la formation du radeau a 45 degrés.

Chargement dans la direction < 011 > Des exemples montrent qu’il est possible que les radeaux se
forment avec un angle de 45° par rapport a la direction de chargement quand le chargement est fait dans la
direction < 011 > [Chatterjee et al., 2010]. Les radeaux se forment aussi avec un angle de 45° par rapport
a la contrainte de cisaillement dans un essai de fluage & double cisaillement [Kamaraj, 2003].

Dans leur analyse des superalliages a base de Ni orientés < 011 >, Gaubert et al. [Gaubert et al.,
2015] ont utilisé un modele de viscoplasticité a champ moyen 3D. Il a été montré qu’un léger écart entre
la direction de chargement et la direction < 011 > a conduit les précipités cubiques 7/ initiaux a coalescer
d’abord le long de la direction < 100 > puis a s’étendre le long des directions < 001 > ou < 010 >.

Sous une charge de traction dans la direction < 011 >, un grossissement directionnel des phases Y/ a
été observé de maniére paralléle au plan (010), tandis qu’un comportement de grossissement équiaxial a été
observé dans le plan (100), ce qui a entrainé la formation d’un radeau a 45 ° [Fan et al., 2015] [Han et al.,
2013].

Fluage anisotherme 1l est important de comprendre le comportement des matériaux au cours de mis-
sions ou les profils de température et de contrainte varient. Cependant, seul un nombre limité d’études s’est
penché sur la question du fluage anisotherme [Zrnik et al., 1997; Sundar et al., 2001; Cormier, 2006; Raf-
faitin, 2007]. Ce sujet est crucial, en particulier pour les moteurs d’hélicopteres. La majorité des études sur
le fluage s’est concentrée sur les régimes isothermes avec une force appliquée et une température constantes
tout au long de I’expérience. Néanmoins, les essais dans des conditions anisothermes ([Raffaitin, 2007]) ot
la température varie de fagon cyclique tout au long de I’essai indiquent un changement clair du comporte-
ment de fluage pour des températures spécifiques, y compris une augmentation de la vitesse de fluage et une
réduction de la durée de vie. L’étude de A. Raffaitin sur le superalliage a base de Nickel MC2 [Raffaitin,
2007] a mis en évidence que le comportement dans le cas d’un fluage anisotherme (cyclage thermique entre
T=25°C et T=1150°C) est différent de celui en conditions de fluage isotherme.
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Afin d’identifier I’effet de fluage anisotherme par rapport au fluage isotherme, la courbe de déformation
de fluage anisotherme est construite en gardant uniquement la partie a haute température de la courbe de
déformation (cf. figure 3.20). La courbe de déformation obtenue est composée d’ensemble des cycles (cf.

zoom sur le courbe de figure 3.20.b). Chaque cycle est constitué de deux parties : dans la

17¢ partie, la

vitesse de déformation diminue alors qu’elle est constante au 2" partie.
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Figure 3.20: (a) Evolution de déformation au cours d’un fluage anisotherme (T, = 25°C et
Tnax = 1150°C) sous contrainte 6 = 80MPa (b) courbe tracé a partir d’évolution de déformation en
gardant uniquement la partie de maintien a haute température T, = 1150°C [Raffaitin, 2007 ]

Le fluage anisotherme et le fluage isotherme se distinguent par une durée de vie plus élevée pour le
fluage isotherme et une vitesse de déformation plus élevée pour le fluage anisotherme (cf. figure 3.21).
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Figure 3.21: (a) Evolution de déformation au cours d’un fluage anisotherme (T, = 25°C et
Tnax = 1150°C) sous contrainte 6 = 80MPa (b) évolution de déformation au cours d’un fluage isotherme
(T = 1150°C) sous contrainte ¢ = 80M Pa [Raffaitin, 2007 ]

A. Raffaitin a étudié I’'impact des parametres de fluage comme la durée du maintien a haute température.

Trois différentes durées ont été testées, a savoir 15, 30 et 60 minutes. Les résultats sont présentés sur la figure
3.22.

Au fur et a mesure que la durée du palier augmente, la vitesse de fluage apparente diminue et la durée de
vie s’allonge. Pour des durées de maintien plus longues, la fréquence des cycles est plus faible et la vitesse
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de fluage est réduite, ce qui conduit & un comportement plus proche de celui du fluage isotherme avec une
durée de vie plus longue. L’évolution de la microstructure au cours des essais de fluage anisotherme est
similaire a celle du fluage isotherme jusqu’au stade secondaire. Cependant, au cours du stade tertiaire, la
structure de radeaux est plus déstabilisée, et les précipités de radeaux ainsi que les couloirs de la matrice
s’élargissent plus que dans le régime isotherme. Il y a également une perte notable de 1’anisotropie du
radeau, et les microstructures pour les deux essais sont similaires dans la zone proche de la rupture (cf. figure
3.23). Apres un essai de fluage anisotherme a 1150°C/80 MPa, des petits précipités secondaires cubiques
sont présents dans les couloirs de la matrice, ce qui est une caractéristique microstructurale intrigante qu’A.
Raffaitin n’a pas pu expliquer (cf. figure 3.24).
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Figure 3.22: Impact de la durée du maintien a haute température au cours d’un fluage anisotherme
(Tnin = 25°C et Tyyax = 1150°C) sous contrainte 6 = 80M Pa sur la durée de vie par rapport au cas de
fluage isotherme (d) [Raffaitin, 2007]

(a) (b)

Figure 3.23: (a) Evolution de microstrcture au cours d’un fluage anisotherme (T = 25°C et
Tyax = 1150°C) sous contrainte 6 = 80M Pa (b) évolution de microstructure au cours d’un fluage
isotherme (T = 1150°C) sous contrainte c = 80M Pa [Raffaitin, 2007]
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Figure 3.24: (a) Présence des petits précipités secondaires cubiques dans les couloirs de la phase Y suite a
U’essai de fluage anisotherme [Raffaitin, 2007 ]

Fatigue thermo-mécanique Le démarrage et ’arrét du moteur sont les moments ou les aubes de turbines
subissent des changements importants de contrainte et de température. En laboratoire, ces changements sont
pris en compte par des essais de fatigue thermo-mécanique durant lesquels des cycles de température et de
contrainte sont imposés. Selon la relation de phase utilisée pendant I’essai, on distingue 4 types d’essais de
fatigue thermo-mécanique :

e en phase (IP) : quand la température augmente (resp. diminue), la contrainte ou la déformation ap-
pliquées augmente (resp. diminue) au méme moment.

e hors phase (OP) : quand la température diminue (resp. augmente), la contrainte ou déformation
appliquées augmente (resp. diminue) au méme moment.

e en quadrature de phase (CCD) : le déphasage entre la température et contrainte ou la déformation
appliqués est égale 7 Le cycle CCD est considéré comme particulierement adapté pour simuler les

conditions au bord d’attaque des aubes des turbines

e en quadrature de phase inverse (CD) : le déphasage entre la température et le contrainte ou la défor-

3n
mation appliqués est égale 5 Les termes CD et CCD font référence au sens du cycle dans un courbe

de la température T en fonction de la déformation totale £

Mughrabi et al., [Mughrabi, 2009] ont étudié la fatigue thermo-mécanique (TMF) de superalliage
CMSX-6 avec des cycles de température variant entre 600 et 1100°C. Pour le cas TMF en phase (resp.
hors phase), la mise en radeaux se produit a haute température quand la contrainte est positive (resp. néga-
tive) dans la direction perpendiculaire (resp. parallele) a la direction de la contrainte (cf. figure 3.25 (a) et
resp. (b)).

Dans les deux cas de TMF en CD et CCD, la mise en radeau a été observée. Les radeaux se forment
perpendiculairement (resp. parallelement) a la direction de contrainte appliquée dans le cas de TMF en
CCD (resp. CD) (cf. figure 3.25 (c) et resp. (d)). Le sens des radeaux ne peut pas étre expliqué par le
signe de contrainte a haute température. En effet, la contrainte est positive (resp. négative) dans le cas de
TMF en CD (resp. CCD). Ceci devra donner des radeaux perpendiculaires (resp. paralleles) au sens de
contrainte appliquée si on raisonne uniquement en contrainte alors que le contraire a été observé. Le signe
de déformation qui est négatif (resp. positif) dans le cas CD (resp. CCD) peut expliquer le type des radeaux
observées (cf. figure 3.26).
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[Kraft and Mughrabi, 1996]

3.2.4 Modélisation de la mise en radeaux
a Calcul analytique de la mise en radeaux

Pineau [Pineau, 1976] a utilisé la théorie d’Elshelby pour prévoir la mise en radeau de 7 sous contrainte
uniaxiale, et a fourni une carte pour estimer les influences du désaccord de réseau cristallin, de la contrainte
appliquée et de la différence de module d’élasticité entre y et y/ sur la direction de mise en radeau. Il a
souligné que la direction de mise en radeau de }7 dépend du rapport de la différence de constante élastique
(C11 — Cy2) entre la matrice 7y et les précipités /.

Socrate et Parks [Socrate and Parks, 1993] ont mené une analyse de 1’énergie élastique et ont découvert
que la force motrice de la mise en radeau de 7y est directement proportionnelle a la contrainte appliquée, au
désaccord paramétrique entre y/y/ (misift) et a la différence de module d’élasticité entre y/y7. La mise en
radeau de 7 peut réduire considérablement 1’énergie dans le systeme.

Nabarro et al. [Nabarro et al., 1996] ont tenu compte de I’anisotropie des matériaux monocristallins
et ont obtenu une solution analytique a I’aide de la méthode d’analyse tensorielle de 1’énergie-impulsion
d’Eshelby. Les résultats ont montré que la force motrice de la mise en radeau de Y/ est proportionnelle
au désaccord de réseau (misfit), a la contrainte appliquée et a la différence de module d’élasticité entre y/
et 7. Lorsque la déformation plastique dépasse une certaine valeur, la direction de contrainte détermine la
direction de mise en radeau, tandis que la différence de module d’élasticité entre 7 et v devient un facteur
secondaire. Ceci était cohérent avec le résultat d’analyse bidimensionnelle de Socrate et Parks [Socrate and
Parks, 1993]. Nabarro et al. [Nabarro et al., 1996] ont également souligné I’importance des dislocations
dans le processus de fluage.

Fahrmann et al. [Fahrmann et al., 1999] ont étudié la corrélation entre la direction de mise en radeau
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de y et la différence de module d’élasticité y/y/, et ont découvert que le signe de la différence de module
détermine la direction de mise en radeau de y pour le modele élastique.

Le travail de Fan et al. [Fan et al., 2022] présente un nouveau modele phénoménologique afin de prédire
le comportement des superalliages a base de nickel monocristallins a haute température, qui tient compte
du phénomene de rafting. Le modele utilise des images SEM pour extraire des parametres microstructuraux
tels que la largeur des précipités Y/ et la largeur des couloirs de la phase ¥, qui sont ensuite analysés a ’aide
d’un algorithme de traitement d’images. Le modele proposé est fonction de la densité de dislocations, de la
fraction volumique /. Il est validé par rapport aux données expérimentales issues de la littérature.

b Modélisation de la mise en radeaux par la méthode des champs de phase dans le cas élastique

La méthode des champs de phase appliquée a I’étude de la mise en radeaux de 7y’ peut étre dérivée du
cadre de la théorie élastique microscopique, qui a été résumée par Khachaturyan [Khachaturyan, 1983a].
La théorie explique la relation entre le champ élastique et la morphologie du y7 [McCormack et al., 1992].
La théorie élastique microscopique a été étendue a la situation élastique inhomogene [Khachaturyan et al.,
1995]. La dérivation de la formule élastique inhomogene a fourni la base théorique pour la simulation du
comportement de la mise en radeaux de Y/ a I’aide de la méthode de champs des phases. Un algorithme
spectral de Fourier semi-implicite [Chen and Shen, 1998; Zhu et al., 1999] a été proposé pour la résolution
des équations d’évolutions des parametres d’ordre et la concentration des éléments chimiques considérés,
ce qui a clairement permis de gagner du temps et d’améliorer la précision de calcul dans la résolution
des équations de champ de phase. Wang et al. [Wang et al., 1998; Wang and Khachaturyan, 1995], et
Rubin et Khachaturyan [Rubin and Khachaturyan, 1999] ont considéré 1’ordre atomique en 1I’introduisant
comme un parametre d’ordre supplémentaire dans le modele de champ de phase. Sur la base de la théorie
élastique inhomogene, Li et Chen [Li and Chen, 1998] ont analysé la mise en radeaux sous un chargement
appliqué. Les résultats ont montré que la direction du champ de contrainte est un élément essentiel pour
définir I’ orientation des radeaux. Yang et al. [ Yang et al., 2007] et Wang et al. [ Yang et al., 2007] ont étudié
I’influence de la contrainte appliquée sur 1’orientation des radeaux au moyen de la méthode de champ de
phase. En utilisant le modele élastique pour étudier la morphologie de la mise en radeaux de type N et P,
non seulement le résultat de simulation a été confirmé, mais aussi I’influence de la contrainte appliquée, du
désaccord de réseau (misfit) et de la différence de module /7 ont été considérées dans le modele de champ
de phase. Le modele élastique de champ de phase considére la mise en radeaux comme un processus de
diffusion induit par la contrainte. Cependant, selon les résultats expérimentaux de Véron et Bastie [Véron
and Bastie, 1997], il est également important de prendre en compte I'influence de 1’écoulement plastique
dans le processus de la mise en radeaux. Il est donc nécessaire de coupler la méthode de champ de phase
avec le modele élasto-plastique pour étudier la mise en radeaux.

¢ Modélisation de la mise en radeaux par la méthode des champs de phase dans le cas élasto-
plastique

Lors de certaines expériences, la mise en radeaux de y/ s’est produite sans contrainte appliquée, mais en
raison d’une plus grande déformation de I’échantillon, indiquant la relation étroite entre la mise en radeaux
et la plasticité du matériau [Véron and Bastie, 1997; Veron et al., 1996]. Plusieurs modeles des champs de
phase ont été utilisés cette relation.

En 1989, Léonard et Desai ont proposé d’utiliser la méthode de champ de phase pour simuler les dislo-
cations. L’idée initiale était de coupler la méthode de dislocation avec la diffusion de soluté, ce qui a conduit
au développement de la méthode de champ de phase DDM. La DDM a été utilisée pour la premiere fois par
Zhou et al. [Zhou et al., 2007] pour simuler la mise en radeaux. Ce modele a déterminé la configuration des
dislocations et la redistribution des solutés a 1’aide du potentiel de gradient chimique, contrdlé par trois fac-
teurs : la microstructure de 7y et Y/, les dislocations aux niveaux des couloirs de 7 et la contrainte appliquée.
Probst-Hein et ses collegues [Probst-Hein et al., 2001; Dlouhy et al., 2001] ont utilisé la DDM pour estimer
la densité de dislocations dans les canaux de Y afin d’étudier 1’effet de la densité de dislocations sur la frac-
tion volumique du Y/ et le désaccord de réseau (misfit). Les résultats ont montré que le désaccord de réseau
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3.3 Comportement macroscopique de von Mises d’un superalliage monocristallin a base de Nickel

absorbe les boucles de dislocations et rend difficile la pénétration des boucles de dislocations dans I’autre
type de couloir de y. La préférence pour le couloir de dislocation causée par le désaccord de réseau et la con-
trainte appliquée a été expliquée par simulation de champ de phase [Shen, 2004]. L’avantage du modele est
qu’il prenait en compte la contribution des dislocations a la mise en radeaux et déterminait la configuration
et la densité de dislocations dans les canaux de y. Cependant, ce modele ne prend pas en compte I’impact
de I’ordonnancement et de tous les systemes de glissement sur la mise en radeaux des phases ¥/, de sorte
que la configuration calculée des dislocations est relativement simple. Ce modele a été appelé la méthode
de dislocation dispersée car il se concentrait principalement sur les contributions de chaque dislocation. Les
résultats de simulation ont prouvé que la mise en radeaux des phases 7/ est liée au type et a la distribution des
dislocations. La configuration des dislocations dans les canaux 7y est déterminée par le signe du désaccord
de réseau et la direction de la charge.

Un modele différent utilisant la contrainte plastique effective a été introduit par Zhou et al. [Zhou
et al., 2008] pour étudier la mise en radeaux des phases 7. Contrairement a la méthode des dislocations
dispersées, ce modele ne prend pas en compte 1’effet des dislocations individuelles, ce qui le rend incapable
de déterminer I’arrangement et la configuration des dislocations. Au lieu de cela, il intégre la contrainte
plastique des canaux Y dans la fonction d’énergie libre, sans tenir compte de son impact sur I’énergie du
corps et de I'interface. Cependant, I’avantage de ce modele est sa simplicité et sa capacité a analyser
I’influence de la contrainte plastique des canaux sur la mise en radeaux des phases y/. Zhou et al. [Zhou
et al., 2008] ont utilisé ce modele pour étudier les contributions de la différence de tenseur d’élasticité de y/y/
et de la plasticité dans les canaux horizontaux et verticaux de y. Des résultats des comparaisons quantitatives
des forces motrices de la mise en radeaux confirment le role dominant de la contribution de la plasticité des
canaux de y et montrent que la direction de la mise en radeaux est déterminé par la plasticité des canaux de
Y plutdt que la différence de tenseur d’élasticité de y/y7. Cependant, I’homogénéité élastique entre y et y/
a aussi une contribution importante a la force motrice de la mise en radeaux surtout pendant les premieres
heures. De plus, il a été constaté que la mise en radeaux de type P est plus rapide que le rafting de type N.

Le modele phénoménologique couplant la viscoplasticité avec la méthode des champs de phase a été
proposé pour la premiere fois par Ubachs et al. [Ubachs et al., 2005] pour étudier la viscoplasticité dans
les alliages de soudure. D’autres chercheurs comme Uehara et al. [Uehara et al., 2007] et Guo et al. [Guo
et al., 2008] ont également introduit la viscoplasticité pour étudier la précipitation de phase dans divers
alliages. Sarosi et al. [Sarosi et al., 2007] et Gaubert et al. [Gaubert et al., 2010] ont utilisé ce modele pour
explorer le comportement de la mise en radeaux de y/ et ont obtenu des résultats similaires aux observations
expérimentales. Le modele fonctionne en ne modifiant pas 1’énergie du corps et I’énergie de I’interface dans
le modele élastique de champ de phase. Au lieu de cela, I’énergie induite par la contrainte est composée
de deux parties : 1’énergie élastique et I’énergie viscoplastique. L’énergie viscoplastique n’est influencée
que par le durcissement cinématique. Ce modele a I’avantage de correspondre précisément aux résultats
expérimentaux et de relier la contrainte macroscopique a la mise en radeaux de y/. Cependant, il se limite a
simuler uniquement les deux premicres étapes du fluage. De plus, il ne peut pas expliquer le mécanisme de
la mise en radeaux aussi bien que le modele de dislocation du champ de phase.

3.3 Comportement macroscopique de von Mises d’un superalliage
monocristallin a base de Nickel

La tenseur de déformation € est composé d’une partie €lastique €° et d’une partie viscoplastique £"7:

e=¢g+ev (3.3)
L’énergie libre s’écrit :

1 1
36+ ~Hp* (3.4)

1
Y(ep o) = Se%: Cret 2

2
ou C et H sont des parametres d’écrouissage.
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

Les variables d’écrouissage sont définies par :
e Ecrouissage cinématique : variable interne ¢ et force thermodynamique associ€e X.

e Ecrouissage isotrope : variable interne p et force thermodynamique associée R.

_dy _dy
}S_@ R_ap

Le potentiel du dissipation est défini par :

Qu(0,X,R) :/

5(J2<o—x>—<Ro+R>+ Dy 2C %(a)])dv

~ K /g \Ntl . . o
Qg) = <E> est la densité du potentiel de dissipation
(a) représente la partie positive de a

3 /! ! . P . .
J2(0) =1/ 3 (o' : 0') est la contrainte équivalente effective

!

¢ =0-

p—

gtr(g) : 1 est la contrainte déviatorique de &

(3.5)

(3.6)

(3.7)
(3.8)

(3.9)

(3.10)

Ry est la limite d’€lasticité initiale, R est le parametre d’écrouissage isotrope et X est le parametre

d’écrouissage cinématique.

