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- Introduction -



Le 18 Avril 1951, le premier hélicoptere équipé d’une turbine a gaz décolle de Villacoublay (Figure
1 a)). L’appareil, un hélicoptere triplace SO-1120 Ariel IIT de chez S.N.C.A.S.O. (Société nationale
des constructions aéronautiques du sud-ouest), est alors motorisé par un Artouste de 260 CV

congu et fabriqué par Turboméca.

a)

Figure 1: Hélicoptere triplace prototype, le 18 avril 1951 (a) et coupe d’une turbine a gaz [Turbomeca] (b) sur
laquelle les disques haute-pression (HP) sont mis en évidence par des rectangles rouges

Deés lors débute une véritable quéte d’optimisation des performances des turbomachines, dans les
domaines de I'aéronautique (hélicopteres, avions) mais aussi de la production d’énergie (turbines
terrestres). L’utilisation de superalliages conservant d’excellentes caractéristiques mécaniques a
haute température fut une des étapes majeures de cette quéte. Avec le développement de
nombreuses nuances de ces matériaux, les températures d’usage vues par les pieces des parties
chaudes des turbomachines n’ont cessé de croitre au cours des derniéres décennies contribuant a
améliorer continiment les performances des turbines. La Figure 2 rend compte de tels gains
associés notamment a 'optimisation de la chimie des alliages et des procédés d’élaboration et de
mise en forme. L’accroissement des performances des turbomachines a également été rendu
possible grace a des techniques complexes de refroidissement des composants chauds, ainsi qu’a

I'emploi de revétements spécifiques de type barri¢res thermiques.
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Figure 2 : Evolution de la tenue en température des superalliages au cours des derni¢res décénnies [ASTM,
1997]
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Située en sortie de chambre de combustion ( ), la turbine haute pression équipée
d’aubes monocristallines est indiscutablement I'une des picces les plus exposées a ces hautes
températures.

Cette picce, en charge de Pentrainement de l'arbre et donc du compresseur, est soumise a des
sollicitations thermomécaniques séveres. Parmi les critéres de dimensionnement des disques de
turbine haute pression on citera :

* la résistance a I’éclatement (parametre d’ordre 1)

* la résistance aux sollicitations mettant en jeux des phénomenes viscoplastiques. I1 s’agit de
sollicitations de fluage produites sur I'interpale du disque (au niveau de la couronne de celui-ci) par
les aubes lors de la rotation a haute-vitesse. Les températures a considérer sont alors de 650 °C a
700 °C

* la résistance aux sollicitations cycliques générées au niveau de l'alésage du disque par les
successions de mises en charge et de décharges lors des phases de changement de régime
(décollage/atterrissage, accélération/décélération). Du fait de son confinement, cette seconde zone
est moins exposée aux gaz chauds que la couronne extérieure ce qui correspond a des températures

typiques avoisinant les 450 °C.

La compréhension des mécanismes de déformation et d’endommagement du matériau utilisé pour
la confection de ces disques, lors de sollicitations cycliques, apparait donc comme indispensable
pour les constructeurs. C’est objet de cette thése qui se focalise sur 'Udimet 720, un superalliage
a base de Nickel durci par précipitation qui compte parmi les plus utilisés pour ce type

d’application [Jain, 2000], [Reed, 1999], [Helm, 2000].

Il est connu que les processus de déformation et d’endommagement de tels superalliages soumis a
des sollicitations cycliques sont dépendants de facteurs comme la température, I'environnement
mais aussi de facteurs microstructuraux comme la taille de grains et la distribution de la phase
durcissante y’. De nombreuses études conduites sur cet alliage (bibliographie détaillée et référencée
dans le chapitre I) mentionnent en fatigue et fatigue temps de maintien, un amorcage

intergranulaire pour une vaste plage de températures et ceci quel que soit I'environnement.

Dans ce cadre général, les objectifs de cette these sont multiples :
Dans un premier temps, le role joué par différents parameétres microstructuraux (taille de grains,
précipitation intragranulaire, largeur des couloirs de matrice, ...) sur le comportement mécanique de

Ialliage, en traction monotone et en fatigue oligocyclique sera analysé.

16



I’un des objectifs consiste aussi et surtout a identifier et a comprendre les mécanismes a Porigine
de 'amorcage des fissures de fatigue notamment au niveau des joints de grains.

L’amorcage de fissures intergranulaires a déja fait objet de nombreuses études dans les
superalliages a base de Nickel, notamment dans le domaine des hautes températures. Des
interactions complexes entre déformation intergranulaire et effets d’environnement (oxydation)
sont notamment considérés [Billot, 20101, [Soula, 2008], [Chateau, 2009]. Pour les températures
intermédiaires qui concernent cette étude (entre 400 °C et 500 °C), 'oxydation et/ou les processus
de glissement au niveau des joints de grains sont moins actifs. Les études portent alors sur les
interactions entre bandes de glissement et joints de grains qui peuvent contribuer a la formation de
fissures ([Morrisson, 1997], [Zhang, 1999]). C’est en particulier sur ce point que cette étude sera

développée, ’échelle d’analyse concernant, en particulier, les bandes de glissement et le grain.

Ce manuscrit de thése est articulé de la maniére suivante :

*  La premicre moitié du chapitre I introduit différentes microstructures de I'alliage Udimet 720.
Le choix porte sur des états représentatifs de cas industriels mais aussi sur des cas plus
« académiques » issus de traitements thermiques spécifiques de laboratoire. I’objectif est alors de
disposer de microstructures modeles facilitant I’analyse de certains processus. La seconde moitié
traite de la caractérisation macroscopique du comportement mécanique monotone et cyclique de
ces différentes microstructures. Les liens entre comportement mécanique et microstructure sont

établis.

Les chapitres II et III, quant a eux, sont dédiés a I'analyse locale des mécanismes favorisant un
amorcage de fissure intergranulaire. L’échelle de I’étude n’est plus celle de I’éprouvette mais celle

du grain et de P'agrégat cristallin.

*  Dans le chapitre II, la distribution spatiale et 'accommodation progressive de la déformation
plastique monotone et cyclique entre grains voisins sont étudiées de maniére statistique notamment
grace a la réalisation d’essais interrompus (en traction monotone et en fatigue). Des configurations
microstructurales particulicres, principalement du point de vue cristallographique, ont été

identifiées comme néfaste pour la transmission de bandes de glissement entre grains voisins.
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*  Le chapitre III se focalise sur ces configurations spécifiques afin d’apporter des éléments de
compréhension sur leur contribution a 'amorgage de fissures intragranulaires. Dans cette analyse,
le réle de la température, de la microstructure, du mode de sollicitation ainsi que celui du type

d’alliage étudié sont discutés.

*  Enfin, le dernier chapitre regroupe des résultats issus d’expérimentations moins systématiques
ou peu conventionnelles, dont I’analyse a permis de répondre a certains questionnements au sujet

du/des mécanisme(s) présenté(s) dans les chapitres précédents.

Une partie importante de ce travail porte sur la mise en évidence d’un processus élémentaire
d’interaction entre bandes de glissement et joints de grains qui n’avait pas été clairement identifié
dans la littérature. Ce processus ayant des implications en terme d’endommagement, des analyses
ont ¢été développées pour préciser les configurations microstructurales et les conditions de

sollicitation qui en favorise 'apparition.

A Tissue de cette étude, quelques propositions sont faites pour limiter le développement de ce
processus afin de retarder 'amorcage de fissure(s) de fatigue intergranulaire et de contribuer, ainsi,

a Pamélioration de la tenue en service de 'alliage Udimet™ 720Li.

Ces travanx ont ét¢ réalisés a ['lInstitut Pprime en partenariat étroit avec la société Turboméca du groupe
SAFRAN. Iis se sont également développés dans le cadre du groupe de travail COMMETAD 720
(COmportement Métallurgique MEcanique et Thermomécanique de I'Alliage pour Disque Udimet 720) avec la
participation d’ Aubert & Duval et de [école des Mines d’Albi Carmaux.
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- Chapitre I -

Analyse du comportement mécanique pour

différentes microstructures de P’alliage
Udimet™ 720Li

* Tout d’abord, une étude bibliographique présente les superalliages a
base de Nickel et plus particulicrement Palliage Udimet™ 720Li. Par la
suite, cette étude bibliographique s’attarde sur les relations existant entre

traitement thermique et microstructure métallurgique.

* Cette étude bibliographique a permis de concevoir des traitements
thermiques permettant la réalisation de différentes microstructures
académiques spécifiques a ce travail de thése. Ces microstructures ainsi
que la microstructure utilisée industriellement ont été analysées en termes

de taille de grains et de distribution de la précipitation.

* Enfin, les propriétés mécaniques de ces microstructures en traction

monotone et en fatigue oligocyclique a 20 °C et 465 °C, sont présentées et

analysées vis-a-vis des parametres microstructuraux précédemment
quantifiés. Les résultats sont confrontés aux tendances affichées dans la

bibliographique.
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Chapitre I . Analyse du comportement mécanique pour

différentes microstructures de ’alliage Udimet™ 720Li

Le premier paragraphe (I.1) porte sur les relations étroites entre traitement thermique et
microstructure résultante. S’en suit une étude bibliographique portant sur les relations entre la
microstructure (granulaire et de précipitation) et ses propriétés mécaniques (1.3).

L’exploitation des informations issues de ces deux parties a permis de mettre au point des
traitements thermiques conduisant aux microstructures académiques souhaitées (1.2). Les
propriétés mécaniques associées a ces microstructures académiques sont analysées dans le

paragraphe (1.4).

I.1 Etude bibliographique des relations entre traitement thermique et

microstructure métallurgique
I.1.1 Les superalliages a base de Nickel

Les températures élevées de fonctionnement des turbines a gaz nécessitent 'emploi de matériaux
ayant de bonnes propriétés mécaniques a chaud. Les superalliages sont indéniablement les
matériaux répondant le mieux a cette nécessité. Ils sont caractérisés par leur faculté a étre
employés a des températures proches de leur point de fusion, leur capacité a résister
mécaniquement a des sollicitations s’étendant sur de longues périodes et leur résistance a des
environnements d’emploi particulie¢rement hostiles [Reed, 2006]. Enfin, ils peuvent étre mis en
forme relativement facilement, notamment par la voie coulée-forgée pour les alliages
polycristallins [Sczerzenie, 1984]. L’emploi du Nickel (Ni) comme métal de base des superalliages
utilisés pour la fabrication des disques de turbine s’est généralisé. On doit cela aux aspects
suivants [Reed, 2000] :

*  Le nickel allie ductilité et dureté sous sa forme cubique face centrée (CFC).

e Il est cristallographiquement stable (CFC de 'ambiante a son point de fusion) contrairement
au Titane (Ti) ou au Fer (Fe). Cette absence de transformation de phase facilite son utilisation aux

hautes températures.

* Il est moins cher et/ou moins dense que les autres matériaux alliant les 2 points
précédemment cités comme le Paladium (Pd) et le Cobalt (Co).

* Enfin, il posséde une microstructure stable, notamment en termes de précipitation de la
phase o (voir 1.1.2.2) aux hautes températures (pour la nuance Li, voir 1.1.2.1) du fait du faible

taux de diffusion dans les matériaux CFC.
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I.1.2 L’Udimet™ 720Li
Udimet™ est une marque d’alliage déposée,  développée et brevetée par la société Special Metals Corporation.

Dans la suite du manuscrit, seules les dénominations Udimet 720 et U720 seront utilisées.

Initialement, ce matériau a été développé pour la fabrication d’aubes de turbine a vapeur
obtenues par fonderie. Le fait de combiner d’excellentes caractéristiques mécaniques a des
températures élevées et une bonne résistance a l'oxydation en a également fait un matériau
particulierement intéressant pour la confection des disques de turbine [Sczerzenie, 1984].

Dans cette optique, ce matériau peut étre élaboré par 2 voies. La plus ancienne et celle sur
laquelle nous nous attarderons, est la voie coulée-forgée (ce procédé est amplement détaille dans

I'ANNEXE 7). La seconde, apparue dans les années 1970, est la métallurgie des poudres.

I.1.2.1 Composition chimique

Nous détaillerons dans cette partie la composition chimique de I'alliage Udimet 720 initial et de
son évolution vers 'Udimet 720Li dans le cas d’un alliage forgé. Cette composition peut différer
de celle de I'alliage obtenu par métallurgie des poudres [Jain, 2000]. La composition chimique
varie d’'une coulée a une autre et d’une publication a une autre. C’est pourquoi le

ne présente donc qu’une composition moyenne de chaque variante citée auparavant :

Ay G N G Mo W N T A R C B Ok
Gima7® ® % U8 3 15 — 5 B — om um
Udimet 720L1 16 5 150 3 125 — 5 25 - 0025 0018 003 Zr

Les excellentes propriétés mécaniques de ce superalliage, notamment aux hautes températures,
sont dues a I'action combinée des éléments réfractaires entrant dans sa composition chimique.
Ces éléments renforcent la matrice (phase y) par solution solide et par précipitation d’une

seconde phase (phase y’) dans la matrice austénitique.

* Le couple Aluminium (Al) et Titane (T1) entraine la formation de la phase y’ (se reporter a la
partie 1.1.2.2) durcissante par précipitation et stable a des températures élevées. L’addition de Ti
influe bénéfiquement sur les propriétés mécaniques tandis que l'addition d’Al dans un
superalliage a base de Nickel renforce la résistance de cet alliage a 'oxydation.

* Le Chrome (Cr) assure la stabilité microstructurale et la résistance a la corrosion du

superalliage dans les conditions d’emploi les plus fréquentes. II renforce par ailleurs la phase y.
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* L’ajout de Molybdéne (Mo) a été reconnu comme bénéfique pour les caractéristiques
mécaniques a "ambiante et aux hautes températures. Il renforce la phase y et est également connu
pour rendre plus performante en durcissement la phase y’ en se substituant aux atomes de Ni
[Ter-Ovanessian, 2011].

* Le Cobalt (Co) stabilise la phase y’ et permet, par conséquent, d’accroitre la température
d’usage de I'alliage. Zhong et al. ont également démontré l'effet bénéfique de cet élément sur la
tenue au fluage [Zhong, 2011].

*  Enfin, le couple Bore (B) et Zirconium (Zr) améliore la résistance et la ductilité des joints de
grains et inhibe la croissance des carbures [Durand-Charre, 1997]. Jain et al. ont démontré le role
positif de ces éléments d’alliage sur la tenue en fatigue [Jain, 2000]. Bashir et al. évoquent le role
joué par la teneur en B et en carbone (C) sur la formation de carbures et de borures pouvant étre

bénéfiques ou néfastes pour les caractéristiques de fluage et de fatigue, notamment en raison de

leur morphologie [Bashir, 1993], [Kontis, 2014].

Au milieu des années 1980, la composition chimique de 'Udimet 720 a évolué. En effet, le taux
de Cr a été abaissé afin de limiter la formation de la phase o [Reed, 1999] (se reporter a la partie
[.1.2.2), tout comme les taux de C et de B dont les teneurs trop élevées contribuaient a la
formation de stringers et clusters de carbures, nitrures et carbonitrures [Furrer, 1999b]. L’alliage
ainsi modifié a été renommé Udimet 720 Li en référence a son faible taux d’inclusions (Li : low

intersticials).

I.1.2.2 Microstructure métallurgique

A Timage d’autres superalliages a base de Nickel et durcis par précipitation, 'Udimet 720 se
compose :
* dune matrice de phase austénitique y qui est une solution solide CFC désordonnée
d’éléments comme le Co, Cr, Mo, Ni et le tungstene (W).
* de précipités de phase ¥’ de type Niy(ALTi). Cette phase cohérente possede une structure
cristallographique ordonnée L1, avec une maille élémentaire également de type CFC (voir

). L’Udimet 720 posseéde une fraction volumique de phase y* d’environ 45 %. Plusieurs
populations de précipités (se distinguant par leur taille et leur mécanisme de formation)

cohabitent au sein de la matrice (se reporter a la partie 1.1.3).
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Avant de continuer I’énumération des éléments constituant la microstructure de 'Udimet 720 il
convient de préciser I'origine de la grande stabilité de I’association matrice y/précipités y’. Celle-ci
est due a la faible énergie d’interface y/y’ (ces deux phases ayant des paramétres de maille trés
proches) combinée a la grande compatibilité chimique des deux phases.

Le durcissement produit par la précipitation y’ est attribuable a effet d’obstacle qu'opposent les
précipités au mouvement des dislocations. Ce durcissement est directement impacté par la
résistance intrinseque des y’, le désaccord paramétrique de maille y/y’ [Ricks, 1983], [Royer 1994],
la fraction volumique, la morphologie ou encore la taille des précipités y’ [Locq, 2000], [Vaunois,

2010], [Furrer, 2000], [Mao, 2001].

La solubilité du C et du B étant limitée dans le Ni, il existe une teneur au-dela de laquelle ces

atomes s’associent a d’autres pour former des clusters et stringers riches en Mo et Cr de :

e carbures : de la forme MC, M,,C, (avec M : Mo-C)

*  borures : MB, M;B,, M,B,

*  carbonitrures de Ti: TiCN

* phase o qui est controlée par la diffusion de Co et du Mo [Na, 2000], [Reed, 1999]. Cette

phase a été observée dans ’'Udimet 720 exposé a des températures supérieures a 700 °C durant

plus de 500 h [Helm, 2000].

I.1.3 Relations entre le traitement thermique appliqué et la microstructure
I.1.3.1 La mise en solution

LLa mise en solution est la premicre étape du traitement thermique standard d’un superalliage a
base de Nickel en vue de lui conférer les caractéristiques microstructurales et mécaniques désirées.
Cette phase consiste a porter l'alliage a une température (T dans ) et a le maintenir a
cette température pendant un certain temps (t dans ). Cette étape est généralement

suivie d’un refroidissement plus ou moins rapide.
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Température
Refroidissement
controlé

Trey :

Temps

Selon la valeur de T par rapport a la température T de dissolution de la phase y” dans la

solvusy’

matrice y (T =1154 °C pour I’'Udimet 720), les effets seront différents :

solvusy’

*  SiT>T,,,, la mise en solution est qualifi¢e de super-solvus. Ce type de traitement entraine
une dissolution totale des précipités y’ dans la matrice et cela treés rapidement (des 10 minutes)
comme 'ont montré Monajati et al. [Monajati, 2004].

*  Si T<T,,,,, le traitement thermique est qualifi¢ de sub-solvus et seule une faible fraction

(fonction de T) de précipités y’ est dissoute.

*  Enfin, le cas spécifique associé a T= T sera traité dans la partie 1.2.1.

solvusy’
Plusieurs populations de précipités y’ cohabitent dans la matrice. Les précipités se distinguent
principalement par leur taille et I'étape (lors du traitement thermique complet) a laquelle ils se
forment et coalescent. Les précipités de plus grande taille seront qualifiés par la suite de primaires
et notés y’;. Ce sont les précipités les plus sensibles a la température de mise en solution. La
fraction volumique et la dispersion des y'| jouent un réle majeur sur la microstructure et donc sur
les propriétés mécaniques de l'alliage en controlant notamment la taille de grains [Bain, 1988],
[Sczerzenie, 1984]. En effet, ces précipités, lorsqu’ils sont présents en nombre (mise en solution
sub-solvus), limitent la croissance des grains par ancrage des joints de grains («Zener pinningy).
La microstructure résultante posseéde alors une structure granulaire a grains fins (GF). A l'inverse
lorsque ces précipités ont été massivement dissouts (mise en solution super-solvus), une
microstructure a gros grains (GG) est obtenue car aucun précipité n’a pu empécher la migration
des joints de grains.

A noter que I’étape de mise en solution peut-étre supprimée dans le cas d’un traitement dit Direct
Aged (DA). L’objectif est alors de conserver une taille de grains faible sans effacer I’écrouissage
résiduel associé aux étapes de mise en forme qui peuvent se montrer bénéfiques sur les propriétés

en traction et en fatigue.
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Le traitement DA est cependant principalement utilisé pour les superalliages durcis par
précipitation de la phase y” (tel que l'alliage 718 [Krueger, 1989], [Fayman, 1987]) car cette phase

ne précipite pas completement au refroidissement faisant suite a la mise en solution.

1.1.3.1.1 Influence de la vitesse de refroidissement sur la taille des

précipités

Furrer et al. ont montré que la taille des précipités intragranulaires (essentiellement les précipités
secondaires : y’;) est directement liée a la vitesse de trempe faisant suite au palier de mise en

solution ( ).
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L’étude de Mao et al. [Mao, 2001] complete celle de Furrer et al. La (ci-dessous) qui
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Dans la suite de leur étude, Mao et al. ont montré que pour des vitesses inférieures a 27 °C/min
la nucléation des précipités Y’ ne se fait plus suivant une mais suivant plusieurs vagues de
précipitation (Figure I - 5). Aux vitesses de refroidissement les plus lentes, les précipités issus de
la premicre et de la seconde vague de précipitation ont le temps de coalescer car des phénomeénes
de diffusion sont activés. On constate alors 2 populations de précipités (désignées comme y’;; par
Mao et al.).

Ce n’est, en revanche, pas le cas pour les refroidissements plus rapides qui ne permettent pas aux
précipités de la seconde vague de précipitation de croitre. Ces précipités qui sont parfois en limite
de résolution de la microscopie électronique a balayage, constituent une population particulicre
de précipités que Mao et al. nomment vy’ tertiaires (y’;). Radis et al. ont montré qu’une telle
population de petits précipités y” se forment lors d’une troisieme vague de précipitation pour les
refroidissements lents [Radis, 2009]. Ces vagues successives de précipitation lors de la trempe
post mise en solution sont illustrées sur la Figure I - 5.

D’une étude a Tautre les terminologies désignant les différentes populations de précipités
difféerent selon qu’on les classe de part leur taille ou le moment auquel ils se sont formés. Dans la
présente étude, la terminologie «y’;» est exclusivement réservée aux précipités issus de la
premicre vague de nucléation et les « y’;;» sont ceux qui proviennent de la deuxieme vague. Aussi,
aux plus petits précipités observés par Mao et al. serait attribuée la dénomination « y’,», dans ce

manusctit.

Secondary burst 7

First burst y*

Fast coolihg Slow cdoling

[Third population BT @a® L | _ Fmpiei0]
7 " & " Jcooling rate 00167 Ks |
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Figure I - 5 : Représentation des vagues successives de précipitation lors de la trempe [Mao, 2001] et

[Radis, 2009]
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Ces mécanismes de précipitation sont dépendants de la sursaturation de la matrice en éléments y’-
genes (facteur d’origine chimique) et du désaccord paramétrique entre les phases y et y’ (facteur
d’origine cristallographique et chimique).
La sursaturation de la matrice dépend de la température. Ainsi cette sursaturation en éléments
précipitants est élevée aux faibles températures entrainant une forte précipitation.
Le désaccord paramétrique 8 traduit la cohérence entre la matrice y et la phase y’. Il s’exprime de
la facon suivante :

8=2(,—a)/ (a, +a)aveca, eta,les parametres de maille des phases y et y’.
Plus ce désaccord est petit, plus Iénergie de déformation élastique a I'interface y/y’ sera faible et
plus la taille critique des germes sera faible (de méme que les tailles critiques de changement d’une
morphologie sphérique a une morphologie cuboidale). Cela nous amene a Ianalyse des
différentes morphologies induites par le mode de trempe. Une sursaturation élevée résulte en une

énergie libre de précipitation plus forte et aboutit a une taille critique de nucléation plus petite.

Concernant les observations de Mao, cela se traduit sur la précipitation (secondaire) de
refroidissement : une vitesse de refroidissement relativement élevée est associée a une
sursaturation de la matrice plus importante et donc a une importante fraction de précipités de
petite taille. Par ailleurs, un refroidissement rapide ne permet pas la coalescence des précipités qui
est controlée par diffusion. I en résulte une microstructure avec beaucoup de petits précipités.
Par contraste, en diminuant la vitesse de refroidissement, la sursaturation de la matrice est moins
forte aboutissant a une taille critique de « premiére » nucléation plus élevée. La diffusion permet
la coalescence de la phase précipitée. Pour ces refroidissements suffisamment lents (<27 °C/min
[Mao, 2001]), la seconde vague de précipitation aboutit a la nucléation de précipités plus fins (du
fait d’un potentiel de germination moindre et d’une diffusion moins marquée due a leur

température moins élevée lors de la précipitation).

De récents travaux menés sur René 88DT, un autre superalliage a base de Ni, par Singh et al.
[Singh, 2012] complétent les études précédentes sur la précipitation intragranulaire. Ils proposent
un modele multi-échelles de précipitation prenant en compte des parameétres thermodynamiques
comme les forces pilotant la précipitation, la densité de sites de précipitation et la diffusion, sur la
base de travaux expérimentaux menés dans le cadre dun refroidissement lent. Ce modéle
différencie notamment les mécanismes controlant la premicre vague de précipitation de ceux

pilotant les 2 vagues lui succédant.
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Au début d’un refroidissement lent (température alors élevée), les forces thermodynamiques de
précipitation (faibles) croissent pour aboutir a une premicre vague de précipitation. Cette vague a
pour effet une consommation partielle de ces forces notamment au voisinage des premiers
précipités générés. Du fait de la température encore élevée a ce stade du refroidissement, les
atomes diffusent facilement entre matrice et précipités et provoquent la croissance des précipités,
une déplétion en éléments vy’ genes (ALTI) et un enrichissement en Co, Cr de la matrice au
voisinage du précipité. Ce n’est pas le cas des zones plus éloignées du précipité qui se retrouvent

dans un état hors équilibre, la température baissant (saturation en Al et Ti).

La diminution de la température entraine une croissance des forces thermodynamiques de
précipitation qui couplée a la sursaturation de la matrice en éléments y-génes produit une
seconde vague de précipités. Les phénomenes de diffusion faibles aux températures plus basses et
le peu d’espace entre précipités limite la croissance de cette population de précipités. En revanche,
cette vague de précipitation a eu pour effet un enrichissement en Al et Ti de la zone d’interface
entre la couche de déplétion voisine des premiers précipités et la seconde population de
précipités. La encore, cela débouchera sur une troisieme vague de précipitation avec la baisse de
la température.