Comme les différentes parties du potentiel du dissipation sont connues, le reste des lois d’états et des

lois d’évolutions peut étre défini explicitement :

Les lois d’état :

dy
= =C:¢°
g age ~ o~
vy 2
X = =-Ca
~ ag 3 ~
dy 2
R= =_-H
dp 3 p
Les lois d’évolution :
N
s 00 [he-X)-R-R\Y_ 2
JR K 3~ o~
= a—g—sp Do
z a)S_N Np
pr_ 99 3 o X

Les parametres C, D, H, N, K et Ry sont interpolés avec la fonction d’interpolation mécanique /,pcp.
Les valeurs utilisées dans les simulations pour les deux phases (¥ et ¥') de superalliage monocristallin a base

de Nickel AM1 sont données dans le tableau suivant [Cottura et al., 2012] :
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Phases | C;1(GPa) | C12(GPa) | C44(GPa) | C(GPa) D | N | K(MPa.s'N) | Ry(MPa) | H(GPa)

Y 197 144 90 150 1900 | 5 150 86 0.
Y 193 131 97 150 1900 | 5 150 10 0.

3.4 Implémentation d’un modele de champs de phases couplé a la mé-
canique pour les y/y’

Le superalliage a base de nickel est modélisé comme un alliage binaire effectif (Ni-Al). Deux types de
champs sont utilisés : la concentration d’aluminium cy4; et les trois champs structurels non-conservatifs ¢,
(m = {1,2,3}) [Cottura et al., 2012; Gaubert et al., 2010]. A I’équilibre, le superalliage a base de nickel est
composé de la phase désordonnée 7y et de la phase ordonnée y’. La phase ¥y’ (L1,) a ét€ modélisée par ses
quatre variants translationnels. Une illustration en 3D du variant de référence et de sa translation de [0 1/2
1/2], ainsi que leurs projections en 2D et les deux autres translations possibles est donnée par figure 3.27.
Ces quatre variants sont décrits par les trois parametres d’ordres ¢, ¢ et ¢3. La symétrie de translation
par les vecteurs [0 1/2 1/2], traduisant 1’existence de 4 variants dans la structure L1, , se manifeste par une
invariance de 1’énergie libre par changement du signe de deux de trois parametres d’ordre.

O Al-rich
@ Ni-rich
Q. Q o L ]
O ° o [ | ° o [ ] o) o [ ] ° o
%o e el o ®oi | o Ce e 5
?'cr o ‘i"o. o-'"'i'o-. --""?fo Phase | Variant ¢] ¢2 ¢3
e} \/ 3 @ P . L & i @ P . ’}/ N O 0 0
L d L ] @
1 1 1 1
o e 0 e o o e 0@ o o o 7/ 2 -1 -1 1
e @ o o @ O e @ o @ O o 3 1 -1 -1
4 -1 1 -1
o—e 0 e e o e O o )
reference [0 1/2 1/2] [1/201/2] [1/2 112 0]
Phase y’ Phase y’ Phase y’ Phase y’
Variant 1 Variant 2 Variant 3 Variant 4

Figure 3.27: Représentation des différentes variants de la phase Yy’ dans une maille CFC du réseau Ni Al
[Wen et al., 2010]

3.4.1 Couplage transformation de phase avec la viscoplasticité en utilisant I’approche de
Gurtin

Dans plusieurs travaux, les équations d’évolutions des champs de phase et de diffusion ont été construites
de maniere phénoménologique en supposant une relation linéaire entre la force motrice du champ et sa
variation temporelle. Cependant, Gurtin [Gurtin, 1996] donne un cadre thermodynamique pour déduire les
lois de comportement et les équations d’évolutions permettant de coupler 1’évolution microstructurale et la
viscoplasticité.

Dans I’approche de Gurtin, 1’état de matériau est décrite par les variables suivants :

e le champ de concentration ¢

e les champs de parametre d’ordre ¢, et leurs gradients V¢, (m = {1,2,3})

e le champ de déformation €lastique €°

e les variables internes Vj liées a 1’écrouissage du matériau (Vy = (o, p) qui correspondent respective-

ment aux écrouissages cinématiques et isotropes) .
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

a Principe de puissance virtuel et équations d’équilibres

L’ application de ce principe a un systeme isolé nécessite la détermination des puissances virtuelles des
forces généralisées appliquées au systeéme, dans lequel les contraintes généralisées ne sont pas introduites
directement mais par la valeur de la puissance virtuelle qu’elles produisent pour un paramétre d’ordre virtuel
¢, et un déplacement virtuel u* donnés.

La puissance virtuelle des forces généralisées internes est définie par une combinaison linéaire des con-
traintes généralisées (—ﬂfm, ém, G) et ses conjuguées (¢,, V@, Vu*) :

pinterne (g vy — /V (nmq),’,‘, —& V-0 Vg*) dv G.11)

ou 7, et im sont respectivement les microcontraintes scalaire et vectorielle et o est le tenseur de Cauchy.
Par ailleurs, la puissance virtuelle des forces généralisées externe s’écrit :

P () = [ (i -+, Y05+ L) dv (3.12)

ou 7, et Y, sont respectivement les microforces scalaire et vectorielle externe ([Ammar et al., 2009a,b]) et
S estla densité de forces volumiques.

La puissance virtuelle des forces généralisées de contact s’écrit :

Pt (@) = [ (Gut ) ds (3.13)
v

ou {,, est la densité surfacique de microtraction et ¢ est la densité surfacique des forces purement mécaniques
appliquées sur les bords JV.

La somme des puissances virtuelles des forces exercées, en absence des microforces d’inertie, est nulle
sur tout sous-domaine D C V, pour tout choix de parametre d’ordre virtuel ¢, et pour tous déplacement
virtuel u* :

VD CV, V¢, etVu*:

Pinterne ((b;;,ﬂ*) +Pexterne (¢;:”ﬂ*) +Pc0m‘act (¢:;”E*) — 0 (314)

/ [<ﬂm+v‘§m+7’" _V'l’m> O+ (V-0 +1) -ﬂ*} dv
i (3.15)
+/3D KC’" - ‘Sm‘ﬂ+l’m'ﬁ) ¢+ (L—0n) -z*)ds =0

A T’aide du principe des puissances virtuelles, on obtient les équations d’équilibre et les conditions aux
limites pour les parametres d’ordre ¢, :

V. (ém —l/m) + Y + my, = 0 dans le volume V et §,, = (ém _Zm> .1 sur les frontieres 9V (3.16)

Dans ce chapitre, on considére qu’il n’y a pas de microforce scalaire ou vectorielle externe (ym =0et
Y = 0).

V.ém + 7,, = 0 dans le volume V et {,, = ém.g sur les frontieres dV 3.17)

L’équation d’équilibre mécanique statique et les conditions aux limites associées sont données par :

V.o + f =0dans le volume V et £ = 0.z sur les fronticres av (3.18)
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3.4 Implémentation d’un modele de champs de phases couplé a la mécanique pour les y/y’

b Formulation thermodynamique

Le premier principe de la thermodynamique dans le cas isotherme s’écrit :

/ edv — Pexteme +PCOHIHCI — _Pinterne (319)
Vv

ou e est la densité d’énergie interne. En prenant en compte les résultats du principe des puissances
virtuelles, la forme locale du premier principe s’écrit :

= T +& Vo +o:¢ (3.20)

ou € est la déformation totale qui est décomposée en trois parties :

=g +eP+¢ (3.21)

une déformation €lastique €°, une déformation viscoplastique €7 et une déformation libre due a la
transformation du phase €*.

er=¢"(c—cj) 1 (3.22)
T 0 ) . ) . Ay — ay
ol €' = —z—; est la valeur de déformation induite par le désaccord paramétrique § = ————,
Cy —Cy <aV ™ ay)
2

ay et ay sont respectivement les paramétres des mailles des phases 7 et 7.
Le second principe de la thermodynamique stipule que la variation de I’entropie est toujours supérieure
ou égale au taux de flux d’entropie induite par la diffusion :

Ts—V.(uJ) >0 (3.23)

ou s est la densité d’entropie, J est le flux de diffusion et u est le potentiel chimique.
En introduisant I’énergie libre f = ¢ — T's et en utilisant I’équation de conservation de la masse ¢ = —V.J,
I’inégalité de Clausius-Duhem s’écrit dans le cas isotherme :

~f = T+ &, Vn+puc—JVu+0:£>0 (3.24)

En considérant que 1’énergie libre f dépend de la concentration, des parametres d’ordre ¢, et ses gra-
dients V¢,,, la déformation €lastique €° et les variables internes Vj li€es a ’écrouissage du matériau, la
dérivation temporelle de I’énergie libre f s’écrit :

af I oo iy
T30, T ave, YO T Ger

Par conséquent, I’'inégalité du Clausius-Duhem devient :

of f
+ a—a 5,7 (3.25)

f(C (pmaV(pmvg Vk)

N 3. 26)

L’inégalité est linaire en ¢, V@, et €°. Pour que le second principe soit valide pour tous les valeurs des

variables (¢, ®n, VO, €, Vi), les quantités entre les parenthéses doivent étre nulles. Ces quantités corre-
spondent aux lois d’états :

_9f
&= ave,

m={1,2,3)) , u=% e o=2L (3.27)
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

Les forces thermodynamiques pour les écrouissages du matériau (cinématique et isotrope) sont définies
par :

d d
X = f et R= of (3.28)
~ 806 dp
Les termes restants de I’inégalité du Clausius-Duhem définissent la dissipation résiduelle :
af v .
D=—|m,+ 8(;) i — JVu+o:8"-X:—Rp>0 (3.29)
m

La dissipation résiduelle est composée de trois parties :

[label=e]Dy, = —ndisg,, avec TS = 1, + % est la dissipation de champs de phases due aux change-

ments des configurations des atomes et aux évolutions des parametres d’ordre. D, = —J.Vu est la dis-
sipation chimique due au diffusion des atomes et au transport de la matiere. D, =0 : €7 —X : &« —Rp
est la dissipation mécanique classique due aux évolutions des variables internes.

Les lois d’évolution reliées a ces processus dissipatifs sont déterminés en supposant 1’existence d’un
potentiel dissipatif Q74 Vi, 0,Aq,A,) convexe et positif. En I’exprimant en fonction de ses arguments,
on trouve :

. aQ
= = 5 (3.30)
aQ
J=—=——— 3.31
1= =3 (3.31)
aQ 2Q aQ
e = — o0=—== )= ——— 3.32
Le potentiel de dissipation est constitué de trois parties reliées a la dissipation résiduelle :
Q( mdis Vi, c Aa,A ) Q¢m( d”)+Q (VH)+QM(C7gaAg’AP) (3.33)

3.4.2 La fonctionnelle d’énergie libre mésoscopique

L’énergie libre totale a la forme d’une fonctionnelle d’énergie libre de type Ginzburg-Landau qui tient
compte de I’énergie de I'interface par le carré du gradient de parametres d’ordre. Elle est composée, en
outre, d’une partie chimique f.,, et d’une partie mécanique f,c,.

F(c,0m Vom, €%, 0, p) = /V F(r Oy VO, €, 1, p)dv (3.34)

g | Vo [*|dv - (3.35)

I

= /V [fchem(ca (])m) +ﬁ11ech(ca Om, §e, %P)

ou B est la raideur d’interface.

a Energie chimique

Pour décrire notre systeme biphasé y-7’, une forme de fonctionnelle d’énergie de type Ginzburg-Landau
d’ordre 4 dévéloppée par G.Boussinot a été utilisée [Boussinot, 2007; Cottura et al., 2012]. L’équation de
fonctionnelle F, (¢, ¢) est donnée par :
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3.4 Implémentation d’un modele de champs de phases couplé a la mécanique pour les y/y/

Fchem(ca¢m) = /Vfchem(cv¢m)dv

1 B : C D¢
= /VAflz(c—cY)2+6(cz—c>Z¢,i—3¢1¢2¢3+12;¢2 dv (336)

i=1

avec
B=2(cy—cy)
C=6(cp—cy) (ca—cy)
D=2 (c,,, — cy) (cy, +2cy) — 307,)
L’énergie libre f (resp. f)/) de la phase y (resp. ¥’) en fonction de la concentration est alors donnée par
la fonctionnelle (3.3) dans laquelle les parametres d’ordre sont remplacés par leur valeur d’équilibre pour la

phase (@, = 0) (resp. V' (¢, = 1)) (cf. figure 3.28).
fehem(C, @) fehem(C, @)

b

, 25

fchem('r’) 20

‘pi:l 15

/ 10

05

fchem(w 0.0
¢-' 10
&

[”Stusb” o
A “1022”3 o ©
(a)

Figure 3.28: Energies chimiques : (a) de chacune des phases Y(¢,, = 0) et Y/(¢,, = 1) et (b) pour I’ensemble
des valeurs de ¢y, € [0,1]

Afin de vérifier que cette forme d’énergie chimique permet de décrire les phases 7y et y/ avec ses 4
variants, il faut que les valeurs de (@, @2, ¢3) pour la phase ¥ et pour chacun de variant de y/ donne lieu & un
minimum de I’énergie chimique. Comme il existe 4 variables (Ca;, 91, @2, @3), elle n’a pas pu €tre tracé dans
un espace 3D. Par conséquent, les valeurs de tableau 3.27 sont testées.

Quand ¢3 =0 et ¢ = @, (cf. figure 3.29.a), I’énergie chimique a un minimum global pour (¢;, ¢, 3) =
(0,0,0) qui correspond a la phase y (C4; = 0.15) la phase la plus stable dans ce cas.

Quand ¢3 = 1 et ¢; = ¢, 1’énergie a deux minima globaux pour (@1, ¢, ¢3) = (1,1,1) et (¢1,¢2,03) =
(—1,—1,1) qui correspondent respectivement aux deux variants 1 et 2 de la phase ¥ (cf. figure 3.29.b). Pour
03 = —1 et ¢y = —¢,, I’énergie a deux minima globaux pour (¢, @2, ¢3)=(1,-1,-1) et (¢1, ¢>, #3)=(-1,1,-1)
qui correspondent respectivement aux deux variants 3 et 4 de la phase ¥ (cf. figure 3.29.c).

Les potentiels de dissipation pour le champs des phases Qg, et pour la dissipation chimique . sont
définis par :

disy _ Lo _gis2 1 2
Qy, (7)) = ELTL'm et Q.(Vu)= EMV‘LL (3.37)

ou L est le coefficient d’Onsager et M est la mobilité de I’interface.
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

¢3=0et 1 =¢> ¢p3=1letdr=¢> ¢3=—letdr=—¢2

Figure 3.29: Energie chimique : (a) ¢ =0et 1 = ¢, (b) g3 =L et ¢ = et (c) 3= —1 et ¢y = —

Comme les potentiels de dissipation sont définis, les lois d’états et les lois d’évolutions de champs des
phases et de contribution chimique peuvent étre définies :

_ 9 _
0= avg, —FVOn (3.38)
_ af chem J fmech
= 3 + 9c (3.39)
o dis __ ﬁ
O = —Lm," = —L (nm+ 20, (3.40)
J= MV (3.41)

En remplacant les équations de lois d’états et les lois d’évolutions dans les équations d’équilibre pour
les parametres d’ordre et la conservation de la masse, on obtient :

B 1. af
V.§m+nm—ﬁA¢m—Z¢m—% =0 (3.42)
¢=-V.J=-V.(—-MVu) = MA <a{;’:’" + a?g“) (3.43)

b Energie mécanique

L’énergie libre mécanique F,..; est composée d’une partie élastique et d’une partie viscoplastique :
Fmech(ca Om, §37 Q‘ap) = Fe[(C, §e) + va(¢ma QC,P) (3.44)

La partie élastique F,; est donnée par la relation (3.5) :

1
Fo(c,e%) = E/Vge :C(c): gdv (3.45)

Le tenseur d’élasticité C est interpolé par la fonction A(c) :

C =h(c)C” +(1—h(c))C" (3.46)
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3.4 Implémentation d’un modele de champs de phases couplé a la mécanique pour les y/y’

ou A la fonction d’interpolation a 1’expression suivante :
c—c

h(c) = -7

&y —Cy

Les tenseurs d’élasticité des matériaux cubiques utilisés pour les deux phases y et 7’ ont la forme donnée
ci-dessous. Les valeurs des constantes élastiques de superalliage monocristallin a base de Nickel AM1 sont
données dans le tableau qui suit [Cottura et al., 2012] :

[Cii Ci2 C2 0 0 O
C11 C12 0 0 0 Phases C11(GPa) C]z(GPa) C44(GPa)
Con — Ch 0 0 O Y 197 144 90
ikl Cy 0 0 yr 193 131 97
Sym C44 0
L Caa ]

La partie viscoplastique F,, est interpolée au niveau de I’interface entre les phases y et ¥ par la fonction
d’interpolation £,,..;,. Elle est décrite par les équations suivantes :

va(¢m7 %P) = hmech((Pm)va(gap)(’/) + (1 - hmech(q)m))va(gap)(Y)

avec F, (o, p)® :/ BC(/‘)(X Lo+ ;H(k)pz} av k= (v,Y)
~ V ~ ~

1 1 1 1
Ponech (Om) = 7+ Etanh [9 (3 Y om— 2)] ot 6 =100
i=1

La partie mécanique du potentiel du dissipation est définie par :

~ D 2DC
Q.(0,X,R) = / Q (JZ(G —X)—(Ro+R) + [xjg(x) — 91%(0;)] ) av (3.47)
~ ~ V ~ ~ ~ ~
ol

SN) K AN la densité d iel de dissipati 3.48
(g) = NIl <K> est la densité du potentiel de dissipation (3.48)
(a) représente la partie positive de a (3.49)

3 / / . . .
h(o)= 3 (o' : 0') est la contrainte équivalente effective (3.50)

, 1

0 =0-— gtr(g) : 1 est la contrainte déviatorique de & (3.51)

Ry est la limite d’€lasticité initiale, R est le parametre d’écrouissage isotrope et X est le parametre
d’écrouissage cinématique.

Comme les différentes parties du potentiel du dissipation sont connues, le reste des lois d’états et des
lois d’évolutions peut étre défini explicitement :

Les lois d’état :
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dfe

g:agezg(c):‘g
af, 2 2
X=222 _p  (dy)=CT) 1— hypoery (0,)) =C)
= T = e (00) 30704 (1~ () 5C
_ 9w _ 2 ) 2 o)
R= op —hmech(¢m)§H P+(1_hmech(¢m))§H p
Les lois d’évolution :
. 0Q  [/h(o-X)-Ry—-R\" 2
T B
2Q
a=---=¢-Dap
o 8QN 3 o-X
R e
- do 27 N(0 —X)

Les parametres C, D, H, N, K et Ry sont interpolés avec la fonction d’interpolation mécanique /yecp-
Les valeurs utilisées dans les simulations pour les deux phases (Y et ¥') de superalliage monocristallin 2 base
de Nickel AM1 sont données dans le tableau suivant [Cottura et al., 2012] :

([ J
Phases | C11(GPa) | C12(GPa) | C44(GPa) | C(GPa) D | N | K(MPas'N) | Ry(MPa) | H(GPa)

Y 197 144 90 150 1900 | 5 150 86 0.

!

Y 193 131 97 150 1900 | 5 150 10 0.

3.4.3 Les équations d’évolution

L’ évolution du champs conservatif de concentration est décrite par 1’équation de diffusion :

) 0
¢c=LA < ];Cl;em (C,(pm) + J;n;Ch (C7 q)rmgevgap)) (352)
ou D est le coefficient de diffusion et L est le coefficient d’Onsager, qui sont supposés constants pour
une température donnée sont donnés par les relations suivantes :

2
) f chem
dc?

-1
—A
> avec D = Dgyexp [ U} (3.53)

WL=D —
ol ( k5T

avec Do = 1.45 x 10~ *m?s™ !, AU =2.8¢V et kg = 8.617 x 10 eV.K .