La Figure I - 6 extraite de [Singh, 2012], illustre le modele précédemment décrit :

a

o

emmeeS=—
-

Cempesition (at%e)

Figure I - 6 : Illustration du modé¢le de précipitation de Singh [Singh, 2013]
a) Illustration des vagues successives de précipitation (du haut vers le bas)
- les précipités issus de la premicre vague ont eu le temps de coalescer du fait des phénomeénes de diffusion
actifs en début de refroidissement (haute température)
- les phénomeénes de diffusion faibles aux températures plus basses et le peu d’espace entre précipités
limite la croissance des précipités de la deuxiéme vague
- enfin, Penrichissement en Al et Ti de la couche entre précipités issus des deux premiéres vagues
débouche sur une troisi¢eme vague de précipitation
b) Profil de concentration chimique d’un petit précipité vers un précipité primaire, les deux étant séparés
par une zone de déplétion
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I.1.3.1.2 Morphologie des précipités de refroidissement

De nombreuses études donnent des résultats concordants quant a I'influence de la vitesse de
trempe sur la morphologie des y’; [Ricks, 1983],[Grosdidier, 1998] (voir ). Dés 1983,
Ricks et al. ont mis en évidence différentes morphologies de précipités et les ont reliées au
désaccord paramétrique entre les phases y et y’. Selon eux, la morphologie des précipités est liée,
lors des premiers stades de nucléation, au désaccord paramétrique, a la taille des précipités et au
taux de nucléation [Ricks, 1983]. Lors des derniers stades, en revanche, la perte de cohérence y/y’
entraine la formation de dendrite dont la croissance n’est plus pilotée par le champ de

déformation thermoélastique a l'interface y/y’ mais par des phénomeénes de diffusion.
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L’étude de Furrer et al. [Furrer, 1999] est intéressante car elle porte sur I'influence de la vitesse de
trempe sur la morphologie des précipités y” pour I'alliage Udimet 720. Il ressort clairement de
leurs travaux que des vitesses de trempe élevées (12 °C/sec) aboutissent a une microstructure de
précipitation intragranulaire fine et sphérique. Une vitesse de trempe plus lente (1.3 °C/sec) est a
lorigine de précipités y’; plus grossiers de formes irrégulieres et/ou cubiques. Pour finir, des
précipités ', de géométrie dendritique ont été observés pour un refroidissement tres lent

(0,12 °C/min). La Figure I - 8 illustre ces évolutions morphologiques.
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Figure I - 8 : Evolution morphologique des précipités y’ dans 1'alliage Udimet 720 [Furrer, 1999]

L’étude de Furrer et al. s’est également attardée sur la morphologie des joints de grains pour les
différentes vitesses de refroidissement précédemment citées. Si ces derniers sont relativement
lisses pour des vitesses de trempe élevées, ils deviennent de plus en plus « dentelés » pour les

faibles vitesses de trempe (Figure I - 9).
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Figure I - 9 : Influence de la vitesse de trempe sur la formation de joints de grains dentelés carractérisés par
Pamplitude de la dentelure (A) et sa périodicité (P)
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Cette morphologie atypique des joints de grains dentelés est due a une diffusion assistée par un
joint de grain mobile, aboutissant a la croissance de précipités y’;; dendritiques particuliers au
niveau des joints de grains : les « y’,FAN ». La Figure I - 10 tirée de I'étude de Mitchell et al. sur

le sujet, illustre de tels précipités y’ FAN.

FigureI-10: y'n de type FAN identifiés par Mitchell et al. [Mitchell, 2007]

Quelques études ont montré Ueffet bénéfique de ce type de joints dentelés sur la tenue en fluage a

tres haute température/basse contrainte [Futrer, 2000], [Kearsey, 2000].

I.1.3.2 Le/les vieillissement(s)

L’étape de vieillissement (ou de revenu selon la terminologie) fait suite au traitement thermique
de mise en solution. Cette étape peut comporter 1 ou 2 traitements successifs. Ce(s) traitement(s)
influe(nt) énormément sur les propriétés mécaniques de l'alliage en activant la croissance des
petits précipités y';;; qui sont les seuls a étre réellement affectés par le vieillissement [Zhou, 2001].
Cette étape est cruciale car elle va permettre aux précipités y';; d’atteindre une taille « optimale »
conférant a I'alliage les propriétés mécaniques visées. Cette taille optimale est fonction du mode
de sollicitation, de la température et de la taille de grain. Cet aspect est traité plus en détails dans

la partie 1.3.2.

Ces mémes travaux ont montré que le(s) vieillissement(s) a/ont un effet d’autant plus bénéfique
sur les propriétés mécaniques que la trempe post-mise en solution est rapide, aboutissant a une
fraction élevée de fins précipités du fait de la sursaturation de la matrice en éléments précipitants.
Zhou et al. rapportent également que 'augmentation de la température et du temps de maintien
du palier de vieillissement entraine, apres la coalescence des précipités tertiaires, leur dissolution
progressive jusqu’a la disparition totale de cette population (pour des temps de maintien tres

longs > 1000 h).
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I.2 Obtention de microstructures académiques pour I’analyse de
Pinfluence des paramétres microstructuraux sur le comportement

mécanique de I’alliage Udimet 720

Comme présenté dans lintroduction, I'un des objectifs des travaux présentés dans le présent
mémoire est de relier le comportement mécanique et les mécanismes d’endommagement aux
parametres microstructuraux. C’est dans ce but et grace a ’étude bibliographique menée dans la
partie I.1 qu’ont été mis au point différents traitements thermiques spécifiques afin d’obtenir une
grande variété de microstructures a étudier. Ces microstructures seront par la suite qualifiées
« d’académiques » par opposition a la microstructure qualifiée « d’industrielle » utilisée par

Turboméca pour ses disques de turbine haute pression.

1.2.1 Présentation de la microstructure industrielle et des microstructures

académiques
1.2.1.1 Contexte industriel

La Figure I - 11 rappelle les principaux criteres de dimensionnement des disques de turbine HP

déja détaillés dans l'introduction de ce manuscrit.
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Figure I - 11 : Critéres de dimensionnement des disques de turbine HP

L’influence de la température de mise en solution sur la taille des grains a été détaillée dans la
partie 1.1.3.1. Par ailleurs, les relations reliant la taille moyenne des grains et les propriétés
mécaniques seront précisées dans la partie 1.3.2. On affirmera donc, sans fournir de détails,
qu’une microstructure a gros grains permet d’optimiser les propriétés en fluage alors qu’une

microstructure a grains fins est optimale d’un point de vue des caractéristiques en fatigue.
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Les disques de turbine HP étant sollicités en fluage et en fatigue (avec des interactions complexes

entre ces deux modes), deux voies microstructurales semblent adaptées a son utilisation :

* le premicre (non retenue par le fabriquant), en voie de développement, est I’élaboration
d’une microstructure qui sera qualifiée de « duale » [Gabb, 2011], [Ning, 2013]. L’objectif serait de
générer sur le disque monobloc un gradient de taille de grains adapté aux principales sollicitations
vues par le disque (Figure I - 11). De petits grains seront visés a cceur, de gros grains en

périphérie du disque (illustré sur la Figure I - 12).

Figure I - 12 : Cartographie obtenue par EBSD d'une microstructure duale [Ning, 2013]

* la seconde, qui est celle utilisée de maniere industrielle actuellement, est 'emploi d’une
microstructure dite « duplex ». Il s’agit en fait d’une structure granulaire a gros grains comportant
des bandes de grains fins. Cette structure peut étre considérée comme homogene a I’échelle du
composant.

Le traitement thermique permettant de générer une telle microstructure (illustrée sur la Figure I -

14) est détaillé dans la section 1.2.1.2.

Avant de présenter les microstructures élaborées et les traitements thermiques associés il convient
de préciser les conditions dans lesquelles ont été réalisés ces traitements. Le four utilisé est un
four sous vide dans lequel de I’argon sous pression est injecté pour permettre un refroidissement
a vitesse controlée. L’enfournement des échantillons a traiter ainsi que d’une ébauche
instrumentée d’un thermocouple a été réalisé a 'ambiante avec suivi de la montée en température
suivant une rampe de 10 °C/min. Notons que pour les derniers 10 °C, la rampe est réduite a
1 °C/min pour éviter un éventuel dépassement (ou over-shoot). Enfin, une fois le palier de
maintien en température terminé, le refroidissement a lieu par injection du gaz avec une pression

et une vitesse d’introduction contrélée qui permettent de fixer la vitesse de refroidissement.
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I.2.1.2 Microstructure industrielle — « Duplex »

Cette microstructure (présentée dans la partie 1.2.1.1) est I'association d’une matrice de gros
grains avec des plages de grains fins. Pour l'obtenir, seule une partie des précipités y’; (qui
controlent la taille de grains — voir 1.1.3.1) doit étre dissoute par le biais d’'une mise en solution
d’une heure et demi a la température de dissolution des y’;, T, -

Le chemin thermique détaillé ci-dessus est récapitulé sur la Figure I - 15 .

1154-1156°C Y solvus

ey 815°C
700°C 16h
Trel“l]e azote 24h

Rir
Air

Figure I - 13 : Traitement thermique associé a la microstructure industrielle

La Figure I - 14 illustre le squelette granulaire généré par une telle mise en solution a la

température T Cette figure a été obtenue par diffraction des électrons rétro-diffusés (EBSD),

solvusy’

une technique qui est détaillée et amplement utilisée dans la partie 11.2.1.2 du chapitre II.

Figure I - 14 : Cartographie obtenue par EBSD du squelette de la microstructure « duplex » :
a) joints de grains (en noir) et joints de macle X3 (en orange)
b) grains « reconstruits » suite a ’élimination des macles (en noir)
c) distribution de taille des grains (diametre équivalent en pm)
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I.2.1.3 Microstructures académiques a gros grains (GG)

Afin de découpler les effets microstructuraux dans notre étude un certain nombre de
microstructures « académiques » ont été définies et obtenues. Cette partie porte sur celles ayant
été obtenues suite a une mise en solution super-solvus (voir 1.1.3.1) qui a abouti a une
microstructure a gros grains. Le squelette granulaire (obtenu par EBSD) de telles microstructures

est présenté sur la

A partir de ce squelette granulaire (gros grains homogenes), plusieurs états de précipitation ont
été obtenus afin d’enrichir I’étude de linfluence des parametres microstructuraux sur le

comportement mécanique de lalliage.

1.2.1.3.1 Microstructure a gros grains et précipitation standard (GG/Std)

La premiere microstructure a GG ciblée est une microstructure ayant une précipitation
intragranulaire (', ¥) proche de la microstructure industrielle. Un tel état de précipitation sera

qualifié de « standard » (Std) dans la suite de ce document.

Pour y parvenir, a la suite de la mise en solution super-solvus, une trempe de méme sévérité que
celle faite industriellement a été réalisée, (voir 1.2.1.2 — trempe «azote» dont la vitesse de
refroidissement est d’environ 100 °C/min). Si le premier palier de vieillissement a 700 °C sert
principalement a faire grossir les plus petits précipités (y’;) le second a pour but de faciliter la
précipitation de carbures et de borures aux joints de grains (voir 1.1.2.2) afin de limiter le

glissement intergranulaire des gros grains.
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Un tel traitement thermique est représenté sur la
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1.2.1.3.2 Microstructure a gros grains et précipitation fine (GG/7y’ fins)

Le squelette de gros grains est ici couplé a une précipitation intragranulaire fine quelle que soit la
population de précipités y’ (secondaires ou tertiaires). Pour y parvenir la trempe faisant suite a la

mise en solution a été rendue plus sévere (trempe huile) comme présenté dans la partie 1.1.3.1.1

(voir
1160°C y’ solvus
T/ Y
/ \ 760°C
/ Y Trempe huile [ 16h \\ 650°C
/. \ jf \Air 24h " Air
™,
\"'. \\ff A

Cette microstructure, déja étudiée dans les travaux de Vaunois et al. [Vaunois, 2010] et ceux de
Villechaise et al. [Villechaise, 2012], présente la particularité d’étre extrémement homogene. En
effet, les petits précipités y’ (de forme sphérique) sont uniformément répartis dans le volume de
la microstructure contrairement aux microstructures précédemment présentées pour lesquelles
des zones de « déplétion » peuvent étre localement mises en évidence a proximité de joints de

grains ou de gros précipités y,.

1.2.1.3.3 Microstructure a gros grains et précipitation grossiere (GG/y’

grossiers)

La démarche inverse a été appliquée pour cette microstructure pour laquelle la structure

granulaire a été couplée a une précipitation intragranulaire grossiére/coalescée. La réalisation d’un
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refroidissement post-mise en solution plus lent a permis aux y’; de croitre (voir 1.1.3.1.1) et ainsi
d’obtenir la microstructure visée. La trempe a été effectuée avec une vitesse de refroidissement
controlée a 50 °C/min. 1l faut noter qu’une vitesse de refroidissement encore plus faible aurait pu
étre choisie. Cependant, en dessous de 50 °C/min, le risque de générer des précipités
dendritiques Y, FAN aux joints de grains (et donc d’obtenir des joints de grains dentelés) est trop
élevé. Ce point est détaillé dans la partie 1.1.3.1.2.

Le traitement thermique défini est représenté sur la Figure I - 18,

Pas de joints dentelés

1160°C ¥y’ solvus
4h

815"

C
0*C/min 700°C 16h
24h
Air
Rir

Figure I - 18 : Traitement thermique associé a la microstructure GG/y’ grossiers

1.2.1.4 Microstructure académique a grains fins (GF/Std)

Une microstructure a grains fins obtenue suite a une mise en solution sub-solvus (voir 1.1.3.1) a
¢galement ¢été réalisée. Un état de précipitation standard (Std) a été couplé au squelette de grains

tins (Figure I - 19).

Figure I - 19 : Cartographie obtenue par EBSD du squelette de la microstructure a « grains fins » :

a) joints de grains (en noir) et joints de macle X3 (en orange)
b) grains « reconstruits » suite a ’élimination des macles (en noir)
c) détails de ces cartographies

Afin d’obtenir un état de précipitation intragranulaire proche de celui de la microstructure

industrielle, le traitement thermique a été congu comme présenté ci-dessous (Figure I - 20).
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La matrice finale d’essais comptabilise par conséquent 5 microstructures différentes dans le but
d’analyser I'influence des parameétres microstructuraux et de découpler les effets les uns des autres.
L’influence du parametre taille de grains a été évaluée en comparant des microstructures ayant
une méme microstructure de précipitation y’ (soit I’état proche de celui de la microstructure
industrielle : Std) sur la base des 3 différents squelettes granulaires présentés ( ,

, ). L’influence de la distribution de la précipitation intragranulaire
(taille et fraction surfacique des différentes populations de précipités) a, elle, été étudiée en
comparant entre elles toutes les microstructures a gros grains homogenes (GG) ayant différents
états de précipitation (Std, y’ fins, y’ grossiers). La synthétise cette « matrice » des
microstructures testées tandis que le présente des micrographies typiques des cing

microstructures pour différents faibles grandissements permettant P'analyse des structures

granulaires. Les structures de précipitation y sont comparées a iso-grandissement.
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Structure granulaire Etat de précipitation Etat de précipitation
x25K x100K

GG / Std Industrielle

GG / y'fins GF / Std

grossiers

. 1000pm

GG/Y

Tableau I - 2 : Récapitulatif des états microstructuraux obtenus (tailles de grains, précipitation y’) sur la
microstructure industrielle et les microstructures académiques
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Impact de la taille de grains

iso-précipitation)

aF/std
Industrielle

GG/Std

GG/y'fins

GG/y'grossiers

Découpler I'influence des
différents parameétres
microstructuraux

I.2.2 Analyse quantitative de la microstructure industrielle et des microstructures

(@418|NUELH 34N3ONJ}S-0SI)
,A uonejdaud e| ap yoedws

académiques

Avant de présenter les résultats de I'analyse stéréologique de la précipitation y’ réalisée sur les
cinq microstructures présentées dans la partie précédente (I.2.1), un récapitulatif succinct du

protocole expérimental utilisé (préparation, observation, quantification) est dressé.

I.2.2.1 Protocole expérimental
1.2.2.1.1 Préparation et observation des échantillons

Les échantillons dont les micrographies sont présentées dans le ont été polis
mécaniquement au papier SiC puis au spray diamanté jusqu’au grade 1 um. Un polissage
électrolytique a par la suite été réalisé afin d’ter la couche superficielle écrouie lors de Iétape de
polissage mécanique. Diverses attaques chimiques ont ensuite été réalisées afin de révéler la
structure granulaire et/ou la précipitation.

Ces solutions d’attaque chimique sont respectivement :

* Kalling n°2 : mélange de 100ml d’acide chlorhydrique, 100ml d’éthanol et de

5 g de CuCl2.

* FEau régale : 30 %vol HNO;, 70 %vol HCI.

Les observations de la structure granulaire ont été réalisées sur un microscope optique

conventionnel. Concernant les micrographies de I’état de précipitation, la finesse des précipités y’,
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notamment sur certaines microstructures, a imposé 'utilisation d’un microscope électronique a

balayage équipé d’un canon a émission de champ (MEB-FEG) JEOL 7000F.

1.2.2.1.2 Quantification de la précipitation par analyse d’images

Lanalyse stéréologique a été réalisée par traitement des images obtenues au MEB-FEG a l'aide
du logiciel VisilogD.

Plusieurs procédures (successions d’étapes) ont été utilisées pour quantifier la distribution en
taille des différentes classes de précipités, la fraction surfacique de ces classes de précipités mais
aussi des parametres moins conventionnels comme la distance moyenne inter-particules, qui sera

également appelée largeur moyenne des couloirs inter-précipités dans le document.

L’analyse de la distribution de taille des différentes populations de précipités y’ s’est déroulée

suivant la procédure détaillée ci-dessous :

*  Tous d’abord I'image est segmentée a I'aide d’un seuillage manuel défini. Cette étape permet
d’isoler les précipités du reste de I'image par contraste ( ). On obtient ainsi une
image binaire brute ( ) comportant les précipités totalement ou partiellement
détectés, mais aussi des petits objets indésirables associés au bruit de I'image d’origine.

*  L’érosion-reconstruction permet ensuite de préciser le contour des précipités (cas de faible
contraste entre le précipité et la matrice), et de supprimer le bruit de I'image binaire brute (

). S’en suit une étape de remplissage qui permet de combler 'espace non détecté au sein
d’un précipité déja isolé. I’image binaire ainsi obtenue est préte a étre traitée dans le cas d’une
analyse de la fraction surfacique. On patle d’une image binaire reconstituée.

e A partir de cette image, il est possible d’extraire la fraction surfacique de précipités. Pour ce
faire, il suffit de ramener le nombre de pixels des précipités (pixels bleus sur 'image

) au nombre total de pixels de I'image. Afin d’obtenir une répartition de la taille de précipités, il
est nécessaire de ne s’intéresser qu’aux précipités intégralement présents sur I'image binaire. La
suppression des précipités coupés par le bord de 'image se fait lors d’une étape supplémentaire
(souvent appelée « border kill »).
*  Apres identification des différents précipités, le logiciel d’analyse d’images extrait un tableau
résumant leurs caractéristiques géométriques (taille, aire, périmetre, diameétre équivalent, ...). Il est
enfin possible de ne travailler que sur une partie des précipités analysés par 'application de filtres

sur leurs caractéristiques géométriques.
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A titre d’exemple I'étude peut se limiter a des précipités dont la taille est supérieure a une valeur

donnée ( ).

Sont exposées ci-apres les différentes étapes de quantification de la distance moyenne inter
précipités (ou largeur moyenne des couloirs de matrice) :
L’intérét de quantifier ce parameétre microstructural est justifié dans la partie 1.3.2. Cette
quantification se déroule selon deux étapes indépendantes.
*  Tout d’abord, la carte des distances inter particules est établie ). La distance
considérée en tout point est celle a la particule la plus proche. Des iso-courbes sont alors tracées.
* Dans un second temps, la courbe (ensemble de pixels) d’équidistance entre proches
précipités est tracée. Il en découle une image binaire dite squelette de la matrice (

). Une fois les points triples retirés du squelette afin de n’avoir qu'un segment entre chaque
précipité, les 2 étapes précédemment expliquées sont confrontées. A chaque pixel du squelette est

donc associé une couleur (représentative d’une distance).
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* Enfin, a chaque segment a été appliquée la couleur associée a la distance minimale des plus
proches précipités ( ). Cette valeur devra étre multipliée par deux pour avoir celle

de la largeur de couloir.

I.2.2.2 Résultats de ’analyse microstructurale quantitative

Les résultats de l'analyse stéréologique de la précipitation y’ par analyse d’images suivant les
protocoles détaillés dans la partie 1.2.2.1 sont récapitulés dans le . La base d’images
utilisée correspond a 20 images obtenues et analysées par microstructure (soit 10 images x2
grandissements différents définis en fonction de la taille des précipités a analyser).

Les tailles des différentes populations de précipités récapitulées dans le sont des
valeurs moyennes extraites de distributions gaussiennes d’environ 3000 précipités y’;; et 6000

précipités ' analysés par microstructure.

47



Microstructure Industrielle GG/ GF / GG. al GG /. v
Std Std fins grossiers
Fsun‘acique Y’I (0/0) 1,2 - 9,9 - -
Taille moy. y'i; (nm) 153 165 266 81 274
Fsurfacique Y11 (%) 25,9 25,9 11,9 30,8 22,8
Taille moy. y'i;; (nm) 20,7 28 18 11 27
Fsurfacique Y 111 (%) 0,59 0,59 12,9 2,4 1,8
Leoutoir Moy. (nm) 110,8 76,4 24,1 31,9 121,2
2 Fsurfacique Y'i (%) 27,6 31,9 34,9 33,2 24,6

I est intéressant de noter que les tailles de y’;; mesurées suivant cette méthodologie concordent
parfaitement avec celles issues des travaux de Mao et al. et avec celles de Radis et al. ([Mao, 2001],

[Radis, 2009]). La courbe établie par Furrer et al. ([Furrer, 1999]) est, en revanche, de méme

nature mais décalée vers les grands diametres ( ).
14 :
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Figure I - 25 : Représentation graphique des résultats de 1'analyse microstructurale(1/2)
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Figure I - 26 : Reptésentation graphique des résultats de 1'analyse microstructurale(2/2)

On constate tout d’abord que ’état de précipitation de la microstructure Industrielle (qualifié de
standard : Std) est trés proche de celui de la microstructure GG/Std en terme de taille et fraction
surfacique des Yy, V', comme cela était espéré. Ce n’est, en revanche, pas le cas de la
précipitation de la microstructure GF/Std pourtant traitée thermiquement dans ce but. Cette

microstructure sera détaillée par la suite.
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Le gradient de taille de précipitation espéré (y' fins < Std < vy’ grossiers) entre les 3
microstructures a gros grains (GG) a été obtenu, comme il est possible de le constater sur la
(cadre du milieu). La fraction surfacique des y’; est plus faible pour des valeurs

moyennes de taille de précipités plus grandes.

Tres peu de différences sont a noter entre la précipitation tertiaire (y’;;) de la microstructure
GG/y’ grossiers et celle de la microstructure GG/Std. En revanche les précipités y’ tertiaires de
la microstructure GG/’ fins sont eux tres petits. Enfin, plus la précipitation intragranulaire de
ces 3 microstructures a gros grains est grossicre, plus la largeur moyenne des couloirs de matrice

est importante.

La taille moyenne des y’;; de la microstructure a grains fins GF/Std est semblable a celle de la
microstructute GG/y” grossiers et donc plus élevée que la taille ciblée dans la matrice d’essai.
Entre ces gros y’;; faiblement présents dans la matrice se trouvent beaucoup de petits y’;;. Cela
impacte fortement la largeur moyenne des couloirs de matrice qui est aussi faible que celle de la
microstructure GG/y’ fins. Cependant, il a été décidé de poursuivre I’étude des propriétés
mécaniques de cette microstructure car elle est la seule a avoir été mise en solution sub-solvus
(d’ou les GF). Par ailleurs, il sera intéressant d’observer son comportement mécanique, compte
tenu de la faible largeur moyenne de ses couloirs de matrice. L’influence de ce parametre

microstructural (L, moy.) sur les propriétés mécaniques (statiques et dynamiques) est détaillée

‘couloir

dans les parties 1.3.2 et 1.3.3.2.

Un dernier point nécessite d’étre précisé vis-a-vis des fractions surfaciques mesurées de phase y’
sur toutes les microstructures. Il ressort du , que cette fraction surfacique est
comprise entre 25 % et 35 % ce qui est relativement ¢éloigné de la fraction d’équilibre de 'Udimet

720 (= 45 %). 1l existe plusieurs raisons a cela :

* Tout d’abord, le moyen d’observation (MEB-FEG), aussi précis soit-il, ne permet pas de
faire ressortir clairement les précipités d’une taille inférieure a 20 nm, sur les micrographies

traitées par la suite sur Visilog.

*  De méme, une faible partie des précipités (dont le contraste optique n’est pas suffisamment

distinct de celui de la matrice) n’a pas été quantifiée lors de I’étape d’analyse d’images.
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*  Enfin, il est difficile de traiter les précipités coalescés multi « lobes » (refroidissements lents
de la et microstructure GG/y’ grossiers du ) dont une partie des
«lobes » n’apparait pas en surface. C’est d’ailleurs la raison pour laquelle la microstructure GG/’
grossiers est celle pour laquelle la fraction surfacique des y’ est la plus éloignée de la fraction

d’équilibre.

1.3 Etude bibliographique des relations entre la microstructure et les

propriétés mécaniques (traction monotone, fatigue oligocyclique)

Cette partie commence par une description bréve des mécanismes de franchissement des
précipités par les dislocations (I.3.1) qui sert de base de discussion aux chapitres II et III,
notamment. Néanmoins, ces notions s’averent également utiles pour comprendre l'influence de la

taille et de la morphologie des précipités intragranulaires sur les propriétés mécaniques de 'alliage.

I.3.1 Mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations : cas des
superalliages durcis par précipitation

Les travaux réalisés par Beardmore et al. a la fin des années 1960 [Beardmore, 1969], ont permis
de montrer que la limite d’élasticité définie a 0,2 % de déformation plastique (notée R,) de la

phase y’ est supérieure a celle de la phase y pour des températures supérieures ou égales a 100 °C

( )-

0.2% flow siress (MPa)

0 1
0 200 400 600

800 1000
Temperature ("C)

On note sur la , que sur la plage 450 °C — 800 °C, la limite d’élasticité est maximale
pour une fraction volumique de 40 %, ce qui a conduit a la conception d’alliages tels que 'Udimet

720 avec une fraction volumique de y’ a I’équilibre d’environ 40-45 %.
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La littérature met également en évidence l'influence de la taille et de la morphologie des précipités

Yy’ sur les propriétés mécaniques. Cet aspect sera détaillé par la suite.

I’évolution de la limite d’élasticité de I'Udimet 720 en fonction de la température est présentée
par la (adaptation [Billot, 2010] des travaux de Sczerzenie et al. [Sczerzenie,
1988]). La , quant a elle, reporte schématiquement les domaines de température
pour lesquels les trois principaux types de mécanismes de déformation plastique operent
[Diologent, 2002], [Dollar, 1988]. La confrontation de telles informations permet de cerner les
mécanismes de plasticité qui seront mis en jeu dans ce type d’alliage en fonction de la
température. Des transitions de mécanismes seront discutés, dans ce sens, au chapitre III (I11.5).

Trois stades sont clairement identifiables sur ces deux figures :

* |20 °C - 550 °C] : Les dislocations parfaites se dissocient en dislocations partielles en
générant des défauts d’empilement. La création de défauts d’empilement limite la mobilité de ces
dislocations entrainant une augmentation de la résistance du matériau. Ce mécanisme de
dissociation inhérent au cisaillement des précipités est actif a 'ambiante et diminue avec la
température jusqu’a 550 °C. Ce dernier point explique la diminution de la limite d’¢élasticité de

Pambiante a 550 °C.

e [550 °C - 700/800 °C]: Le pic observé a 700 °C correspond a la soudaine capacité des
dislocations dissociées a adopter une configuration particuliere. Les dislocations restent, en effet,
moins confinées au sein de bandes de glissement, au profit de la formation d’une structure de
dislocations plus homogene. On patle, ici, de glissement dévié dans les plans cubiques [Veyssiere,
1996]. Un tel mécanisme favorise le durcissement car les dislocations interagissent plus entre elles

et contraignent ainsi leurs mouvements [Terzi, 2006].

* [T > 700/800 °C]: L’augmentation de la température va entrainer une remise en solution
progressive des précipités fins, une augmentation des distances inter-particules et donc une chute
de la contrainte nécessaire a la mobilité des dislocations. Ceci explique I'effondrement de la limite

d’élasticité.
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Parce que les travaux de thése portent sur 'analyse des phénomenes mis en jeu aux abords de
I'alésage des disques de turbine (voir 1.2.1.1), I’étude bibliographique se focalisera sur les
mécanismes de cisaillement présentés dans la plage 20 °C-500 °C de la . La
notion de contournement des précipités (y’ By-Pass sur la ) sera néanmoins

introduite dans la partie qui suit (1.3.1.1).

1.3.1.1 Le contournement dit « d’Orowan »

On parle de contournement lorsqu’une dislocation parfaite franchit une zone de précipitation en
se courbant entre les précipités, laissant autour de ces derniers une boucle qualifiée de boucle

« d’Orowan ».

Pour que le contournement ait lieu, la contrainte de franchissement doit étre supérieure a celle
décrite dans I’ . On T est la tension de ligne, b la norme dn vectenr de Burgers et [ la distance
inter-précipités dans un plan {111}.

2T

TorowAN = ol
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L’introduction de la variable I souligne l'intérét d’avoir acces a la grandeur L moy (

‘couloir

) par 'analyse d’images quantitative.

I.3.1.2 Le cisaillement par une paire de dislocations entrainant la

création d’une paroi d’antiphase (APB)

Lorsqu’une dislocation de matrice cisaille un précipité y’ elle en modifie Pordre cristallographique
en générant un défaut d’énergie importante : la paroi d’antiphase (APB). L’ordre sera rétabli dans
le précipité par le passage d’une seconde dislocation de méme vecteur de burger b qui effacera le
défaut laissé par la premicre. Ces deux dislocations peuvent étre appariées pour former une

« superdislocation » comme illustré sur la

APB

La taille des précipités a franchir va influer sur le mode de franchissement de ceux-ci par la
superdislocation (ou paire de dislocations). De gros précipités entrainent un cisaillement par deux
dislocations fortement liées ( ), alors que de plus fins précipités ne nécessitent que
des dislocations faiblement couplées ( ). La contrainte nécessaire au cisaillement
des précipités y’ s’exprime alors respectivement suivant I dans le cas de
dislocations faiblement couplées et suivant I’ pour des dislocations fortement
couplées. De multiples nuances de mécanismes de cisaillement existent mettant en jeu des
dissociations plus ou moins complexes des dislocations et conduisant a des contrastes en MET

tres différents (JRaujol, 2004],|Billot, 2010] ],[Condat, 1987]).

a "WEAK" b *STRONG*
i
1st Dislocation — ———————o—— | | .
o \_/ e
\__/
1st Dislocation
° @ ®
®
2nd Dislocation
2nd Dislocation — 5 & & . s
Y |
L l A
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Our y est ['énergie de paroi d'antiphase des précipités dans les plans {1114, b la norme du vectenr de Burgers, D le

diametre moyen des particules, [ la fraction volumique des précipités, T la tension de ligne et A un factenr

dépendant de la morphologie des particules (d’une valenr de 0,72 pour les particules sphérigues).

Ar ZE[G_bJZW( Dy _1j%

2\ L, ) 7\ wab?
Our G est le module de cisaillement, 1p est la distance moyenne entre les centres de gravité des deux: particules et w

est une constante prenant en compte ['énergie élastique de répulsion entre les dislocations fortement couplées (w~1

pour les dislocations parfaites).

On peut noter, une fois de plus, la présence d’'un parametre similaire a la largeur moyenne de
couloir (la variable Lp). La issue des travaux d’Hither et al. [Hiither, 1968] montre
clairement l'influence du parametre taille de précipités, sur le mécanisme activé de franchissement
des précipités par les dislocations de matrice. Dans le cas des petits diametres et donc en général
des largeurs de couloirs faibles, les mécanismes de cisaillement seront privilégiés. Au contraire en
présence de grandes particules, c’est plutot le contournement des précipités qui assurera la
déformation plastique. Dans le cas de microstructures multimodales une combinaison de ces

processus pourra ctre constatée.
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I.3.2 Influence des parameétres microstructuraux sur les propriétés mécaniques en

traction monotone

La limite d’¢lasticité conventionnelle est connue pour étre plus sensible a la microstructure que la
limite a rupture [Mao, 2001]. De trés nombreuses études portent sur I'influence des parametres
microstructuraux sur la tenue en traction a ’'ambiante et en température. Parmi les parametres qui

influent le plus on peut citer :
* la taille de grains

* la fraction, la distribution et la taille des précipités intragranulaires

e La taille de grains :

Bain et al. [Bain, 1988] identifient une taille de grain optimale (19 um) pour la traction du méme
ordre de grandeur que celle de la seconde microstructure « optimale » de Vaunois et al. [Vaunois,
2010]. Leur étude montre que la microstructure duplex (ASTM 6/10) posséde de bonnes
propriétés en traction. Dans ce cas, ce sont les petits grains qui pilotent la réponse du matériau.
Locq [Locq, 2000] en vient aux mémes constatations que Vaunois et al. sur le NR3, matériau
similaire 2 'Udimet 720 mais étudié sous forme métallurgie des poudres. Ses travaux sur la limite
d’¢lasticité démontrent que la microstructure optimale pour la traction a 400 et 700 °C est a

grains fins associés a des petits y';,.

* La précipitation y’;;:

L’étude de Mao et al. [Mao, 2001] sur René 88DT et celle de Mitchell et al. [Mitchell, 2008] sur le

RR1000 (deux superalliages a base de Nickel proches de I'Udimet 720) confirment la tendance
précédemment évoquée selon laquelle le fait d’affiner la précipitation secondaire a des effets tres
bénéfiques sur la limite d’élasticité sur une large plage de températures. Mao et al. [Mao, 2001]
insistent sur importance du début de la trempe post-mise en solution. Un certain nombre
d’articles font également le lien entre cette précipitation secondaire et la dureté du matériau.
Jackson et al. affirment méme qu’il est possible de relier la résistance maximale en traction et la

dureté d’un matériau.

La reprend une série d’études se rejoignant pour dire que la dureté augmente
lorsque 'on a une microstructure de précipitation intragranulaire quantitativement importante et
fine que ce soit sur I'Udimet 720 [Jackson, 1999][Zhou, 2001] ou sur d’autres superalliages
similaires [Locq, 2000] [Mitchell, 2008].
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Figure I - 33 : Evolution de la dureté de différents alliages en fonction de la taille de précipités y'y, courbes
issues de :

a) [Mitchell, 2008] sur RR1000

b) [Jackson, 1999] sur Udimet 720

c) [Monajati, 2004] sur Udimet 720

* La précipitation y’;; :

Jackson et al. ont présenté dans [Jackson, 1999] un équivalent de la courbe de la Figure I - 32
adaptée a ’'Udimet 720 forgé (Figure I - 34 a)). Ils mettent en évidence que la taille moyenne des
V1 est optimale a 700 °C lorsqu’elle est de 40 nm. Cette taille critique correspond au changement
de mode de cisaillement (de dislocations faiblement a fortement couplées). La Figure I - 34 b)
également issue de leurs travaux montre ’évolution de cette taille optimale avec la température et
la fraction volumique de phase v’.

11 convient de noter que cette taille optimale de y’;;; est en accord avec les travaux de Vaunois et
al. [Vaunois, 2010] dans lesquels deux microstructures sont présentées comme optimales vis-a-vis

de leur limite d’¢lasticité R, a 'ambiante :

*  Une premicre structure a grains fins (4-5 pm) associée a une fraction volumique élevée de y'

et une précipitation intragranulaire bimodale, fine.

* La seconde structure a plus gros grains (12-14 um) est associée a une fraction volumique
modérée de y'| et une précipitation intragranulaire plus fine de diametre (30-40 nm).

Si la précipitation tertiaire n’est pas la plus influente sur les propriétés en traction (comme
présenté dans la suite), Locq et al. [Locq, 2000] précisent qu’elle est, néanmoins, indispensable

dans les couloirs matriciels afin de garantir une limite d’élasticité élevée.

57



8
=
=

a - 45.00
Cutting in Weakly Coupled Pairs /

-~

300

=

=

=
T

40.00

-1

=

=
T
N\

200

\

Cutting in Strongly 7

Coupled Pairs Vs 35.00

g
N\

150

g
~

30.00
100

g

25.00

g

50

Critical Resolved Shear Stress (MPa)
N
'Strongest' Particle Diameter (nm)

Resultant Behaviour

g
Maximum Critical Resolved Shear Stress
(MPa)

i

0.25 |
0.29
0.33 |

20.00 .

-
-

13

=
0.01
0.05
0.08 |
0

0.

-
o~
=

0.37

1] 0 40 60 80 100 120 140 160 180 200

Particle Diameter (nm) Volume Fraction

—a—"Strongest' Particle Size (600 deg C)
—s—'Strongest' Particle Size (800 deg C)
=== Maximum CRSS (600 deg C)
—=— Maximum CRSS (800 deg C)

* Largeur moyenne des couloirs inter-précipités y’ :
Vaunois et al. ont également mis en évidence le réle majeur de la largeur moyenne des couloirs de
matrice sur les propriétés mécaniques de I'Udimet 720. I’augmentation du libre parcours moyen
des dislocations pour rencontrer un obstacle se traduit par une chute de la limite d’élasticité.
Inversement des couloirs de matrice étroits contraignent le déplacement des dislocations
( ), engendrant une augmentation de la limite d’élasticité du matériau.
Cette constatation est vérifiée sur une large gamme de taille de grains (microstructures traitées
sub-solvus et super-solvus).
11 est possible de confirmer ces observations par 'analyse d’états particuliers de précipitation au
niveau des joints de grains. En effet, au cours de certains traitements thermiques, une dissolution
des précipités y’ intragranulaires au voisinage des joints de grains peut se produire. Cela est di au
fait que le potentiel chimique du Titane (présent dans les y’) est plus élevé dans ces précipités que
dans les carbures de type Ti-C ayant pu se former aux joints de grains. S’en suit une diffusion du
titane des précipités y’ vers les Ti-C formés aux joints de grains [Krol, 2004]. De cette diffusion
résulte apparition d’une zone au voisinage du joint de grains, ne contenant plus de précipités.
On parle de couche de déplétion (ou de déségrégation [Priester, 2006]) aux joints de grains
comme par exemple le cas du superalliage a base de Ni Nimonic PE16 [Krol, 2004]

. « I’épaisseur » de cette couche de déplétion aurait un impact négatif sur la limite d’élasticité et
la résistance maximale en traction de plusieurs matériaux durcis par précipitation (voir la

issue des travaux de Abe et al [Abe, 1973] sur un alliage a base de Mg).
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Figure I - 35 : Micrographie d'une zone de déplétion au joint de grain [Krol, 2004] (a) et impact de la
largeur de cette couche sur les propriétés mécaniques [Abe, 1973] (b)

I.3.3 Influence des paramétres microstructuraux sur les propriétés mécaniques en
fatigue oligocyclique

I.3.3.1 La fatigue oligocyclique

L’un des moyens classiques de caractérisation des propriétés en fatigue d’'un matériau consiste a
appliquer un chargement mécanique cyclique sur une éprouvette (le plus souvent en
traction/compression selon I'axe de cette éprouvette). On peut, tout d’abord déduire de ce type
d’essai un nombre de cycles a rupture (noté Nr ou Nf).

C’est en particulier ce parametre Nf qui permet de distinguer les 3 domaines de la fatigue, que
sont :

La fatigue oligocyclique ou LCF (pour Low Cycle Fatigue) qui est la conséquence de fortes
contraintes (souvent proches voire supérieures a la limite d’élasticité du matériau) a chaque cycle.
Une boucle d’hystérésis ouverte caractérise ce domaine (voir Figure I - 36 a)). Il en résulte une
rupture rapide (faible N; compris entre 1 et 10° ™ * cycles) associée a une forte déformation

macroscopique.

La fatigue en endurance limitée pour laquelle la contrainte cyclique est inférieure a la limite
d’élasticité macroscopique du matériau. Généralement, la boucle d’hystérésis n’est ouverte qu’en
début d’essai, voire toujours fermée caractérisant un comportement macroscopiquement élastique

(voir Figure I - 36 a)). Elle est associée a des durées de vie comprises entre 10* et 10° cycles.
Enfin, la fatigue a grand nombre de cycles (HCF pour High Cycle Fatigue) ou a trés grand

nombre de cycles (VHCEF pour Very High Cycle Fatigue) pour laquelle de faibles contraintes

cycliques sont appliquées. Des durées de vie au dela de 10 cycles sont obtenues dans ce domaine.
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La transition d’un domaine a 'autre n’est pas simple a définir, un continuum de processus de
déformation et d’endommagement caractérisant le plus souvent les propriétés en fatigue du
matériau.

La courbe de Wohler (souvent nommée courbe S-N dans la littérature) permet de représenter les
contraintes habituellement appliquées en fonction des durées de vie. On y observe les 3 domaines
précédemment cités. On enregistre également durant les essais de fatigue, la courbe de réponse
contrainte/déformation (souvent nommée courbe S-S dans la littérature) sous la forme d’une
boucle plus ou moins ouverte dite « d’hystérésis ». La issue de [Mughrabi, 1999]
montre la courbe S-S typique en différents points de la courbe de Wohler. Le niveau de
contrainte diminuant, la durée de vie N; augmente conjointement avec la diminution de I'aire de

la boucle d’hystérésis (cette aire correspond I'énergie de déformation dissipée par cycle).

N

g g a[ a
E E £ E
@ @ @ ©
FATIGUE LiMIT

1=
@

0t 108 10F 107 1t
NUMBER OF CYCLES TO FAILURE

De plus, au cours de ’essai, l'ouverture plastique des boucles d’hystérésis peut évoluer au fur et a
mesure des cycles. L’adaptation élastique ( ) retrace le comportement cyclique
d’un matériau qui tend a avoir un comportement purement ¢lastique apres un certain nombre de

cycles.
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I’accommodation plastique ( ) correspond a une stabilisation apres plusieurs
cycles de la boucle d’hystérésis. Enfin, I'effet Rochet ( ), est associé a
augmentation de la déformation plastique moyenne jusqu’a la rupture de I’éprouvette. Le rochet
plastique n’est cependant observé que lors de chargements en contrainte imposée avec de fortes

amplitudes de chargement.

Ces différents comportements dépendent donc considérablement du type de chargement:

contrainte ou déformation (totale, plastique) imposée, amplitude de chargement, fréquence,

rapport de chargement R,=0 / O, OU R, =€ / € s> CLC...

Par ailleurs, lors d’un essai, il est courant d’observer un adoucissement ou un durcissement
cyclique du matériau au cours des premiers cycles avant que celui-ci n’atteigne un régime stabilisé
(s’1l en existe un). Les superalliages durcis par précipitation d’une phase y’ ont tendance d’abord a
se durcir puis a s’adoucir [Pineau, 2009]. Le comportement cyclique du matériau (conditions
LCF) dépend de la microstructure sollicitée (morphologie, taille et fraction volumique des
précipités), de la température et de la plage de déformation imposée [Phillips, 2012]. Les essais de
fatigue en déformation imposée sont particulicrement adaptés a I'analyse du comportement
cyclique des alliages dans le domaine LCF. La illustre de telles évolutions du

comportement cyclique au cours d’un essai piloté en déformation totale.

e eea—

Ae Signal imposé
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La représente un durcissement cyclique : pour un niveau imposé de déformation
totale la contrainte maximale atteinte a chaque cycle augmente progressivement. A I'inverse, lors
d’un adoucissement cyclique ( ), le niveau de contrainte maximal diminue pour un
niveau imposé de déformation totale.

Il est également possible de relever la déformation et la contrainte une fois le régime stabilisé
atteint et cela pour différents taux de déformation appliquée (ou différents niveaux de contrainte).
La courbe présentant les contraintes stabilisées en fonction des déformations est appelée courbe
d’écrouissage cyclique.

Ces évolutions de comportement cyclique sont directement liées aux micromécanismes de
déformation a I’échelle des dislocations [Lerch, 1984]. Cela permet de pointer I'importance
majeure de la microstructure de précipitation de I'alliage [Stoltz, 1978]. Une étude plus fine de

I'influence des parametres microstructuraux sur le comportement cyclique est proposé ci-apres.

I.3.3.2 Influence des paramétres microstructuraux sur les propriétés
mécaniques en fatigue (principalement oligocyclique)

e  La taille de grains :

De nombreuses études s’accordent sur le fait que la résistance en fatigue LCF de 'Udimet 720 est,
comme celle de nombreux autres matériaux, supérieure pour les microstructures a grains fins, a
20 °C [Morrison, 1997], 430 °C [Jain, 2000], 600 °C [Torster, 1997] et a 970 °C [Bain, 1988].
Concernant les structures granulaires bimodales, Bain et al. [Bain, 1988] ainsi que Flageolet et al.
[Flageolet, 2010] ont respectivement démontré pour 'Udimet 720 et Ialliage 718 que la présence
de quelques gros grains diminue notablement la durée de vie en fatigue et augmente la dispersion
des durées de vie obtenues. Les fissures observées semblent s’étre amorcées depuis ces gros
grains.

Par ailleurs, Pang et al. [Pang, 2003], ont étudié la propagation de fissures longues sur 'Udimet
720 a lambiante et a 650 °C en prenant en considération linfluence des parametres
microstructuraux. 1l ressort de leurs travaux qu’a 650 °C, la taille de grains est le facteur d’ordre 1
controlant la propagation de fissure. Ceci résulte de 'impact de 'oxydation aux joints de grains a
cette température, qui conduit a un passage d’une propagation transgranulaire a une propagation
intergranulaire. Une microstructure a gros grains conduit généralement a une propagation plus
lente des fissures longues. Dans le domaine LCF, ce dernier point ne suffit cependant pas a

compenser le fait que 'amorcage de fissure est souvent trés rapide en présence de gros grains.
q cag gros g
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* La précipitation intragranulaire :

Des essais de propagation de fissure réalisés a 20 °C dans Iétude de Pang et al. [Pang, 2003]
mettent en avant d’autres facteurs microstructuraux aussi influents que la taille de grains. Ils
affirment, par exemple, que l'augmentation de la fraction et de la taille des précipités
intragranulaires contribue a accroitre la résistance du matériau a la propagation de fissure. Au
travers d’une autre approche réalisée sur le superalliage LSHR a 700 °C, Telesman et al.
[Telesman, 2008] relient la vitesse de propagation de fissure(s) aux contraintes en pointe de
fissure(s). Ainsi, ils montrent qu’une relaxation des contraintes en pointe de la fissure, induite par
une augmentation de la taille des précipités y';;, ralentit fortement les cinétiques de propagation

de la fissure. Les illustrent ces aspects.
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1.3.3.3 Effet Portevin - Le chitelier (PLC) : un élément perturbateur

Pour un certain nombre de matériaux métalliques, il existe des domaines de température et de
vitesse de déformation pour lesquels le comportement monotone et cyclique présente des
irrégularités détectables macroscopiquement résultant de l'effet Portevin-Le chatelier (PLC)
[Portevin, 1923]. Il est avéré sur I'Udimet 720, que ce phénomene se manifeste pour des
températures allant de 350 °C a 500 °C et des vitesses de déformation avoisinant les 107
[Gopinath, 2008]. Dans ce domaine et lorsque ce phénomene est activé, '’écoulement plastique se
déroule de maniére saccadée affectant la courbe de réponse mécanique (contrainte/déformation).
La , issue des travaux de these de Maziere [Maziere, 2007], présente une courbe de

traction d’Udimet 720 déformé 2 500 °C 2 une vitesse de 107 s,

63



On peut clairement voir que dans ces conditions (température, vitesse de déformation) leffet
PLC s’est manifesté et affecte la courbe de traction.

Phénoménologiquement, leffet Portevin-Le Chatelier [Portevin, 1923] est la conséquence de
Iinteraction entre les dislocations mobiles et les atomes de soluté qui diffusent durant la
déformation plastique [Graff, 2006]. Pour I'Udimet 720, les atomes interagissant avec les

dislocations mobiles sont les éléments de substitution (Cr, Co, Ti, Al, Mo et W) [Gospinath,

2008].

[
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Ce phénomene apparait lorsque le coefficient de diffusion des atomes est suffisamment grand
pour saturer la ligne de dislocation. Dans ces conditions, la diffusion des atomes de soluté
introduit un effet d’obstacle supplémentaire a la mobilité des dislocations se traduisant par une
augmentation de la contrainte nécessaire au franchissement des précipités. Lorsque I’énergie
locale stockée atteint un niveau suffisant, le désancrage brutal d’'un grand nombre de dislocations
intervient avec pour conséquence une chute brutale de la contrainte mesurable
macroscopiquement. C’est la succession d’ancrages / désancrages qui génére les discontinuités
détectées sur une courbe de traction telles que celles de la . Certains parametres
microstructuraux semblent influencer I'apparition de ce phénomeéne. On citera principalement la
précipitation tertiaire et la largeur des couloirs de matrice [Cui, 2011] qui impactent la
morphologie des discontinuités de la courbe ainsi que la plage de température de manifestation
de I'effet PLC.

Si la manifestation de leffet PLC ne semble pas trop affecter le comportement en traction
monotone de 'Udimet 720 [Gospinath, 2008], il en est autrement du comportement cyclique.
Pineau et al. [Pineau, 2009] présentent ce phénomene comme pouvant étre a lorigine d’un

durcissement cyclique provoquant une chute de ductilité et par conséquent une diminution de la

durée de vie en fatigue.
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Les problématiques liées a 'apparition du phénomene PLC sont multiples et de plusieurs ordres :

* La premicre d’entre elles concerne les difficultés d’asservissement d’un essai pour des
conditions ou leffet se manifeste. Les réglages de type PID de la machine utilisée vont
conditionner la maniére dont le « rattrapage » en contrainte va se faire suite a chaque irrégularité
de comportement associé au phénomene PLC. Des phénomeénes de résonance se mettent parfois
en place avec perte de controle de 'amplitude a imposer et méme un risque d’endommagement

des équipements (extensomeétre).

* La deuxiéme problématique concerne les micro écrouissages locaux qui sont générés dans
I’éprouvette lors des sauts de contrainte. Il en découle des phénomeénes de plasticité localisée

entrainant une augmentation de la dispersion des durées de vie des éprouvettes lors des essais.

* Enfin, en dehors de toutes ces considérations, la principale problématique concerne
Iapparition du phénomene PLC sur picces réelles. En effet, si effet PLC est régulierement
constaté sur éprouvette, il n’en est pas de méme sur un disque en fonctionnement [Maziere, 2007].
Cela pose donc la question de la représentativité du phénomene sur éprouvettes par rapport a ce
qui se passe sur une pi¢ce en fonctionnement.
Les conditions de réalisation des essais de traction et de fatigne oligocyclique présentés et analysés dans la suite
de ce mémoire ont été optimisées afin de minimiser le risque de manifestation de l'effet PL.C et d’en diminuer
Lamplitude. De ce fait, leffet PLC ne sera que trés pen considéré dans les analyses qui suivent. 1. étude

préliminaire ayant permis d'optimiser les conditions des essais de la these est détaillée dans 'ANNEXE 2.

I.4 Analyse du comportement mécanique statique (traction monotone)
et dynamique (fatigue LCF) de I’Udimet 720 en relation avec les

principaux parameétres microstructuraux
I.4.1 Partie expérimentale : éprouvettes et moyens d’essais
I.4.1.1 Plan de prélévement et géométrie des éprouvettes

Les éprouvettes ayant la microstructure utilisée industriellement ont été prélevées dans des lopins
forgés et traités thermiquement par la société francaise Aubert & Duval dans son usine Des
Ancizes. La voze conlée-forgée est présentée dans I'ANNEXE 1 mais les conditions précises de forgeage
des lopins de cette étude restent, en revanche, confidentielles. La composition chimique exacte de

la coulée dont sont issus les lopins forgés de cette étude, est réportée dans le
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Ni

Cr

Co

Ti

Mo

Al

W

C

B

zr

Fe

Mn

S

Si

Cu

Wt(%) |[base

16,2

14,49

5

2,9

2,46

12

0,016

0,016

0,043

0,28

<0,03

<0,0015

<0,02

<0,005

<0,01

Tableau I - 4 : Composition chimique de la coulée considérée dans cette étude

Différentes zones de prélevement ont été définies (Figure I - 40) et testées afin de prendre en

compte les hétérogénéités microstructurales/mécaniques présentes dans Iépaisseur du lopin

[Jackson, 1999].

Cette analyse ne présente, en revanche, aucun intérét pour les éprouvettes ayant les

microstructures académiques. Clest la raison pour laquelle ces éprouvettes ont été usinées dans

des ébauches cylindriques prélevées dans des lopins brut de forge. Les traitements thermiques

associés a ces microstructures d’étude ont été réalisés sur les ébauches. On ne s’attend donc qu’a

une influence négligeable de la zone de prélevement sur les propriétés mécaniques des

éprouvettes ayant ces microstructures, en particulier pour les ébauches ayant recu une mise en

solution super-solvus.

DEFORM_E (3D &
Urit: S _unit
Frin, Cut

Figure I - 40 : Zones de prélévement des éprouvettes de traction monotone et de fatigue oligocyclique

superposées aux cartes d’iso-déformation obtenues par simulation sur FORGE :

1) 1a zone de prélévement en zone morte (ZM)
2) la zone de prélévement a ceeur (C)
3) la zone de prélévement a mi-rayon (MR)
4) 1a zone de prélevement tangentielle (T)
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Toutes les éprouvettes ont été usinées a partir d’ébauches cylindriques de diamétre 13 mm et de
longueur 56 mm. Ont été prélevées dans un galet :

* 12 éprouvettes tangentiellement (T) dans une zone d’iso déformation de niveau de 12 1,2

* 2 éprouvettes en zone morte (ZM, zone la moins déformée)

* 1 éprouvette a ceeur (C, zone la plus déformée)

* 2 ¢éprouvettes a mi-rayon (MR, zone fortement déformée).

Deux géométries d’éprouvettes ont ¢été choisies respectivement pour les essais de traction

monotone ( ) et de fatigue oligocyclique ( ).
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Ces éprouvettes ont systématiquement ¢été polies mécaniquement au papier SIC de la
granulométrie 320 a celle de 4000 puis aux sprays diamantés 3 um et 1 pm, avant essais. La
procédure adoptée au laboratoire est connue pour limiter considérablement les contraintes

résiduelles introduites en surface des échantillons [Petitjean, 2003].
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1.4.1.2 Réalisation des essais de traction monotone

Les essais de traction monotone ont été réalisés aux températures de 20 °C, 465 °C et 700 °C sur
une machine Wolpert-Zwick équipée d’un extensometre Maytec a couteaux en céramique. Ils ont
été pilotés en vitesse de déformation (1.10"* s™) via I'extensométre durant la phase de déformation
¢lastique et les premiers stades de déformation plastique. Puis, 'extensometre a été retiré, sa

course étant limitée. La suite de 'essai a été pilotée via le déplacement de la traverse.