Pour une température donnée, ces grandeurs sont constantes. L’évolution du champs non-conservatif des
parametres d’ordre est modélisée par I’équation de Allen-Cahn avec M est un coefficient cinétique constant
relié a la relaxation structurelle :

N a chem a meci e
b= (2 ,0,) + OB e ) - B0 ) (= (123D) G5

Lors de transformations de phases diffusives, comme c’est le cas dans les superalliages a base de Ni,
I’énergie élastique s’équilibre beaucoup plus rapidement que le temps de diffusion caractéristique. Lors
de I’étude de I’évolution microstructurale, il est donc possible de supposer que 1’équilibre mécanique est
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toujours respecté. Dans le cas d’une évolution microstructurale sous chargement appliqué, nous avons :

V(o)+f=V- (agrze:h (c,q)m,ge,gc,p)) + f = 0 dans le volume V (3.55)

t = o.n alasurface d V (3.56)

3.4.4 Implémentation éléments finis
a Formulation faible

La formulation faible pour 1’équation différentielle de champs de phase est donnée par 1’expression
suivante :

F@) = | (Tud =&, Von)dv+ [ Cutnds =0 (m=1{1,2,3) (.57

ou ¢, est un champs arbitraire de parametre d’ordre virtuel .
En multipliant I’équation de diffusion par un champ arbitraire de concentration virtuelle ¢* sur un élé-
ment arbitraire, on obtient la représentation intégrale suivante :

/ (¢+VJ)c*dv =0 dans le volume V (3.58)
14

ouJ = —MVpu est le flux chimique d’Al et 4 = %—f est le potentiel chimique d’Al.
En intégrant par parties et en utilisant la théoreme de divergence, on obtient :

/C*Vldv = /(V[c*l]—Vc*.l)dv
1% 1%
= /C*Jlnds—/Vc*.ldv (3.59)
1% 1

En tenant compte de conditions aux limites, la formulation faible de 1’équation de diffusion est donnée
par:

r(c) :/V(c'c*—l.Vc*)dv—i—/avjc*ds:O (3.60)

La formulation faible pour le déplacement est donnée par 1’équation suivante :

I'u") = /V (—G :Vu' —I—f.g*)dv—i—/avg.g*ds =0 (3.61)

ou u* est un champ arbitraire de déplacement virtuel
Le probleme couplé consiste a trouver les champs c(x,7), ¢, (x,7) et u(x,t) tel que :

t=0

¢m (&7 0) = ¢m() (5)
¢(x,0) = co(x)

chaque instant t > 0

C(9y) = Jy gy —& Vo) dv+ oy Eudrds =0 (3.62)

I'(c*)=[,(cc*=I.Vc*)dv+ [, jc*ds =0

I'w)= [y(—0:Vu+ fu)dv+ [ tu"ds=0
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b Discrétisation

Afin d’obtenir une solution par éléments finis, le domaine spatial est subdivisé en N éléments. Les
champs (1, ¢, ¢3,u,c) sont approximés a I'intérieur de chaque élément et a chaque instant t, en termes de
valeurs nodales au moyen de fonctions d’interpolation a I’intérieur de chaque élément :

cx,1) = Xy N (x)eilt), c*(x,1) = Ly N (x)c7 (1)
On(x,1) = il N ()i (1), Op(x,0) = Xisy N7 (0)9,,(1),  m={1,2,3}

u(x,t) = T NG@u(1),  wt(xr) = Xy Ne(ws(1)

Une notation de Voigt (indiquée par la barre inférieure) est utilisée pour introduire les équations dis-
crétisées ou n est le nombre de noeuds dans I’élément e contenant x. N; et N;; sont respectivement les
fonctions de forme du vecteur et de la matrice, qui s’expriment comme suit :

{N(l)}:{Nl(l)vNZ(-X)a"'an(K)}
et
N O N O o NEOO

n

[N(x)] =
0 N 0 N¢ -~ O N

Ve(x,t) = Yi B (x)ej(r),  Ver(xr) = XL Bjj(x)cj (1)

Vo(xt) =Y, B(x)9;(t),  Vo*(x.,1) =¥, Bf;(x)97(r)

Vu(x,t) = XL B (x)u;(r),  Vur(x,1) = XL B (x)uj (1)

Dans le cas 2d, les matrices [B°(x)] et [B°(x)] sont définies par les dérivées premieres des fonctions de
forme comme suit :

IN{  ONS IN¢
ox ox o ox
[B(x)] = [grad(N*(x)] = (3.63)
- ONf{  INj IN¢
R R
ot [0 d d T
Nt N5 N
8x1 0 sz 0 U Tox 0
IN?¢ INS JIN¢
[Ee (E):I - 0 ayl 0 ayz e 0 ay (3.64)
ONE  ONE NS ONS INS NS
L 9y ox dy ax 7 9y dx |

En ce qui concerne la discrétisation temporelle, les équations différentielles sont intégrées a chaque
point de Gauss dans une procédure incrémentale utilisant un schéma implicite d’Euler (6 —method). En
utilisant les notations c(¢) et ¢(¢) pour les valeurs connues du pas de temps actuel ¢, ¢ (1 + Ar) et c(r + Ar)
au temps 7 + At sont estimés en résolvant les équations suivantes :

c(t+At)—c(t)

c(t+Ar) = A ,

c(0) =co (3.65)

¢m(t+At):¢m(t+AZ_¢m(t), 0m(0) = Gy avec m={1,2,3} (3.66)

At indique I'incrément de temps, et cp, @ sont les conditions initiales pour la concentration et le
parametre d’ordre. les conditions initiales pour la concentration et le parametre d’ordre.
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Apres avoir substitué 1’approximation nodale et la discrétisation temporelle dans Eq. (3.62), nous dé-
duisons le résidu de 1’élément, qui peut €tre écrit sous la forme suivante :

X,
{Z°(u,c,9m)} = K¢ , m={1,2,3} (3.67)
%e
(pm
ou %, Z(c,dn) et %(;m(¢m) sont respectivement 1’élément résiduels des éléments pour la formulation
variationnelle de la mécanique classique, de la diffusion et le champ de phase, définis comme suit :

@)= [ (1B 05+ NI, £7) dv [N (3.68)
(%g),-:/ve (NfNJe, - [Be]ijfj) dv+/awajds (3.69)
(Bgm)i= [ (Nen(9n) = B 6.0) dv [ NGuds, m={1,2,3) (3.70)

Le vecteur résiduel global peut étre obtenu en assemblant les résidus de tous les éléments a I’aide de la
matrice d’assemblage [A¢]:

N
{%(u,c,dp,)} Z [A¢] . {%° (u,c,dn)} = {0} (3.71)

Une méthode standard de Newton-Raphson est utilisée pour résoudre le systeme d’équations non
linéaires de maniere itérative, ou trois vecteurs résiduels pour les degrés de liberté (¢,,,c,u) et la matrice de
rigidité généralisée sont calculés, en suivant les regles habituelles de la mécanique [Besson et al., 2001]. Un
algorithme de Newton implicite est utilisé pour la méthode de résolution de 1’intégration globale, basée sur
le calcul de la matrice tangente cohérente locale [Simo and Hughes, 1998].

Etant donné un ensemble connu de degrés de liberté nodaux au temps 7, et en supposant que le résidu
disparait au pas de temps suivant 7 + Az, un ensemble d’équations non linéaires résulte pour les degrés
de liberté nodaux a r 4+ Ar. Elle est résolue par la méthode de Newton-Raphson de maniere itérative. Cela
nécessite le calcul de la matrice de rigidité généralisée de 1’élément, qui est obtenue par dérivation du vecteur
résiduel par rapport aux degrés de liberté (¢,,,c,u) avec m = {1,2,3} :

_Kdeh o1 | _qu’l 0 | _K¢1 3 | _Kdt;l u] _Kde;l c|

-Ke -Ke‘ -Ke | -KE |

201 | (213 0203 dou $ac
' - S ?Pf %
e [ e [ e [ e [ e 1 [ e 1 ¢2€
K= |55 | = | ool ol [Sbel Vo 16 | avee 5= o)
{u}
|:K5¢1 :| [K;¢2] |:Kli¢';:| [K;u] [Ksc] {Ce}

K| (K] K] R IKE

(3.72)

La matrice de rigidité généralisée de 1’élément est divisée en 25 sous-matrices. Voir I’annexe B pour la
définition des différentes composantes des sous-matrices.
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3.5 Stratégie d’identification des parametres

Une étape importante pour pouvoir lancer les calculs consiste a déterminer les valeurs des parametres du
modele afin que les grandeurs physiques associées respectent 1’ordre de grandeur issus de la bibliographie.
Les différents parametres du modele a identifier ainsi que les grandeurs physiques correspondantes sont
donnés dans le tableau 3.2. Les paramétres Af, B, ¥, 0 et M sont inconnus et D le coefficient de diffusion
est supposé connu et constant.

Parametres du modele Grandeurs physiques
Af : courbure de I’énergie de la phase y o : énergie d’interface
B : raideur d’interface 0 : épaisseur d’interface
D
L= A—f : coefficient d’Onsager D : coefficient du diffusion
M : mobilité du champ de phase

Table 3.2: Parametres du modeéle et grandeurs physiques associées.

La stratégie d’identification des parametres du modele consiste, tout d’abord, a fixer 1’épaisseur
d’interface O et ainsi que I’énergie d’interface G = G,y Ol 4 < Oy < 80 mJ/m?. Par la suite, il faut déter-
miner les parametres Af et B qui permettent d’avoir ces valeurs pour 1’épaisseur d’interface 6 et 1’énergie
d’interface o. Par la suite, il faut déterminer M numériquement de sorte que la transformation de phase soit
contr6lée par la diffusion, c’est-a-dire, il faut déterminer la valeur de M a partir de laquelle la mobilité du
champs de phase n’a pas d’effet sur la cinétique du transformation.

Une étude asymptotique de modele de Cahn-Hillard avec un seul parametre d’ordre ¢ a montré que

BAfetd = ABf Des calculs de transformations de phases d’une phase Y/ sousaturée en Al avec

un front plan entouré par une matrice 7y sursaturée en Al sont réalisés avec différentes valeurs des parametres
Af et B afin de vérifier I’existence de ces relations pour ce modele avec 3 paramétres d’ordre (cf. figure
3.30.a). Les valeurs des grandeurs physiques o et d sont calculées pour chaque couple des valeurs (Af et
B) al’aide des expression dans les figures 3.30.b et 3.30.c.

fchem(cn ¢r)

3
F = Fepem + Finech + g Z ’V¢m‘2
i=1

1 B 3 1
G:S/<chem 2zv¢m2>dv¢o

. ©

Figure 3.30: Définitions des parametres du modele : (a) Af est la courbure de [’énergie chimique de la
phase v (b) B est la raideur d’interface et G est ’énergie d’interface (c) 6 est I’épaisseur d’interface

Dans les figures 3.31.b et 3.31.c, les points de calculs ont servi pour identifier les constantes des relations
suivantes :

o oy/BASf 8= on /Aﬁf ob oy =2.828x 1072[—] et o = 159.134[—] (3.73)

98



3.5 Stratégie d’identification des parametres

120

o
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Figure 3.31: (a) Conditions initiales utilisé dans le calcul pour vérifier les relations 6 = /BAf et 6 = Aﬁf

(b) les résultats pour ’énergie d’interface (c) pour I’épaisseur d’interface

Une fois que les relations entre les parametres du modele et les grandeurs physiques sont identifiées,
les valeurs de Af et B sont calculées en fixant 1’énergie d’interface ¢ = 4mJ /m? et ’épaisseur d’interface
0 = 25nm souhaitées. Le tableau 3.3 résume les différentes valeurs retenues des parameétres.

Af B o c
(mJ | mm?>) (mJ /mm) (nm) | (mJ/m?)
906. 2.208x10° 1T [ 27.5 4,

Table 3.3: Valeurs des parametres identifiées

Une étude de sensibilité de mobilité de champs de phase a été réalisée afin de déterminer la valeur de la
mobilité M. Le calcul utilisé pour faire cette étude est un calcul chimique en prenant en compte le désaccord
paramétrique entre les deux phases ¥ et ¥ (cf. figure 3.32.a et 3.32.b). Cinq valeurs de mobilité ont été
testées M = 0.01,0.1, 1,10, 100mm>.(mJ.s)~'. A partir de la valeur de M = 10mm?>.(mJ.s)~', la mobilité
n’a plus d’influence sur la cinétique de transformation de phase (cf. figure 3.32.c). Il en résulte que la
cinétique de la transformation est bien contr6lée par la diffusion.

0.800

— M=0.01
0.775 M=0.1

—_— M=1
0.750 —_— M=10

— M=100 |
0.725 1

0.700 4
0.675
0.650

0.625 1

fraction volumique de la phase y’

(a) (b)
0.600 T T T T T T T
0.0 2.5 5.0 15 10.0 12.5 15.0 17.5 20.0
I temps (h)
0.i4 0.‘16 O.iB 0.‘20 0.‘22 0.‘24
(©

Figure 3.32: Calcul chimique utilisé dans I’ étude de sensibilité de la mobilité de champs de phase en prenant
en compte le désaccord paramétrique (6 = —0.1%) (a) conditions initiales t = Oh (b) aprés t = 100h (¢)
évolution du fraction volumique de la phase Y pour 5 valeurs de M = 0.01, 0.1, 1, 10 et 100 mm?>.(mJ.s) ™"
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3.6 Lien entre sollicitation et la mise en radeaux : calcul analytique

Khachaturyan [Khachaturyan, 1983b] a étudié I’effet du tenseur de déformation sans chargement issu
du désaccord paramétrique (misfit) €* sur la morphologie d’un précipité€ cubique dans une matrice cubique.
Parmi les cas étudiés qui nous intéressent, on retient le cas ol 1’anisotropie €lastique caractérisée par & =
(C11 — C12 —2Cu4) / (Caa) est négative. C’est le cas pour la plupart des superalliages a base de Ni.

Pour un probleme homogene, il existe des directions molles normales aux interfaces matrice-précipités
minimisant 1’énergie élastique en formant des plaquettes infinies. Ces directions douces sont induites par
I’anisotropie €lastique. Dans le cas ot le tenseur de déformation de transformation £* est isotrope, les trois
directions cubiques sont équivalentes et la plaque minimisant I’énergie élastique doit avoir des normales le
long des trois directions cubiques. La forme de précipité reste alors cubique. Dans le cas ou le tenseur de
déformation de transformation £* est quadratique (exp. &y, # £, et £, = €., la direction des plaques dépend
du rapport Q = €, /€. Le vecteur n,, perpendiculaire a I'interface y/y s’écrit ny = (cos(6o), sin(6p),0) ou

C C
0 si—oogQg—%etISngo
12
cos>(6y) = lJrC11+2C12 0 o _Cu+Cn <0<0
Ciui+Cn 1-0 Ciz
1 §0<0<1

Le vecteur ny = (cos(6y),0,sin(6y)) est également normal a I'interface y/y/ a cause de I’invariance de
permutation des axes y et z. Si Q = 1, cos(6p) = 0 ou 1. On retrouve le cas ou les trois directions cubiques
sont équivalentes et la forme de précipité reste cubique.

Boussinot a utilisé une approximation de "type champs moyen". Elle consiste a remplacer le probleme
inhomogene par un probleme élastique homogene ou la fonction de Green est celle associée aux constantes
élastiques moyennes de deux phases (y/y/) et le tenseur de déformation propre initial est remplacé par
un tenseur effectif g:ff qui dépend des inhomogénéités élastiques de la concentration moyenne et de la
déformation moyenne défini par :

* 0 C ! = 0 =
&' = & = SjittChimn |Emn — Epp (Cyp+cy—20)] (3.74)
ol 8!'01' la déformation sans contrainte, S jiki le tenseur homogénéis€ des souplesses, &, = _ﬁklclflp P la
v Y
4 : L L4 ! _ (Cklmnfckzmn) 14 54 F it Y
déformation extérieure appliquée. Cy;,, = lerer) avec Cy,;,. . tenseur d’€lasticité de la phase y7 et Cy,,

tenseur d’€lasticit€ de la phase y. ¢y, ¢y et ¢ sont respectivement la concentration d’équilibre de la phase ¥,
la concentration d’équilibre de la phase 7 et la concentration moyenne sur 1’ensemble du maillage.

3.7 Les parametres nécessaires pour la mise en radeau

Dans les différentes parties de cette section, la condition de déformation plane généralisée est utilisée
pour étudier les effets des parametres nécessaires pour la mise en radeau. La microtructure initiale cu-
bique est composée d’un précipité y7 et de variant 1 (¢, ¢2,¢3) = (1,1,1) et une matrice y. Le désaccord
paramétrique (misfit) est égal & 8 = —0.1%. Le maillage utilisé fait 0.4umx0.4um divisé en 160x160 é1é-
ments périodiques linéaires quadrilatéral avec 4 points de Gauss (c2d4). Des conditions périodiques sont
appliquées. Le temps de simulation est de t = 514.

3.7.1 Effet de désaccord paramétrique (misfit)

a Effet du signe de misfit

Deux calculs sont réalisés respectivement avec un misfit positive 6 = +0.1% et un misfit négatif 6 =
—0.1% sans appliquer un chargement extérieur afin d’étudier I’effet du signe de misfit sur 1’évolution de
morphologie des précipités. Le signe de misfit n’a pas d’effet sur la forme du précipité quand il n’a pas
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subit un chargement mécanique extérieure (cf. figures 3.33). Par la suite, il n’y a pas d’effet sur la fraction
volumique de la phase 7. Par contre, le signe de misfit modifie les signes des champs locaux de déformation
et de contrainte dans les couloirs de 7.

0.23

0.22

0.20
0192
018
0.17

0.16

(a)

(©

0.23
0.22
021
0.20
0192
018
0.17

0.16

0.23

Figure 3.33: Evolution morphologie du précipité (a) Condition initiale (b) pour un misfit positif § = +0.1%
(c) pour un misfit négatif 6 = —0.1%

b Effet de la valeur du misift

La valeur absolue du misfit influe sur la valeur de concentration d’équilibre ¢, des phases y et 7 : plus la
valeur de misfit augmente, plus la valeur de 021” diminue et cg augmente. De plus, 1’énergie élastique est plus
importante quand la valeur absolue de misfit augmente. De méme, la fraction volumique de 7 augmente
avec ’augmentation de la valeur absolue de misfit (cf. figures 3.34 et 3.35).
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—4— misfit §; = - 0.125%
— fitted line y = -1.12e+0*x**2 + 7.20e-1*x + 5.27e-3
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—4— misfit 5; = —0.125%
— fitted line y = -8.63e-1*x**2 + 3.86e-2*x + 7.51e-2
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Figure 3.34: (a) Evolution de la différence des énergies élastiques des deux phases 7y et I en fonction
du valeur de misfit , (b) évolution de concentration d’équilibre AC = C}I” — Cg en fonction de différence
d’énergie élastique Af°.
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Figure 3.35: (a) évolution de fraction volumique de y! en fonction de Af°! et (b) évolution de la fraction de
Y! en fonction du temps.

¢ Effet de anisotropie de misfit

Dans les figures 3.36 et 3.37, la moitié de 1’abscisse est tracée selon 1’axe horizontal (y < 0) et la 2/
moitié selon 1’axe vertical (x < 0). La matrice de misfit est donnée par :

ou 0 O
0=|[0 dn O
0 0 633
Dans le cas isotrope (6; = —0.1%), le profil de concentration d’ Al pour les deux axes horizontal et vertical

n’atteint pas la limite de la boite de la simulation, cela indique que le précipité reste cubique. L’énergie
élastique dans la phase 7y est €gale dans les couloirs horizontaux et verticaux pendant toute la simulation (cf.
figures 3.36 et 3.37).

. O]_7O S} —— C : misfit isotrope 6i= —0.1% f%?l_ 0Q h] —— C : misfit isotrope 6i= —0.1%
0.281 —— C: misfit anisotrope 611 = +0.1% 0.28 1 —— C: misfit anisotrope 611 = +0.1%
—— C : misfit anisotrope 62, = + 0.1% —— C : misfit anisotrope 6, = + 0.1%
0.25 1 0.25 i
0.23 1 2 N 0.23 e 3 ~
C] %) 3
0.20 0.20 i
0.18 0.18
0.15 feeed — 0.15
0.12 0.12
-200 -150 -100 -50 O 50 100 150 200 -200 -150 -100 -50 O 50 100 150 200
X[nm] X[nm]
(a) (b)

Figure 3.36: Effet de I’anisotropie sur le profil de la concentration : (a) at =1.7Ts, (b)at =51h
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012001 | —— £ misfit isotrope 6; = — 0.1% 012001 —— fo: misfit isotrope &= —0.1%
.70's —— fer : misfit anisotrope 611 = +0.1% 51.00 h —— fe : misfit anisotrope 611 = +0.1%
—— £,/ misfit anisotrope 6, = +0.1% 1 —— £,/ misfit anisotrope 6, = +0.1%
0.1000 0.1000 {
oo ~
b [
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! 1 \/ N
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X{nm] X{nm]
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Figure 3.37: Effet de I’anisotropie sur le profil de I’énergie élastique : (a)at =1.7s, (b) at =51h.