I.4.1.3 Réalisation des essais de fatigue oligocyclique

Les essais de fatigue ont été effectués aux températures de 20 °C et 465 °C sur une machine
électromécanique Instron 8862 (capacité 100 kN) équipée d’un extensomeétre a couteaux en

céramique. Les essais ont ¢été asservis en déformation totale avec un rapport de déformation

positif d’une valeur de R, = 0,05.

I.4.2 Présentation et analyse des résultats des essais de traction monotone

La limite d’élasticit¢ a 0,2 % de déformation plastique (R,), la limite a rupture (Rm) et la
déformation a rupture (A%) a 465 °C ont été mesurées sur les cinq microstructures présentées
dans la partie 1.2.1. Par ailleurs, quelques essais ponctuels ont été réalisés a 20 °C et 700 °C sur les
microstructures Industrielle, GG/Std et GG y’ fins. Les résultats de ces essais réalisés sur les

éprouvettes prélevées a cceur C, a mi-rayon MR, et en tangentiel T (se référer a la partie 1.4.1.1)

sont consignés dans le . Ces essais n’ont été réalisés qu’une seule fois par condition.
Microstructure Zone de Tempeérature Ro,2 * Rm * A (%)
Taille de grains Précipitation| prélévement (°C) (MPa) | (MPa)

GF Std T 465 1058 1489 19

GF Std MR 465 1045 1474 24

GF Std C 465 1061 1495 26
Industrielle Std T 465 888 1378 12
Industrielle Std MR 465 890 1313 13
Industrielle Std Cc 465 900 1329 14
Industrielle Std T 20 964 1438 13
Industrielle Std T 700 883 1087 32

GG y'fins T 465 932 1097 7 3\

GG y'fins MR 465 919 1080 7

GG y'fins C 465 917 1059 6

GG y'fins T 20 977 1142 9

GG y'fins T 700 877 1054 7

GG Std T 465 779 1174 12 > \

GG Std T 20 833 1184 12

GG Std T 700 771 1081 22

GG y'grossiers T 465 759 1277 13

GG y'grossiers MR 465 745 1204 14

GG y'grossiers C 465 731 1166 13

* Valeurs conventionnelles
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I.4.2.1 Impact de la zone de prélévement

La présente 'ensemble des courbes de traction monotone établies a 465 °C pour le
lopin forgé ainsi que pour les quatre microstructures étudiées a iso zone de préléevement (zone T).
Ces courbes sont tracées en valeurs rationnelles. Pour rappel, les valeurs rationnelles (vraies) et

conventionnelles sont liées par les relations suivantes :

orationnelle - oconventionnel]c E(l + 8conventionnellc) et £ratiunnc]le - In (1 + 8convcntionnc]]e)
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La montre qu’au sein d’un lopin forgé et traité suivant la gamme Industrielle, les

variations de propriétés en traction monotone sont faibles (la zone morte ZM n’a pas été testée
alors que cette dernicre présente probablement des propriétés tres dégradées). Lla microstructure
GF/Std (comme les trois autres microstructures académiques) étant obtenue par réalisation d’un
traitement thermique individualisé pour chaque ébauche issue d’un lopin forgé non traité, il n’est

pas étonnant que la dispersion en fonction des zones de prélevement soit également trés faible

( )-
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A noter que des sauts de contrainte caractéristiques de I'effet PLC sont clairement identifiés sur la

courbe de traction associée a cette microstructure.

I.4.2.2 Impact de la microstructure

La premicre constatation qui ressort de cet ensemble de courbes est que le parametre « taille de
grains » a une influence majeure sur le comportement en traction monotone de 'alliage. Comme
détaillé dans la partie bibliographique (voir 1.3.2), la microstructure a grains fins (GF) est celle qui
présente les limites d’élasticité et a rupture les plus élevées. A linverse, les microstructures a gros
grains (GG) homogenes sont les moins performantes en traction. Enfin, la microstructure
Industrielle (duplex) présente un comportement intermédiaire.

En se focalisant sur les microstructures ayant le méme squelette granulaire a gros grains, il est
possible d’analyser les relations entre ’état de précipitation et la limite d’élasticité. Pour cela, les
différentes microstructures sont comparées au travers de l'influence de la taille moyenne des
précipités vy’ et de la largeur moyenne des couloirs de matrice ( ). Ces deux
grandeurs sont liées par la relation de I’ qui fait intervenir la fraction de y’. Les

variations de f . entre les trois microstructures étant trés faibles, le lien entre le diametre moyen

des y’; etla largeur de couloir est direct.

Loy = DMOY,, X

couloir

La courbe de tendance affichée en traits pointillés est du type :[ 30’
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Les résultats concordent, a nouveau, avec la bibliographie existante (1.3.2). La limite d’élasticité

croit lorsque la précipitation intergranulaire s’affine (

)-
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Il est intéressant de considérer le module d’écrouissage pour comparer le comportement des
différentes microstructures. Ce paramectre est défini par le durcissement Ac rapporté a la
déformation Ae. Les valeurs calculées sur I'intervalle [2 % - 6 %] sont reportées sur la

. Les deux microstructures ayant la limite d’élasticité la plus élevée (GF/Std et GG/Yy’ fins)
et qui s’averent également étre les microstructures possédant la largeur moyenne de couloirs la
plus faible, présentent un méme module d’écrouissage (= 2,5 GPa). Ce module differe nettement
de celui des autres microstructures qui est de ordre de 4 GPa. I’analyse comparative des
propriétés mécaniques des différentes microstructures peut s’appuyer a nouveau sur Uinfluence
de la largeur de couloir.
La aborde cet aspect en ajoutant a la déja présentée, les points
correspondant a la microstructure Industrielle et ceux de la microstructure a GF. Quelle que soit
la structure granulaire de I’échantillon, plus la largeur de couloir est importante, plus la limite
d’élasticité est faible. Deux classes de microstructures ressortent de la : celle a gros
grains dont les fractions intragranulaires de précipités sont théoriquement tres proches et celles a
grains fins. Ici se pose d’ailleurs la question de ’homogénéité de la précipitation y’ intragranulaire
dans les gros et les petits grains de la microstructure Industrielle, qui reste difficile a classer. Ce

point n’a pas été traité par la suite.
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Enfin, il convient de souligner la trés faible ductilit¢é de la microstructure GG/’ fins
comparativement aux autres microstructures. Cela pourrait avoir des conséquences sur le

comportement de cette microstructure sous chargement cyclique.
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1.4.2.3 Impact de la température

Les courbes de traction a I'ambiante et a 700 °C de trois microstructures sont présentées sur la

Il s’agit de la microstructure industrielle et de deux microstructures GG : 'une
avec une précipitation standard (Std), I'autre avec une précipitation y’ fine. Les tendances
observées a 20 et 700 °C sont similaires a celles déja décrites pour les courbes établies a 465 °C
(comparaison des et ). La limite d’élasticité de la microstructure GG/v’ fins
est trés légerement supérieure ou du méme ordre que celle de la microstructure Industrielle.
Comme pour les résultats établis a 465 °C, la microstructure GG/Std est celle qui présente la

limite d’¢élasticité la plus faible.
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II est intéressant de noter que le comportement monotone change radicalement entre 20 °C et
700 °C pour les microstructures Industrielle et GG/Std, il n’en est pas de méme pour la
microstructure GG/’ fins.

Le module d’écrouissage des 2 premieres microstructures (Industrielle et GG/Std) chute
considérablement avec 'augmentation de la température d’essai (voir encadré de la ).
La ductilité est doublée voire triplée a 700 °C.

Le module d’écrouissage reste par contre inchangé a 20 °C, 465 °C et 700 °C pour la

microstructure GG/’ fins. Seule la ductilité chute avec I'accroissement de la température d’essai.
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L’influence de la largeur moyenne des couloirs de matrice sur la limite d’¢lasticité est la méme sur
la plage de température allant de 20 °C a 700 °C pour les microstructures a GG comme le montre

la
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I.4.3 Présentation et analyse des résultats des essais de fatigue oligocyclique

Les essais de fatigue pilotés en déformation ont été réalisés pour deux niveaux de déformation

totale max e, =0,43 % et ¢,,=0,7 %. Chacun de ces niveaux a été testé a 20 °C et 465 °C (1.4.1.3),

tot
non pas a fréquence fixe mais pour une méme vitesse de déformation d’une valeur de 4.10° s
(fréquences respectives de 0,5Hz pour les essais a ¢,=0,43 % et 0,3Hz pour les essais a
€0—0,7 %0). Pour ces essais, un rapport de déformation Re=0,05 a été choisi et le signal appliqué

est de type triangulaire. Le critére d’arrét défini pour ces essais est une chute de charge de 30 %

sur les 10 derniers cycles. Rappelons que ces conditions de chargement ont été choisies afin d’éviter 'occurrence

de l'effet PL.C (voir I'étude de sensibilité présentée en ANNEXE 2).

1.4.3.1 Analyse des durées de vie (DDV)

L’analyse se focalise dans un premier temps sur les durées de vie (DDV) obtenues en fonction de
la microstructure et de la température d’essai. Les durées de vie obtenues sont représentées
graphiquement dans la . Les courbes des et

retranscrivent I’évolution de la durée de vie pour chaque microstructure en fonction de la demi-
amplitude de déformation imposée, respectivement a 20 °C et 465 °C.

A I'image des résultats issus de la littérature, la microstructure qui a la taille moyenne de grains la
plus fine (microstructure Industrielle) est celle qui conduit aux durées de vie les plus longues.
Rappellons (voir partie 1.3.3.2) que pour ce type de microstructure a population bimodale de

grains, les plus gros grains sont ceux qui pilotent majoritairement la durée de vie en fatigue.
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Cependant, la taille des plus gros grains mesurés sur la microstructure Industrielle (diametre
équivalent < 300 pm, voir ) reste inférieure a la taille moyenne des grains des
microstructures a « gros grains ». La microstructure Industrielle peut donc schématiquement étre
considérée comme a plus petits grains en comparaison des différentes microstructures GG
étudiées.

L’analyse comparative des durées de vie des éprouvettes a gros grains, s’avere étre complexe.

a PP T
Industrielle 265°C
0,70%
20°C
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Notons, tout d’abord, ( et ) que sans surprise, la durée de vie

diminue lorsque 'amplitude de déformation totale augmente, quelle que soit la température et la

microstructure considérée.

Les durées de vie obtenues pour une déformation totale imposée de ¢,=0,7 % (a 20 °C et

465 °C) peuvent s’interpréter a partir des résultats issus des essais de traction. La microstructure

Industrielle est celle dont la durée de vie est la plus longue pour ces deux conditions d’essais. La
représente les durées de vie des trois autres microstructures a gros grains a

€0—0,7 % et 465 °C en fonction de la largeur de couloirs. La ductilité (A %) issue des essais de

traction monotone est également reportée sur cette figure.
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Un faible niveau de ductilité (microstructure GG/y’ fins) conduit a une durée de vie faible. A

I'inverse, la microstructure ayant la précipitation la plus grossicre, présente la durée de vie la plus

importante des trois microstructures a gros grains.
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Figure I - 49 : Relation durée de vie/ductilité des trois mictostructures 2 GG en prenant compte des DDV

obtenue a 465 °C pour une déformation totale imposée de 0

7%

Cette analyse partielle des résultats de la Figure I - 49 est complétée dans la suite du manuscrit

(voir 1.4.3.2) en tenant compte du comportement cyclique de ces microstructures a gros grains.

1.4.3.2 Prise en compte du comportement cyclique

Dans un premier temps, les courbes présentées sur la Figure I - 50 décrivent I’évolution de la

demi-amplitude de contrainte Ac/2 en fonction du nombre de cycles pour deux des 4 jeux de

parametres d’essai : €,=0,7 % a 465 °C et €,,=0,43 % a 20 °C..
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Figure I - 50 : Evolution de la demi amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles pour les

conditions 465 °C/0,7 % et 20 °C/0,43 %
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Si les courbes des essais a température ambiante sont relativement continues, ce n’est pas
vraiment le cas de celles a2 465 °C (du moins pour certaines microstructures). Des sauts de
contrainte plus ou moins marqués, tres irréguliers apparaissent au début et a la fin des essais. 11
est important de noter que ce type de comportement n’est pas observé pour d’autres matériaux
testés dans ce domaine de température et de vitesse de chargement sur le méme moyen d’essai
(machine, montage, extensometre) et que les essais réalisés sur 'Udimet 720 a 700 °C dans le
cadre d’'une autre étude n’ont jamais donné lieu a de telles irrégularités. Il ne s’agit pas d’un
artefact mais d’'un comportement complexe probablement associé a une fenétre paramétrique
(type de chargement, déformation imposée, vitesse de déformation, température) en favorisant le
développement.. Nous émettons 'idée qu’il pourrait s’agir d’'une manifestation cyclique de Ieffet
PLC (présenté dans la partie bibliographique 1.3.3.3). Peu d’articles de la littérature font référence
a Iinfluence du PLC sur le comportement cyclique et la tenue en fatigue. Il est cependant
possible que ce processus et les successions de sauts de contrainte qui lui sont associées aient une
influence sur la durée de vie en fatigue. Au dela de la présence de ces irrégularités, le
comportement cyclique ne semble pas beaucoup évoluer en cours de cyclage ( ).
Quelques courbes présentent un adoucissement cyclique progressif et limité notamment pour la
microstructure Industrielle. Cependant, si 'on trace I’évolution de la contrainte moyenne au cours
de Iessai, des différences marquées de comportement cyclique sont visibles entre microstructures.
La etla illustrent ces disparités de comportement cyclique pour
les mémes jeux de parameétres d’essai que ceux de la

Trois types de comportement cyclique sont identifiables sur la

*  Les microstructures GG/Std et GG/y’ grossiers ne voient pas d’évolution notable de leur

contrainte moyenne a 20 °C et 465 °C. On parlera, par la suite, de comportement « stable ».

*  La microstructure GG/y’ fins se comporte différemment. Au cours de P'essai la contrainte
maximale et la contrainte minimale croissent progressivement. Cela se traduit sur la courbe par
une augmentation de la contrainte moyenne et cela a 20 °C et 465 °C. Il convient, tout de méme,
de noter que dans le cas de I'essai a 465 °C cette augmentation de la contrainte moyenne fait suite

a une premicre phase de chute de celle-ci.

* Enfin, la microstructure Industrielle se comporte radicalement différemment puisque la
contrainte moyenne chute nettement durant les premiers 1000 cycles de I'essai avant de se
stabiliser. La bimodalité de sa structure granulaire joue probablement un role dans cette relaxation

de la contrainte moyenne.
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Ce comportement trés surprenant a ¢été obtenu sur différents essais réalisés aux mémes

conditions, permettant de réfuter I’hypothese d’un probléme expérimental. On parlera ici d’une

relaxation de la contrainte moyenne (qui differe de 'adoucissement cyclique couramment observé

sur divers matériaux et qui a été présenté dans la partie bibliographique 1.3.3.1).
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Deux études réalisées par Boittin et al. [Boittin, 2011] ainsi que Locq et al. [Locq, 2014] sur un

superalliage a base de Nickel élaboré par métallurgie des poudres (respectivement le N18 et le

N19) ont montré combien il est difficile de mettre en évidence linfluence de I'état de
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précipitation intragranulaire sur le comportement cycliques d’un alliage, a I'aide de différentes

microstructures de méme taille moyenne de grains. Une telle influence est pourtant claire sur la
de la partie 1.4.3.2.

Avant de poursuivre P'analyse du comportement cyclique en relation avec les parameétres

microstructuraux, une bréve étude bibliographique a été menée sur la relaxation de la contrainte

moyenne. En effet, un tel comportement cyclique n’est pas couramment observé.

Bien qu’il ne soit pas couramment observé, ce phénomene n’est pas réservé a I'alliage Udimet 720.

En effet, quelques ouvrages généraux y font référence comme celui de Suresh [Suresh, 1998] sur

la fatigue des matériaux.

Les matériaux concernés dans la littérature sont treés diversifiés. On citera :

*  L’Inconel 718 2 400 °C [Gustafson, 2010] ( ) et a 550 °C [Chaboche, 1991]

*  L’Incoloy 901 a 20 °C [Fang, 1994]

*  Le superalliage monocristallin CMSX-4 orienté <001> a 700 °C [Lukas, 2002] (

e Lalliage de Titane TAGV a 200 °C [Chaboche, 2011]
e  L’Aluminium 7050-T7451 a 20 °C [Hu, 1999b)]
e L’Acier CS1018 a 20 °C [Chiang, 2007].

Fang et al. [Fang, 1994] affirment qu’un méme matériau peut connaitre de fortes différences de
comportement cyclique en fonction de sa microstructure et ils pointent I'impact de 'amplitude de
déformation imposée comme un parametre majeur agissant sur "amplitude de la relaxation de la

contrainte moyenne. Ce dernier point concorde avec les travaux de Manson et al. [Manson, 2000].
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La a partiellement été discutée dans la partie 1.4.3.1. Il est intéressant d’y revenir en
considérant les aspects relatifs au comportement cyclique. La microstructure ayant la
précipitation la plus fine (GG/y’ fins) est la seule dont la contrainte moyenne augmente
cycliquement. Il n’est donc pas tres étonnant qu’elle soit associée a de courtes durées de vie. En
revanche les deux autres microstructures a gros grains (GG/Std et GG/y’ grossiers) ont un
comportement cyclique proche. Les différences de durées de vie entre ces microstructures ne
sont donc pas explicables sur la seule base du comportement cyclique. Une part de I'explication
pourrait étre liée aux contributions relatives des phases d’amorgage et de propagation. Il a été
expliqué dans Tétude (partie 1.3.3.2) qu'une augmentation de la taille des précipités
intragranulaires induit une relaxation des contraintes en pointe de fissure, ralentissant ainsi les
cinétiques de propagation des fissures (voir ). Par conséquent, la propagation d’une
fissure longue nécessiterait plus de cycles (avant rupture) dans la microstructure GG/’ grossiers
que dans la microstructure GG/Std, entrainant une dutrée de vie a rupture plus importante pout
la premiére microstructure citée. Enfin, une telle relaxation des contraintes en pointe de fissure

pourrait également expliquer la ductilité élevée de cette microstructure.

1.4.3.3 Analyses complémentaires par microscopie électronique en
transmission (MET)

Afin de mieux comprendre les différences marquées de comportement cyclique présentées sur la

, deux essais complémentaires ont été réalisés a 465 °C pour une déformation totale
imposée de ¢,=0,43 %. A la différence des essais présentés (1.4.3.1) ces essais ont été
interrompus apres 1000 cycles, qui est le nombre de cycles a partir duquel le comportement
semble « stabilisé ». Les courbes obtenues sont représentées sur la .11 est tres
intéressant de noter que les comportements cycliques observés concordent globalement avec ce
qui a été précédemment présenté dans le cadre des essais menés a rupture, renforcant ’hypothése
d’une réponse cyclique particulicre de la microstructure Industrielle. Une décroissance tres

marquée de la contrainte moyenne est constatée pour la microstructure Industrielle alors que la

microstructure GG/’ fins présente un comportement cyclique quasi-stable.
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Ces éprouvettes ont ensuite été carottées pour la réalisation de lames minces ( ).
Apres polissage mécanique, un bombardement ionique a été utilisé pour obtenir des plages
observables au microscope électronique a transmission (MET). Les lames prélevées a cceur sont
celles qui ont permis 'analyse des structures de dislocations. Celles prélevées en téte d’éprouvette
(donc non déformées) ont servi de «référence». Les analyses ont été réalisées au Centre
d'Elaboration de Matériaux et d'Etudes Structurales (CEMES) de Toulouse par Florence

Pettinari-Sturmel et Muriel Hantcherli.

Ces observations ont clairement permis de mettre en évidence de fortes différences de

mécanismes de déformation entre les deux états.
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La Figure I - 55 synthétise les différents mécanismes de déformation observés pour la
microstructure Industrielle. Des dislocations parfaites de matrice sont observées (Figure I - 55

a)) avec contournement des précipités y’ (Figure I - 55 b)).
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Figure I - 55 : Paysages de dislocations observés sur une éprouvette de microstructure Industrielle sollicitée
1000 cycles 2 465 °C, €,,:=0,43 %, R.=0,05

11 est intéressant de noter une plus forte densité de ces dislocations parfaites dans les plus petits

grains (Figure I - 55 e¢)) de cette microstructure bimodale. A ces processus s’ajoutent de

nombreuses zones de cisaillement des précipités par des dislocations partielles s’étant dissociées

et ayant laissé une faute d’empilement (bandes de Condat et Décamps [Condat, 1987]) (Figure I

- 55 ¢) et d)).
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- Chapitre I - Analyse du comportement mécanique pour différentes microstructures de Palliage Udimet™ 720Li

Le nombre de dislocations observées sur I’éprouvette ayant la microstructure GG/y’ fins est
significativement plus faible que pour la microstructure Industrielle. La déformation semble
n’étre que le résultat de dislocations de matrice parfaites et isolées. L’aspect relativement

rectiligne de ces dislocations indique que les précipités sont cisaillés.

Figure I - 56 : Paysages de dislocations observés sur une éprouvette de microstructure GG/’ fins sollicitée
1000 cycles a 465 °C, etot=0,43 %, Re=0,05

Si ces analyses restent a approfondir, le nombre de zones observées pour les deux
microstructures ne laisse aucun doute sur la représentativité de ces micrographies. En premiere
approche, il est tentant d’associer la trés faible densité de dislocations au comportement tres
stable de la microstructure GG/’ fins et les différents mécanismes de plasticité obsetvés sur la
microstructure Industrielle a la forte décroissance de la contrainte moyenne. Cependant, ces
analyses ne sont pas suffisantes et un travail complet serait nécessaire, par exemple, pour
rechercher la signature en MET des processus qui paraissent étre associ¢s aux instabilités

mécaniques de type PLC.

I.4.3.4 Analyse des faciés de rupture

Si le comportement cyclique varie beaucoup d’une microstructure a 'autre, les faci¢s de rupture
observés sont semblables. Quelles que soient les conditions d’essai (température, niveau imposé
de déformation totale) et la microstructure, on observe un amorcage sur une/deux facette(s)
cristallographique(s) débouchante(s) ou quasi-débouchante(s). La Figure I - 57 présente des
exemples de ces zones d’amorcage. Les zones délimitées en jaune correspondent a la/aux

facette(s) cristallographique(s) constituant la zone d’amorgage.
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Figure I - 57 : Micrographies de la zone d'amorgage observée sur le faci¢s de rupture des éprouvettes
a) Microstructure Industrielle — 465 °C - g =0,43 % - Re=0,05
b) Microstructure Industrielle — 465 °C - £.,=0,43 % - Re=0,05
c) Microstructure GG/y’ grossiers — 465 °C - £,=0,43 % - Re=0,05
d) Microstructure GG/y’ fins — 465 °C - £:,:=0,7 % - Re=0,05

La Figure I - 57 a) montre une configuration singuliere avec un amorgage sur des facettes en
« chevron». Miao et al. [Miao, 2009] ont montré que de telles facettes cristallographiques
correspondent a des plans de macle de type {111} imbriqués. Ce point est discuté dans le
chapitre III.

Un tel mode d’amorcage sur une/des facette(s) a réguliecrement été observé sur des
éprouvettes en superalliage a base de Ni notamment pour des températures intermédiaires

comme celle de la présente étude :

*  LSHR sollicité en fatigue a 427 °C [Gabb, 2010]

*  René 88DT cyclé en fatigue tres haute fréquence a 593 °C [Miao, 2009]
*  N18 déformé en fatigue a 450 °C [Boittin, 2011]

* Inconel 718 sollicité en fatigue a 350 °C [Flageolet, 2010]
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C’est également le cas pour plus hautes températures (700 °C) sur des éprouvettes en Udimet 720
sollicitées en fatigue-temps de maintien [Billot, 2010]. Flageolet et al. [Flageolet, 2010] montrent
sur un alliage a petits grains comportant quelques gros grains quun tel amorgage se produit
systématiquement sur un de ces gros grains proche de la surface (1.3.3.2). Gabb et al. [Gabb,

2010] ont constaté la méme chose sur LSHR.

Les facettes observées sur les éprouvettes de microstructure Industrielle ( et

) quelles soient isolées ou en chevron, correspondent a des grains d’un diametre
de ordre 200-300 pm. Il s’agit des plus gros grains de cette microstructure ( ). En
revanche, il est difficile d’identifier si les facettes observées sur les microstructures a gros grains

homogenes (GG) correspondent aux plus gros grains.
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I.5 Synthese du chapitre I

Microstructures étudiées :

Afin d’étudier Iinfluence de la taille de grains et de la précipitation sur les propriétés mécaniques
du superalliage Udimet 720, différentes microstructures de ce méme alliage ont été réalisées.

Ces microstructures ont été obtenues par le biais de traitements thermiques spécifiques mis au
point dans cet objectif. On qualifiera ces quatre microstructures d’ « académiques » par
opposition a la microstructure utilisée industriellement par Turboméca pour la confection de ses
disques de turbine haute pression. Cette derni¢re microstructure est elle appelée microstructure

« Industrielle ».

Les microstructures académiques ont été définies pour découpler au mieux Peffet des différents

parametres microstructuraux.

L’analyse de linfluence de la taille de grains est abordée par la comparaison de trois
microstructures dont I’état de précipitation est similaire : deux microstructures homogenes ont
été choisies a grains fins (GF) et gros grains (GG) ainsi qu’une microstructure bimodale associant
gros et petits grains. Cette dernicre est la microstructure Industrielle. La précipitation y’
« similaire » de ces trois microstructures sera dite standard (Std).

Ce sont donc les microstructures GG/Std, Industrielle et GF/Std qui sont ici considérées.

L’analyse de I'impact de la précipitation y’ intragranulaire sur les propriétés mécaniques a été
conduite en comparant trois microstructures a gros grains (GG) dont la premicre posseéde une
précipitation y’ fine, la deuxieme une précipitation y’ standard (celle de la microstructure
Industrielle) et la derniére une précitiation y> grossiére.

Sont considérées ici, les microstructures GG/y’ fins, GG/Std et GG/y’ grossiers.

Comportement en traction monotone :

La taille moyenne des grains est le parameétre d’ordre 1 qui controle les propriétés en traction
notamment la limite d’élasticité R, et la limite a rupture Rm. Ainsi, sans surprise, plus la taille

moyenne de grains est fine, meilleures sont les propriétés en traction : GF > Industrielle > GG.
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La précipitation intragranulaire joue également un réle important sur ces propriétés en traction
monotone. Une précipitation fine et dense sera préférée a une précipitation grossicre et dispersée
afin d’obtenir une limite d’élasticité élevée : ¥’ fins > y’Std > ¢y’ grossiers. Ce classement est
associé au fait que les couloirs de matrice dans une microstructure a précipitation fine et dense

sont étroits et ne facilitent pas le déplacement des dislocations mobile dans la matrice.

De manié¢re analogue I’évolution de la ductilité est inverse a celle de la limite d’élasticité et la

microstructure a y’ grossiers > y’Std > vy’ fins.

Comportement mécanique en fatigue oligocyclique :

La taille moyenne des grains apparait comme étant également le paramétre majeur controlant la
durée de vie des essais de fatigue oligocylique. La microstructure Industrielle sans trop de

surprise, présente une résistance en fatigue supérieure aux microstructures a gros grains (GG).

Des différences importantes de durées de vie entre les différentes microstructures a gros grains
GG ont, par contre, été mises en évidence. La microstructure la plus ductile conduit a des durées
de vie supérieures a la microstructure a précipitation y’ fine qui est la moins ductile : y* grossiers
> y’Std > ¥’ fins. Cela est attribué, au moins en partie, a la faculté qu’a une microstructure a
précipitation plus grossiere a favoriser une relaxation des contraintes en pointe de fissure,

ralentissant ainsi la phase de propagation des fissures longues.

Par ailleurs le comportement cyclique (évolution de la demi-amplitude de contrainte Ac/2
et évolution de la contrainte moyenne) a également été analysé.

Si Pamplitude de chargement ne semble pas vraiment évoluer au cours des cycles pour toutes les
microstructures il n’en est pas de méme avec la contrainte moyenne.

Trois « types » d’évolution de cette contrainte moyenne ont ét¢ mis en avant :

e Un comportement « stable » de celle-ci a été montré pour les microstructures GG/Std et
GG/y’ grossiers a 20 °C et 465 °C.

*  Une augmentation de la contrainte moyenne au cours de Iessai a été montrée a 20 °C et
465 °C pour la microstructure GG/’ fins.

*  Enfin, une relaxation prononcée de la contrainte moyenne se produit sur les essais de la

microstructure Industrielle.
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Il faut noter que pour toutes ces microstructures, le comportement cyclique est marqué par de
nombreuses irrégularités qui pourraient étre liées a des instabilités de comportement de type PLC.
Cet aspect n’était pas au coeur de ce travail de these centré sur les processus d’amorcage de
fissures intergranulaires.

Une étude a part enticre mériterait d’étre développée autour de ces instabilités pour en
comprendre origine, définir les fenétres paramétriques les déclenchant (température, vitesse et

amplitude de déformation) et en évaluer les conséquences en terme d’endommagement.

La grande similitude des faci¢s de rupture et particulicrement des zones d’amorcage observées
sur toutes les éprouvettes est un point important qui permet d’introduire les deux chapitres a
venir. En effet, ces amorgages systématiques sur facette(s) cristallographique(s) de grande
taille possédent une origine commune, indifféremment de la microstructure sollicitée. Les

chapitres a suivre sont centrés sur les mécanismes a l'origine de ce mode d’amorgage.
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- Chapitre II -
Analyse des mécanismes de déformation

a ’échelle de ’agrégat cristallin

* Le chapitre débute par une partie bibliographique présentant les
mécanismes de déformation aux hautes températures, aux températures

intermédiaires et a température ambiante en se focalisant sur les joints de

grains et leur voisinage. Quelques rappels de cristallographie ont

également été inclus dans cette bibliographie.

* Par la suite, les activités plastiques détectées a la surface d’éprouvettes
déformées en traction et en fatigue ont été analysées de fagon statistique.
L’influence de la température et de la microstructure (granulaire et de

précipitation y’) a notamment été considérée dans ce suivi statistique.

* Enfin, sont analysés les mécanismes de déformation au niveau des
joints de grains. La transmission de la déformation plastique entre grains
voisins (au travers du joint de grains les séparant) constitue le coeur de
cette analyse. Par ailleurs, un mécanisme singulier d’incompatibilité de
transmission du glissement au travers du joint de grains a été mis en
évidence. Son étude permet de mieux comprendre ’amorgage de fissure

intergranulaire.

(monotone et cyclique) de P’alliage Udimet 720
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Chapitre II . Analyse des mécanismes de déformation (monotone
et cyclique) de Palliage Udimet 720 a Péchelle de 1’agrégat

cristallin

Ce chapitre débute par une étude bibliographique des mécanismes élémentaires de déformation a
I’échelle des grains dans les superalliages a base de Nickel et cela dans une large plage de
températures et de modes de sollicitation (II.1). L’analyse des mécanismes de déformation
plastique de I'Udimet 720 a 20 °C et 465 °C, en traction monotone et fatigue oligocyclique, sera
abordée au travers d’une approche statistique des activités de glissement (IL.4) puis via une
approche plus qualitative (I1.5) de la transmission de la déformation plastique entre grains voisins.

Les moyens expérimentaux et méthodologies utilisés font I'objet des sections I1.2 et I1.3..

I1.1 Etude bibliographique des mécanismes de déformation dans les
superalliages : focalisation sur les mécanismes activés a ambiante et

aux températures intermédiaires
I1.1.1 Généralités sur le glissement plastique et la cristallographie

I1.1.1.1 Systémes de glissement activés : cas des matériaux C.F.C

Cette partie n’a pas pour vocation de dresser un état de l'art exhaustif ni, bien entendu, de
remplacer un cours de mécanique des matériaux. Elle a pour simple objectif de récapituler un
certain nombre de notions en préambule a I’étude sur 'accommodation de la déformation
plastique dans un agrégat cristallin de structure cubique a faces centrées (CFC). Dans la plage de
température concernée par cette étude [20 °C ~ 500 °C] I'Udimet 720 se déforme plastiquement
de maniére classique par production et mouvement de dislocations au sein des plans
cristallographiques denses. Ces plans sont ceux pour lesquels I’énergie nécessaire au mouvement
des dislocations est la plus faible [Nabarro, 1997]. Au sein de ces plans, les dislocations se
propagent suivant la direction la plus favorable sur un plan énergétique ce qui correspond, pour
des dislocations parfaites, aux vecteurs de Burgers b les plus courts (directions les plus denses).
Le glissement plastique dans un cristal est caractérisé par un systeme de glissement associant une
famille de plans de cristallins {h,k,1} a une direction de glissement <u,v,w>.

Le glissement dans les matériaux cubiques a faces centrées (C.F.C) comme 'Udimet 720 peut se
produire suivant 12 systemes de glissement différents qui combinent les plans denses du type

{111} et les directions les plus denses de type <110> ( ). Ces 12 systemes
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sont reportés sur la Figure Il - 1 ¢) avec la notation de Schmid et Boas. Dans le cas d’une
déformation uniaxiale, le premier systéme qui s’active est celui pour lequel la contrainte de
cisaillement 7 est la plus élevée.

Avec:
_F
r= _A Cow COS@ Equation IT - 1

on I est la charge axiale de traction, A est la section de ['épronvette monocristalline, ¢ Langle entre la normale

an plan de glissement oG ot Ja direction de traction, A 1 angle entre la direction de glissement OC et Paxe de
sollicitation (Figure 11 - 2).

Directions possibles de glissement Plans possibles de Systémes de glissement possibles
(famille <110>) glissement (famille {111}) (combinaison {111}<110>)
1 2 3 4 5 6 A (111) A2 A3 A6
B (111) B2 B4 B5
Cc (111) Cc1 c3 Ccs5
[011] [011] [101] [IOl] [IlO] [110] D (111) D1 D4 D6

Figure II - 1: Représentation des 3 directions de glissement possibles pour un plan donné dans le cas d'un
matériau C.F.C [a) et b)] et des 12 systemes de glissement possibles dans la notation de Schmid et Boas c)

g

Figure II - 2 : Représentation des angles liés au calcul du facteur de Schmid
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Le produit COSE.COSA de valeur comprise entre 0 et 0,5 est appelé facteur de Schmid. Ainsi,

les systemes associés aux plus forts facteurs de Schmid sont ceux suivant lesquels le glissement
pourra se produire le plus facilement. Pour certaines directions a fortes symétries, différents
systemes sont équivalents et susceptibles d’étre activés simultanément. Ramené au cas d’une
¢éprouvette polycristalline, on comprend que chaque grain se déformera plus ou moins
rapidement selon son orientation cristallographique. I’approche de type « Schmid » pour décrire
la plasticité dans le cas d’agrégats est cependant plus délicate a considérer. En effet, les
sollicitations locales a I’échelle d’un grain ne sont plus uniquement uniaxiales. Elles deviennent
complexes et multiaxiales en raison des effets d’anisotropie de comportement élastique/plastique
de grain a grain et des incompatibilités qui en résultent. Ces aspects, non traités dans ces travaux,
sont cependant d’autant plus marqués que le niveau de déformation macroscopique est important.
Pour les problématiques de type fatigue, I'utilisation du facteur de Schmid calculé classiquement a
partir du chargement macroscopique reste néanmoins suffisante pour décrire les systemes de

glissement activés.

I1.1.1.2 Orientations cristallines et représentation géométrique

Le plus souvent, Porientation cristallographique d’un grain est définie, dans un systeme d’axes,
par les 3 angles @1, @ et 2 dits d’Euler. Ces angles relient le repere propre du cristal (e, e, €;)
au repere macroscopique de ’échantillon (e’, e,’, e;). Les rotations successives permettant ce

changement de repére sont illustrées sur la dans le cas de la convention de Bunge.

¢
€& 635

Pour représenter une orientation cristallographique (ou une texture cristallographique) il est
souvent fait appel aux figures de poles directe et inverse obtenues par projection stéréographique.
Ces outils permettent une représentation aisée des orientations cristallines tridimensionnelles

dans un espace plan.
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La illustre comment les figures de poles inverses peuvent étre utilisées pour
visualiser I'orientation d’un grain suivant la direction de chargement mécanique en superposition

des courbes d’iso-facteurs de Schmid maximal ( ).

a) [111] b) [111]

Z iy H

[001] [0 oy [01

I1.1.2 I’amorgage de fissure aux joints de grains

I1.1.2.1 Bref descriptif du cas des hautes températures (T>700 °C)

Un amorcage de fissure(s) au niveau des joints de grains est tres régulicrement observé sur les
superalliages a base de Nickel sollicités aux hautes températures. Il existe deux principales raisons

acela:

* la premicre est associée au glissement intergranulaire qui se produit aux hautes températures.
Billot [Billot, 2010] a notamment mis en évidence ce phénomene sur I'Udimet 720 sollicité en
fluage et en fatigue-temps de maintien a 700 °C (pour une contrainte appliquée de 800 MPa). Ses
travaux présentent des structures de dislocations différentes entre le cceur de grains déformés et
au voisinage des joints de ces mémes grains. Plus précisément, un contournement des précipités
est observé au voisinage des joints de grains alors que contournement et cisaillement contribuent
a la déformation a coeur des grains. Dans ces conditions, un glissement plastique proche des
joints de grains est favorisé. Cette contribution des joints de grains a la déformation totale a
¢galement été démontrée a plusieurs reprises en suivant évolution dun réseau de rayures
superficielles longitudinales et transversales sur éprouvettes polies puis déformées, [Bell, 1967],
[Brunner, 1959]. La illustre ce glissement au joint de grains par un décalage du

réseau de rayures [Billot, 2010].
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Grace a la mise en place de micro-grilles résistantes en température, Soula a pu évaluer
quantitativement [Soula, 2008] la contribution du glissement des joints de grains a la déformation

totale sur du NR3.

* la seconde cause de tels amorgages est 'effet couplé de 'environnement et de la température
qui favorise la fragilisation des joints de grains par oxydation [Chateau, 2009], [Antolovitch, 1981]

(Figure II - 6).

Joint de grains

Figure II - 5 : Illustration du glissement des joints de grains a haute température issue des travaux de thése
de:

a) [Billot, 2010]

b) [Soula, 2008]

Figure II - 6 : Ouverture d'un joint de grain fragilisé par oxydation (René 80 sollicité en fatigue-temps de
maintien)

Ces deux aspects (glissement intergranulaire, oxydation) ne seront pas plus développés dans ce
manuscrit, les températures de la plage [20 °C-465 °C] ne favorisant pas ces mécanismes de

dégradation.
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I1.1.2.2 Cas des températures intermédiaires (20 °C<T <500 °C)
I1.1.2.2.1 Interactions bandes de glissement / joints de grains

Lerch et al. [Lerch, 1984] ont mis en évidence le fait que les mécanismes d’endommagement en
fatigue du Waspaloy dans la plage de température s’étendant de 20 °C a 500 °C, varient peu d’une
température a une autre. Dans ces conditions, des amorgages de fissures intergranulaires ont aussi
été régulicrement observés pour les deux structures granulaires testées (ASTM 9 et ASTM 3).

Les interactions entre bandes de glissement et joints de grains semblent étre la cause principale
d’un tel mode d’amorgage. De telles interactions ont été analysées en détail, par exemple, dans
deux études chinoises de Iéquipe de Z.G. Wang : [Hu, 1998], [Zhang, 1999] portant sur la fatigue
de bi-cristaux de cuivre ou dans les travaux de H. Mughrabi et al. [Liu, 1992], [Bayerlein, 1992],
[Mughrabi, 1983].

La premicre [Hu, 1998] s’est focalisée sur I'influence de I'orientation morphologique du joint de
grains par rapport a la direction de sollicitation de I’éprouvette. Si les mécanismes de formation
des fissures different d’une orientation parallele a une perpendiculaire par rapport a I'axe de
chargement, dans tous les cas une fissure intergranulaire est observée (Figure IT - 7). La Figure
IT - 7 a) illustre un amorgage lié a I'interaction entre bandes de glissement et le joint de grains
alors que la Figure IT - 7 b) présente un endommagement intergranulaire suite a la formation

d’une succession de « marches » au niveau du joint de grains.

Grain 1

Grain 2

Figure II - 7 : Amorgage de fissure intergranulaire sur une
a) et b) éprouvette de cuivre bi-cristalline (fatigue a 20 °C) [Hu, 1998]
c) éprouvette de cuivre polycrystallin (fatigue a 20 °C) [Bayetlein, 1992]
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La seconde étude de Zhang et al. [Zhang, 1999] considére, quant a elle, la désorientation
cristallographique entre grains voisins dans I’analyse de I'amorcage au joint de grains. Pour cela,
des éprouvettes bi-cristallines ont été cyclées en fatigue, 'une pour laquelle les 2 cristaux sont
faiblement désorientés entre eux, lautre pour laquelle ces deux cristaux sont fortement
désorientés entre eux. Alors que la transmission de la déformation plastique semble se dérouler
correctement entre deux grains faiblement désorientés (Low Angle Grain Boundary : LAGB), il
n’en est pas de méme entre deux grains fortement désorientés (High Angle Grain Boundary :
HAGRB). Dans cette seconde configuration, les joints de grains semblent constituer un obstacle
majeur a la transmission des bandes de glissement d’un grain vers son voisin ( ).
Cette incompatibilité de transmission de la déformation plastique a deux conséquences :

*  L’activation d’un systéme secondaire de glissement localisé le long du joint de grains.

* Ladécohésion du joint de grains.

Joint de grain

Ces deux études menées sur un cas élémentaire (métal pur, bicristal) montrent déja que des
aspects morphologiques et cristallographiques doivent étre considérés.

Les travaux de Motrisson et al. [Morrisson, 1997] sur la fatigue du nickel polycristallin permettent
I'analyse de ces interactions entre bandes de glissement et joints de grains en fonction de la taille
des grains (deux microstructures étudiées, 'une avec des grains fins d’une taille moyenne de 24
um, I'autre avec des gros grains de diameétre équivalent moyen égal a 290 pm). Ils démontrent que
pour de fortes déformations plastiques, les fissures se forment a la rencontre entre joints de
grains et bandes de glissement pour les deux tailles de grains testées ( ).

Pour de plus faibles déformations plastiques, cette observation reste vraie pour la microstructure
a gros grains. En revanche, les fissures observées sur la microstructure a grains fins ne se forment
plus 2 la jonction joint/bandes de glissement, mais le long des bandes de glissement au cceur des

grains.
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L’étude de Villechaise et al. [Villechaise, 2012] sur I'Udimet 720 déformé en traction monotone a
20 °C a permis une réelle avancée dans la compréhension des mécanismes mis en jeu a 'interface
bande de glissement/joint de grains. En effet, ces auteurs ont montré que certaines
configurations cristallographiques rendaient la transmission de la déformation plastique (bandes
de glissement) a travers le joint de grains relativement difficile et complexe. Ces configurations,
qui concernent trés peu de joints de grains, engendrent une localisation marquée de la
déformation avec de forts niveaux de contrainte locale de 'ordre du GPa. Ce confinement se fait
au sein de zones de petite taille auxquelles le terme « micro-volumes » a été attribué. Ces travaux
présentent la différence d’activité plastique entre deux grains voisins comme un ¢élément
important qui contrdle la transmission de la déformation. En d’autres termes, ils affirment qu’un
important contraste de facteur de Schmid entre grains voisins favorise le développement de tels
micro-volumes.

La formation et I’éventuelle nocivité de ces micro-volumes sont au cceur de ce travail de thése.

I1.1.2.2.2 Joints de macles

Les matériaux polycristallins, notamment de type CFC, présentent tres souvent de nombreuses
macles issues des traitements thermiques. Ces joints spéciaux sont pour 'essentiel des macles de
type X =3 pour lesquelles le plan du joint est de type {111}. Le glissement plastique se faisant
sur ces plans octaédriques (II.1.1.1), les plans de joints de macles sont potentiellement glissibles
selon leur orientation vis-a-vis du chargement mécanique.

S’il est difficile de trouver des études sur la plasticité associée a ces joints, de nombreuses études
montrent leur caractere nocif vis a vis de Pamorgage de fissures en fatigue [Merrick, 1974], [Stein,
2012], [Miao, 2009], [Miao, 2012]. La illustre différentes décohésions au niveau de
joints de macle. Le premier exemple ( et b)) concerne 'Udimet 720 déformé en

fatigue-temps de maintien (At = 50s, 800 MPa, 700 °C) [Billot, 2010].
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Le second (Figure II - 10 ¢)), illustre également 'amorcage de fissures sur joints de macle ou a
partir de joints triples faisant intervenir des joints de macles (René 88DT cyclé a trés haute
fréquence a 593 °C) [Miao, 2009]. Enfin, le dernier (Figure IT - 10 d)) montre 'ouverture d’un

joint de macle dans une éprouvette en LSHR cyclée a tres haute fréquence a 23 °C [Stein, 2012].

[001] [011]

Figure II - 10 : Amorgages de fissures sur des joints de macles dans
a) et b) [Billot, 2010] la cartographie EBSD associée [Billot, 2010] - Udimet 720
c) [Miao, 2009] - René 88DT (fleches indiquant ’amorgage de fissure)
d) [Stein, 2012] - LSHR

Les travaux déja cités de Miao et al. [Miao, 2009] sur le superalliage René 88DT précisent les
conditions favorisant un tel amorgage. D’apres leurs observations, une telle ouverture du joint de
macle se produit dans le cas d’'un grain maclé de grande taille et favorablement orienté pour se
déformer plastiquement (fort facteur de Schmid). Dans ces conditions, les incompatibilités de
contraintes (élastiques) au voisinage des joints de macle favorisent la localisation de la

déformation plastique dans cette zone.

Des travaux précédemment présentés de Zhang et al [Zhang, 1999] ont permis d’illustrer la
localisation de la déformation plastique au voisinage d’un joint de grains avec pour conséquence

'activation d’un systeme secondaire de glissement uniquement pres de cette zone (Figure I - 11).
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Figure II - 11 : Activation d'un second systéme de glissement au niveau du joint du fait des fortes
contraintes locales [Zhang, 1999]

L’amorcage d’une fissure consécutive a la décohésion au niveau d’un joint de macle, aurait
d’ailleurs, pour conséquence la formation de larges facettes cristallographiques ou de chevrons
[Miao, 2009] observables sur le faci¢és de rupture. Cela est en accord avec nos observations
présentées dans la partie 1.4.3.3.

Plus récemment Miao et al. ont poursuivi leurs investigations sur René 88DT a 'ambiante [Miao,
2012]. IIs ont constaté que 'amorcage de fissures dans des « gros grains » au voisinage de joints
de macles (voir description précédente de [Miao, 2009]) avait lieu préférentiellement dans des
paquets (ou clusters) de gros grains faiblement désorientés entre eux. Ces fissures se
propageraient difficilement au-dela de cette zone. Ainsi, 'agrégat de grains faiblement désorientés

entre eux peut étre vu comme un « super grains ».

I1.2 Techniques expérimentales

I1.2.1 Techniques expérimentales liées a ’analyse cristallographique
I1.2.1.1 Détermination des orientations cristallographiques des grains

La détermination de Porientation cristallographique individuelle des grain(s) d’un polycristal est
d’une grande utilité pour comprendre les mécanismes de déformation et d’endommagement qui
s .y . . . L
s’y développent. S’il existe plusieurs techniques expérimentales permettant de révéler ces
otientations cristallographiques (piqures de corrosion par attaque chimique, méthode de Laue par
diffraction des rayons X ou des neutrons), il en est une qui s’est particulicrement développée ces
20 dernicres années : la technique de diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD). Cet outil
couplé a la microscopie électronique a balayage est précis (résolution angulaire inférieure a 1°) et

'acquisition de cartographies d’orientations étendues se fait désormais de maniére automatisée.
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Le principe de fonctionnement de cette technique repose sur l'acquisition de diagrammes de
diffraction de Kikuchi ([Kikuchi, 1928]) issus de processus de diffusion inélastiques des électrons
au sein de I’échantillon. Les électrons sont diffractés par chaque famille de plans réticulaires {hkl}
sous la forme de deux cones d'intensité différente. Ces cones interceptés par un écran plan
forment des paires de lignes parall¢les entre elles (les lignes de Kikuchi, Figure II - 12 a)).
L’ensemble de ces lignes constituent le diagramme de Kikuchi (Figure IT - 12 b)) qui dépend des
symétries du réseau cristallin et caractérise orientation cristallographique du volume diffractant
sous le faisceau d’électrons incident. La réalisation d’une cartographie d’orientation consiste a
obtenir et a indexer un diagramme de diffraction (Figure II - 12 ¢)) en tout point d’une grille de
mesure (carrée ou hexagonale) préalablement sélectionnée sur la zone a analyser (Figure II - 12
d)). Les orientations cristallographiques locales sont alors reliées a des axes macroscopiques
associés a la platine porte-objet. Si I'on a pris soin d’aligner le plus parfaitement possible les
échantillons testés mécaniquement sur ces axes, il est aisé de relier 'orientation de chaque grain a
la direction de traction, par exemple (Figure IT - 12 ¢)).

La Figure IT - 12 reprend shématiquement les principales étapes du processus d’analyse EBSD.

a) Faisceau

délectrons incidants

Ecran

Echantillon

Lignes de
Kikuchi®

d)

$0UB OSSO REDE
PO RSB BORE G D PB4

2 e oy

(LI LL]

3 mm

[001] [oil]

Figure II - 12 : Représentation schématique du processus allant de la diffraction a la cartographie
d'orientation par EBSD
a) Schéma de principe de formation des lignes de Kikuchi [Baudin, 2012]
b) Diagramme de Kikuchi obtenu [Wilkinson, 2012]
c) Indexation de celui-ci [Wilkinson, 2012]
d) Grille de mesure hexagonale [Baudin, 2012]
d) Cartographie finale d’orientation vis-a-vis de la direction de traction
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I1.2.1.2 Moyens expérimentaux associés

Deux systemes EBSD de type « OIM » fourni par TSL ont été utilisés. Ils sont couplés d’une part
a un microscope électronique a balayage JEOL 6100 équipé dun canon a électrons
conventionnel et d’autre part a un JEOL 7000F équipé d’un canon a émission de champs. Les
parametres de fonctionnement utilisés sont une tension d’accélération de 20-25 kV, une distance

de travail de 15 mm, une inclinaison des échantillons de 70 © et un courant de sonde de 0,1 2 2nA

( )-

|

15mm

I1.2.2 Techniques expérimentales liées aux essais mécaniques sur micro-éprouvettes

Afin d’étudier les processus de déformation et d’endommagement a I’échelle des grains, des essais

spécifiques réalisés 7 situ sous microscopie électronique a balayage ont été mis en place.

I1.2.2.1 Géométrie des micro-éprouvettes

Les éprouvettes utilisées ont une section rectangulaire (2 mm x 1 mm) et une partie utile de 10
mm de longueur ( ). Avant d’étre sollicitées mécaniquement, ces éprouvettes ont été
polies mécaniquement au papier SiC de granulométrie 320 a 4000 puis au spray diamanté 3 pm et
1 um. Un polissage électrolytique de finition a été effectué sur leur partie utile afin d’éliminer
I’écrouissage résiduel de surface da au polissage mécanique. Cette opération permet d’améliorer la
qualité de diffraction des électrons en EBSD.

Des cartographies EBSD intégrant toute la partie utile ont été réalisés pour la plupart des
éprouvettes avec un pas de mesure de :

* 1 um pour les microstructures a grains fins

* 3 um pour celles a trés gros grains.

113



10 1

fu

Figure II - 14 : Plan des micro-éprouvettes
I1.2.2.2 Réalisation des essais sur micro-éprouvettes

11.2.2.2.1 La traction monotone

Les essais de traction réalisés sur micro éprouvettes (ex situ et in sitn sous MEB) ont été réalisés a
20 °C sur une machine de traction DEBEN équipée d’une cellule de force de 5000 N ayant une
plage de vitesses de déformation allant de 0,02 mm.min” a 1,5 mm.min". Elle est présentée sur la

Figure II - 15

Figure II - 15 : Machine de traction DEBEN

Cette machine est suffisamment compacte pour étre insérée dans la chambre dun MEB.
L’objectif est alors de réaliser des essais qualifiés d’zz situ permettant I'acquisition d’images en
charge pour différents stades de déformation. L’activité plastique et éventuellement les premiers
stades d’endommagement peuvent alors étre étudiés, en particulier a I’échelle du grain et des

bandes de glissement qui s’y développent.
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Afin d’étudier quantitativement I’évolution des processus de déformation plastique au sein des
agrégats polycristallins au cours d’une traction monotone, les essais ont été multi-interrompus 2a
trois niveaux de déformation plastique (Figure IT - 16) :

* Etapel:e, =0,03%

* Etape2:¢,=0,15%

* EBtape3:¢,=0,25%

€p = 0,15% €p = 0,25%
1000 - £ =0,03% A

Contrainte (MPa)
EN (2] (o]
8 &8 8

N

o

o
1

0 T
0 1 Déformation totale (%)

Figure II - 16 : Multi-interruption des essais de traction monotone sur micro-éprouvettes

11 est donc ainsi possible de détecter les premiers stades de plasticité avec notamment I'apparition
de bandes de glissement et d’en suivre I’évolution a déformation macroscopique croissante. La
Figure IT - 17 illustre une telle évolution pour les deux états successifs de chargement ¢, =

0,15 % et e, = 0,25 %.
a) b)

Etape 2 - €,= 0,15% Etape 3 - €,= 0,25%

Figure II - 17 : Augmentation du nombre de traces de glissement plastique visibles sur la surface d'une
éprouvette déformée en traction monotone
a) Aprés une déformation plastique de g, = 0,15 %
b) Apres une déformation plastique de g, = 0,25 %
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Les déformations plastiques ciblées (0,03 %, 0,15 % et 0,25 %) sont de faible amplitude.
Elles ont été choisies pour étre représentatives d’une sollicitation en fatigue. Plus
précisément, ces amplitudes de déformation plastique correspondent a des déformations
totales maximales comprises entre 0,43 % et 0,7 % (la valeur exacte dépendant de la

microstructure sollicitée), c’est-a-dire un domaine effectivement exploré en fatigue.