Dans le cas anisotrope (§;; = +0.1% oui = {1 ou 2} et §;;, ,, = —0.1% ot j = {1,2,3}), le profil de
concentration atteint la limite de la boite de la simulation selon une seul direction, qui a 1’énergie élastique
la plus importante au début de la simulation (cf. figures 3.36 et 3.37). Par conséquent, la forme de précipité
change d’un cube vers une plaque qui s’ oriente dans la direction ot les couloirs de y ont I’énergie élastique le
plus importante au début de la simulation : dans le cas ot [01; = +0.1%, 6,2 = 833 = —0.1%)], le précipité
s’oriente selon la direction horizontale et dans le cas ou [8; = +0.1%, 611 = 833 = —0.1%], le précipité
s’oriente selon la direction verticale.

La fraction volumique de la phase y7 diminue dans le cas anisotrope par rapport au cas isotrope. Cepen-
dant, le changement de la direction de la mise en radeaux n’a pas d’effet sur 1I’évolution de la fraction
volumique de la phase Y7 (cf. figure 3.38).
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u
(=]
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~
~
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~
N

o
o
@

o
=
=)

1 =—e— misfit isotrope §;; = = 0.1%

Fraction volumique de y'[—]
2
(=)

—— misfit anisotrope 611 = +0.1%
0.64 + — misfit anisotrope 6, = +0.1%

0 10 20 30 40 50
Temps [h]

(e)
Figure 3.38: Evolution de la fraction de la phase Y!.

En utilisant le calcul analytique dans la section 3.6, page 100, trois diagrammes peuvent étre tracés en
fonction de I’anisotropie du misfit (817 # 022 = 033) : diagramme des valeurs de Q, diagramme de 1’angle
6y et diagramme de type de mise en radeaux (cf. figure 3.39). Chaque point de ces diagrammes représente
un calcul avec un pas Ad;; = Ay = 0.025.
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

Ces simulations et ces calculs analytiques montrent que 1’ anisotropie du misfit seul peut donner lieu a la
mise en radeaux sans chargement mécanique.

1700
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67.50
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Figure 3.39: Evolution de la direction de mise en radeaux en fonction de ’anisotropie : (a) diagramme
des valeurs de Q = 8,/ 01, (b) diagramme de I’angle 6 et (c) diagramme de type de mise en radeaux (H :
horizontal, V : vertical ou C : cubique (diagonal &, = 01)).

3.7.2 Effet de chargement sans misfit

La valeur de chargement influe sur la valeur des concentrations d’équilibre ¢, des phases y et ¥ : plus
la valeur de chargement augmente, plus la valeur de c;” augmente et cg diminue. La différence de 1’énergie
élastique de deux phases 7 et 7 est plus importante quand la valeur de la contrainte appliquée augmente (cf.
figures 3.40 et 3.41).

0{5170 — C: fluage : sans misfit + o = OMPa éSﬂ_ 00 |—— C: fluage : sans misfit + o = OMPa
—— C: fluage : sans misfit + o =120MPa —— C : fluage : sans misfit + o0 = 120MPa

0.30 —— C: fluage : sans misfit + o =240MPa 0.30 1 —— C : fluage : sans misfit + o = 240MPa
—o— (C: fluage : sans misfit + o =360MPa —o— (C: fluage : sans misfit + 0 =360MPa

0.25 —— C: fluage : sans misfit + 0 = 480MPa 0.25 | —— C: fluage : sans misfit + o= 480MPia
¢} S} 1
0.20 { 0.20
0.15 0.15 foo
0.10 0.10 1

-200 -150 -100 -50 0 50 100 150 200 -200 -150 -100 -50 0 50 100 150 200
X[nm] X[nm]
(@) (b)

Figure 3.40: Effet du chargement appliqué sur le profil de la concentration : (a) at =1.Ts, (b)at = 51h.
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1.6000 16000{ | | —— f, . fluage : sans misfit + o=OMPa
1.70 s| 51,00, L. — for: fluage : sans misfit + 0 = 120MPa
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1.4000 1.4000 1 o f: fluage : sans misfit + o = 360MPa
—— fu : fluage : sans misfit + o= 480MPa o
1.2000 1.2000 |
1.0000 1.0000 {
¥ 0.8000 ¥ 0.8000 " \
-
0.6000 0.6000 {
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Figure 3.41: Effet du chargement appliqué sur le profil de ’énergie élastique : (a) at =1.7s, (b)at = 51h.

La fraction volumique de 7y’ diminue avec 1’augmentation de la valeur de la contrainte appliquée. En
effet, la conservation des matieres s’écrit : f,Cy, + (1 — f,)Cy = cte.
En faisant la différentielle de la conservation des matieres :

fv l_fv
df, = —"—dCy + ——"2-dC 3.75
A Cy—Cy " Cp—Cy 7 G.73)

La hausse de la valeur de la contrainte appliquée provoque une augmentation de la différence de I’énergie
élastique entre les deux phases Af,; = fe’; — fg;’ (cf figure 3.42.a). En outre, Ce dernier (Af,;) est propor-
tionnel a la différence des concentrations a I’équilibre des phases ¥/ et y (cf. figure 3.42.b) et inversement
proportionnel a fraction de la phase y f,(y/) (cf. figure 3.43).

Par conséquence, I’augmentation de AC provoque la diminution de la fraction f,(y7). Cette relation est
décrite dans I’équation 3.75. Cela explique la variation de la fraction de 7y’ selon les différentes valeurs de
contrainte qui est proportionnel a la variation de AC (cf. figures 3.42.a et 3.43).
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0.05 { — fluage : sans misfit + 0=240MPa —— fluage : sans misfit + 0=240MPa
N —m— fluage : sans misfit + 0=360MPa —=— fluage : sans misfit + 0=360MPa
8 : b : -
s T4~ fuage :sans misfit + 0=480MPa_ 0.0786 | —+— fluage : sans misfit + 0=480MPa
= 0.04{ fitted line y = 2.33e-7*x*+2 + 8.87e-6*x + -1.79e-4 — fitted line y = 1.72e-1*x*+2 + 6.13e-3%x + 7.79%-2
- 0.
|
13 5
g 5
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N
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Figure 3.42: (a) Evolution de différence d’énergie élastique entre les deux phases y et I en fonction du
valeur du chargement appliqué, (b) évolution de concentration d’équilibre AC = CZ;’ — Cg en fonction du
différence d’énergie élastique.
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Figure 3.43: évolution de fraction volumique de 7y en fonction de la différence d’énergie élastique.

3.7.3 Effet d’inhomogénéité élastique

Afin d’étudier I’effet d’inhomogénéité élastique sur la mise en radeaux, deux calculs ont été réalisés :
un calcul dont le tenseur d’élasticité est homogene entre le précipité ¥/ et la matrice Y et un deuxieme calcul
dont le tenseur d’élasticité est hétérogene. Dans les deux calculs, les mémes conditions initiales et aux
limites ont été appliquées. En élasticité homogene, le résultat du calcul numérique montre que le précipité
Y reste cubique (cf figure 3.44).

000

016 017 018 019 020 021 022 023
Cl]

Figure 3.44: Evolution de champ de concentration d’aluminium au cours d’un essai de fluage en traction
en considérant un comportement élastique homogene pour les deux phases y et y/

Le calcul analytique de déformation de misfit effectif €] 7 (cf. section 3.6, page 100) donne la matrice
suivante :

~00123 0 0
gy=1| 0 00123 0
0 0 —0.0123
0— :; — 1= cos?(6y) = {1 et 0} = 6y = {0° et 90°}
JJistj

Afin de déterminer la forme de la précipité sous I'effet du misfit effectif €, ., on va se baser sur I’étude
de Khachaturyan [Khachaturyan, 1983b] (cf. section 3.6 page 100). Selon cette étude, la forme de précipité
qui dépend du rapport Q = % est obtenu en déterminant les vecteurs ny, = (cos(6p),0,sin(6y)) et ny, =

(cos(6y),sin(6p),0) perpendiculaire a I’interface /7.
L’ angle 6y est déterminé avec I’équation 3.6. Dans cette cas, ) = {0° et 90°} :

e Pour 6() :0, Ny = (1,0,0) etﬂoz = (1,0,0)
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3.8 Mise en radeaux d’un précipité y/

e Pour 6() = 900, ngp = (0,0, 1) et Ny = (O, 1,0)

Donc, les trois plans n; = (1,0,0), n, = (0,1,0) et n3 = (0,0, 1) sont perpendiculaires a I’interface y/ /.
Par conséquence, les morphologies d’équilibre du précipité doivent donc étre des précipités en une forme
cubiques, ce que a été trouvé avec les calculs numériques et analytiques.

Cependant, en élasticité hétérogene le calcul numérique montre que le précipité y/ change de morpholo-
gie d’un cube vers une plaquette verticale (resp. horizontale) dans le cas d’un essai de fluage en traction
(resp. en compression) dans le cas d’un misift négatif (cf. figure 3.45).

HOPN

0.15 0.6 017 018 019 0.20 021 0.22 0.23
Cl]

Figure 3.45: Evolution de champ de concentration d’aluminium au cours d’un essai de fluage en traction
en considérant un comportement élastique hétérogene pour les deux phases 7y et y/

Le calcul analytique de € ¢ ous donne :

—0.0176 0 0
£l = 0 —0.0099 0
0 0 —0.0099
0= ? =0.56 = cos’(6p) = 1 = 6 = 0°
11

Dans cette cas, 6y = {0°}. Les vecteurs ny = (cos(6y),0,sin(6y)) = (1,0,0) et ny =
(cos(6p),sin(6p),0) = (1,0,0).

Comme les vecteurs ng; = ng, = (1,0,0), les morphologies d’équilibre doivent donc étre des plaquettes
qui ont comme vecteur normal n,; = (1,0,0). On doit observer des précipités en une forme des plaquettes
perpendiculaire a I’axe (1,0,0), c’est-a-dire, des plaquettes verticales. Cette résultat a été trouvé avec les
calculs numériques et analytiques.

3.8 Mise en radeaux d’un précipité y/

Dans cette section, I’effet d’un chargement de fluage en traction et compression sur 1’évolution de la
morphologie d’un précipité cubique sera étudié. La microtructure initiale cubique est obtenue apres ¢ =
1h de maintien a 7 = 950°C. Elle est composée d’un précipité y/ de variant 1 (¢1,¢2,03) = (1,1,1) et
une matrice Y. Un comportement élastique a été considéré pour chacune de phases y (C}/l = 197GPa,
Cl, = 144GPa et CI, = 90 GPa) et y7 (C!} = 193GPa, C}; = 131GPa et C}, = 97 GPa) avec des valeurs
des constantes de tenseur d’élasticité différentes et un désaccord paramétrique (misfit) isotrope est donné
par 8 = —0.1%. Le maillage fait 0.4umx0.4um divisé en 160x160 éléments périodiques quadrangle avec
condition de déformation plane généralisée. Des conditions périodiques sont appliquées aux bords de la
boite de simulation.
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3.8.1 Mise en radeaux type N

Un chargement de fluage en traction 6 = 240M Pa suivant 1’axe horizontal est appliqué a t = 1h et
atteint la valeur souhaité en 1 min et maintenu jusqu’a t = 51h. Le radeau s’oriente perpendiculairement au
chargement appliqué : c’est le cas de la mise en radeau type N (normal). Dans le cas élastique, 1’interface
entre les phases Y et ¥ est plane (cf. figure 3.46). Cependant, dans le cas élasto-viscoplastique la paroi est
courbée (cf. figure 3.47). Dans les deux cas, la déformation est localisée dans la phase 7.

el

015 016 0.17 018 019 020 021 022 023
CIl

-

—0.001 0.000 0.001 0.002 0.003 0.004
efi [l

) (b)
Figure 3.46: Evolution de (a) champ de concentration d’Al et (b) champ de déformation élastique au cours
d’un essai de fluage en traction en considérant un comportement élastique pour les deux phases 7y et yI.

Le calcul analytique de développé au paragraphe 3.6 page 100 nous donne :

—0.0176 0 0
ngf — 0 —0.0099 0
0 0 —0.0099
0= ? =0.56 = cos*(6)) =1 = 6p = 0°
11

Les vecteurs ng,; et ny, perpendiculaires a I’interface y/y/ sont ny; = (cos(6y),0,sin(6y)) = (1,0,0) et
ny, = (cos(6),sin(6y),0) = (1,0,0). Comme les vecteurs ny; = ng,, les morphologies d’équilibre doivent
donc étre des plaquettes qui ont comme vecteur normaux ny; = ng, = (1,0,0). Le calcul analytique et la
simulation numérique sont cohérents : ils prédisent le méme type de mise en radeau (type N).

La cinétique de mise en radeau est plus rapide pour le cas élasto-viscoplastique (EVP) que celle pour
le cas élastique. En effet, le précipité 7 atteint la limite de la boite de la simulation dans le cas EVP (cf.
figure 3.47 at = 1.08h) avant le cas élastique (cf. figure 3.46 a r = 2.62h). C’est visible aussi sur la courbe
de I’évolution de la fraction volumique de 7 : elle décroit plus rapidement dans le cas EVP que dans le
cas élastique (cf. figure 3.48.(c)). Pour la méme valeur de contrainte appliquée, la déformation moyenne
sur la boite de simulation est plus importante pour le cas EVP que pour le cas élastique. Cela implique une
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Figure 3.47: Evolution de (a) champ de concentration d’aluminium et (b) champ de déformation plastique
cumulée au cours d’un essai de fluage en traction en considérant un comportement élastique pour la phase
Y et un comportement élasto-viscoplastique pour la phase y!

I _
1
i

fraction volumique moins importante pour le cas EVP que pour le cas élastique. Cette différence dans la
fraction volumique de Y/ est due a la différence d’évolution dans la concentration d’équilibre des phases qui
est différente entre le cas élastique et le cas EVP (cf. section 3.7.2 page 105).
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— 0.74
>
0.0025 % e
0.0020 3 0.72
- —e— sans chargement (chimique+misfit) =y —e— sans chargement (chimique+misfit)
b 0.0015 —— fluage en traction (cas élastique) £ 0.70 —— fluage en traction (cas élastique)
0.0010 —— fluage en traction (cas élasto-viscoplastique) % —— fluage en traction (cas élasto-viscoplastique)
' Z 068
-
0.0005 S
© L
0.0000 © 0.66
(=5}
-0.0005 0.64
0 10 20 30 40 50 0 10 20 30 40 50
Temps [h] Temps [h]
(a) (b)

Figure 3.48: Comparaison de I’évolution de (a) la déformation moyenne €)1 et (b) la fraction volumique de
la phase I au cours d’un essai de fluage en traction pour le cas chimique sans chargement, le cas élastique
et le cas élasto-viscoplastique

3.8.2 Mise en radeaux type P

En appliquant un chargement de fluage en compression ¢ = —240M Pa suivant 1’axe horizontal, le
radeau s’oriente parallelement au chargement appliqué, c’est le cas de la mise en radeau type P (parallele).
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

Deux calculs sont réalisés : un calcul avec un comportement élastique des phases 7 et y (cf. figure 3.49) et
un calcul avec un comportement viscoplastique (cf. figure 3.50)
Le calcul analytique nous donne :

—0.0076 0 0
§:ff - 0 —0.0153 0
0 0 —0.0153
0= % =2.0115= COS2(90) =1= 6y =90°

ae

016 017 018 019 0.20
Cl-]

(a)

—-0.003 —0.002 —0.001 0.000 0.001
e [-]

(b)
Figure 3.49: Evolution de (a) champ de concentration d’aluminium et (b) champ de déformation élastique
au cours d’un essai de fluage en compression en considérant un comportement élastique pour les deux
phases 7y et y1

021 022 023

Les vecteurs ng,; et ng, perpendiculaires a I’interface y/y/ sont ny; = (cos(6y),0,sin(6y)) = (0,0,1) et
ng, = (cos(6y),sin(6y),0) = (0,1,0) définit les normales au direction de plaquette de précipité y7. Comme
les vecteurs ng; et ny, sont différents, les morphologies d’équilibre doivent donc étre des plaquettes qui
ont vecteurs normale a la fois ng; et ng,. On devrait observer des précipités qui ont une forme en aiguille
parallele a I’axe (1,0,0), mais a base carrée. Le calcul analytique prédit le méme type de mise en radeau
(type P) que la simulation numérique.

La cinétique de mise en radeau est plus rapide pour le type P que le type N. En effet, les éléments
d’alliages dans le cas 3D diffusent dans les deux canaux perpendiculaires a 1’axe de traction pour former
une aiguille a base carrée dans le cas de la mise en radeau de type P et dans un seul canal parallele a I’axe
de chargement dans le cas de la mise en radeau de type N pour former une plaquette normale a la direction
du chargement.
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Figure 3.50: Evolution de (a) champ de concentration d’aluminium et (b) champ de déformation plastique
cumulée au cours d’un essai de fluage en compression en considérant un comportement élastique pour 'y et
un comportement élasto-viscoplastique pour y!
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Figure 3.51: Comparaison de I’évolution de (a) la contrainte moyenne appliquée o ,(b) la déformation
moyenne €1 et (c) la fraction volumique de la phase ! au cours d’un essai de fluage en traction pour le cas
chimique sans chargement, le cas élastique et le cas élasto-viscoplastique
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Pour la méme contrainte appliquée, la déformation moyenne est plus importante dans le cas EVP que
dans le cas élastique (cf. figure 3.51). Cela implique une fraction volumique moins importante pour le cas
EVP que pour le cas élastique. Cette différence dans la fraction volumique de Y est due a la différence
d’évolution dans la concentration d’équilibre des phases qui est différente entre les deux cas (cf. section
3.7.2 page 105).

3.8.3 Mise en radeaux en 3D

Dans cette section, deux calculs élastiques sont réalisés : pour un seul précipité et pour 8 précipités
de méme variant. Deux types de chargement sont appliqués : fluage en traction ¢ = 240M Pa et fluage en
compression 0 = —240M Pa suivant I’axe X (cf. figure 3.52.a). Le maillage fait 0.4um x 0.4um x 0.4um
divisé en 40 x 40 x 40 éléments hexaedres linéaires c3d8. Des conditions périodiques sont appliquées aux
différents faces opposés. Deux calculs sont réalisés : pour un seul précipité et pour les 8 précipités de méme
variant. Les nombres de degrés de liberté est égale a Ny, = 482453. Le nombre de ceeur utilisé est égale a
24.

Initialement, le précipité a une forme cubique. Suite au chargement de fluage en compression selon I’ axe
x, le précipité prend la forme d’une aiguille parallele a I’axe x. Tandis que, quand le chargement de fluage
en traction est appliqué, le précipité prend la forme d’une plaquette normale a I’axe x (cf. figure 3.52). Le
temps de calcul CPU time = 99.16h.

Pour les 8 précipités de méme variant, uniquement un huitieme de chaque précipité est pris en compte
grice a la symétrie et aux conditions périodiques appliquées. Dans la mise en radeau de type P, le flux d’ Al
vient de deux directions et traverse les deux canaux selon les axes Y et Z. Cependant, dans le cas de mise
en radeaux de type N, le flux d’Al vient uniquement d’une seul direction selon X et traverse uniquement le
canal selon I’axe X (cf. figure 3.53). Ceci explique pourquoi la mise en radeaux de type P est plus rapide
que celle de type N [Zhou et al., 2007]. Le temps de calcul CPU time = 75.52h pour ce cas.

Figure 3.52: Simulation 3D de ’évolution de morphologie d’un précipité y! : (a) état initial (b) mise en
radeaux de type P (fluage en compression ¢ = —240M Pa) (c) mise en radeaux de type N (fluage en traction
o =240MPa)
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3.8 Mise en radeaux d’un précipité y/

Figure 3.53: Simulation 3D de I’évolution de morphologie de 8 précipités y! : (a) état initial (b) mise en

radeaux de type P (fluage en compression 6 = —240M Pa) (c) mise en radeaux de type N (fluage en traction
o =240MPa)

L’explication analytique présentée dans paragraphe 3.8.2 page 110 est en accord avec les résultats de
simulation de mise en radeaux en 3D : les morphologies d’équilibres des précipités 7 dans le cas d’un
chargement fluage en compression sont sous forme des aiguilles paralleles a X et dans le cas d’un charge-
ment de fluage en traction, les précipités sont des plaquettes de normale X (cf. figure 3.53).

Les résultats des simulations et des calculs analytiques fait dans paragraphe 3.8.2 page 110 sont en
accord avec les observations expérimentales [Fan et al., 2022] (cf. figure 3.54).
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Figure 3.54: Morphologie 3D de superalliage a base de Nickel : (a) état initial (b) mise en radeaux de type
P (c) mise en radeaux de type N [Fan et al., 2022]

En effet, les précipités y/ ont la forme d’aiguilles dans le cas d’un chargement fluage en compression.
Les précipités sont paralleles au direction de chargement appliqué, c’est le cas de la mise en radeaux de type
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Chapter III. Mise en radeaux de microstructure y-y/

P (cf. figure 3.54.b). En outre, les précipités y/ ont la forme de plaques dans le cas d’un chargement fluage
en traction. Les précipités sont normales au direction de chargement appliqué, c’est le cas de la mise en
radeaux de type N (cf. figure 3.54.c).

3.9 Mise en radeaux d’une microstructure y-y/

3.9.1 Maillage et valeurs des parametres

La microstructure initiale utilisée dans les simulations est issue de 1’article de [Cottura et al., 2012]. Elle
est décrite par les 4 champs de degrés de liberté (c, @1, ¢, 93). Selon les valeurs de (;, ¢, ¢3) (cf. figures
3.55.c-e), on retrouve les quatre variants de la phase ¥’ représenté par différentes couleurs (cf. figure 3.55.b).
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Figure 3.55: Les différents champs de microstructure initial imposés a t = Oh : (a) concentration d’Al, (b)
type de phase : 'y (variant = 0) et y/ (variant = {1,2,3,4}), (c) paramétre d’ordre ¢, (d) parametre d’ordre
O et (e) parametre d’ordre ¢

Le maillage utilisé fait 2.3 pm x 2.3 um divisé en 320 x 320 éléments quadrangle avec condition de dé-
formation plane généralisée. Des conditions aux limites périodiques ont été utilisées pour les déplacements
u, la concentration et les parametres d’ordre {¢;, ¢, @3 }. Les parametres utilisées dans les simulations sont
données dans les tableaux qui suivent, tableaux 3.4 et 3.5.

D T Cref | € Af B 0 Y
(mm?.s~") (K) [—] | (%) | mJ/mm®) | (mJ/mm) | (nm) | (mJ/m?)
| 4207x10°1° [ 122315 [ 0.15 [ -0.1 | 906. [ 2208x10° "M [275] 4. |

Table 3.4: Parametres liées a la diffusion et la transformation des phases

Phases C] 1 C12 C44 C D N K R()
(GPa) | (GPa) | (GPa) | (GPa) | [-] | [-] | (MPa.s'/N) | (MPa)

y 197 [ 144 90 150 [ 1900 [ 5 150 86

v/ 193 131 97 150 [ 1900 | 5 150 10°

Table 3.5: Paramétres liées au comportement mécanique de deux phases 7y et y! [Cottura et al., 2012]
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3.9 Mise en radeaux d’une microstructure y-y/

A travers ce modele, on essaye de reproduire 1’évolution de morphologie des précipités de la phase v/
pour différents cas de chargement mécanique simple en considérant le couplage diffusion, champs de phase
et mécanique pour le cas élastique et viscoplastique.

3.9.2 Effet de type de chargement

Dans cette section, un comportement élastique est utilisé pour les deux phases y et y7. Le premier
cas de chargement consiste a appliquer un essai de fluage en traction suivant la direction horizontale en
considérant un misfit négatif et a la température 7 = 950°C. Les précipités sont alignés suivant la direction
perpendiculaire au chargement appliqué, c’est le cas de la mise en radeaux de type N (cf. figures 3.56.b et
3.56.f). On constate que expérimentalement on a le méme type de radeaux [Zhao et al., 2019] (cf. figure
3.57.a).

Pour I’essai de fluage en compression, le chargement est appliqué dans la direction horizontale a une
température 7 = 950°C. Les deux champs de concentration en Al et du variant de ¥’ sont tracés pour le
temps r = 100h. Nous observons une coalescence orientée des précipités de 7 dans la m&me direction
que la direction de chargement appliqué (cf. figure 3.56.c et 3.56.g). Comme en plus le misfit entre les
deux phases est négatif, ce cas correspond a une mise en radeaux de type P. Nous constatons une évolution
similaire dans I’expérience de fluage en compression [Zhao et al., 2019] (cf. figure 3.57.b).

Dans le 37 cas de chargement mécanique, une contrainte de cisaillement constante est appliquée a la
microstructure 61, = 240 MPa. Dans ce cas, nous observons une coalescence orientée des précipités y” a
45° (cf. figures 3.56.d et figure 3.56.h). Le mé&me résultat est observé dans la littérature [Touratier et al.,
2009] [Shi et al., 2014] (cf. figure 3.57.c).

traction t = 100. h compression t = 100. h cisaillement t = 100. h
Concentration E
=
Cal 92}
N
| |
0.22 0.24
traction t = 100. h compression t = 100. h cisaillement t = 100. h
Phase 7
Variant=0
(91.9,.93)=(0,0,0)
ase )’
Variant=1
(91.92.¢3)=(1,1.1)
Variant=2
(91.¢2,03)=(-1,-1.1)
Variant=3
(91.¢2.03)=(1,-1,-1)
Variant=4
(91.02,03)=C-1.1,-1)
0.0 0.5 10 15 2.0 2.5 3.0 3.5 4.0

Figure 3.56: Simulation des morphologies des phases pour trois types de chargement (fluage en traction,
fluage en compression et fluage en cisaillement) : (a)-(d) champs de concentration d’Al Cy; et (e)-(h) type
des phases : 7y (variant = 0) et y! (variant = {1,2,3,4}).
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Figure 3.57: Observations microscopiques pour trois types de chargement : (a) fluage en traction, (b) fluage
en compression et (c) fluage en cisaillement.

3.9.3 Effet de la viscoplasticité et comparaison avec I’expérience

Les différentes simulations avec les types de chargement présentés dans la section précédente (fluage
en traction, en compression et en cisaillement ©,,, = 240M Pa) sont reproduites en prenant en compte un
comportement viscoplastique. La morphologie des précipités y7 est un peu différente des simulations faites
en élasticité. En effet, pour le comportement élastique les interfaces des précipités ne sont pas planes, mais
ils présentent des ondulations (cf. figure 3.57). En tenant compte de la viscoplasticité, la morphologie des
précipités présente des ondulations (cf. figure 3.58).

traction t = 100. h compression t = 100. h cisaillement t = 100. h

Concentration
Cai e
3
(Cas élastique)
q OQ_
N
(a) I ‘ |
0.14 0.16 0.18 0.20 0.22 0.24
t=0.h | traction t = 100. h compression t = 100. h cisaillement t = 100. h
Concentration
Cal
(Cas viscoplastique)
0.i4 O.iﬁ O.iE 0.‘20 0.‘22 0.‘24

Figure 3.58: Evolution des morphologies des phases : (a) cas élastique et (b) EVP.

La fraction volumique expérimentale est égale a f,"”(yr) = 0.70 pour un superalliage de CMSX-4 a la
fin d’un essai de fluage en traction (7' = 980°C ; 6 = 200M Pa) [Epishin et al., 2000]. Une comparaison avec
les calculs élastique et viscoplastique d’un fluage en traction a 7 = 950°C et avec o = 240M Pa montre que le
calcul élastique surestime la valeur de la fraction volumique tandis qu’en tenant compte de la viscoplasticité
la fraction volumique de 77 est bien estimée (£ (yr) = 0.70).
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Figure 3.59: Comparaison de I’évolution de la fraction volumique de 7yI pour les cas : élastique, viscoplas-
tique et expérience (mesure a la fin de l’essai)

La viscoplasticité diminue la fraction volumique de Y7 stabilisée par rapport au cas uniquement avec
I’élasticité (cf. figure 3.59). Cela est causé par la variation des concentration d’équilibre CZq et CZ; qui
influent la variation de la fraction des précipités 7y’ selon 1’équation 3.75 page 105 :

fr -/
df, = ——"—dCy+ —=-dC 3.76

Afin de déterminer la cinétique de la mise en radeaux d’une maniére quantitative, le suivi de plusieurs
caractéristiques microstructurales a été utilisé dans la littérature comme la taille des précipités [Tinga et al.,
2009], la largeur des couloirs de la phase vy (cf. figure [Fedelich et al., 2009] 3.60.a), etc.

Dans la figure 3.60.b, une évolution de largeur de couloir en fonction du temps a été tracée pour un
calcul élastique et viscoplastique. La cinétique de mise en radeaux est plus rapide quand la viscoplasticité
est prise en compte par rapport au cas élastique.

La cinétique présente deux régimes : un régime de mise en radeaux, au cours duquel on observe la
formation des radeaux par allongement des précipités ¥/ et un deuxieme régime au cours duquel les radeaux
ont été formés. Le chargement n’a plus d’effet sur I’allongement des radeaux et une coalescence des radeaux
a été observée. Dans les deux régimes, I’évolution de largeur de couloir de la phase 7 est linéaire en fonction
du temps. Le régime de formation de radeaux est plus court dans le cas ou la viscoplasticité est prise en
compte par rapport au cas élastique.

Une comparaison de la pente obtenue en simulation dans le régime de la mise en radeaux (1073 um/h)
avec la pente expérimentale pour le superalliage CMSX-4 (3.10~*um/h) montre une différence au niveau
de la cinétique de la mise en radeaux (cf. figure 3.60). Cette différence peut étre expliquée par la différence
du coefficient de diffusion d’ Al dans le Ni utilisé dans la simulation par rapport au coefficient de diffusion
réel d’ Al dans le Ni qui est influencé par la diffusion des différents éléments du superalliage CMSX-4. Parmi
les solutions envisageables, il est possible de prendre en compte la cinétique expérimentale de la mise en
radeaux a travers un coefficient de diffusion apparent d’ Al dans le Ni.
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Figure 3.60: Cinétique de la mise en radeaux : (a) schéma représentatif de largeur de couloir de la phase 7y
(b) évolution de largeur de couloir en fonction du temps

3.10 Conclusion

Le couplage diffusion/transformation de phase/mécanique a été¢ implémenté a 1’aide de la méthode des
éléments finis. Les radeaux de type P et N ont été simulés a I’aide de la méthode des champs de phase pour
des cas de chargement simple (fluage en traction, en compression et en cisaillement) en déformation plane
généralisé et en 3D. Au travers de I’analyse de sensibilité des parametres du modele, on a pu vérifier les
forces motrices de la mise en radeaux.

Ces résultats permettent en premier lieu de valider la modélisation de la mise en radeaux. La prochaine
section se concentrera sur des cas chargements complexes de fatigue isotherme, fluage anisotherme et des
chargements avec un bord libre.
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Chapter IV. Evolution de microstructure ¥ — 7/ sous chargements complexes, cas d’une surface libre

4.1 Introduction

La déformation par fluage limite la durée de vie des superalliages monocristallins a base de nickel
utilisés dans les turbines a gaz et les aubes de turbine des moteurs d’avion. Par ailleurs, la réduction de
I’épaisseur des parois des aubes de turbine permet non seulement de diminuer le poids des composants,
mais aussi d’améliorer I’efficacité du refroidissement des aubes. Néanmoins, pour les aubes a épaisseur
de paroi réduite, 1’effet de 1’oxydation sur la résistance au fluage est peu étudié. Dans ce chapitre, nous
sommes intéressés par I’effet de I’oxydation et des chargements complexes comme 1’essai de fatigue avec et
sans maintien ainsi que le fluage anisotherme sur I’évolution de la microstructure et la résistance au fluage.

4.2 Etat de I’art des chargements complexes

4.2.1 Essai de fluage anisotherme

L’étude de A. Raffaitin sur le superalliage a base de Nickel MC2 [Raffaitin, 2007] a mis en évidence que
le comportement dans le cas d’un fluage anisotherme (cyclage thermique entre 25°C et 1150°C) est différent
de celui en conditions de fluage isotherme. Afin d’illustrer I’effet du fluage anisotherme par rapport au fluage
isotherme, la courbe de déformation de fluage anisotherme est construite en gardant uniquement la partie a
haute température de la courbe de déformation (cf. figure 4.1). Les essais dans des conditions anisothermes
([Raffaitin, 2007]) ot la température varie de facon cyclique tout au long de 1’essai indiquent un changement
clair du comportement de fluage pour des températures spécifiques, y compris une augmentation de la vitesse
de fluage et une réduction de la durée de vie (cf. figure 4.2).

10 Rupture de I'éprouvene

10 =
21 cveles
. | . f,rﬁ"
5

Déformation (%)

Déformation (%)

0 5 10 15 20

Temps (h) Temps (h)
(a) (b)

Figure 4.1: (a) Evolution de la déformation au cours d’un fluage anisotherme (T,,;, = 25°C et T,ux =
1150°C) sous contrainte o = 80MPa (b) courbe tracée a partir de la déformation correspondant uniquement
a la partie de maintien a haute température [Raffaitin et al., 2007]

4.2.2 Effet de la surface libre en condition d’oxydation

Les résultats de [Bensch et al., 2013] soulignent que 1’oxydation a un impact significatif sur la frac-
tion des précipités Y/ dans les zones le plus proches de la surface. Avec des températures d’oxydation
élevées et une épaisseur d’échantillon réduite, cet impact devient plus prononcé. De plus, I’oxydation sélec-
tive (notamment Cr ou Al) pour former une couche d’oxyde (respectivement Cr, O3 ou Al O3) exerce une
influence considérable sur la composition locale de I’alliage et la dispersion des éléments d’alliage. Finale-
ment, 'impact de I’oxydation sur les propriétés en fluage est d’autant plus important lorsque 1’épaisseur de
I’échantillon diminue.

La figure 4.3 présente les microstructures d’échantillons ayant subi une oxydation isotherme (100 heures
a 980°C sous air). Ces échantillons avaient des épaisseurs initiales (2d;,;;) de 1.0 mm (a-c), 0.3 mm (e-g)
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Figure 4.2: Impact du temps de maintien a haute température au cours d’un fluage anisotherme (T, = 25°C
et Tiax = 1150°C) sous contrainte 6 = 80M Pa sur la durée de vie [Raffaitin et al., 2007 ]

et 0.1 mm (h-j). Loin du bord (d = 0 um) d’un échantillon épais (1.0 mm), on observe une organisation
réguliere et une morphologie cuboidale des précipités y/ similaires a un état de réception de ce type d’alliage,
figure 4.3(c). Cette morphologie subit une transformation au fur et a mesure que I’on s’éloigne de 1’axe de
symétrie : elle devient une structure cubique grossiere (d = 240 um ; figure 4.3.b) et finit par passer a une
morphologie Y/ sphérique grossiére a c6té de la couche dépourvue des précipités 7 (d = 480 um ; figure
4.3.a). Un schéma similaire est observé pour les échantillons de 0.3 mm (figure 4.3.e-g) et de 0.1 mm (figure
4.3.h-j). Cependant, I’impact de I’oxydation sur la structure 7}/ s’intensifie avec la diminution de I’épaisseur
de I’échantillon, ce qui se traduit par des précipités y/ tres perturbés dans 1’échantillon de 0.1 mm a d =0
um (figure 4.3.j). En fonction de la distance d, il est notable que, outre la couche dépourvue des précipités
Y/, une couche sensiblement plus épaisse avec une fraction y/ réduite est formée. Par exemple, a 1100°C
et avec une épaisseur de 1.0 mm, la couche sans 7 ne s’étend que jusqu’a d = 28 um, alors que la couche
réduite en y/ s’étend jusqu’a d = 320 um.

Figure 4.3: Observations MEB d’une microstructure y/y! oxydée pendant t = 100h a T = 980°C des échan-
tillons M247LC SX. Les microstructures de différents échantillons d’épaisseur (e = 1.0mm (a-c), 0.3mm
(e-g) et 1.0mm (h-j) sont observées [Bensch et al., 2013].

La réduction de la fraction volumique f), de y7 comme le montre la figure 4.4, est influencée par deux
facteurs distincts : la baisse continue de f;, avec I’augmentation de la température due a I’équilibre ther-
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modynamique et la diminution de f), résultant de la consommation d’éléments d’alliage, en particulier
I’aluminium A/, en raison de la formation de diverses couches d’oxyde. Ces résultats sont cohérents avec
ceux rapportés pour le René N5 [Storesund and Tu, 1995].
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Figure 4.4: La fraction volumique de 'yl mesurée f,, en fonction de distance par rapport a I’axe de symétrie
de I’échantillon pour différentes épaisseurs (e = 0.1mm, 0.3mm et 1.0mm) et différentes températures (T =
900°C, 980°C et 1100°C) pendant un essai d’oxydation isotherme pendant t = 100h [Bensch et al., 2013].

Pour un échantillon de 0.3 mm, soumis a 100 heures d’oxydation & 1100°C, les profils de distribution
des éléments soulignent des altérations substantielles de la composition initiale de I’alliage (cf. figure 4.5).
Les résultats révelent une réduction importante de la teneur en aluminium Al, principalement en raison
du réservoir limité couvrant I’ensemble de la section transversale. Au centre de 1’échantillon (d = Oum),
la teneur diminue jusqu’a 0.8 de la concentration initiale et tombe encore a moins de 0.6 purement 77.
On observe également que les concentrations d’autres éléments, notamment Ta, Ti et Mo, sont fortement

modifiées par la diffusion a proximité de la surface. La corrélation avec la fraction de la phase }7 est toujours
évidente.
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Figure 4.5: Profils EDS de concentrations des éléments d’alliages mesurées entre ’axe de symétrie de

I’échantillon d’épaisseur 0.3 mm oxydé pendant 100h a 1100°C et la surface externe de substrat proche de
l’oxyde [Bensch et al., 2013].

Doner et Heckler [Doner and Heckler, 1985] ont mené une analyse sur le superalliage CMSX-3 a base
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4.2 Etat de I’art des chargements complexes

de nickel non revétu a 982°C, avec des niveaux de contrainte inférieurs a 275 MPa. Leurs observations ont
révélé une réduction de 30 % de la durée de vie a rupture par fluage lorsque 1’épaisseur de la paroi passe
de 3.18 a 0.76 mm, tandis que le temps nécessaire pour atteindre une déformation de 1 % n’est pas affecté
par I’épaisseur de la paroi a un niveau de contrainte constant. Seetharaman et al [Seetharaman and Cetel,
2004] sont arrivés a des résultats similaires en examinant le superalliage monocristallin PWA 1484 avec des
variations d’épaisseur de paroi allant de 1.76 a 0.38 mm a 982°C, associées a des contraintes inférieures a
275 MPa. IlIs ont déterminé que 1’oxydation et la déformation plastique sous contrainte contribuent prin-
cipalement a la rupture précoce des échantillons minces. Huttner et al [Hiittner et al., 2008] ont étudié le
comportement en fluage d’échantillons monocristallins de René N5 a paroi mince orientés dans la direction
[001] a 980°C, sous une charge constante et des contraintes initiales de 230, 270 et 300 MPa. Leur étude
sur des échantillons non revétus a démontré que la diminution de I’épaisseur de la paroi de 1.0 2 0.3 mm
entraine une diminution des déformations de rupture par fluage, des durées de vie plus courtes et des vitesses
minimales de déformation par fluage plus élevées.

Yu et al [Yu et al., 2020a] ont étudié I’effet de variation d’épaisseur de substrat sur la courbe de fluage
en gardant la géométrie de I’éprouvette et avec le méme temps d’exposition a 1’oxydation (cf. figure 4.6). 11
est intéressant de noter qu’a forte contrainte, évidemment les temps de rupture en fluage sont assez faibles,
mais il n’apparait pas de logique entre les différentes épaisseurs : le comportement en fluage de 1’éprouvette
la plus mince est intermédiaire a celui des éprouvettes de moyenne et forte épaisseur.