Il convient de noter que des essais équivalents ont été réalisés a de plus hautes températures :
bien évidemment a 465 °C, afin d’étudier les différences/similarités entre les mécanismes de
déformation activés a cette température (représentative de celle vue par le cceur des disques en
fonctionnement) et ceux activés a température ambiante (voir 11.4.2.3), mais aussi dans la plage
de température [500 °C; 750 °C] qui couvre le gradient thermique vu par la totalité du disque.
Contrairement aux essais réalisés a 465 °C, les essais a plus haute température n’ont pas fait
I'objet d’un suivi statistique des activités de glissement. Ils ont un tout autre objectif et sont traités
ultérieurement dans la partie IIL.5.

Ces essais ne pouvant étre réalisés sur la machine DEBEN précédemment présentée, ils ont été
réalisés sur une machine électromécanique INSTRON 1362 plus conventionnelle équipée dun
four a lampes. Les détails expérimentaux de tels essais (montage, régulation thermique, décapage

de surface des éprouvettes, ...) sont aussi présentés dans la partie I11.5.

I1.2.2.2.2 La fatigue oligocyclique

Des micro-éprouvettes de méme géométrie (voir 11.2.2.1) ont été déformées jusqu’a un niveau de

déformation plastique cumulée d’une valeur de e = 0,15 % non plus de manie¢re monotone

p cumulée
mais cycliquement a 20 °C et 465 °C. La machine DEBEN précédemment présentée ne
permettant pas de réaliser des essais de fatigue (hormis quelques cycles), les éprouvettes ont été
déformées cycliquement sur une machine électromécanique INSTRON 8862 équipée d’un
montage spécifique a goupilles. La fixation d’un extensometre sur les micro-éprouvettes étant tres
complexe dans le cadre d’essais cyclés, la mesure de déformation a été réalisée par profilométrie
optique. Cette méthodologie, bien que contraignante car nécessitant la réalisation d’aller/retours
de I’éprouvette entre la machine de fatigue et le profilométre, est précise a £ 1 pm, ce qui
introduit une marge d’erreur d’environ 0,01 % sur la déformation plastique mesurée. La valeur
de déformation plastique cumulée de 0,15 % a été obtenue en quelques étapes, la premicre

assurant 'essentiel, les suivantes permettant d’atteindre précisément la valeur cible. En raison de

la géométrie des micro-éprouvettes, les essais ont été pilotés en contrainte.
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Le niveau de contrainte imposé a été défini afin d’obtenir la déformation plastique cumulée cible

de e = 0,15 % apres suffisamment de cycles (plusieurs milliers) en activant les mécanismes

p cumulée
de déformation propres a la fatigue oligocyclique. Un rapport de contrainte positif (Ro = 0,05) a
été appliqué afin de ne solliciter la micro-éprouvette qu’en traction pour éviter tout risque de
flambage compte tenu de la faible épaisseur de ces éprouvettes et de leur géométrie (

). La montre I’évolution de la déformation plastique mesurée par profilométrie

au cours de I'essai de fatigue jusqu’a atteindre la cible de ¢ = 0,15 % dans le cas d’une

p cumulée
éprouvette de microstructure Industrielle. I.a contrainte maximale imposée lors de cet essai était
de 880 MPa. Elle a permis d’obtenir une ¢, e = 0,15 %0 en 20 000 cycles.

Bien évidemment le niveau imposé de contrainte a été adapté d’une microstructure a 'autre, dans
le but d’atteindre une méme déformation plastique de 0,15 % en quelques milliers de cycles. La
contrainte maximale choisie lors de ces essais correspond a un ratio de 90 % de la limite

d’élasticité conventionnelle mesurée lors des essais de traction présentés précédemment dans la

partie 1.4.2.
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I1.2.2.2.3 Précisions sur Putilisation de micro-éprouvettes

Un certain nombre de microstructures ont été testées via les essais présentés précédemment et
parmi elles, des microstructures a gros grains homogenes. On peut alors se demander si le
comportement mécanique de telles éprouvettes est représentatif d’un agrégat plus volumineux

contenant un plus grand nombre de grains.
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Il est, cependant, important de rappeler que les essais réalisés sur micro-éprouvettes ont pour
objectif la compréhension des mécanismes et non pas Iétablissement de valeurs de limite
d’élasticité, résistance maximale, ductilité, etc...

En revanche, il s’avere nécessaire que les mécanismes de déformation plastique et d’écrouissage
actifs dans les micro-éprouvettes et les éprouvettes cylindriques « massives » soient les mémes.

Deux points permettent de s’en assurer :

*  La superposition des courbes de traction a 'ambiante obtenues sur éprouvettes cylindriques
(présentées dans la de la partie 1.4.2.1) et de celles obtenues sur micro-éprouvettes,
révele des modules d’écrouissage similaires et des limites d’élasticité tres proches ( ).
*  Parailleurs, les travaux de [Keller, 2007] et [Texier, 2013] s’accordent sur le fait que pour des
taux de déformation totale inférieurs a 1 % (comme ceux de cette étude) les polycristaux
(éprouvettes macroscopiques cylindriques) et les éprouvettes oligogranulaires (micro-éprouvettes
a gros grains) présentent des mécanismes d’écrouissage similaires si un nombre de grains suffisant

est contenu dans I’échantillon.
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I1.3 Méthodologie de suivi et d’analyse de Pactivité plastique de glissement

en surface de micro-éprouvettes
I1.3.1 Suivi statistique des activités plastiques a la surface de la partie utile

Afin de suivre Iévolution de Dactivité plastique a la surface des éprouvettes et de la

quantifier/analyser, la méthodologie suivante a été adaptée :

* Etape 1: Suite aux étapes successives de polissage mécanique et électrolytique la partie utile
de chaque éprouvette a été enticrement cartographiée par EBSD. Ainsi, lorientation
cristallographique initiale (avant sollicitation) mais aussi la taille de chaque grain ont été
déterminées. Un exemple de cartographies EBSD pour les microstructures Industrielle et GG est
présenté dans la Figure IT - 20. Sur ces cartographies, comme sur toutes celles qui suivront dans
le reste de ce mémoire, 'orientation cristallographique est codée suivant la direction de traction
(ici horizontale). La derniere action consiste a labelliser chacun des grains pour faciliter le suivi
des évenements de plasticité lors des différentes interruptions (3 interruptions pour les essais de

traction monotone).

b) Gros grains/y'fins

[ E G S )

3 mm G—-’_—UJ

[001] [011]

Figure II - 20 : Cartographies EBSD de la partie utile de micro-éprouvettes
a) de la microstructure Industrielle
b) de la microstructure GG/y’ fins

* Etape 2: L’essai mécanique est réalisé pour atteindre une des valeurs ciblées en traction

monotone ou en fatigue oligocyclique (détails dans la partie 11.2.2.2 précédente).
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* Etape 3: Une fois déformée, la surface de la partie utile de 'éprouvette a entierement été
observée et photographiée au microscope électronique a balayage (MEB). La quantification des
traces de glissement plastiques visibles est alors possible. Il est nécessaire d’approfondir ce
dernier point en détaillant les différents parametres qui ont été suivis :
* Le nombre de systémes de glissement activés dans chaque grain. En effet,
pour un niveau macroscopique de déformation plastique suffisamment élevé,
plusieurs systemes de glissement peuvent avoir été activés au sein d’un méme grain.
* Le facteur de Schmid de chacun de ces systemes de glissement activés a été
calculé. Ce calcul sera détaillé dans la I1.3.2.1.
* Le nombre de bandes de glissement a été compté pour chaque systeme activé.
* Chaque concordance entre un plan de glissement activé dans un grain et un plan
de macle (voir 11.1.2.2.2)
Une telle analyse, réalisée pour 'ensemble des grains de la partie utile d’'une I’éprouvette, est
naturellement trés longue a réaliser. La partie utile d’une éprouvette de microstructure a GG

comporte en moyenne 190 grains qu’il convient d’observer individuellement.

Comme on peut le constater sur la la partie utile des éprouvettes de
microstructures Industrielle compte beaucoup plus de grains. Le parti a été pris de ne considérer
que les grains d’une taille supérieure a 100 um afin de pouvoir réaliser I’étude statistique. En effet,
il a été observé lors de cette étude (mais aussi dans d’autres études déja présentées dans le
chapitre I- [Flageolet, 2010], [Gabb, 2010], [Miao, 2009]) que Dlactivité plastique est
majoritairement confinée dans les gros grains, ce qui est d’ailleurs totalement en accord avec une
approche de type Hall-Petch. De ce fait, 480 grains ont été traités en moyenne pour la
microstructure Industrielle.

Outre le suivi statistique des activités plastiques de glissement, ce type d’analyse a également
permis de suivre des évenements de localisation de la déformation au niveau des joints de grains.

Ce point est traité en détail dans la partie IL.5.

* Etape 4: Une fois l'analyse statistique réalisée pour un niveau de déformation ciblé, les
éprouvettes ont été de nouveau sollicitées (cas de la traction monotone) jusqu’au niveau de
déformation suivant afin de renouveler 'analyse de 'activité plastique. Ainsi des comparaisons

quantitatives pourront étre faites :
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* sur lintensité de Dactivité plastique entre les trois niveaux de déformation
plastiques obtenus en traction monotone, e, = 0,03 % / e, = 0,15 % / e, = 0,25 %
(voir Figure IT - 17).

* entre les mécanismes de déformation mis en jeu lors d’un essai cyclé et d’'un essai
de traction monotone sur des éprouvettes déformées a iso-niveau de déformation

plastique cumulée égal a 0,15 %.

Un exemple de traitement d’un grain est présenté sur la Figure 1T - 21,

e Label du grain : grain n°9

e 2 systémes de glissement activés

e Systéme vert : x 7 bandes de glissement dont x 3 traversantes

e Systéme bleu : x 3 bandes de glissement dont x 0 traversante

e Une bande de glissement du systéme bleu le long d’un joint de macle

¢ Les facteurs de Schmid des deux systémes sont p=0.495 et p=0.391

Figure II - 21 : Analyse des traces de glissement visibles dans un grain déformé plastiquement
I1.3.2 Identification des bandes de glissement observées
I1.3.2.1 Systeme(s) activé(s) et facteur(s) de Schmid associé(s)

I’EBSD ayant permis de déterminer les trois angles d’Euler de chacun des grains analysés, il est
alors possible de calculer le facteur de Schmid des 12 systemes de glissement octaédriques

potentiels dans chacun des grains en utilisant 'Equation II - 2 suivante :

U = cogb *cosf = ”%i * D:GQ Equation II - 2
nwo| 191 | | [DG] l]

Pour identifier et analyser les systéemes de glissement sur une micrographie MEB il a, dans un

premier temps, fallu mesurer 'angle n entre la trace du plan de glissement et la direction de
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chargement. A titre d’exemple, la est une illustration de cet aspect pour la

configuration présentée sur la ).

a o b o
0 — —1 — N pe surface
@ ﬁ DG g = \/
a I )
(o

Cet angle © a, en parallele, été calculé pour les 12 systemes de glissement dont Pactivation est

possible suivant I’ . La comparaison du calcul et de la mesure de I'angle © sur les

micrographies a permis I'identification des systemes de glissement activés.

—

cosM = (nPG Ongyre )5

[rec eI

Notons tout de méme que par cette approche, seul le plan de glissement est déterminé.
L’association plan/direction de glissement, appelé systeme de glissement, a été identifié en faisant
I’hypothese que la trace de glissement observée correspond au systeme de glissement ayant le plus

fort facteur de Schmid des trois possibles, pour un plan de glissement donné.

I1.3.2.2 Indication supplémentaire sur les traces observées des plans de

glissement activés

L’angle @ entre la normale au plan de glissement du systeme considéré dans le grain i et la
direction de chargement ( et ) est donné par I’équation

suivante :
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I1.3.2.3 Calculs des angles entre plans de glissement activés de part et d’autre du
joint de grains

Les angles de TILT et de TWIST entre plans de glissement activés de part et d’autre du joint
séparant deux grains seront considérés dans les chapitres 111 et IV dans I'analyse des mécanismes
de déformation de I'agrégat polycristallin. La notation proposée par Zhai et al. [Zhai, 2005] a été
utilisée dans ce manuscrit de these : Pangle de TILT noté 3 par la suite et 'angle de TWIST est

noté o.

* L’angle de TILT @:

L’angle de TILT (B) correspond I’'angle autour de la normale a la surface permettant de passer des
traces de glissement actives dans le grain 1 a celles dans le grain 2 ( et

). Le calcul de cet angle est aisé lorsque les angles 7 ( ) des deux systémes
considérés sont connus. En effet, une fois 7, et ©, exprimés dans I'intervalle [0-90 °], Pangle {3 est

directement obtenu en prenant la valeur absolue de la différence n, - 7.

* Langle de TWIST «:
L’angle de TWIST peut étre défini comme I'angle entre les normales de deux plans de glissement
et 0 (

activés de part et d’autre du joint de grains dans le plan formé par N arface

et ). Zhai et al. [Zhai, 2005] définissent I'angle o comme I'angle formé entre les
lignes d’intersection des deux systemes de glissement activés dans le plan du joint de grains. Pour
pouvoir réaliser ce calcul, ’hypothése d’un joint de grains plan et perpendiculaire a la surface a été

prise. L’angle o peut ainsi étre calculé via I issue des travaux de Zhai et al.

o= el e )

LANNEXE 4 précise influence de la verticalité du plan de joint de grains sur la valenr de langle a. Un cas

particulier associé a un joint de macle dont l'inclinaison 3D est connue y est également détaillé.
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Figure II - 23 : Illustration des angles de TWIST («) et de TILT (f) entre systémes de glissement activés de
part et d’autre d’un joint de grains 1/2
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Figure II - 24 : Illustration des angles de TWIST («) et de TILT (f) entre systémes de glissement activés de
part et d’autre d’un joint de grains 2/2

Rares sont les configurations de TILT ou de TWIST « pur ». Dans la majorité des configurations

intergranulaires, les angles de TILT et de TWIST sont non nuls.
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I1.4 Résultats de P’analyse statistique des mécanismes de déformation a

Péchelle de P’agrégat polycristallin
I1.4.1 Nature des systémes de glissement activés / Facteur de Schmid

Comme présenté dans la , @ mesure que les essais cycliques ou monotones se
déroulent, de plus en plus de grains sont déformés plastiquement et au sein de ces grains le
nombre de bandes de glissement et de systémes activés augmente. Une étude statistique a donc
été réalisée afin de quantifier et d'analyser ces aspects. La présente la fréquence
cumulée du facteur de Schmid des systemes de glissement activés apres différentes interruptions
de l'essai aux trois niveaux de déformation plastique ciblés, et ceci pour les deux microstructutes

Industrielles et GG/’ fins.

€ = 0,25%

& =0,15%
€& = 0,03%

w

& =0,25%,

€ = 0,15% .\,

€ =0,03% _

Fréquence cumulée (%)

Quels que soient la microstructure considérée et le niveau de déformation plastique, les systemes
de glissement activés sont majoritairement ceux associés aux plus forts facteurs de Schmid. De ce
point de vue, on ne constate pas de différences significatives entre les deux microstructures. Dans
tous les cas, 'augmentation du niveau de déformation se traduit par un léger décalage des courbes

vers les faibles facteurs de Schmid.
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Ce point s'explique clairement par l'activation progressive, de systemes de glissement secondaires
dont le facteur de Schmid est inférieur a ceux des systemes primaires.

A titre d’exemple, pour g, = 0,03 %, 89 % des systemes de glissement activés dans les grains sont
associés au plus grand facteur de Schmid parmi les 12 systéemes de glissement possibles. De
méme, pour cette amplitude de déformation plastique, les grains déformés suivant deux systemes

de glissement sont presque inexistants (on patle alors de glissement simple) contrairement a ce

qui est relevé a e, = 0,25 % (quelques grains présentent du glissement multiple).
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Facteurs de $chmid des systemes activés Facteurs de Schmid des systémes activés
Sur les

sont superposées les fréquences cumulées de facteur de Schmid des

systemes de glissement activés a un niveau cumulé de déformation plastique (rappel en partie
11.2.2.2.2) de e, = 0,15 % obtenu en traction monotone (trait pointill€) et en fatigue (trait continu).
Quelle que soit la microstructure, les deux courbes « monotone » et « cyclique » sont similaires et
quasiment superposées. La fait néanmoins ressortir quelques nuances. Tout
d’abord, pour chaque microstructure, la courbe « cyclique » est en dessous de celle « monotone »
ce qui tend a montrer que le chargement cyclique favorise plus lactivité plastique dans les
systemes a forts facteur de Schmid. Rappelons que ces essais cycliques sont stoppés pour un

niveau de déformation plastique cumulé de 0,15 %, atteint apres plusieurs milliers de cycles, la

déformation plastique cumulée par cycle étant tres faible.
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Le glissement faible étant favorisé pour les tres faibles amplitudes de déformation (voir, par
exemple, les résultats obtenus a e, = 0,03 %), ces différences n’étonnent pas.

La seconde nuance concerne le décalage de ces courbes selon la microstructure considérée. La
microstructure Industrielle semble plus propice au glissement simple (décalage vers les forts

facteurs de Schmid) ce qui pouvait déja étre remarqué sur les courbes «monotones »

(Comparaison des Figure IT - 25 a) et b)).

I1.4.2 Suivi statistique de DPactivit¢ de glissement: grains déformés, nombre de

bandes de glissement

Dans cette partie, sont présentés les résultats concernant I'évolution de Pactivité plastique en
termes de nombre de grains déformés et de nombre de bandes de glissement activées par grain.

Les résultats consécutifs aux essais de traction monotone sont tout d’abord présentés, suivi de

ceux concernant les essais de fatigue.

I1.4.2.1 Essais de traction multi-interrompus (20 °C)

Les Figure II - 27 et Figure II - 28 récapitulent sous la forme d'histogrammes les données

issues du suivi statistique de I'activité pour les trois niveaux visés de déformation plastique.

%
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B GG/y'grossiers
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Grains déformés suivant, au moins, 2 systémes

Grains déformés plastiquement (%)
de glissement (%)

Figure II - 27 : Nombre de grains déformés plastiquement en traction monotone a 20 °C
Précisons qu'un grain est considéré comme déformé plastiquement lorsqu’au moins une bande de
glissement est détectée a sa surface. De méme, on considére que plusieurs systemes de glissement

sont activés des lors qu’au moins une trace sur chaque systeme est visible. Le premier élément qui

ressort de la Figure IT - 27 est que le pourcentage de grains déformés plastiquement ainsi que
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celui de grains déformés suivant plusieurs systemes de glissement augmente avec le niveau de
déformation plastique, quelle que soit la microstructure. De méme, pour un niveau donné de
déformation plastique, le nombre de grains déformés suivant plusieurs systemes de glissement est
inférieur au nombre total de grains déformés plastiquement. De ce point de vue, il faut cependant
noter que si écart entre les proportions de grains déformés sur un seul ou plusieurs systemes est
grand pour les microstructures Industrielle et GG/’ grossiers, il est beaucoup plus faible pour la
microstructure GG/’ fins.

I’évolution du nombre moyen de bandes de glissement par grain est reportée sur la Figure IT -
28. 11 a été déterminé en divisant le nombre total de bandes de glissement observées par le
nombre de grains déformés plastiquement. A défaut de pouvoir accéder a une réelle mesure de
déformation par grain, ce parametre donne une indication sur le niveau de déformation vu en

moyenne par les grains.

O Industrielle

8 -

7 B GG/y'fins

61— B GG/y'grossiers
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Figure II - 28 : Quantification du glissement plastique observé en surface d'éprouvettes déformées en
traction monotone a 20 °C

Sans surprise, ce nombre augmente avec I'amplitude de déformation plastique vue par les
éprouvettes. 11 est intéressant de voir que le nombre moyen de bandes par grain est le plus faible
pour la microstructure Industrielle. Or, pour cette microstructure, le pourcentage de grains
déformés est plus élevé (Figure IT - 27). Ces comparaisons tendent donc a conforter I'idée d’une

déformation plus répartie pour la microstructure Industrielle a plus petits grains.

I1.4.2.2 Essais de fatigue interrompus (20 °C)

Les résultats des observations réalisées sur éprouvettes cyclées a 20 °C jusqu’a une déformation
plastique cumulée de 0,15 % sont reportés sur la Figure 11 - 29 et la Figure IT - 30 (notés CYC)
en superposition de ceux précédemment décrits pour la traction monotone. Les cercles noirs
ajoutés sur la Figure IT - 29 illustrent a quel point les processus de déformation semblent

similaires pour chaque microstructure, entre traction monotone et fatigue oligocyclique.
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Pour ce faible niveau de déformation plastique cumulée de 0,15 %, les pourcentages de grains

déformés plastiquement sont clairement proches pour les sollicitations monotone et cyclique.

%

60
cyc .
50 ] H| O Industrielle
cyc )
B B GG/y'fins
40 cYC . .
l' B GG/y'grossiers
‘E’
30 A
20 1
N
101 |8
o
n
0 &

Grains déformés plastiquement (%) Grains déformés suivant, au moins, 2 systéemes
de glissement (%)

Figure II - 29 : Nombre de grains déformés plastiquement en traction monotone et en fatigue a 20 °C
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Figure II - 30 : Nombre moyen de bandes de glissement par grains déformés plastiquement en traction monotone et en
fatigue a 20 °C

La Figure IT - 30 présente le nombre moyen de bandes de glissement par grain déformé. Ce

nombre ne differe pas par rapport au chargement monotone dans le seul cas de la microstructure

Industrielle. Par contre pour les deux microstructures a gros grains, le nombre de bandes de

glissement est un peu supérieur dans le cas du cyclage en fatigue.

I1.4.2.3 Essais de traction interrompu (465 °C)

Pour conclure cette analyse statistique de Iactivité de glissement, la démarche a été appliquée a
une éprouvette de la microstructure GG/y’ fins déformée en traction monotone jusqu’a
e, = 0,15 % 2a 465 °C.

Les pourcentages de grains déformés plastiquement dans ces conditions de sollicitation ont été

superposés a ceux obtenus en traction et fatigue a 20 °C (Figure IT - 31). Il est tres intéressant de
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constater qu'a 465 °C, le pourcentage de grains déformés plastiquement en traction monotone est
tres proche de celui obtenu a 'ambiante, quel que soit le mode de sollicitation. Cela est cohérent
avec le fait que les mécanismes de déformation a cette température, qualifiée « d’'intermédiaire »,
sont tres proches, voire identiques a ceux activés a 'ambiante. Le pourcentage de grains déformés
suivant au moins 2 systemes de glissement semble légerement supérieur a 465 °C qu’a 'ambiante
tout en restant du méme ordre de grandeur. Cela peut traduire une légere tendance du glissement
a dévier dans quelques grains a 465 °C alors qu’il est trés planaire a 20 °C.

%
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35 1

30 1

25 1

20 1
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Grains déformés plastiquement (%) Grains déformés suivant, au moins, 2
systémes de glissement (%)

Figure II - 31 : Nombre de grains déformés détectés a la surface d'éprouvettes (GG/7y’ fins) sollicitées en
traction monotone et en fatigue a 20 °C et 465 °C

I1.4.3 Synthése des résultats de ’analyse statistique du glissement plastique

Dans cette partie ont été présentés les résultats du suivi statistique de lactivité de glissement pour
les différentes microstructures testées en traction monotone a 20 °C et a 465 °C ainsi qu’en

fatigue a 20 °C. Différents constats sont faits :

*  Dans le domaine exploré d’amplitude de déformation plastique [0,03 % - 0,25 %], les bandes
de glissement observées correspondent principalement aux systemes ayant le plus fort facteur de
Schmid. Lorsque 'amplitude de déformation croit, I'activation de glissements secondaires et des
configurations de glissement multiple sont constatées sans que cela ne devienne important en

proportion.
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* La comparaison des résultats obtenus en traction monotone et en fatigue au méme niveau de
déformation plastique cumulée, montre une tres grande similitude des processus de plasticité en

termes de facteur de Schmid et de nombre de grains déformés.

*  L’activité plastique en traction monotone a 465 °C présente les mémes caractéristiques que

celle quantifiée a 20 °C.

* Les évolutions de Dactivité plastique en fonction de I'amplitude de déformation sont
similaites pour les différentes microstructures étudiées (Industrielle, GG/¥’ fins, GG/y’ grossiers).
Par contre, la proportion de grains déformés est plus importante pour la microstructure
Industrielle que pour celles 2 GG et le nombre moyen de bandes de glissement par grain plus

faible.

I1.5 Analyse locale des mécanismes de déformation activés a 20 °C et 465 °C

au voisinage des joints de grains

Les bandes de glissement dont 'activité a été présentée dans le paragraphe précédent (11.4)
présentent un caractere planaire trés marqué a 20 °C comme a 465 °C en raison notamment de la
trés faible énergie de faute d’empilement de 'Udimet 720 [Tézenas du Montcel, 2012]. Ces
bandes sont pour la plupart traversantes au sein des grains. Dans le paragraphe qui suit, leur

interaction avec les joints de grains est étudiée, ce qui constitue le cceur de cette étude.