Par contre, lorsqu’on diminue la contrainte, on voit clairement que la durée de vie a diminué d’un
facteur 2 entre I’éprouvette de la plus faible par rapport a celle de la plus forte épaisseur. Ce n’est plus un
effet statistique, il y a un effet d’épaisseur. Les auteurs remarquent également qu’une zone de dissolution
des précipités 7 apparait a proximité de la surface oxydée. L’effet d’épaisseur peut alors étre expliqué
par la différence de la taille de la zone de localisation plastique qui va &tre d’autant plus grande qu’il y
aura moins de précipités y/ car les précipités y/ sont des obstacles aux mouvements des dislocations, la
déformation se localise dans la matrice et s’il y a un endroit ou il n’y a plus de précipités Y/, elle va se
localiser plus facilement dans la matrice. La proportion de matrice est d’autant plus grande sur I’éprouvette
mince que sur I’éprouvette épaisse. On s’attendrait donc a avoir plus de localisation, plus de déformation et
une rupture plus précoce. Ce n’est pas le cas a forte contrainte puisque les temps a rupture sont courts, de
fait le processus de diffusion n’a pas eu le temps de s’installer, il n’y a pas eu de dissolution significative des
précipités. A faible contrainte, c’est I’inverse, les temps a rupture permettent une diffusion importante d’Al
pour former I’oxyde ce qui conduit a dissoudre les précipités /. On revoit cet effet de diffusion a travers une
durée de vie diminuée parce que sur une éprouvette de faible épaisseur la proportion de la phase 7y devient
plus importante par rapport a 1I’éprouvette de forte épaisseur, la durée de vie plus faible s’explique par une
perte relative de durcissement par précipitation.
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Figure 4.6: Courbes de fluage pour les superalliages monocristallins a paroi mince sous trois contraintes
appliquées différentes : (a) 6 = 220 MPa (b) 6 = 275 MPa (c) 6 = 330 MPa [Yu et al., 2020a].
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Chapter IV. Evolution de microstructure ¥ — ¥/ sous chargements complexes, cas d’une surface libre

4.3 Etude expérimentale : effet de surface libre sous fatigue anisotherme

La fatigue thermo-mécanique des superalliages est relativement peu étudiée dans la littérature par rap-
port a la fatigue isotherme ou au fluage. Plutdt qu’une bibliographie exhaustive, on propose de reprendre
quelques éléments des travaux de Pierre Sallot [Sallot, 2012], qui a analysé en condition de cyclage ther-
mique et de fatigue thermo-mécaniques les évolutions microstructurales dans un revétement de diffusion
(Ni,Pt)Al protégeant un superalliage base Ni monocristallin de 1" génération (AM1). On pourra se référer
notamment a I’ouvrage NiScAl [Nazé et al., 2021] pour une bibliographie plus étendue.

4.3.1 Fatigue thermo-mécanique de superalliages revétus (Ni,Pt)Al

Le superalliage utilisé est de I’AM1 bas soufre dont la composition nominale est définie dans le tableau
4.1. Les éprouvettes utilisées sont des éprouvettes tubulaires, revétues (Ni,Pt)Al en surface extérieure par le
procédé APVS, et simplement usinées en interne (cf. figure 4.7).

y [Co|Cr[Mo |W[Ta[AI[Ti[| C [Fe|] S | Ni|
Min [ 6 [ 7 [18]5[75][51] 1 Bal.
Max | 7 [ 8 |22[ 6 [85]55[1.4[0.01]0.2]02ppm | Bal.

Table 4.1: Composition de superalliage monocristallin AM1 bas soufre [Rouzou et al., 2004]

Figure 4.7: Eprouvettes utilisées pour les essais de fatigue thermo-mécanique : (a) éprouvette tubulaire
TMF (b) éprouvette tubulaire TMF courte [Sallot, 2012]

Pierre Sallot a essentiellement étudié des cycles thermiques “courts” de 100 a 1100°C, avec 5 minutes
de temps de maintien a 1100°C et une vitesse de chauffage et refroidissement fixée a 5°C/s, Figure 4.8.

En outre, il a superposé des chargements de fatigue pilotés en contraintes en phase (IP-TMF) ou la
contrainte est maximale et constante pendant le temps de maintien a haute température, et des chargements
de fatigue pilotés en contrainte hors phase (OP-TMF) ot la contrainte est minimale et constante pendant le
temps de maintien a haute température. On référence ces essais comme suit : (100/1100°C, 5 min, oy7) ol
oy est la contrainte appliquée a haute température (exprimée en MPa), tableau 4.2.
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Figure 4.8: Schéma représentatif du cycle thermique [Sallot, 2012]
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Figure 4.9: Evolutions de (a) température/temps, (b) contrainte/temps et (c) contrainte/température des
cycles en-phase et hors-phase [Sallot, 2012]

Contrainte | Contrainte
Essai minimale | maximale Neycles Temps passé a haute
(MPa) (MPa) température 1y (h)
(100/1100°C, 5 min, 30 MPa) 0 30 1000-2000 83-167
(100/1100°C, 5 min, 60 MPa) 0 60 750 62
(100/1100°C, 5 min, -30 MPa) 0 -30 1000 83

Table 4.2: Essais thermo-mécaniques [Sallot, 2012]

Les essais ont été réalisés sur une machines INSTRON a vis de capacité 100 kN. Le chauffage étant
réalisé a I’aide de fours a lampes et asservi par un thermocouple ligaturé sur 1’éprouvette. L’ effet majeur
mis en évidence dans ces travaux est qu’en superposant a un cycle thermique de référence un chargement
de fatigue (piloté en contrainte), on accélere les transformations de phase dans la couche de revétement et
les processus de diffusion par rapport au méme cycle thermique sans chargement, figure 4.10. La diffusion
a été dans ce cas quantifiée uniquement par 1’analyse en microscopie optique de 1’épaisseur de la zone
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Chapter IV. Evolution de microstructure ¥ — ¥/ sous chargements complexes, cas d’une surface libre

d’interdiffusion (IDZ représenté par les traits noirs a gauche de chaque image). Toutefois, Pierre Sallot n’a
analysé ni la mise en radeaux dans le substrat, ni en surface interne des éprouvettes tubulaires. C’est ce que
nous proposons a étudier dans la partie suivante.

]: Maximum std

v
—4—Cyclic Oxidation
—@-|P /60 MPa
-&-|P /30 MPa
. . v OP/-30 MPa_|
o 0 100 200 300 400 500
T it e N ST N o N e e £ S ST time HT (h)
() (d

Figure 4.10: Microstructure de revétement apreés fatigue thermo-mécanique (TMF) : cycle thermique avec
une température maximale de 1373 K (1100°C) et un temps de maintien de 5 min pour (a) essai hors phase
(OP) avec 6 = —30 MPa et 1000 cycles, (b) en phase (IP) test avec 6 = 30 MPa et 1000 cycles, (c) test en
phase (IP) avec o = 60 MPa et 750 cycles (0 est la valeur de contrainte appliquée a haute température), et
(d) évolution de la fraction volumique de la phase ! dans les conditions décrites précédemment.

4.3.2 Analyses complémentaires des essais de Pierre Sallot
a Préparation des échantillons

Un anneau a été découpé dans la zone utile des éprouvettes d’axe suivant (001). Cet anneau est a
nouveau découpé en deux parties : la premiere partie est utilisée afin de réaliser les observations MEB dans
le plan DL et la deuxiéme partie dans le plan DT ot DT est le plan de normale (001) et DL un plan contenant
la direction (001) (cf. figure 4.11).

2z oxyde
revétement

-- Zone
== d’interdiffusion

Substrat

Zone de déplétion
z}zz oxyde

(b)

Figure 4.11: L’éprouvette tubulaire TMF : (a) la découpe selon les plans DL et DT et (b) les couches
présentes dans les plans DL et DT
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4.3 Ftude expérimentale : effet de surface libre sous fatigue anisotherme

Ces deux échantillons sont par la suite enrobés a chaud avec une résine. Pendant I’enrobage a chaud,
la température monte jusqu’a 7 = 180°C et est maintenue pendant 5 min, puis 1I’échantillon est refroidi
pendant 3 min. Par la suite, les échantillons sont polis dans un premier temps avec des disques a papier
abrasif SiC de grade 600, 800 et 1200 lubrifié a I’eau. La deuxieme étape consiste a réaliser une finition par
polissage sur des disques a feutre chargées des pates diamantées de tailles 7, 3 et 1 pum lubrifiées a I’alumine.
Un dernier polissage avec OPS est exigé puisque la taille de précipité y/ est inférieure a 1um afin de réaliser
des observations MEB.

b Effet de chargements complexes

Fatigue thermo-mécanique avec maintien en traction FEn regardant les observations MEB dans les
deux plans longitudinal DL et transverse DT, on remarque que les précipités se mettent sous forme de
plaquettes perpendiculaires a la direction de chargement mécanique comme dans le cas de fluage en traction.
C’est le cas de la mise en radeaux de type N (normale) (cf. figures 4.12, 4.13 et 4.14). Les précipités
changent de forme d’un cube en forme d’une plaque de normale la direction de chargement mécanique. Le
rapport de forme permet de caractériser quantitativement 1’évolution de forme des précipités. Il est défini

comme suit : . N o
taille de précipité L a la direction de chargement

"~ taille de précipité ala direction de chargement

Le rapport de forme des précipités augmente au cours de I’essai de r = 1 a r > 1 jusqu’a un maximum. En
augmentant le nombre de cycles de N = 1000 cycles a N = 2000 cycles avec la méme valeur de contrainte
o = 30MPa, les précipités augmentent en taille. De plus, le rapport de forme diminue. Cela peut étre
expliqué par une augmentation du temps de maintien a haute température qui favorise la coalescence des
précipités (cf. tableau 4.2). En augmentant le chargement mécanique a 6 = 60MPa et avec un nombre
de cycles inférieur, N = 750, le ratio des tailles des précipités est proche de celui avec un chargement
0 = 30MPa et un nombre de cycles N = 1000. Selon la littérature, la mise en radeaux est suivie par une
coalescence des précipités y/ a partir d’un certain temps passé a haute température. Il existe une compétition
entre la mise en radeaux et la coalescence des précipités.

(b)DT

Figure 4.12: Essai de fatigue thermo-mécanique en-phase (IP) avec un maintien en traction : contrainte
moyenne Oy,y = 30MPa et N = 1000

Fatigue thermo-mécanique avec maintien en compression En inversant le signe de la contrainte
appliquée (0 = —30M Pa), la mise en radeaux des précipités y/ dans le plan longitudinal DL se fait dans la
direction parallele a la direction du chargement mécanique comme dans le cas ot un fluage en compression
est appliqué, c’est la mise en radeaux de type P (parallele). Dans le plan transverse DT, les précipités ont
une forme circulaire. Par conséquent, les précipités prennent la forme d’une aiguille parallele a la direction
de chargement mécanique. Le rapport de forme des précipités diminue au cours de I’essaide r=1ar < 1
(cf. figures 4.16 et 4.16).
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()DL (b)DT

Figure 4.13: Essai de fatigue thermo-mécanique en-phase (IP) avec un maintien en traction : contrainte
moyenne O,y = 30MPa et N = 2000

()DL (b)DT

Figure 4.14: Essai de fatigue thermo-mécanique en-phase (IP) avec un maintien en traction : contrainte
moyenne Oy, = 60MPa et N =750

L’inversion de I’orientation des précipités est due aux inversions de champs des contraintes dans les deux
directions parallele et normale a la direction de chargement qui inverse les flux des éléments d’alliage. Les
éléments d’alliage qui forment la phase 7 migrent des zones sous traction vers les zones sous compression.

(a)DL (b)DT

Figure 4.15: Essai de fatigue thermo-mécanique hors phase (OP) avec un maintien en compression : con-
trainte moyenne G,y = —30MPa et N = 1000
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Figure 4.16: Evolution du rapport de forme en fonction du nombre du cycles, du signe et de I’amplitude de
la contrainte appliquée

¢ Influence des zones revétues et oxydées

Zone proche du revétement Dans la zone proche du revétement, on observe une inversion du sens
d’orientation des radeaux prononcée dans le cas de fatigue thermo-mécanique en-phase avec un maintien en
traction Oy, = 30MPa avec un nombre de cycles N = 1000 cycles (cf. figure 4.17-b). Cet effet est moins
prononcé lorsqu’on augmente le nombre de cycles a N = 2000 cycles (cf. figure 4.18-b). Entre le substrat et
le revétement, il y a une interdiffusion des éléments d’alliages : par exemple Al diffuse du revétement vers
le substrat et Ni diffuse inversement du substrat vers le revétement.

(b)

(c) (d)

Figure 4.17: Observation MEB d’un essai de fatigue thermo-mécanique en-phase (IP) avec un maintien
en traction : contrainte moyenne Gy, = 30MPa avec un nombre de cycle N = 1000 et T = 100/1100°C
: (a) sur toute I’épaisseur de 1’éprouvette tubulaire, (b) zone proche du revétement, (c) zone au milieu de
I’éprouvette et (d) zone proche de la couche d’oxyde.
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Figure 4.18: Observation MEB d’un essai de fatigue thermo-mécanique en-phase (IP) avec un maintien
en traction : contrainte moyenne Gy = 30MPa avec un nombre de cycle N = 2000 et T = 100/1100°C
: (a) sur toute I’épaisseur de 1’éprouvette tubulaire, (b) zone proche du revétement, (c) zone au milieu de
I’éprouvette et (d) zone proche de la couche d’oxyde.

L’inversion du sens d’orientation des radeaux peut étre expliquée par le flux d’Al venant du revétement
qui va causer le grossissement des précipités y/ proches du revétement et cela donne lieu a la coalescence
des précipités suivant I’axe horizontal. Avant le processus de dépdt de la couche du revétement, une étape
de sablage a été réalisée sur I’éprouvette. Cette étape engendre des contraintes résiduelles de compression
dans la zone proche du revétement. Cela peut expliquer 1’inversion du sens des radeaux.

La mise en radeaux locale peut se former a cause de la différence de dilatation thermique et du contraste
élastique entre le substrat et le revétement. Cela peut mettre la zone proche du revétement en compression a
basse température au cours du cycles thermo-mécaniques. Ces phénomenes sont compliqués par le fait que
ces revétements sont treés ductiles aux températures testées.

Zone proche de I’oxyde Les précipités prennent une forme sphérique proche de I’oxyde jusqu’a la
dissolution totale quand uniquement une oxydation isotherme est appliquée sans chargement mécanique (cf.
figure 4.3). Dans la zone proche de I’oxyde, les précipités 7 gardent la forme des radeaux observée dans
la zone loin de la couche d’oxyde, mais avec une taille des radeaux plus faible suite a des chargements de
fluage en traction ou de fatigue thermo-mécanique avec maintien en traction ou compression (cf. figure 4.17-
d, 4.18-d et 4.19). La fraction volumique des précipités y/ n’est pas constante tout au long de 1’éprouvette
: elle est plus grande dans la zone proche du revétement et plus petite dans la zone proche de I’oxyde par
rapport au milieu de I’éprouvette.

Proche de la surface libre, une couche d’oxyde d’alumine Al,O3 est créée qui génere un flux d’Al
sortant. Cela va appauvrir la zone du substrat proche de I’oxyde en Al ce qui va engendrer une dissolution
des précipités 7 et conduire a une zone composée uniquement de la phase y. La taille de la zone ou les
précipités y/ sont dissouts est plus importante quand on augmente le nombre de cycles de N = 1000 cycles
a N = 2000 cycles, c’est-a-dire, en augmentant le temps passé a haute température.

De plus, la taille de cette zone appauvrie en Al augmente avec les cyclages thermo-mécaniques puisque
dans le cycle thermique il y a des phases de chauffage et de refroidissement qui vont causer I’écaillage d’une
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partie de la couche d’oxyde du fait des différences de dilatation thermique entre les couches de substrat et
d’oxyde en plus du chargement mécanique dii au cyclage mécanique synchronisé avec le cyclage thermique.
En effet, quand une partie d’oxyde est écaillée,la cinétique d’oxydation est accélérée.

L’éprouvette a une forme tubulaire, la surface extérieure est revétue, la surface intérieure est brute
d’usinage. Cela cause 1’oxydation du superalliage nu par la surface intérieure de 1’éprouvette tubulaire.
Dans ce cas, le flux d’ Al est sortant du substrat vers la couche externe pour former 1’oxyde. Par conséquent,
I’inversion de I’orientation des radeaux observée dans la figure 4.17-b ne peut pas étre causée par le flux
d’Al. On peut émettre 1’hypotheése que des contraintes résiduelles causées par les conditions d’usinage a
I’intérieur du tube influencent I’orientation des radeaux. En outre pour o = 30 MPa et N = 2000 cycles, les
radeaux sont de type P ce qui est cohérent avec I’ensemble des essais. Les contraintes résiduelles liées a
I’usinage ont pu se relaxer cycliquement.

(d)60M Pa /750 cycles

(€)—30MPa /1000 cycles (£)30M Pa /1000 cycles (2)30MPa /2000 cycles (h)60M Pa /750 cycles

Figure 4.19: Observation optique du substrat AM 1 bas soufre suite a un essai de fatigue thermo-mécanique.
Au milieu de I’éprouvette : (a) hors-phase, (b-d) en-phase. Dans la zone proche de la couche d’oxyde : (e)
hors-phase, (f-h) en-phase.

4.4 Modélisation des chargements complexes

Dans cette partie, des simulations numériques sont réalisées pour étudier I’effet de quelques charge-
ments complexes sur I’évolution de microstructure Y — ¥/ comme 1’essai de fatigue isotherme, fatigue-fluage
isotherme avec différentes valeurs de contrainte moyenne et 1’essai de fluage anisotherme.

4.4.1 Essai de fatigue isotherme

Afin de tester la capacité du modele développé dans le chapitre précédent a simuler des cas de charge-
ments complexes, la microstructure de la figure 4.20-a est soumise a des chargements cycliques de fatigue
isotherme avec une contrainte moyenne positive, négative ou nulle. Des conditions périodiques ont été ap-
pliquées aux bords. Les résultats de ces simulations sont en accord avec les observations expérimentales
présentées au début de cette section. En effet, pour ’essai de fatigue avec contrainte moyenne nulle il n’y a
pas de mise en radeaux (cf. figures 4.20-b et 4.20-f). Cependant, des mises en radeaux de type N et de type
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P sont obtenues numériquement respectivement dans le cas d’un essai de fatigue avec contrainte moyenne
positive et négative (cf. figures 4.20-c, 4.20-g et figures 4.20-d, 4.20-h respectivement).

o e 22

(a)avant chargement (b)Ginoy = OMPa (€)Oimoy = +120MPa (d)Gmoy = —120MPa
I
0.i4 O.iS 0.'18 0.‘20 0.22 0.24
Cai
(e)avant chargement (1) Omoy = OMPa (8)Omoy = +120M Pa (h) oy = —120M Pa
N
0.‘0 0.‘5 l.IO 1.‘5 2:0 2.‘5 3.'0 3.‘5 4.‘0
Variant

Figure 4.20: Simulation d’un essai de fatigue isotherme a T = 950°C avec une contrainte moyenne G,y en
tenant compte de la viscoplasticité : champ de concentration de Cr (a,e) at = Oh, (b,c,d,f,g,h) at = 10h et
champ de variants des phases ! (variant = {1,2,3,4}) et la phase vy (variant = {0})

Dans la figure 4.21, les cycles de chargement en contrainte pour trois valeurs de contrainte moyenne
Omoy = {0,+120,—120} MPa sont tracés. Ces chargements cycliques ont un effet sur I’évolution de la
fraction volumique. Des oscillations de faibles amplitudes et de fréquences élevées sont observées tout au
long de I’évolution de la fraction de y/. L’amplitude et la forme des oscillations varient en fonction du type
de chargement, présentent un régime transitoire au début de I’essai et tendent a se stabiliser vers la fin de
I’essai. La déformation viscoplastique varie en fonction du type de chargement : dans le cas d’une contrainte
moyenne positive ou négative, un effet rochet est observé, la valeur absolue de la déformation continue a
augmenter. Cependant, dans le cas d’une contrainte moyenne nulle la déformation est saturée en oscillant
entre une valeur maximale et une valeur minimale.

L’évolution de la fraction volumique de la phase Y/ des essais de fatigue isotherme avec une contrainte
moyenne positive, négative et nulle est comparée avec celle de fluage en traction et compression (cf. figure
4.22). Il n’y a pas de différence entre les courbes de fraction volumique des essais de fluage en compression
et fatigue isotherme avec une contrainte moyenne négative. Ce résultat est observé aussi dans les courbes de
déformation viscoplastique €7 car la déformation viscoplastique est localisée dans les couloirs de la phase
Y et que la phase 7 est élastique. Une différence de 4% est observée entre la fraction volumique de }7 pour
I’essai de fatigue isotherme avec une contrainte moyenne positive et ’essai de fluage en traction. A cause
de la différence de chargement entre les deux cas, une différence de microstructure est obtenue au niveau
de la taille et du grossissement des précipités. A 1’aide de cette comparaison, on peut dire que la fraction
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Figure 4.21: Evolution des paramétres moyennes {o11, 1T ' €'P} dans le cas d’une simulation d’un essai de
fatigue isotherme a T = 950°C : Ac = 480 MPa et Gyoy = {—120,0,4+120} MPa en considérant le cas

viscoplasticité sur le volume élémentaire représentatif (RVE).

volumique de la phase y7 est pilotée par la contrainte moyenne Gy .

80
Fm—ﬂh\___
75 4 k S

i, (y') (%)

70 4

65 T T T T

0.10 -

0.05

£ (%)

0.00

—0.05 A

temps (h)

Omoy = OMPa
Omoy = + 120MPa
Omoy = — 120MPa
Otiyage = + 240MPa
Ofiyage = — 240MPa

Figure 4.22: Comparaison entre les évolutions des paramétres moyennes de la fraction et la déformation
viscoplastique dans le cas d’une simulation d’un essai de fatigue isotherme G,y = {OMPa,+£120MPa} et

le cas d’une simulation d’un essai de fluage Griyqge = =240MPa a T = 950°C
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Figure 4.23: Comparaison entre les microstructures aprés un essai de fluage (a) Of1yqqe = +240MPa, (b)
Ofluage = —240MPa, (c) Cpoy = +120MPa et (d) Gyoy = —120MPa

4.4.2 Essai de fatigue-fluage isotherme

La microstructure de la figure 4.24.a est soumise a des chargements cycliques de fatigue-fluage, c’est-a-
dire un essai de fatigue avec un temps de maintien, avec une contrainte moyenne positive, négative ou nulle
(cf. figure 4.25). Des conditions périodiques sont appliquées aux bords.

o e 2

(a)avant chargement (b)Gyoy = OMPa (€)Omoy = +120M Pa (d)Opoy = —120M Pa
I
Cu
(e)avant chargement (H)6y0y = OMPa (8)Omoy = +120M Pa (h)Gy0y = —120M Pa
N
Variant

Figure 4.24: Simulation d’un essai de fatigue-fluage isotherme a T = 950°C avec une contrainte moyenne
Omoy en tenant compte de la viscoplasticité : champ de concentration de Cr (a,e) a t = Oh, (b,c,d f,gh) a
t = 10h et champ de variants des phases ! (variant = {1,2,3,4}) et la phase 7y (variant = {0})

Dans la figure 4.25, les cycles de chargement en contrainte avec un temps de maintien de 5 min pour trois
valeurs de contrainte moyenne, G,y = {0,+120,—120} MPa sont tracés. Ces chargements cycliques ont
un effet sur 1’évolution de la fraction volumique. Des oscillations de faible amplitude et de fréquence élevée
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sont observées tout au long de 1’évolution de la fraction de 7. L’amplitude et la forme de oscillations varient
en fonction du type de chargement. Les courbes de la fraction de y/ ont un régime transitoire au début de
I’essai et il tend a se stabiliser vers la fin de I’essai. La déformation viscoplastique varie en fonction de type
de chargement : dans le cas avec une contrainte moyenne positive ou négative, I’effet de rochet est observé.
La valeur absolue de la déformation continue a augmenter. Cependant, dans le cas avec une contrainte
moyenne nulle la déformation est saturée en oscillant entre une valeur maximale et une valeur minimale.

Les résultats de ces simulations sont en accord avec les observations expérimentales des essais faits par
P. Sallot [Sallot, 2012] pour les observations faites en volume présentées au début de ce chapitre. En effet,
pour I’essai de fatigue-fluage avec contrainte moyenne nulle il n’y a pas de mise en radeaux. Cependant,
une mise en radeaux de type N et de type P sont observées numériquement respectivement dans le cas d’un
essai de fatigue-fluage avec contrainte moyenne positive et négative.
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Figure 4.25: Evolution des paramétres moyennes {o11, 17 ' €'P} dans le cas d’une simulation d’un essai de
fatigue-fluage isotherme a T = 950°C : Ac = 480 MPa et G,y = {—120,0,4+120} MPa en considérant le
cas viscoplasticité sur le volume élémentaire représentatif (RVE).

4.4.3 Essai de fluage anisotherme

Pour simuler un essai de fluage anisotherme, if faut décrire I’évolution des constantes du tenseur
d’élasticité cubique (Cy1, Cip et Caa) en fonction de la température (cf.figure 4.26.a). Cette évolution a
été déterminée par [Epishin et al., 2021] pour I’alliage CMSX-4. De méme, les coefficients d’écrouissage

135



Chapter IV. Evolution de microstructure ¥ — ¥/ sous chargements complexes, cas d’une surface libre

cinématique (C, D), la limite d’élasticité Ry et les coefficients de la loi de Norton (K,n) sont dépendants
de la température. De plus, 1I’évolution des concentrations d’équilibre des phases y et ¥/ en fonction de
la température est décrite par [Wang et al., 2007] (cf. figure 4.26.b) et par les équations suivantes avec la
température T exprimée en K :
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Figure 4.26: Evolution des paramétres en fonction de la température : (a) modules d’élasticité cubique (C\j,
C1; et Cyq) pour CMSX-4 [Epishin et al., 2021] (b) concentration d’équilibre des phases y et Y/

Les valeurs de la courbure de 1’énergie de la phase 7, Af sont déterminées en identifiant les courbures
de I’énergie de Gibbs de la phase y pour chaque valeur de température en appliquant une régle de propor-
tionnalité et en prenant la température T=950°C comme référence (cf. figure 4.27).
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Figure 4.27: Evolution des paramétres en fonction de la température : (a) énergie libre de la phase y obtenue
a partir de la base de données Thermocalc, (b) courbure de I’énergie Af de la phase Y et (c) coefficient de

diffusion D

Le coefficient de diffusion D est exprimé en fonction de la température par la relation suivante :
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avec Dy = 1.45 x 10~ m?s™!, AU =2.8¢V, kg =8.617 x 1072eV.K~! et la température T est en K.

Afin de s’assurer la convergence des calculs en tenant compte de ces valeurs de parametres d’entrée
dépendant de la température, trois simulations d’un essai de fluage & T=700°C, T=950°C et T=1100°C sont
réalisées avec une contrainte de fluage o1, = +240 MPa pendant = 1004 (cf. figure 4.28).
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Figure 4.28: Simulation de fluage avec une contrainte Gyjyqg0 = +240 MPa a t = 100h pour trois valeurs de
température : (a) T=700°C, (b) T=950°C et (c) T=1100°C

Un essai de fluage anisotherme est simulé avec un cyclage thermique entre les températures 7;,,;, = 25°C
et Tax = 1150°C sous une contrainte de fluage G40 = +240 MPa avec un temps de maintien At =
{15min,30min,60min} (cf. figure 4.29). Une faible diminution de la fraction des précipités y/ est observée
quand le temps de maintien a haute température est diminué de Ar = 60 min a Ar = 15 min quand on
garde uniquement les parties a haute température (cf. figure 4.30). Ces essais sont comparés a un essai
de fluage isotherme & 7' = 1150°C. Comme dans les essais de fluage anisotherme, figure 4.2, on observe
numériquement 1’augmentation de la vitesse de fluage par rapport a 1’essai de fluage isotherme lorsque le
temps de maintien est réduit (cf. figure 4.31).
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Figure 4.29: Les cycles thermiques pendant I’essai de fluage anisotherme entre les températures Ty, =25°C
et Thpay = 1150°C
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Figure 4.30: Evolution de la fraction volumique de ! au cours de I’essai de fluage anisotherme : (a) essai
complet et (b) parties a haute température T = 1150°C
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Figure 4.31: Evolution des paramétres au cours de ’essai de fluage anisotherme : déformation macro-
scopique totale < €11 > : (a) essai complet et (b) parties a haute température T = 1150°C, déformation
macroscopique viscoplastique < €7 > : (a) essai complet et (b) parties & haute température T = 1150°C
et < Xy1 > : (a) essai complet et (b) parties a haute température T = 1150°C
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4.5 Modélisation des effets de surface

4.5.1 Effet d’oxydation sur la microstructure

Dans cette partie, 1’effet de croissance d’oxyde sur la microstructure /7y’ est étudié en imposant un
flux d’aluminium Al sortant vers la surface libre o I’oxyde est formé (cf .figure 4.32). Des conditions
périodiques sont considérés sur les cotés afin de simuler la continuité de microstructure y/y/. Un maillage
qui fait 2umx3.5um discrétisé en 297x487 noeuds contient 4x7 précipités y de taille 420 nm et des canaux
de 7y de largeur 80 nm (cf .figure 4.33).

Un traitement thermique d’une heure est appliqué sur la microstructure a température 7 = 950°C dans
le but d’atteindre 1’équilibre chimique avant d’appliquer un flux d’ Al sortant égale a J4; = 5.10 %mm=2.h~!
pour tenir compte de ’effet de I’oxydation. Un choix d’un flux d’Al constant est fait pour simplifier le
probleme.

La dissolution des précipités y/ suite a la diffusion d’ Al vers la surface libre pour former I’oxyde donne
lieu a une modification de la morphologie des précipités d’une forme cubique vers une forme sphérique
(cf. figure 4.34). Ce changement de morphologie des précipités présenté dans la figure 4.34 a été observé
expérimentalement dans les travaux de [Bensch et al., 2013] (cf. figure 4.3).
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Figure 4.32: Conditions aux limites pour les 6 degrés de liberté {U,,U,,C, 1, ¢, 03}

0.00s|

0.225

3.5
0.200

3.0
0.175

N
5

0.150

[-1

N
o
Variant [-]

Q
0.125

=
w

0.100
1.0

0.075
0.5

0.050

0.0

(a) (b)

Figure 4.33: Conditions initiales pour : (a) la concentration et (b) les variants de la phase Y/
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Figure 4.34: Simulation d’effet d’oxydation sur la microstructure y/y! : champs de concentration d’Al,

champs de variants de yl, champs de déformation €)' et champs de la contrainte Gy,

4.5.2 Effet d’oxydation et des chargements sur la microstructure

Dans cette partie, I’effet de chargement mécanique de fluage sur la microstructure y/y’ est étudié. En
plus des mé&mes conditions aux limites et initiales utilisées dans le paragraphe précédent, un chargement de
fluage est imposé avec 011 = 240M Pa (cf. figure 4.35).
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Figure 4.35: Conditions aux limites pour les déplacements {U,,U, } et le chargement mécanique appliqué.

Comme dans le cas d’étude d’effet d’oxydation, une dissolution des précipités est observée proche de
la surface libre ou I’oxyde se forme. De plus, une mise en radeaux des précipités est obtenue loin de la
surface libre (cf. figure 4.36). Par contre, le changement de morphologie des précipités est différent lorsque
le chargement mécanique est ajouté en condition de flux sortant dans la zone proche de la surface libre. En
effet, le chargement de fluage en traction (resp. en compression) provoque la mise en radeau des précipités
dans la direction perpendiculaire (resp. parallele) a la direction de chargement (cf. figure 4.36 et resp. figure
4.37) et le flux sortant engendre une dissolution inhomogene des précipités : la partie d’un précipité du
coté "oxyde" se dissout avant le reste du précipité. Ce résultat de simulation donne des morphologies de
précipités proches de ceux obtenus expérimentalement dans 1’article de [Yu et al., 2020a] (cf. figure 4.38).
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Figure 4.36: Simulation d’effet d’oxydation et des chargements de fluage en traction sur la microstructure
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Figure 4.37: Simulation d’effet d’oxydation et des chargements de fluage en compression sur la microstruc-
ture Y/y! : champs de concentration d’Al, champs de variants de y!, champs de déformation €| et champs
de la contrainte o1
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Figure 4.38: Observation MEB de la microstructure y/y! proche de la surface oxydé aprés un temps de
t = 227.5h et un fluage en traction a o1; = 220MPa a température T = 980°C. L3 : région de y/y!, L, :
couche de phase 7! réduite et Ly : couche sans ! [Yu et al., 2020a]
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4.5.3 Prévision de la taille de la zone de déplétion

Les fluages primaires et secondaire sont décrits facilement en associant loi de Norton et écrouissage pour
la loi de comportement de la matrice y. Ce n’est pas le cas pour le fluage tertiaire. Cependant, ce dernier
est observé dans le cas ou un flux d’Al sortant dii a I’oxydation est considéré qui conduit a la dissolution
progressive des précipités y7 (cf. figure 4.39). Un effet de flux d’Al sur la déformation viscoplastique
cumulée p est observé en comparant les courbes pour différents flux Jy; = ]70 Ju=JoetJy=Jypx2et
avec la méme contrainte ¢ = 240 MPa. On constate que la valeur du flux d’ Al sortant pour la méme valeur
de la contrainte o = +240 MPa (cf. courbes bleu, orange et vert) influence la déformation viscoplastique
cumulée p. En effet, lorsqu’un flux d’Al sortant est appliqué, la fraction volumique de la phase y7 diminue
en fonction du temps, cela affaiblit la résistance au fluage et peut engendrer I’amorgage d’une fissure en
surface. Le saut initial dans la courbe de p entre la courbe avec une contrainte ¢ = 120 MPa et ¢ = 240
MPa avec un flux Jy; = Jp est dii a ’augmentation de la contrainte appliquée. Le volume considéré dans
cette simulation est petit en raison de coiit du calcul. Pour obtenir des résultats quantitativement proches de
I’observation expérimentale, il faudrait augmenter la taille du volume simulé.
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Figure 4.39: Effet de la contrainte imposée et du flux sortant d’Al sur la déformation viscoplastique cumulée
pavec Jo=5.10"%mm=2.h~\.

a Influence du flux sortant d’Al

Afin d’étudier I’influence de flux sortant d’Al, qui représente I’effet de 1’oxydation de la surface sur
I’évolution de la microstructure (y/y/), trois simulations de fluage en traction sont réalisées avec une
contrainte Ofy,qge = +240 MPa pour trois valeurs de flux d’Al Jy; = 12—0, Jag = Jo et Jy = Jy X 2 avec
Jo=5.10"%mm=2.h~!. Lintensité de flux a une influence sur le temps initial de dissolution des précip-
ités et sur 1’épaisseur de la zone de déplétion (cf. figure 4.40). De méme, plus I’intensité est importante,
plus la cinétique de dissolution est rapide. L’arrangement spatial des différents variants de précipités y/
a un effet sur I’avancement de zone de déplétion. Quand deux précipités de méme variant coalescent, ils
se dissolvent moins rapidement que deux précipités de variants différents : c’est le cas de la premicre et
quatrieme rangée des précipités en partant de gauche (cf. figures 4.41.a et 4.41.b).
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Figure 4.40: Effet de flux d’Al sortant sur la cinétique de dissolution des précipités Yyl pour une contrainte
imposée 6 = +240MPa avec Jg = 5.10 Smm=2.h~!.
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Figure 4.41: Effet de flux d’Al sortant sur la cinétique de dissolution des précipités y!l pour le méme temps
t = 13h. Champs de concentration d’Al pour une contrainte imposée ¢ = +240M Pa et un flux sortant d’Al
(a): Ty ="2,(b): Ja=Jyet(c): Ja=Jox2avecJp=510"Cmm 2.h~",

b Influence de la contrainte imposée

Afin d’étudier I’influence de la contrainte de fluage imposée en présence d’un flux sortant d’Al, trois
simulations de fluage en traction avec une contrainte e = {0,+120,+4240} MPa avec un flux d’Al
Ja; = Jo sont réalisées. En présence de flux sortant, la contrainte de fluage a une influence sur la forme de
précipités. En effet, dans le cas sans chargement mécanique les précipités s’arrondissent sous I’effet du flux.
En augmentant la contrainte de fluage, les précipités prennent une forme de radeaux et s’amincissent face a
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la surface libre a cause du flux d’Al sortant (cf. figure 4.42).
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Figure 4.42: Effet de la contrainte imposée sur la cinétique de dissolution des précipités y! pour une distance
de zone de déplétion égale a 0.5um dans la premiere rangée des précipités. Champs de concentration d’Al
pour un flux sortant d’Al Jy; = Jy = 5.10 %mm2.h~ ! et une contrainte imposée ¢ (a) : 0 =0MPa, (b) :
0 =+4+120MPa et (c) : 6 = +240M Pa.

Le signe de la contrainte influence la cinétique de dissolution des précipités. Dans le cas du fluage
en compression Oyy,qge = —240 MPa, la dissolution est accélérée par rapport aux cas de fluage en traction
Ofluage = +240 MPa. Cet effet reste moins important que I’effet de I'intensité du flux d’Al sortant (cf.
figures 4.43 et 4.40).
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Figure 4.43: Effet de la contrainte imposée sur la cinétique de dissolution des précipités y!I pour un flux
sortant d’Al Jy; = Jo = 5.10 % mm—2.h~!
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¢ Evolution de la concentration et de la déformation viscoplastique cumulée

Dans ce paragraphe, 1’influence locale du flux et de la contrainte sera étudié dans le cas de la sim-
ulation d’un essai de fluage avec une contrainte Oy qg. = +240 MPa et un flux sortant J4; = Jo X 2 ou
Jo=5.10"%mm=2.h~!. La plasticité pilote le flux d’ Al local dans la direction horizontale en plus de 1’effet
du flux imposé du c6té surface libre. Cette plasticité crée un court-circuit de diffusion. Un gradient de
concentration est observé dans la zone de déplétion et a I'intérieur des précipités (cf. figure 4.44). Une cor-
rélation est observée entre la concentration et la déformation viscoplastique cumulée p : les minima locaux

de concentration correspondent aux maxima locaux de la déformation viscoplastique cumulée p (cf. figure
4.45).
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Figure 4.44: (a) Champs de concentration d’Al et (b) Champs de déformation cumulée pour une contrainte
imposée ¢ = +240M Pa et un flux sortant d’Al (b) : Ja; = Jy X 2 avec Jy = 510 %mm2.h~ 1.
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Figure 4.45: (a) Profils de concentration d’Al et de la déformation viscoplastique cumulée (b) suivant la
premiére rangée de précipités de coté gauche (cf. ligne continu sur la figure 4.44-a). (c) profils de con-
centration d’Al et (d) la déformation viscoplastique suivant le couloir de 7y entre la premiére et la deuxiéme
rangée de précipités du coté gauche (cf. ligne interrompu sur la figure 4.44-a). Un flux d’Al Ja; = Jo X 2

"14“6“ Jo=5.10"mm=2.h~" et une contrainte de fluage O fiyage = 240 MPa sont imposés.
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4.6 Conclusions et perspectives

Dans ce chapitre, quelques éléments de I’influence de chargements thermomécaniques complexes ont été
étudiées pour des effets en volume et en surface pour des superalliages monocristallins a base de Ni y— y/.
En condition de fluage, le niveau de contrainte modifie le processus de diffusion Bensch et al. [2013];
Yu et al. [2020a]. En particulier, a faible contrainte 1’effet de paroi mince est accentué dans la mesure
ou la zone de dissolution des précipités Y/ est plus étendue pour des temps plus longs avant rupture. De
plus, de nouvelles observations a partir d’essais de cyclage thermique de fatigue thermo-mécanique réalisés
par Pierre Sallot dans sa these Sallot [2012], permettent de clarifier certains mécanismes de couplage en
observant la mise en radeaux et la dissolution des précipités y/ pour ces conditions. Dans la zone proche du
revétement, pour un flux “entrant” d’Al, on observe a la fois une perturbation de 1’orientation des radeaux,
qui sont de plus en plus allongés au fur et a mesure qu’on s’éloigne de la zone d’interdiffusion (cf. figure
4.46-a). Ces radeaux sont significativement plus allongés dans la zone proche de revétement que dans
la zone a cceur de I’échantillon ol on peut supposer que les flux de diffusion ne sont plus pilotés par le
revétement (cf. figure 4.46-b).
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Figure 4.46: Observation MEB d’un essai de fatigue thermo-mécanique en-phase (IP) avec un maintien en
traction : contrainte moyenne G,y = 30MPa avec un nombre de cycle N =2000 et T = 100/1100°C : (a)
zone proche du revétement et (b) zone au milieu de I’ éprouvette

Enfin, on a montré que dans la zone non revétue, ol se développe une couche d’oxyde de croissance, la
déplétion en Y/ est également fonction des conditions de sollicitation mécanique. L’ orientation des radeaux
semble en outre pilotée par 1’état de contraintes résiduelles induites par ’'usinage. On peut déduire de ces
observations plusieurs éléments, pour un superalliage base Ni monocristallin a misfit négatif (cf. figure
4.47.b) :

e [a mise en radeaux est classiquement fonction de 1’orientation du signe des contraintes appliquées a
haute température, c’est-a-dire que méme en régime anisotherme, les contraintes de traction a haute
température favorisent des radeaux de type N, et des contraintes de compression a haute température
favorisent des radeaux de type P;

e Un flux “entrant” d’Al, qui correspond notamment au cas des revétements de diffusion riches en Al,
conduit a une mise en radeau de type P a proximité du revétement. On ne peut toutefois exclure
I’influence encore une fois de contraintes résiduelles liées a la préparation de surface préalable au
dépot;

e Un flux “sortant” d’Al, qui correspond notamment au cas d’une surface nue exposée a I’oxydation,
conduit a une dissolution des précipités Y voire a une réorientation des radeaux de type P vers des
radeaux de type N sous contrainte de compression.
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Figure 4.47: Diagramme d’orientation des radeaux en fonction du couplage flux-contrainte

L’analyse numérique qu’on a proposée a partir d’un modele champs de phase couplant diffusion et
mécanique et implémentée par éléments finis permet de poursuivre cette discussion.