I1.5.1 Cas général de la transmission du glissement

Dans toutes les éprouvettes analysées dans cette étude, quel que soitle mode de sollicitation
(traction monotone, fatigue LCF), la microstructute (Industrielle, GG/’ fins, GG/y’ grossiers),
I'amplitude de déformation plastique cumulée (0,03 % ; 0,15 % ; 0,25 %) et la température (20 °C,
465 °C), la transmission du glissement entre grains voisins se déroule aisément dans 90-95 % des

configurations cristallographiques observées (interfaces entre grains). Quelques exemples sont

représentés par des fleches jaunes sur la . IIs concernent une transmission de
bandes de glissement au travers de joints de grains ( ) comme de joints de
macle ( )
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- Chapitre II - Analyse des mécanismes de déformation (monotone et cyclique) de 'alliage Udimet 720 a P’échelle de

Pagrégat cristallin

100 ym

Figure II - 32 : Exemples de transmission du glissement plastique entre grains voisins au niveau de joints
de grains et de joints de macle
a) GG/¥’ grossiers, traction a 20 °C, ¢, = 0,15 %
a) Industrielle, fatigue a 20 °C, &, cumuiee = 0,15 %
¢) Industrielle, traction a 20 °C, &, = 0,03 %
d) GG/’ fins, fatigue a 20 °C, &, cumutee = 0,15 %

I1.5.2 Configurations cristallographiques ne favorisant pas la transmission du
glissement

Sur toutes les éprouvettes présentées dans la partie précédente, on observe systématiquement
certains joints de grains au travers desquels le glissement semble avoir du mal a se transmettre.
C’est autour de telles configurations cristallographiques que des processus trés particuliers ont été
détectés le long des joints de grains, plus précisément au niveau des interactions entre bandes de
glissement et joints de grains [Villechaise, 2012]. Ces processus se manifestent par un contraste
marqué lors d’observations en mode d’imagerie par électrons rétro diffusés (Back-
scattered electrons : BSE) au MEB. La Figure II - 33 illustre ce phénomeéne pour les différentes
microstructures étudiées. On y observe clairement des contrastes se développant a extrémité de
bandes de glissement sur des micro-zones de quelques micrometres de largeur et quelques
dizaines de micrometres en longueur. Ces contrastes relevant de processus volumiques, les zones

ou ils apparaissent, seront nommées « micro-volumes » dans le manuscrit.
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Figure II - 33 : Quelques micro-volumes observés au voisinage de joints de grains dans les microstructures
(les fleches jaunes mettent en évidence de la plasticité confinée dans les micro-volumes)

a) Industrielle en traction a 20 °C, g, = 0,25 %

b) GG/¥’ fins en traction a 20 °C, g, = 0,25 %

c) Industrielle en fatigue a 465 °C, &p cumutée = 0,15 %

d) & f) GG/¥y’ fins en fatigue a 465 °C, &, cumuice = 0,15 %

e) GG/’ gtossiets en traction a 20 °C, g, = 0,15 %

g) GG/’ fins [Villechaise, 2012] traction a 20 °C

Lorsque ces micro-volumes ont été mis en évidence, une premicre série d’analyses par EBSD a
montré qu’ils sont associés a des rotations cristallines localisées. Ces rotations tres confinées
peuvent atteindre environ 10 ° au centre du micro-volume, au plus pres de la zone d’interaction

entre la bande de glissement et le joint de grains. La Figure IT - 34 illustre ce point dans le cas

(présenté sur la Figure IT - 33 2)) de la microstructure GG/¥’ fins [Villechaise, 2012].
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Figure II - 34 : Rotation cristalline localisée mesurée par EBSD [Villechaise, 2012]
a) Cartographie d’orientation d’une configuration cristallographique
b) Focalisation sur un micro-volume et mise en évidence de la rotation cristalline localisée
c) Profil de désorientation relativement a ’origine mettant en évidence une amplitude de 10 ° de rotation
dans le micro-volume suivi

Une des conséquences de ces rotations est I'apparition de déformations élastiques et donc de
contraintes au sein des micro-volumes. Ces déformations ont été évaluées par des mesures EBSD
HR (EBSD Haute Résolution angulaire). Cette approche récente, et non encore totalement
robuste, consiste a réaliser des mesures de déformation par corrélation d’images de diffraction
(diagrammes de kikuchi). La partie IV.3 traite de I'utilisation d’une telle méthodologie ainsi que de
ses limites.

Par aillenrs, des éléments concernant cette approche et un exemple de mesures effectuées au nivean d’un micro-

volume dans le cadre de cette étude sont détaillés dans TANNEXE 3.

Dans certains de ces micro-volumes, des traces de glissement ont également été observées. Des
exemples sont pointés par les fleches jaunes sur la Figure 1T - 33 b) ,f) et g). Ce phénomene, qui
n’a pas été observé systématiquement (Figure II - 33 a), ¢), d), e)), avait déja été évoqué dans
I’étude dont sont extraite la Figure I - 33 g) ainsi que la Figure I - 35 [Villechaise, 2012]. Plus
précisément, ces traces sont généralement courtes, confinées au micro-volume et leur orientation

tient compte des rotations cristallines au sein du micro-volume Figure II - 35.
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- Chapitre II - Analyse des mécanismes de déformation (monotone et cyclique) de 'alliage Udimet 720 a P’échelle de
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Figure II - 35 : Activité plastique intense localisée dans un micro-volume [Villechaise, 2012]

Il est donc clair que les champs de déformation induits par la rotation cristallographique
confinée dans les micro-volumes, peuvent avoir un caractére essentiellement élastique

comme également conduire a de la plasticité.

Une derniére constatation peut étre faite : 'Udimet 720 est un matériau présentant un grand
nombre de macles thermiques. Par définition, le plan des joints de macles est de type {111}. 1
n’est donc pas étonnant d’observer la présence de micro-volumes a l'interface entre un joint de
grain et un plan de glissement coincidant avec le plan d’un joint de macle, comme illustré sur la
Figure II - 36. Dans ces conditions, le plan de joint agit de fagon analogue a une bande de
glissement. Ces configurations particulieres seront traitées dans le chapitre III, chapitre dans

lequel leur nocivité sera évoquée.

1 OU m

Figure II - 36 : Micro-volume formé a l'interaction joint de grains / plan de glissement coincidant avec un
plan de macle
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I1.5.3 Caractérisation de la rotation cristallographique dans les micro-volumes

De nombreuses cartographies EBSD ont été réalisées au voisinage de joints de grains ou des
micro-volumes étaient visibles. La Figure I - 37 présente 'une des cartographies représentatives
de celles réalisées dans le cas d’une éprouvette de microstructure Industrielle sollicitée en fatigue
a 20 °C.

On observe clairement sur la Figure II - 37 b) que Porientation cristallographique du micro-
volume présenté dans la Figure Il - 37 a) differe de celle du grain entourant ainsi que de celle
du grain voisin. Le profil de désorientation (Figure II - 37 ¢)) permet de quantifier la rotation
cristallographique du micro-volume. Cette dernicre est égale a 6 © au niveau du plan de coupe 1 et
avoisine les 10 © dans la zone ou la rotation est la plus intense au niveau du joint de grain (Figure
IT - 38). Ce gradient de désorientation cristallographique dans le micro-volume (10 © au joint de
grain, 6 ° suivant le plan de coupe et encore moins au dela) modifient les conditions locales
d’activation de systemes de glissement. La rotation cristalline au sein d’un micro-volume a des
conséquences vis a vis du facteur Schmid des 12 systémes de glissement possibles.

Cela est a Porigine, par exemple, de I'apparition de bandes de glissement localisées dans certains
micro-volumes, comme cela a été précédemment montré sur la Figure 11 - 35,

Ce scénario de développement de la plasticité dans les micro-volumes sera approfondi dans la

partie I11.1.3.2.

Figure II - 37 : Cartographie obtenue par EBSD d'un micro-volume identifié au sein d’un joint de grain et
profil de désorientation cristallographique associé au profil 1. Observations issues d’une éprouvette de
microstructure Industrielle sollicitée en fatigue a 20 °C jusqu’a un niveau de déformation plastique
cumulée de 0,15 %
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Figure II - 38 : Profil de désorientation cristallographique suivant la section 1. Observations issues d’une
éprouvette de microstructure Industrielle sollicitée en fatigue a 20 °C jusqu’a un niveau de déformation
plastique cumulée de 0,15 %
* Remarque : le profil 2 intercepte un résidu du grain de ganche en a) (effet de conpe) dans lequel s'est développé la bande de glissement a
Lorigine du micro-volume
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I1.6 Synthése du chapitre 11

Une analyse quantitative de 'activité plastique a été réalisée a échelle des grains et des bandes de
glissement pour les trois microstructures (Industrielle, GG/y’ fins, GG/y’ grossiers) a 20 °C et

465 °C dans un domaine d’amplitude de chargement compatible avec la fatigue.

L’un des résultats majeur concerne les nombreuses similitudes entre P'activité plastique constatée
en traction monotone et en fatigue. Ainsi, le pourcentage de grains déformés plastiquement
suivant un ou plusieurs systemes de glissement, les facteurs de Schmid associés aux systemes de
glissement actifs mais aussi le nombre moyen de bandes de glissement par grain déformé
apparaissent comme trés proches pour un méme niveau de déformation plastique cumulé
indépendamment du mode de sollicitation (monotone ou cyclique) et ceci pour les trois

microstructures étudiées.

Des grandes similitudes apparaissent également entre des éprouvettes déformées en traction
monotone a 20 °C et a 465 °C permettant d’affirmer que les mécanismes mis en jeu a ces deux
températures sont tres proches sinon similaires. Ce résultat tend a montrer que les mécanismes de

déformation ne sont guere différents pour ces deux niveaux de température.

Dans un second temps, I'analyse des processus de déformation s’est focalisée sur la transmission
du glissement entre grains voisins. Dans plus de 90 % des configurations intergranulaires, le
glissement peut aisément se propager d’un grain a l'autre. Cependant, pour environ 5 % de ces
configurations cristallographiques, une non transmission (et/ou une transmission complexe) a été
mise en évidence. Dans ces configurations, on constate la formation de « micro-volumes » le long
des joints de grains a l'intersection avec les bandes de glissement actives dans un des grains ou a
Iintersection avec certains joints de macle. Dans ces zones trés confinées se développe un
gradient de rotation cristalline, la rotation maximale pouvant atteindre 10 © au coeur du micro-
volume (zone d’intersection joints de grains/bandes de glissement). De telles rotations

engendrent de tres fortes contraintes locales.

Dans certains cas, la rotation cristalline et les contraintes qui en résultent favorisent le

développement de bandes de glissement confinées au micro-volume.
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Toutes les éprouvettes sont affectées par I'apparition a certains joints de grains de tels micro-
volumes, quels que soient la microstructure, le mode de sollicitation (traction monotone ou

fatigue oligocyclique) et la température d’essai (20 °C ou 465 °C).

Les forts niveaux de contrainte évalués au sein de ces micro-volumes, les processus de plasticité
trés localisés qui peuvent s’y développer, ainsi que des conséquences éventuelles en termes de
microreliefs induits en surface au niveau des joints de grains interrogent sur les conséquences
possibles de ces processus sur la transition entre plasticité localisée et endommagement au sens

de 'amorcage de fissure. Ce point est abordé dans le chapitre suivant.
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- Chapitre III -

Localisation de la déformation aux joints de
grains : conditions locales favorisant le
développement des micro-volumes et transition

vers P’endommagement

* La premiére moitié de ce chapitre s’attache a évaluer la nocivité de la
localisation de la déformation aux joints de grains sous la forme de micro-
volumes.

Les cinétiques de développement des micro-volumes et la création
d’endommagement aux joints de grains sont détaillées et plusieurs

scénarios sont discutés.

* Par la suite, une analyse des conditions locales favorisant le
développement des micro-volumes est proposée. Les parametres d’ordre

cristallographiques et microstructuraux sont au cceur de cette étude.

* La derniére partie porte sur le domaine d’existence des micro-volumes

en température. La plage de température [20 °C; 750 °C] couvrant le

gradient thermique vu par les disques de turbine en fonctionnement a été

explorée.
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Chapitre III . Localisation de la déformation aux joints de grains :
conditions locales favorisant le développement des micro-volumes

et transition vers ’endommagement

La premicre partie de ce chapitre (II1.1) porte sur I’étude de la nocivité des micro-volumes en
termes de contribution a l'amorcage de fissures. Sont ensuite analysées les conditions
microstructurales et cristallographiques (II1.2), puis thermiques (II1.3), qui favorisent le

développement des micro-volumes.

ITI.1 Nocivité des micro-volumes
ITI.1.1 Cause de Pamorgage intergranulaire de fissures

Une analyse au MEB a fort grandissement des interactions bandes de glissement/joints de grains
au niveau des micro-volumes a été systématiquement réalisée. Dans certains cas, un
endommagement du joint de grains sous la forme d’une micro-déchirure a pu étre mis en
évidence. Comme cela est illustré sur la Figure III - 1, on note que le glissement visible dans le
grain 1 n’a pas pu se propager dans le grain 2 et qu’un micro-volume (en jaune sur la figure) s’est
développé dans ce dernier. Cet endommagement extrémement localisé et relevé ici dans le cas
d’une traction monotone (déformation plastique de 0,25 %), pourrait constituer le premier stade

de la formation d’une fissure plus longue.

NONE 25.0kY X35,000 100nm WD 7.7mm

Figure III - 1 : Micto-déchirute au niveau d'un joint de grain a la base d’un micro-volume (GG/Y’ fins,
traction monotone, 20 °C, g, = 0,25 %)
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La réalisation d’essais de fatigue sur micro-éprouvettes a 20 °C jusqu’a une déformation plastique
cumulée de 0,15 % a permis d’aller plus loin dans la caractérisation des premiers stades
d’endommagement de certains joints de grains comportant des micro-volumes. La Figure I1I - 2
présente deux fissures apparues au niveau d’un joint de grains depuis un micro-volume (fléches
blanches sur la Figure III - 2b) et la Figure III - 2 ¢)) sur une éprouvette de microstructure
Industrielle sollicitée en fatigue a 20 °C. Il est important de noter que ces deux fissures sont les
seules et uniques a avoir été repérées sur la partie utile de cette éprouvette.

Comme cela a déja été évoqué (parties 11.1.2.2.2 et 11.5.2), les micro-volumes se forment au
niveau de certains joints de grains, a I'extrémité de bandes de glissement, mais aussi de joints de
macle. Il s’avere que les fissures précédentes sont apparues a partir d’une interface joint de
grains/plan de glissement le long d’un plan de macle. Cela potte a croire que cette configuration,
plus que les autres, est particuliérement nocive d’un point de vue de 'amorcage de fissure de

fatigue a 20 °C.
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Figure III - 2 : Amorgage de fissures aux joints de grains depuis des micro-volumes (mis en évidence par
des fleches) sur une éprouvette de microstructure Industrielle sollicitée en fatigue a 20 °C jusqu’a une
déformation plastique cumulée de 0,15 % (IN = 20 000 cycles)

Etant donné les faibles déformations plastiques étudiées, des fissures n’ont pas été
systématiquement observées sur les éprouvettes déformées. En revanche, de nombreuses
décohésions de joints de grains ont été détectées a la base des micro-volumes au niveau de ces
joints. A 'image de la Figure IIT - 1, ces « micro-ouvertures » (ou « micro-déchirures ») des joints
constituent probablement des étapes préliminaires du processus d’amorcage de fissures

intergranulaires.
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La Figure III - 3 propose un autre exemple sur lequel des traces de plasticité (bandes de
glissement) associées au micro-volume sont observables pour la microstructure Industrielle
sollicitée en fatigue a 20 °C jusqu’a une déformation plastique cumulée de 0,15 %.

Joint de grains;

Bande de glissement

Figure III - 3 : Déchirure du joint de grains a la base d’un micro-volume

Selon les configurations, la forme et 'extension des micro-volumes différent. L’utilisation des
électrons rétrodiffusés dont 'émission est fortement dépendante de 'orientation cristalline locale
permet d’obtenir de forts contrastes et favorise la mise en évidence des contours des micro-
volumes. Ces contrastes peuvent aussi avoir, pour partie, une origine liée a des densités de
dislocations importantes résultant d’un confinement marqué de la plasticité (Figure III - 4a) et
4b)). Les plus grands micro-volumes ne conduisent pas nécessairement a lapparition
d’endommagement. Le lien entre taille des micro-volumes et degré de rotation locale, c’est a dire

niveaux de contrainte atteint, n’a pas été établi dans ce travail.

Figure III - 4 : Progressive extension de micro-volumes mise en évidence par imagerie d’électrons rétro-diffusés
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Dans ces conditions, il arrive que l'extension en largeur et/ou en longueur de micro-volumes
formés a partir de bandes de glissement paralleles et proches se traduise par une coalescence des
micro-volumes. La Figure I1I - 5 est un exemple pour lequel les contrastes permettent de suivre

ce type d’extension.

cro-volumes;

Extension
des micro-volume

Figure III - 5 : Coalescence de micro-volumes se rejoignant dans une éprouvette de microstructure GG/y’
fins sollicitée en traction a 20 °C, jusqu’a une déformation plastique de 0,25 %
a) et b) Micrographies MEB
c) Schéma représentatif des micrographies a) et b)
La Figure III - 5b) montre en particulier des micro-volumes isolés et une zone dans laquelle
différents micro-volumes se sont rejoints dans la profondeur du grain pour former une zone plus
diffuse. On peut supposer, a ce niveau, qu’une certaine réorganisation locale se mette en place se

traduisant par une évolution des rotations cristallines associées a chaque micro-volume, voire a

une redistribution des densités de dislocations éventuellement présentes au sein de ces zones.

La déformation plastique augmentant, ces extensions et coalescences de micro-volumes se
produisent tout au long de certains joints. Il en résulte une zone de quelques dizaines de
micrometres d’épaisseur parallele au joint, au sein de laquelle une forte activité plastique
relativement homogene est concentrée (Figure IIT - 6). Le cadre singulier des micro-volumes est
alors totalement dépassé. En présence d’une distribution de ce type, un amorcage de fissure

intergranulaire comme celui présenté dans la partie bibliographique du chapitre 1T (Figure I1-8
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- Chapitre III - Localisation de la déformation aux joints de grains : conditions locales favorisant le développement des micro-volumes

et transition vers I'endommagement

issue des travaux de [Zhang, 1999]) pourrait intervenir. Aucun endommagement de cette nature

n’a cependant été detecté lors de cette étude.

Activation localisée d'un systéme
secondaire de glissement

Figure III - 6 : Formation d’un liseré continu et paralléle au joint de grains par coalescence généralisée de
micro-volumes (zone délimitée par une ligne discontinue blanche) - Microstructure Industrielle déformée
en traction monotone jusqu’a g, = 0,25 %

II1.1.2 Relaxation des contraintes localisées au sein des micro-volumes

Une analyse EBSD du micro-volume ayant abouti a 'amorcage de la fissure 1 sur la Figure ITT -

2b) a été réalisé. La cartographie obtenue est présentée dans la Figure I11 - 7.
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Figure III - 7 : Obsetvation a plus fort grandissement de la configuration associée a la fissure 1 (Figure III - 2b))
(mode d’imagerie rétro-diffusée) (a) et figure de pole inversée associée, obtenue par EBSD apreés fissuration (b)

Il apparait clairement qu’aucune rotation cristalline ne subsiste a ce stade au sein du micro-
volume alors méme que le contraste en électrons rétro-diffusés persiste (fleches blanches sur la
Figure IIT - 7). Ce dernier point est probablement a associer a une densité élevée de dislocations

subsistant au sein du micro-volume.
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En revanche, I’absence de rotation cristalline est a attribuer a une quasi-totale relaxation de la
rotation cristalline dans le micro-volume suite a 'amorcage de la fissure 1. Le scénario le plus
probable est que, cycle apres cycle, la rotation cristalline dans le micro-volume ait conduit a un
niveau de contrainte tel qu’une fissure s’est amorcée. La relaxation des contraintes, lors de cette
rupture locale, a alors entrainé un retour a la configuration cristallographique d’origine, effagant

ainsi les rotations cristallines générées dans le micro-volume.
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III.1.3 Scénarios de nucléation des micro-volumes et d’amorgage de fissures
intergranulaires

I1I1.1.3.1 L’amorgage intergranulaire de fissure

La Figure IIT - 8 synthétise ce que pourrait ¢tre le déroulement des étapes conduisant a un

amorcage de fissure intergranulaire dans les conditions d’essais considérées dans la présente étude

(température intermédiaire, faibles niveaux de déformation plastique, sollicitations cycliques et

monotones).

La transmission du glissement se
produit sans activer
d’endommagement (~90% des cas)

Configuration cristallographique au joint de grains, vis-a-vis
de la transmission de la déformation plastique

Favorable

A

Défavorable

Une localisation de champs de
déformation/contrainte se produit sous
|’effet d’'une rotation cristallographique

- formation de micro-volumes

1 Intensité de ces champs locaux de

Moyenne

y

Extension progressive des micro-
volumes pour former des « macro-

volumes » le long du joint de grains

Ouverture du joint soumis a de forts
niveaux de déformation plastique
aboutissant en un amorgage intergranulaire
de fissure [Villechaise, 2012]

Non observé dans cette étude

contrainte/déformation 1

Micro-déchirure du joint de grains
aboutissant a un amorgage de
fissure intergranulaire

e

Relaxation des contraintes
locales provoquant un retour a
I'orientation cristalline initiale

Figure III - 8 : Scénario d'amorgage de fissure intergranulaire impliquant la formation de micro-volumes
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I11.1.3.2 Micro-volumes et traces de plasticité

Dans la grande majorité des cas aucune trace de glissement n’est observée au sein des micro-

volumes. La Figure ITI - 9 présente deux exemples de tels micro-volumes sans trace de plasticité.

10pm

Figure III - 9 : Micro-volumes ne contenant pas de traces de plasticité provenant
a) d’une éprouvette Industrielle sollicitée en traction a 20 °C, g, = 0,25 %

b) d’une éprouvette GG/’ fins sollicitée en traction a 20 °C, €, = 0,25 %

Par contre, dans les cas ou une activité plastique est constatée, deux types de configurations ont
été identifiées (Figure II1 - 10a) et b)). Toutes deux different dans la maniere dont les bandes de
glissement se manifestent dans les micro-volumes.

*  Premier cas (Figure III - 10a)): un micro-volume s’est développé du fait de
I'incompatibilité de transmission de la déformation entre grains voisins. Dans cette configuration
cristallographique, il existe un systeme de glissement (de facteur de Schmid moyen) pouvant
transmettre dans le grain 2, la bande de glissement active dans le grain 1. Ce systéme a pu étre
activé grace a la rotation cristallographique mise en jeu au sein du micro-volume favorisant une
augmentation du facteur de Schmid. La rotation de la maille cristalline dans le micro-volume
étant plus intense a sa base, (cf Figure II - 38) cette bande de glissement est relativement
marquée dans cette zone et son intensité s’atténue au fur et a mesure de la progression du
glissement au sein du micro-volume. Ainsi, la bande de glissement transmise se retrouve confinée
au micro-volume. Le relief généré au niveau du joint de grains est le facteur principal pouvant

favoriser, dans ce cas, 'amorcage d’une fissure au joint.

* Second cas (Figure III - 10b)): la configuration cristallographique ne permet pas la
transmission directe d’'une bande « macroscopique » du grain 1 vers le grain 2 par rotation du
réseau. Pourtant, une rotation cristalline a bien eu lieu dans le micro-volume générant de forts

niveaux de contrainte.
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La conséquence en est I'activation d’un systeme de glissement secondaire au sein du micro-
volume. Les bandes de glissement associées a ce systeme secondaire sont nombreuses mais peu

intenses. Le relief ainsi généré n’est pas suffisant pour conduire a un amorcage de fissure
intergranulaire sous les faibles amplitudes de déformation étudiées.
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e
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Figure III - 10 : Différentes typologies de micro-volumes

Notons enfin que ces deux configurations d’activité plastique peuvent se combiner comme le
montre la Figure ITT - 11.
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Bandes de glissement activées

Grain 2

Grain 1

Juawasst|6 9P epueg

SEI 25.0kV

Figure III - 11 : Combinaison des deux configurations plastiques dans un méme micro-volume observé sur
une éprouvette de microstructure GG/¥’ fins sollicitée en fatigue a 465 °C

I11.1.4 Faciés de rupture

1l convient de rappeler, pour introduire cette partie, que le méme type de facies de rupture a été
observé sur toutes les éprouvettes de fatigue rompues lors de cette these quelles que soient leur
microstructure et les conditions de I'essai. Tous les amorgages de fissures ont été associés a des
facette(s) cristallographique(s) similaires a celles décrites dans le chapitre I (Figure I - 57). Ces
facettes régulicrement observées dans d’autres études ont été reliées par Miao et al. [Miao, 2009]
et Boittin [Boittin, 2011] 2 des plans de macle (donc de type {111}). Il est extrémement tentant
d’établir un lien direct entre ces facettes et les joints de macle participant a la formation de
fissures comme démontré dans la partie I11.1.2 (Figure I - 2). La Figure I1I - 12 met en regard
une facette sur facies et 'amorgage d’une fissure a la surface d’une éprouvette impliquant un joint
de macle. Le scénario d’endommagement pourrait ¢tre le suivant : le glissement actif le long du
joint de macle entraine la formation d’un micro-volume dans le grain adjacent. Apres cumul de
nombreux cycles, le niveau de contrainte interne au micro-volume a suffisamment augmenté
pour favoriser le développement d’une fissure (fleche orange sur la Figure III - 12 2a)); la
propagation d’une telle fissure se fait également le long du joint de macle ce qui se traduit par une

facette de grande taille sur le facies de rupture (Figure I1I - 12 b)).
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Figure III - 12 : Lien entre mécanismes observés sur micro-éprouvettes et faciés de rupture d'éprouvettes
conventionnelles de fatigue

La Figure III - 13 b) présente le faciés de rupture d’une éprouvette de microstructure
Industrielle sollicitée en fatigue a 465 °C. La zone d’amorcage de la fissure fatale, au centre de la
partie oxydée, est aisément repérable (Figure IIT - 13 a) et b)). Le site d’amorgage présente deux
facettes de type « chevrons » débouchant en surface (Figure III - 13 d)) et dont la morphologie

fait 2 nouveau penser a des joints de macle.

D’autres facettes de morphologie similaire apparaissent sur le facies, sur le chemin de
propagation de la fissure principale (cadre orange sur las Figure III - 13 a), b) et ¢)). De telles
facettes peuvent résulter directement de 'ouverture brutale de la fissure dans un plan de joint de

macle.

Il est également possible que certaines d’entre elles correspondent a des amorgages de fissures
secondaires en interne. Il faut alors se poser la question du mécanisme qui pourrait en étre a
lorigine.

Est-il possible que des fissures se forment en interne par interactions entre bandes de glissement et joints de grains

avec formation de micro-volumes ?
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Dans tous les cas, I'influence combinée de la surface libre (états de contrainte différents) qui
permet la formation de micro-reliefs favorables a la formation de fissures [Mughrabi, 2009] et

I'oxydation conduit a ce que la fissure fatale apparaisse systématiquement en surface.

Figure III - 13 : Facettes cristallographiques débouchantes (zone d’amorgage) et non débouchantes
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ITI.2 Syntheése des mécanismes d’endommagement associés a la

formation de micro-volumes

* Dans les configurations cristallographiques associées a la formation de micro-volumes, un
endommagement trés localisé au niveau des joints de grains a pu étre mis en évidence sous la
forme de micro-déchirures. Les fissures de fatigue qui se sont développées semblent étre toutes

issues de ce processus initial.

* Les analyses EBSD réalisées post mortem au niveau des fissures montrent que la rotation
cristalline élastique et les contraintes associées a la formation des micro-volumes se sont relaxées

lors de la phase d’endommagement.

* Les configurations locales pour lesquelles les micro-volumes résultent de l'interaction entre
un glissement le long d’un joint de macle et un joint de grains semblent étre le plus propices au
développement d’une fissure de fatigue. Les grandes facettes planes observées sur le facies de

rupture, notamment a 'origine de la fissure fatale, sont a relier a ces plans de joints de macle.