L analyse en conditions périodiques de 1’évolution de microstructure pour des chargements complexes,
qui simule I’effet de « volume » permet de déduire quelques points importants. En fatigue fluage isotherme,
le modele proposé rend compte des effets de contrainte moyenne et de temps de maintien de facon cohérente
avec I’état de I’art expérimental. En fluage anisotherme, on retrouve également une cohérence certaine
avec les rares résultats de la littérature. En effet, un temps de maintien court a haute température accélere
notablement la vitesse de fluage. Ces résultats sont encourageants dans la mesure ot méme si 1’identification
des parametres du modele pourrait étre améliorée, le modele rend compte des interactions attendues en
fatigue thermo-mécanique. Une comparaison plus poussée avec des résultats de la littérature ou des essais
mettant en ceuvre ces couplages permettrait d’affiner le choix des parameétres du modele couplé.

Pour le cas d’effet de flux entrant/sortant, on a dii procéder a quelques simplifications. En effet, les
analyses expérimentales correspondent a des cas anisothermes qui n’ont pas été pris en compte durant les
simulations. Or, le cyclage thermique méme en absence de fluage rajoute de la plasticité a basse température
notamment dans le revétement. Par souci de simplification, on a simulé uniquement le fluage pour différents
niveaux de flux d’aluminium Al. La simulation permet de mettre en évidence les effets observés expéri-
mentalement grace a la modélisation du flux d’Al. On peut en conclure, que méme si I’aspect anisotherme
ne peut étre négligé, la directionnalité des radeaux est principalement pilotée par le couplage mécanique —
diffusion pour un état mécanique a haute température, et ce malgré d’éventuelles relaxation de contrainte.
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La diffusion des especes chimiques dans un matériau peut étre influencée par le chargement mécanique
qu’il a subi. Les études de référence ont regardé I’effet de la pression hydrostatique de 1’ordre de plusieurs
GPa et ont établi un couplage avec la contrainte. Cependant, peu d’études se sont intéressées a I’effet des
chargements moins importants proches des composants en services. Des essais de fluage a haute température
précédés ou non d’un écrouissage a basse température ainsi qu’un essai d’écrouissage a basse température
seul suivi d’un essai de diffusion a haute température ont été testés et comparés avec un essai de diffusion
seul considéré comme un essai de référence. Pour apporter des éléments de réponse a ces cas de faible
contrainte, nous avons utilisé des couples de diffusion simplifiés monophasé Ni — Cr et biphasé Ni — Cr — AL
Un faible effet sur la cinétique de diffusion est constaté sur I’essai de fluage a haute température. Cet effet
est plus prononcé quand en plus de I’essai de fluage a haute température, un écrouissage a basse température
est appliqué. Ceci peut étre expliqué par la création de nouvelles dislocations, grace a I’écrouissage a basse
température, qui contribuent visiblement a la diffusion a haute température malgré une probable restauration.

La plupart des modeles traitants le couplage diffusion — mécanique se limitent a 1’élasticité dans la
littérature. Une extension de la théorie de la diffusion couplée a la mécanique en prenant en compte 1’élasto-
viscoplasticité est proposée. Ce modele est implémenté en utilisant la méthode des éléments finis et deux
types d’implémentation numérique sont considérés : a savoir une formulation en utilisant un couplage direct
au point de Gauss ou une formulation a I’aide d’un élément mixte. Ces deux implémentations sont validées
avec des exemples dont on connait les solutions analytiques. Ce choix de modélisation a permis de prendre
en compte ce couplage et de reproduire les résultats expérimentaux tout en simplifiant les équations de
couplage et en éliminant les termes dont I’effet est négligeable.

Dans un matériau comme le superalliage monocristallin a base de Nickel biphasé y—y7, la diffusion des
especes chimiques est influencée en plus du chargement mécanique par la transformation des phases. Un
modele issu de la littérature a été implémenté a 1’aide de la méthode des éléments finis pour étudier le cou-
plage diffusion — mécanique (viscoplasticité) en tenant compte de la transformation de phase et en utilisant
la méthode des champs de phase. Grace a des analyses de sensibilité, les parametres du modele influant sur
la mise en radeaux comme le signe et la valeur de la contrainte et I’inhomogénéité élastique ont étudiées.
Les mises en radeaux de type P et N sont simulées a 1’aide de ce modele pour des cas de chargements simples
(fluage en traction, en compression et en cisaillement) en déformations planes généralisées et en 3D. L’effet
de la viscoplasticité sur la morphologie des précipités et la cinétique de la mise en radeaux sont étudiés.
Ces simulations permettent de valider ce modele qui prend en compte le couplage diffusion — mécanique —
transformation des phases.

Des observations originales de la mise en radeaux ont été effectuées sur des éprouvettes constituées d’un
substrat en superalliage base Ni monocristallin et revétues par (Ni,Pt)Al. Ces éprouvettes avaient été testées
par Pierre Sallot avec des chargements thermo-mécaniques complexes. Dans la zone proche du revétement,
nous avons observé une perturbation de 1’orientation des radeaux et des radeaux de plus en plus allongés
au fur et a mesure que I’on s’éloigne de la zone d’interdiffusion. On observe la déplétion des précipités
Y’ dans la zone de substrat proche de la zone non revétue ol se forme une couche d’oxyde. Une analyse
numérique est réalisée a I’aide du modele développé dans le chapitre 3 couplant la diffusion, la mécanique
et la transformation des phases.

Des analyses en conditions périodiques, pour simuler I’effet de «volume», avec des chargements com-
plexes comme la fatigue fluage isotherme et le fluage anisotherme ont permis de rendre compte des effets
de contrainte moyenne et de temps de maintien. L’effet de 1I’oxydation sur I’évolution des microstructures
est modélisé en considérant un flux d’ Al sortant du substrat vers le c6té non revétu ou la couche d’oxyde se
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forme.

La comparaison de la morphologie des précipités ¥/ simulés en tenant compte de I’effet de 1’oxydation
montre une cohérence avec les résultats de la littérature et les observations réalisées. Les précipités com-
mencent a se dissoudre pres du coté ou le flux est appliqué en gardant une forme circulaire comme dans
les résultats de la littérature. Cependant, les précipités prennent la forme de radeaux et se dissolvent d’une
facon progressive a partir de la partie proche du c6té ou le flux est appliqué quand un chargement de fluage
est appliqué en plus du flux sortant d’Al.

Originalité de ma contribution

Scientifique

Ce travail a permis de réaliser des essais de diffusion sur des couples des diffusion bimatériaux simpli-
fiés afin de mettre en évidence le couplage diffusion — mécanique et son effet sur la cinétique de diffusion.
De plus, des observations d’évolution de microstructures de superalliage monocristallin a base de Ni ont été
réalisées suite a des chargements complexes de fatigue fluage anisotherme avec des contraintes moyennes
positives et négatives. Ces observations ont permis de mettre en évidence le couplage diffusion — mécanique
— transformation de phases et d’étudier les effets de chargements complexes et de temps de maintien. Les
observations d’évolutions de microstructure du c6té non revétu montrent la présence d’une zone de déplé-
tion ou une dissolution des précipités y/ a eu lieu. Cela est causé par I’oxydation du c6té non revétu. Des
simulations des évolutions de microstructures sous chargements complexes de fatigue fluage isotherme et
fluage anisotherme ont été réalisées. Les comparaisons avec les résultats de littérature et les observations
montrent une cohérence des morphologies des précipités 7. L’effet de 1I’oxydation qui est étudié numérique-
ment, est pris en compte dans les simulations en appliquant un flux de diffusion d’ Al du substrat vers le c6té
non revétu pour former la couche d’oxyde. Une cohérence est trouvée entre les observations et les résultats
des simulations.

Numérique

Pour la partie numérique, des nouveaux codes ont été développés au cours de la these. En effet,
I'interfacage avec la base de données thermodynamiques de "ThermoCalc" est validé en comparant des sim-
ulations de diffusion multi-composants aux résultats obtenu avec le module de diffusion multi-composants
unidimentionnel de ThermoCalc "Dictra". De plus, deux formulations originales du couplage diffusion —
mécanique et diffusion — mécanique — transformation de phases ont été développées a I’aide de la méthode
des champs des phases. Grace a ces formulations, deux nouveaux modeles traitants ces couplages forts
sont implémentés avec la méthode des éléments finis dans le code «Z-set». En effet, toutes les équations
de couplage sont résolues a chaque pas de temps. Les codes développés sont rendus disponibles dans Z-set
avec la base de tests correspondante.

Perspectives a court terme

Au niveau expérimental, les éprouvettes analysées ont subi un essai de fatigue-fluage anisotherme avec
des contraintes moyennes positives et négatives. Ces essais sont trop complexes, d’autres essais plus simples
sont a faire pour déterminer I’effet de chaque partie de I’essai comme les essais suivants : fatigue isotherme,
cyclage anisotherme, fluage anisotherme et fatigue anisotherme.

Parmi les perspectives numériques a court terme, on peut prévoir I’utilisation de la plasticité cristalline
qui permet de mieux modéliser le comportement des superalliage monocristallin a base de Ni et de réaliser
des chargements mécaniques dans différentes orientations cristallographiques. De plus, pour modéliser
des microstructures plus fideles aux observations expérimentales, il faut modéliser les différents éléments
chimiques présents expérimentalement dans le superalliage en utilisant une base des données thermody-
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namiques. Cela est possible en utiliser la méthode des champs des phases multiples «multi-phase field
method (MPFM)».

De méme, il faut utiliser des méthodes numériques comme des méthodes de réduction de modele pour
réduire le temps de calcul afin de réaliser des simulations en 3D d’évolutions de microstructure, ainsi que
des méthodes permettant de modéliser une microstructure plus grande et plus représentative du superalliage
comme le maillage adaptatif. Au méme temps, il faut aussi modéliser une échelle plus faible par d’autres
méthodes numériques pour bien identifier certains parametres comme 1’énergie d’interface.

Des études de la croissance de 1’oxyde sur le zirconium montrent que 1’écaillage d’oxyde est dii au
couplage diffusion — mécanique. Le modele développé peut étre utilisé pour étudier ce couplage dans le but
de prolonger la durée de vie des grains de combustibles dans les réacteurs nucléaires.

Perspectives a long terme

Les codes développés peuvent étre considérés comme une premiere pierre dans le développement des
modeles numériques utilisables dans diverses applications telles que :

e Procédés thermomécaniques
Simulation d’évolution des microstructures suite a des procédés thermomécaniques ol les couplages
jouent un réle important dans 1’obtention des propriétés recherchées.

e Aubes de turbine
Prendre en compte 1’évolution des microstructures dans la simulation des chargements thermomé-
caniques de service subis par I’aube de turbine

e Batteries : Li-ion
L’industrie automobile s’oriente de plus en plus vers une motorisation électrique et cela nécessite une
amélioration des performances des batteries dans lesquelles des couplages chimiques — mécaniques
— transformations de phases ont lieu. Les méthodes proposées dans cette thése sont particulierement
adaptées a ce type d’application. Il est nécessaire de prendre en compte les grandes déformations
car les changements de phases sont accompagnés de fortes déformations de transformation. En com-
prenant et en modélisant ces couplages, une meilleure conception de ces batteries pourra étre réalisé.
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Appendix

Calcul de matrice tangente pour I’élément mixte

La matrice tangente s’écrit sous la forme :

[Kuu] [Kug] [Kuh] [KMC]
[ K] _ [Keu]  [Kig] [th] K]
(Kni]  [Kng)  [Knn]  [Knc]
[Kcu] [ch] [Kch] [KcL']

ol les composantes de cette matrice sont données par les expressions ci-dessous :

Ry,
Ko :aa z = / B!, DBy.,dQ (1.1)
u Q
OR, ,
K= = [ BL. NPAQ 1.2
h apg /Q dil ( )
OR,
Kig = 5ot :/Q ir(BY, D)N4dQ (1.3)
Kye =0 (14)
Keu = Kug (1.5)
OR
Koy = g:—/ NOTN"AQ 1.6
oR, 1
Ku=5E=3 /Q (N®)Ttr(D)NEAO (1.7)
Kee =0 (1.8)
Khu = Kuh (19)
Ky =0 (1.10)
Kig = Kqi (1.11)
Kpe = (1.12)
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Appendix A. Calcul de matrice tangente pour 1’élément mixte

K., =0 (1.13)
_ OR, _ AT 37)7D
K. = e —/Q G. < " l) GpdQ (1.14)
Keg =0 (1.15)
_ aRC _ 1 c\T arc T c T
KC"‘M‘L(A;(N) N —GT (M) N¢ +G! <M21> Gc> dQ (1.16)
22C(c) ) 2
o D 7= uee D (97D(c) db(c) Q(c) d°Q(c)
ou My = a8 Tea Ve _A( dc? Ofc)+2 dc  dc +b(e) ac? PVp

p1 9% 1 /3%b(c) ab(c) 90(c) 920()\
My=D+— | z¢°: (e < 302 O(c)+2 e e +b(c)acz>p
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Appendix I}

Calcul de la matrice tangente

La matrice de rigidité généralisée de I’élément est divisée en 25 sous-matrices.

K¢ ke

K‘le;lq)l: | ‘1’1‘1’2: | ¢1¢%:
:K$2¢1 Kde;z% K‘lfiz 03
[Kf]:[aa'f:]: Koo] [Kio] (Ko
LA LA

Kol (K] (K

{01}

{07}

with  {6¢} = {(])f}

{u}

{c*}

Ko

]

o]

LA

LeA

Kore

Ko

Koe]

La définition des différentes composantes des sous-matrices est donnée ci-dessous :

~ [ (mem § -5

J {%;,m}

Ko { {u"j”;] [ (w5

8
Kone] ] ({N}®{N}a”’"

avec

&,

P,

)

]m)w m = {123}

m,n) =

e
o

2.1

2.2)

(2.3)

2.4)

(2.5)
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Appendix B. Calcul de la matrice tangente

o= (1) b5 b=, ([0}~ (00)

Oty (1) 1 9*f

OO L) A 992

o,  Jf

99;  99;99

o, 9*f

85 8£8¢m

T, % f

de 9P
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o2 _ P
0, IdOnu€
99 &
oe o2
g _or
dc  dce

(2.6)

2.7)
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de 1

dc At
J=—-MVu ﬂ__Mﬂ
Y vy dc dc
%:_Ma(bm ﬁi_ aV‘u
2 Mavﬂ oVe dVc
de Oe
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Appendix

Dérivation de I’énergie libre

L’énergie libre s’écrit sous cette forme :

F(C, ¢m7¢m7§ev Q‘7p)

= /Vf(C,¢;1z,¢m7§er‘vp)dV

3
= /V [fchem(ca (Pm) +fmech(cp (Pmaé'e, Q‘ap) + [23 Z | Om |2] dv

i=1

avec la partie chimique F,,, est donnée par :

Fenem (Cv ¢m) =

/ Sehem (Cu ¢m>dv
Vv

3 Z_E

_ A 1 > B Dy g d
_ /Vf ea) g la—a) o 3‘7’1"’2¢3+§;¢m '

i=1

et la partie mécanique F,.., est donnée par la relation suivante :

Fmech(07¢m7§e7 gap) = Fel(c7§e) +FVP<¢WI7 (}717)(34)

avec

et

1 1
va<g,p)("):/V[C("’g:g+H“‘)pz] av k=(v.Y)

3 2

3.1 Par rapport a la concentration c :

dc
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2c — M|l -g Lo

3.1
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(3.5)

(3.6)

(3.7)

(3.8)
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Appendix C. Dérivation de I’énergie libre
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3.3 Par rapport a la déformation € :

oh(d1,¢2,¢3) 0w [ 5 L&, 1

TS =30 (1 tanh (9 (ngbm 2))) (3.19)
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3.3 Par rapport a la déformation ¢ :
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Appendix C. Dérivation de I’énergie libre

3.4 Gradient du potentiel chimique :
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Appendix [}

Calcul de la matrice jacobienne J et du vecteur résiduel R pour

le modele de champ de phase viscoplastique

Les degrés de liberté, les variables internes, primales et duales sont donnés par :

Ul
U2
C
dOfS = (Pl Vinterne= (
02
03

iSTRISIAL

|

R=Ry+Hp

f=0“—R

3(0—-X)
Ty

4.1)

4.2)
4.3)

4.4)

Vin put=

La matrice tangente locale est définie par 1’expression Besson et al. [2001] :

|: a Vout put

aVimerne :|

La matrice jacobienne est écrit sous la forme Besson et al. [2001] :
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Appendix D. Calcul de la matrice jacobienne J et du vecteur résiduel R pour le modele de champ de phase viscoplastique

do do do do do do do do do
de aCc a2C e e 03 dp1 I 9P
aJ 9 9 I O 9L I I I
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Calcul du vecteur résiduel R :
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Appendix D. Calcul de la matrice jacobienne J et du vecteur résiduel R pour le modele de champ de phase viscoplastique
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RESUME

Lobjectif de ce travail est de modéliser le couplage fort entre le chargement mécanique et la microstructure dans des conditions de
chargements complexes. On développe d’un point de vue théorique les bases thermodynamiques de tels couplages. D’un point de
vue expérimental, on teste des couples de diffusion simples, de sorte @ mettre en avant ces couplages, notamment pour clarifier le
réle de la plasticité sur la diffusion. Comme exemple d’application industrielle, on s’intéresse au cas des superalliages monocristallins
a base de Nickel. Il a été observé qu’a haute température et sous chargement mécanique, les précipités v/ coalescent de maniére
anisotrope pour former une structure lamellaire de radeaux dans des plans cubiques de type {100}, ce phénomeéne est appelé la mise
en radeaux. Ces évolutions de microstructure pendant la mise en radeaux n’est pas seulement due au processus de diffusion, mais
aussi aux chargements thermomécaniques appliqués. La méthode du champ de phase sera utilisée pour modéliser I'évolution de la
microstructure, en tenant compte du fort couplage entre les chargements mécaniques, la transformation de phase et la diffusion des
espéces chimiques. Un systéme binaire Ni— Al avec deux phases v (Ni) et v/ (Ni3 Al) a été considéré pour I'étude de ce cas. Différents
types de chargements ont été simulés tels que le fluage, la fatigue et la fatigue-fluage afin d’étudier leurs effets sur la morphologie des
phases, sur leur fraction volumique et sur la cinétique de transformation. Loxydation de parois minces de superalliages monocristallins
a base de Nickel en présence de chargements mécaniques a engendré I'apparition d’une zone de déplétion ou une dissolution des
précipités 47 a eu lieu. Ces effets sont simulés avec le modéle numérique développé. De plus, des observations expérimentales sont
réalisées sur des matériaux industriels et des matériaux modéles afin de mettre en évidence les mécanismes de ce couplage.

MOTS CLES

transformation de phase; champs de phase; morphologie des phases; couplage mécanique/diffusion; charge-
ments complexes

ABSTRACT

The objective of this work is to model the strong coupling between mechanical loading and microstructure under complex loading
conditions. As a first step, we develop a comprehensive theoretical analysis of coupling for the general case. Experimental tests have
been carried out on the basis of simplified diffusion couples so as to illustrate the role of plasticity. Then, an example of industrial
application where these couplings impact the behavior is the case of Nickel-based single crystals bearing high temperature loading. It
has been observed that at high temperature and under mechanical loading, the precipitates v/ coalesce anisotropically to form a lamellar
structure of rafts in cubic planes of type {100}, this phenomenon is called rafting. These microstructure evolutions are not only due to
the diffusion process, but also to the thermomechanical loads applied. The phase field method will be used to model the evolution of the
microstructure, taking into account the strong coupling between mechanical loadings, phase transformation and diffusion of chemical
species. Ni — Al binary system with two phases ~ (Nz) and 7 (Ni3 Al) was considered for the study of this case. Different types of
loading were simulated such as creep, fatigue and fatigue-creep in order to study their effects on phase morphology, volume fraction
and transformation kinetics. Oxidation on thin walls of nickel-based monocrystalline superalloys in the presence of mechanical loadings
led to the appearance of a depletion zone where a dissolution of the ~/ precipitates occurred. These effects are simulated with the
numerical model developed. In addition, experimental observations are made with industrial materials and model materials to highlight
the mechanisms of this coupling.

KEYWORDS

phase transformation; phase field; phase morphology; mechanic/diffusion coupling; complex loads
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