*  Dans la plupart des cas, aucune trace de plasticité n’est détectée au sein des micro-volumes.
Cependant, pour un certain nombre d’entre eux, des traces de glissement se forment, contribuant

probablement pour certaines configurations a 'amorgage de fissures.
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IT1.3 Conditions favorisant le développement des micro-volumes
II1.3.1 Conditions d’ordre cristallographique

ITI.3.1.1 Facteurs de Schmid des systémes de glissement activés de part et
d’autre du joint de grain

L’étude initiale de Villechaise et al. [Villechaise, 2012] tendait a montrer que I'une des forces
motrices du développement des micro-volumes est un fort contraste de facteur de Schmid entre
grains voisins. En d’autres termes, lorsque la valeur de facteur de Schmid entre les systemes de
glissement activés de part et d’autre du joint différe nettement (configuration relativement rare),
des micro-volumes vont avoir tendances a se former dans le grain de plus faible facteur de
Schmid (grain « dur ») depuis I'interface joint de grain/bande de glissement active dans le grain
voisin (grain mou avec un pu = 0,292). La Figure III - 14, issue de ces travaux, illustre ce point
dans un cas critique pour lequel le rapport des facteurs de Schmid entre les deux grains ne peut
gucre étre supérieur : des micro-volumes se sont développés dans le grain bleu (grain « dur »)
voisin du grain rouge plus « mou » au sein duquel de nombreuses bandes de glissement ont été

activées (u = 0,497 et 0,480).

(-111)[0-11]

\ \1—11)[011]
p=0.497

Figure III - 14 : Illustration de I'impact d'un fort contraste de facteur de Schmid entre grains voisins sur le

développement de micro-volumes — GG/¥y’ fins, traction monotone, 20 °C, €,=0,37%

Ces travaux étant limités a quelques configurations de joints de grains, une étude plus statistique
des conditions favorisant la formation de micro-volumes a été entreprise afin de confirmer ou
non le rdle joué par ce contraste d’activité plastique entre grains voisins dans le développement

de micro-volumes.
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Quelques unes des configurations, présentées sur la Figure III - 15 remettent clairement en

cause ’hypothese de Villechaise et al . [Villechaise, 2012].

10 ,.':m_

Figure III - 15 : Configurations cristallines pour lesquelles la déformation plastique a réussie ou non a se
transmettre au travers du joint de grains

Sur la Figure III - 15 a) on peut, par exemple, voir deux grains tous deux déformés
plastiquement car présentant des bandes de glissement. 11 existe pour ces deux grains une paire de
systemes activés de part et d’autre du joint pour laquelle la transmission du glissement s’est
facilement produite (en vert sur le schéma). En revanche, il existe pour ces mémes grains, une
paire de systemes de glissement associée a une non transmission de la déformation plastique (en
rouge sur le schéma) ayant aboutit au développement d’un micro-volume. Il en va de méme avec

les deux grains de la Figure I11 - 15 ¢).
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Une configuration un peu plus complexe est présentée sur la Figure III - 15 b). Sur cette image
le grain le plus sombre est coupé en deux (grain 1 et grain 2) par une macle (en clair). La encore il
existe une paire de systemes de glissement (en vert sur le schéma de principe de la Figure IIT - 15
b)) pour laquelle le glissement s’est transmis du grain 1 au grain 2 en traversant la macle (donc
deux joints de macle). Dans le cas de la paire de systemes de glissement rouges, un micro-volume
s’est développé au joint de macle.

Ces deux exemples illustrent le fait que pour deux mémes grains (ou pour un grain et une macle)
la déformation plastique a pu dans un cas traverser le joint et dans l'autre non avec pour
conséquence le développement d’un micro-volume. Ceci montre que le seul contraste de facteur
de Schmid maximum entre grains voisins ne suffit pas a expliquer la formation des micro-

volumes.

D’autres éléments viennent renforcer ce point :

*  Des micro-volumes ont été observés au niveau de joints de grains séparant deux grains ayant

la méme aptitude au glissement (méme facteur de Schmid maximal), voir Figure ITI - 16.

11)[A10] A7
:0.489/ i

100zam

Figure III - 16 : Micro-volumes a l'interface entre deux grains de méme facteur de Schmid maximal

* Dans le cas de grains conduisant a un fort contraste de valeur de facteur de Schmid, les
micro-volumes semblent se développer indifféremment dans le grain le plus « dur» ou le plus

« mou », voir Figure III - 19.

Désorientation cristallographique entre grains voisins

De nombreuses études dont [Miao, 2012], [Zhang, 1999] traitent de la désorientation
cristallographique entre grains voisins dans I'analyse de 'amorcage de fissures intergranulaires.
Pour rappel, la désorientation cristallographique d’un joint de grains peut étre décrite par I'angle 0
autour d’une direction cristallographique choisie [u v w] permettant le passage d’un réseau a

Pautre.
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Pour évaluer si cette caractéristique locale influence Dapparition des micro-volumes, la
distribution de désorientation des joints de grains contenant au moins un micro-volume a été
comparée a celle de tous les joints de grains de la partie utile d’une éprouvette ( ).
Les éprouvettes testées dans cette étude n’étant pas texturées, la distribution théorique proposée
par Mackenzie, des désorientations d’un matériau parfaitement non texturé [Mackenzie, 1958] est
¢galement représentée en rouge sur a titre de comparaison. La seule différence
notable entre la distribution correspondant a tous les grains et celle de Mackenzie concerne le fort

pic a 6=060 ° associé¢ aux nombreuses macles présentes dans ’'Udimet 720 [Priester, 2006].

40,0

350 —

Hll Joints de grains contenant un/des micro-volume(s)

—
E‘ﬂ‘ 20.0 [ 1 Tous lesjoints de grains de I'éprouvette
- . :
[ —— Distribution aléatoire de MacKenzie
2 250 T —
=
2200 —
]
=
£ 15,0 -
=
@ 10,0 |
1=
= /
5,0 —
0.0 - | H: RS

X 9 b QD 03‘0 w W o> B
Angle de la désorientation cristalline (°)

Le nombre total de joints de grains de I’éprouvette (en gris) étant bien supérieur a celui des joints
contenant un/des micro-volume(s), la distribution de désorientation pout tous les joints est plus
réguliére et statistiquement plus « fiable » que la distribution correspondant aux micro-volumes.
Pour autant, les tendances sont similaires entre ces deux distributions avec un premier maximum
au voisinage de 48 ° et un pic tres important correspondant aux macles. Les et

constituent deux exemples de micro-volumes s’étant développés au niveau d’un

joint de macle (configurations participant au pic a 60 ° de la ).

Un enseignement de ces distributions est que les configurations impliquant un joint de macle
sont tout aussi favorable a la formation de micro-volumes que les autres. Aucune distinction ne
permet de distinguer significativement ces deux distributions. La désorientation cristallographique
entre deux grains voisins ne semble donc pas étre un parameétre pertinent pour décrire le

développement de micro-volumes.
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I11.3.1.2 Configuration géométrique des plans de glissement activés de part et
d’autre du joint de grains

Dans cette partie, ce sont les aspects géométriques reliant les plans de glissement activés de part
et d’autre du joint de grains qui ont été pris en compte, notamment les angles de TILT et de
TWIST. La définition et le calcul de ces angles ont été traités dans la partie 11.3.2.3. De récentes
études tendent en effet a montrer qu’il est pertinent de prendre en compte de tels parametres
géométriques dans l'analyse de I'amorcage et de la propagation de fissures [Roters, 2010],
[Patriarca, 2013], [Abuzaid, 2013], [Donges, 2013] et pas uniquement des relations de
désorientation globale de grain a grain comme cela a pu étre réalisé par ailleurs [Miao, 2012] (voir

aussi 0).

Cette analyse a donc été réalisée sur un nombre important de joints de grains de différentes
éprouvettes. Il s’avere que deux configurations géométriques différentes peuvent étre considérées
selon que la transmission de la déformation plastique entre grains est facile ou complexe. Une
transmission facile de la déformation plastique (glissement) au travers du joint de grains
correspond a des plans de glissement de part et d’autre du joint, aux normales coplanaires (ou
proche de I’étre a + 30 °), comme cela est illustré sur la . Sur cette figure les deux
normales aux plans activés sont coplanaires a 28 © pres. Toutes les situations pat lesquelles une
transmission aisée de glissement est constatée, correspondent a ce type de configuration.
L’ensemble des analyses réalisées tend a montrer qu'aucun micro-volume ne se forme pour un

angle de TWIST inférieur a 30 °.

A Tlopposé, pour toutes les configurations associées au développement d’un micro-volume au
joint de grains, un angle de TWIST entre plans de glissement élevé supérieur ou égal a 55 © a été
constaté. La transmission du glissement plastique s’avere impossible dans une telle configuration

comme cela est illustré sur la (voir également ).
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Angle de TILT B = 112° Angle de TWIST a =~ 27°

Figure III - 18 : Plans de glissement activés de part et d'autre d'un joint de grains associés a une
transmission du glissement (Microstructure GG/’ fins, traction monotone a 20 °C)

-

Angle de TWIST «

Surface

o o N
Angle de TILT 8 ~ 168 Angle de TWIST a = 70

Figure III - 19 : Plans de glissement activés de part et d'autre d'un joint de grains associés a une non
transmission du glissement ainsi qu’au développement d’un micro-volume (Microstructure GG/’ fins,
traction monotone a 20 °C)

Les configurations caractérisées par wune valeur intermédiaire d’angle de TWIST

(40 °<TWIST<55 °) conduisent majoritairtement a une non transmission de la déformation

plastique sans pour autant générer un/des micro-volume(s) au niveau du joint de grains.
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A noter quaucune influence de I'angle de TILT n’a pu étre constatée sur la nucléation des micro-
volumes. Ceux-ci se développent indépendamment de la valeur de cet angle. Le critére angulaire
sur angle de TWIST permet également de décrire les possibilités de développement de micro-
volumes en présence de plusieurs systemes de glissement comme le montre la Figure I1I - 20. La
transmission de glissement est assurée, sur cet exemple, pour un angle de 35 ° (<40 °) et un
micro-volume s’est formé pour la seconde configuration de glissement pour laquelle 'angle de
TWIST est de 62 ° (>55°).

Notons pour les deux configurations de cet exemple que 'angle de TILT est du méme ordre ce
qui est une autre facon de montrer que ce parametre 3 n’influe pas sur la formation des micro-
volumes. Alors que la désorientation entre grains voisins et/ou que le contraste de facteur de
Schmid maximal ne constituent pas des parameétres pertinents pour expliquer la formation des
micro-volumes, I'angle de TWIST entre plans de glissement activés de part et d’autre du joint
apparait d’ordre 1. Rappelons que sur les deux fissures observées sur la Figure III - 2b) et la

Figure 111 - 2 ¢) la valeur de cet angle est respectivement de 55 © et de 70 °.

Les plans de macle étant du type {111} (voir 11.1.2.2.2) il est possible, dans ce cas, d'affiner le calen! de I'angle

de TWIST a en considérant la géomeétrie 3D réelle de linterface entre les denx grains. C'est 'objet de
PANNEXE 4.

(111)[:110] '
n=0.478
/ (-111)[110]
u=0,387

grain 2

Angle de TWIST a = 35°
Angle de TWIST a = 62°

Figure III - 20 : Calcul des angles de TWIST entre paires de systémes de glissement
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II1.3.2 Réle de la microstructure de précipitation sur la formation des micro-

volumes
I11.3.2.1 Microstructure de précipitation au voisinage du joint de grains

Une étude quantitative du nombre de micro-volumes observés sur les micro-éprouvettes de
traction et de fatigue pour les différentes microstructures a été réalisée. Il est évident que la
longueur totale du réseau de joint de grains est bien supérieure sur la microstructure Industrielle
que sur les microstructures a Gros Grains (comparaison entre la etla ).
La probabilité d’avoir des micro-volumes augmentant avec le nombre de joint de grains, il a été
décidé de rapporter le nombre absolu de micro-volumes a la longueur de ce réseau de joints.
L’objectif est de se focaliser sur I'influence de la précipitation y’ sur la formation des micro-
volumes en s’affranchissant de l'effet « parasite » que constitue la taille des grains. Sur la

, ce n’est donc que la densité linéique de micro-volumes par unité de longueur de joint de

grains qui est représentée.

Cette grandeur est calculée a partir des analyses EBSD qui ont notamment permis de récupérer le

) et le nombre de grains par section utile (N

moy

diametre équivalent moyen des grains (Diam. arains)-

La longueur totale du réseau de joints de grains (I,,) peut étre approchée en multipliant le

périmetre d’un grain de diametre Diam. , par le nombre de grains :

Ljoints = [TC X Dlam‘moy] X Ngrains

=]
]
co

]
(o]
[}
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II ressort de la que la formation des micro-volumes est sensible a I’état de
précipitation : plus la précipitation est fine et dense (GG/y’ fins), plus il semble se former des
micro-volumes et inversement. Quel que soit le mode de chargement, la microstructure associée
a une précipitation fine est celle dans laquelle se développent le plus de micro-volumes suivie par
la microstructure Industrielle (dont la précipitation est de taille «intermédiaire »). La
microstructure dont la précipitation y’ intragranulaire est grossicre semble, quant a elle, moins
sensible a I'apparition d’un tel mécanisme (les tailles moyennes des précipités intragranulaires des
trois microstructures traitées dans cette partie ont été détaillées dans le paragraphe 1.2.2.2). Ces
analyses se font sur la base des mesures quantitatives effectuées sur la taille des précipités a coeur
de grains pour les trois microstructures. En toute rigueur, il serait nécessaire de quantifier la taille
des précipités au voisinage des joints de grains dans une bande de largeur au moins équivalente
aux plus longs micro-volumes détectés. Cela n’a pas été réalisé. Cependant, les trois
microstructures étudiées ne présentent pas de zone déplétée en précipités y’ importante et si une
telle zone apparait parfois le long de certains joints de grains, son épaisseur est minime.

La plus grande facilité a former des micro-volumes pour les microstructures a précipitation fine
est associée au confinement prononcé des processus de plasticité. Les rotations cristallines et les
contraintes locales qui en résultent peuvent plus difficilement se relaxer en présence de cette

précipitation fine et homogene.

Un autre aspect est a considérer pour expliquer les résultats présentés sur la . Pour
un méme niveau de déformation plastique cumulée de 0,15 % (obtenu en traction monotone ou
de maniére cyclique) la microstructure a précipitation grossiere (GG/y’ grossiers) compte plus de
bandes de glissement que la microstructure a précipitation fine (GG/y’ fins) pour une méme
structure granulaire (voir ). Faisons I’hypothese qu’ a iso-niveau de déformation
plastique cumulée, plus le nombre de bandes de glissement activés est important, plus la
déformation assurée par chaque bande est faible. Dans ce cas, c’est dans la microstructure GG/’
fins que les bandes seront individuellement les plus intenses en portant plus de glissement,
favorisant ainsi le développement des micro-volumes par une plus forte concentration de
contrainte au joint de grains. La réalisation d’essais spécifiques présentés dans le chapitre IV a

notamment permis de mettre a ’épreuve une telle hypotheése.

Il est intéressant a ce stade de I’étude de faire un parallele entre la et les durées de

vie obtenues lors des essais de fatigue oligocyclique sur macro-éprouvettes cylindriques (

En effet, la microstructure la plus sensible a 'apparition des micro-volumes en raison de sa fine

précipitation (GG/y’ fins) est également celle pour laquelle les durées de vie lors des essais de
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fatigue a 20 °C sont radicalement plus courtes que les autres. En revanche, les deux autres
microstructures qui conduisent, a 20 °C, a des durées de vie relativement proches présentent des

densités de micro-volumes également proches.
« Doit-on faire le lien avec un amorcage de fissures plus précoce qui contribuerait a réduire la durée de vie 2 »

I11.3.2.2 Qu’en est-il des autres alliages ?

I11.3.2.2.1 Présentation des alliages considérés

Afin d’approfondir la compréhension de linfluence de la précipitation intragranulaire sur le
développement des micro-volumes, des essais de traction monotone interrompus a une
déformation plastique de e,= 0,15 % similaires a ceux présentés dans la partie 11.2.2.2.1 du
Chapitre II ont été réalisés sur d’autres matériaux. Les alliages considérés sont soit durcis par

différents types de précipitation soit uniquement par solution solide. Ces différents alliages sont :

*  Un autre superalliage a base de Nickel durci par une fine précipitation de particules y’,
PAD730™ [Devaux, 2012] (noté AD730 dans le reste du rapport). Dans cette étude PAD730
étudié a été fourni par Aubert & Duval et a été traité supersolvus (1120 °C/4 h) afin d’obtenir
une microstructure a gros grains (voir ) associée a une précipitation
intragranulaire bimodale tres fine [Devaux, 2014] (Iégerement plus fine que celle de 'U720 de

microstructure GG/’ fins présentée dans la partie 1.2.2.2).

*  Un superalliage a base de Nickel, 'alliage 718. Cette étude spécifique a porté sur deux états
métallurgiques différents obtenus par traitement(s) thermique(s) d’'une méme et unique maticre
initiale issue d’un feuillard de 270 um d’épaisseur, préalablement laminé et recuit en vue d’une

recristallisation [Texier, 2010] :

® L’une de ces microstructures est durcie par précipitation de phase y” Ni;(Ti, Al)
et surtout de phase y” Ni;Nb et sera notée 718 DP dans le mémoire. Le
traitement thermique ayant permis l'obtention d’une telle microstructure
consiste en une mise en solution sous vide de 2 heures a 1020 °C suivie d’une

trempe eau, puis de deux traitements de revenu. Le premier de ces revenus a été
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réalisé a 720 °C sous vide pendant 8h suivi d’un refroidissement lent (50 °C/h),

le second a été réalisé a 620 °C sous vide pendant 8 h suivi d’une trempe air.

= La seconde de ces microstructures, obtenue apres une trempe eau tres sévere a
Iissue d’une mise en solution sous vide de 2 heures a 1020 °C, est dutcie
uniquement par solution solide. Cet état sera noté 718 SS.

Les tailles de grains de ces deux versions de I'alliage 718 sont récapitulées dans le

e Un superalliage a base de Nickel, le Haynes™ Alloy 230, noté Ha230 dans la suite du
chapitre. Cet alliage a été fourni par Haynes international a I’état laminé puis traité thermiquement
a 1120 °C (état Mill Annealed [HaynesIntl, 2002]). 11 est principalement durci par solution solide
bien que la présence dans la matrice austénitique de carbures primaires et secondaires riches en
Chrome (M,;C,) renforce cette dernicre en épinglant les dislocations [Veverkova, 2008]. La

encore, la taille de grains est récapitulée dans le

*  Un acier inoxydable austénitique AISI 3161 (AFNOR Z3 CND 17-12 ; la notation 316L sera
utilisée par la suite). Réceptionné sous la forme d’une tole laminée de 26 mm d’épaisseur a ’état
hypertrempé, le matériau a subi un nouveau traitement d’homogénéisation. Le traitement
thermique consiste en un maintien d’1h sous vide secondaire (10" mbar) a 1050 °C suivi d’une

trempe a eau [Mineur, 2000]. Le matériau obtenu est alors trés peu texturé.

Le donne la composition chimique de ces alliages tandis que le

récapitule quelques-uns des parametres microstructuraux de ces différents alliages :

Ni Cr Co Ti |Mo [ Al |W C B Zr Fe Mn Mg |Nb Si La N P Cu

U720 Li Wt(%) base | 16,2 145| 5 | 29| 2,5(1,2(0,016] 0,016 0,043| 0,28 - - - - - -

Alliage 718 Wt (%) | base | 18,3 0,022| 1,05 - ]0,48| - |0,034| 0,004 - 18 |0,046(0,006| 5,17 (0,031
Ha230 Wt (%) base | 22 5 - 2 103(|14] 01 |0,015 - 3 0,5 - - 0,4 | 0,02
AD730 Wt(%) base | 15,7| 85 | 34| 3,1 |2,25(2,7(0,015] 0,01 | 0,03 4 - B 11
316L Wt(%) 11,9]17,5( 0,19 - 225 - - 10,0221 0,009 - base | 1,69 - - 1031 - 10,0710,02] 0,1
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Alliage Version Taille moyenne de Précipitation
grains
U720 Li GG/ fins 350 pm Précipitation y' bimodale fine
U720 Li Industrielle [ (_Tallle de grains Précipitation y' bimodale coalescée
bimodale)
Alliage 718 718 SS ~40 um Pas de précipités - Solution solide
Alliage 718 718 DP ~40 um Précipitation y" +y'
Ha230 i 40 um Pf":lS de précipités - So_lunon sollde_ +
présence de carbures intragranulaires
AD730 - ~350 um Précipitation y' bimodale trés fine
316L - ~40 pm Pas de précipités - Solution solide

II1.3.2.2.2 Mécanismes de déformationde ces alliages en traction

monotone

Des essais de traction monotone ont été réalisés a partit de micro-éprouvettes suivant le

protocole présenté dans la partie 11.2.2.2.1 et pour tous les alliages présentés précédemment.

e Cas de’AD730:

L’AD730 est incontestablement I’alliage, parmi ceux présentés ci-dessus, dont la chimie et la
microstructure se rapprochent le plus de celles de I'Udimet 720. Quelques micrographies
caractéristiques de la surface d’une micro-éprouvette déformée plastiquement sont présentées sur
la . A Tinstar de ce qui a été observé sur 'Udimet 720, de nombreuses bandes de
glissement ont été mises en évidence par microscopie électronique a la surface de I’éprouvette

déformée ( ).

La transmission de ces bandes au travers des joints de grains et de macle est généralement aisée

( )-
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NONE S 250 100gm

NONE Cco 0 10pm WD 15.4mm NONE

Figure III - 22 : Observation de la surface d'une micro-éprouvette en AD730 déformée plastiquement (gp =
0,15 %) en traction monotone a 20 °C ou

a) illustre la majorité des configurations existantes pour lesquelles le glissement se transmet facilement

b) et ¢) montrent des configurations singuli¢res avec développement de micro-volumes

Par contre, dans un certain nombre de configurations (par exemple celles de la Figure 111 - 22 b)

et dela Figure III - 22 ¢)) la transmission de ce glissement plastique n’a pas pu se produire d’un

grain a son voisin et des micro-volumes se sont formés (fleches blanches sur les Figure II1 - 22

b) et Figure III - 22 c)).

Les contrastes obtenus par imagerie en électrons rétrodiffusés sont du méme type que ceux

détectés pour I'Udimet 720. Comme pour I'Udimet 720, la plupart des micro-volumes ne

présentent aucune activité plastique (Figure ITI - 22 b)). Pour quelques configurations on note la

présence de bandes de glissement marquées, confinées au sein du micro-volume (Figure ITI - 22

).

Bien qu’il n’ait pas été quantifié, on constate que le nombre de micro-volumes dans I’éprouvette

en AD730 est trés important et nettement supérieur a celui constaté sur les éprouvettes en

Udimet 720 pour un méme niveau de déformation plastique.
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La précipitation y’ de cette microstructure d’AD730 étant plus fine que celle des microstructures
étudiées d’Udimet 720 [Devaux, 2014], cela semble renforcer la conclusion précédemment

dressée du role joué par la précipitation dans le développement des micro-volumes.

*  Cas de I’alliage 718 sous deux formes microstructurales :

Les observations réalisées sur I'éprouvette en Alliage 718 dans sa version 718DP (version durcie
par précipitation) sont de méme nature. En effet, si les configurations ou le glissement se

transmet aisément d’un grain a son voisin sont de loin les plus nombreuses, des micro-volumes

ont été identifiés au niveau de certains joints de grains (fleches blanches sur la ).
Certains de ces micro-volumes ( ) présentent des traces d’activité plastique
localisée alors que d’autres non ( ). Ces observations ne different donc en

rien de celles réalisées sur 'Udimet 720 et sur ’AD730.

En revanche, il est tres intéressant de comparer ces observations avec celles faites sur 'éprouvette
du méme alliage (méme composition chimique) durci par solution solide (718SS). La

est caractéristique de tous les joints de grains associés a une non transmission de la
déformation plastique. Dans ce cas, aucun contraste particulier n’apparait a 'extrémité des bandes
de glissement ; aucun micro-volume n’a été détecté sur 'ensemble de Iéprouvette malgré des

observations systématiques.

173



X10,000

Figure III - 23 : Observation de la sutface d'une micro-éprouvette en 718DP déformée plastiquement (g, =
0,15 %) en traction monotone a 20 °C. Des fléches blanches mettent en évidence des micro-volumes en a),
b), c) et d)

MNONE

Figure III - 24 : Obsetrvation de la sutface d'une micro-éprouvette en 718SS déformée plastiquement (s, =
0,15 %) en traction monotone a 20 °C

174



11 est donc clair que I'absence de précipités limite le confinement de la plasticité aux extrémités
des bandes de glissement. Dans ces conditions d’ailleurs, le nombre de bandes de glissement par

grain est bien supérieur a celui constaté sur ’état 718DP pour le méme niveau de déformation.

*  Cas de Pacier austénitique 316L :

Les observations réalisées sur cet alliage sont trés ressemblantes avec celles faites sur lalliage
718SS : aucun micro-volume n’a été identifié sur toute la partie utile de la micro-éprouvette
déformée plastiquement en traction monotone et cela malgré la présence de nombreuses bandes
de glissement. La encore, 'absence de précipités contribue a une plasticité plus répartie qui ne

conduit pas a la formation de micro-volumes au niveau des joints de grains.

e Cas del’Ha230:

Compte tenu de ce qui a été démontré pour les précédents alliages, I’'absence d’une précipitation
fine au coeur des grains et au voisinage des joints laisse présager 'absence de micro-volumes. La
réalité s’avere étre plus complexe. Pour la majorité des configurations intergranulaires qui rendent
la transmission de glissement difficile, il n’est effectivement pas observé de micro-volumes.
Cependant, dans quelques rares cas (Figure III - 25); un contraste de nature similaire est
constaté. La taille des zones concernées est trés petite et leur contour nettement moins bien

défini que dans le cas des micro-volumes identifiés sur les autres matériaux.

NONE SEI 250KV X10,000 1pm WD 55mm NONE S X15,000 Tpm WD 5.5mm

Figure III - 25 : Observation de la surface d'une micro-éprouvette en Ha230 déformée plastiquement (gp =
0,15 %) en traction monotone a 20 °C
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Ces contrastes correspondent probablement a un début de micro-volumes. L’origine de ce
processus pourrait ¢tre liée a la présence dune trés fine précipitation homogene de carbures

secondaires M,,C, aptes a modifier le comportement de ce matériau [Vecchio, 1995].

I11.4 Synthése

Les conditions favorables a 'apparition de micro-volumes au niveau de certains joints de grains
ont été caractérisés. Clairement ce processus se développe a l'interface entre deux grains lorsque
le glissement plastique activé dans un de ces grains ne peut se transmettre a son voisin. La
désorientation cristalline d’un grain a 'autre n’explique nullement la formation de micro-volumes.
Par contre l'analyse systématique des configurations entre systemes de glissement de part et
d’autre du joint de grains a permis de montrer que les micro-volumes ne se forment que pour des
angles de TWIST ¢élevés (supérieurs a 55 ©). L’angle de TILT est par contre sans influence sur ce
processus. Un fort contraste de facteur de Schmid entre systemes de glissement activés dans
chaque grain pourrait avoir un role aggravant dans le développement de micro-volumes mais, en

aucun cas, il ne constitue une condition nécessaire a leur développement.

Si des micro-volumes ont été observés dans toutes les micro-éprouvettes déformées en Udimet
720, leur développement plus ou moins important est associé a la précipitation y’ au voisinage du
joint de grains. Une précipitation y’ fine et dense favorise une localisation marquée de la
déformation et entraine la formation d’un grand nombre de micro-volumes. Au contraire, pour
une taille de grains identique, une précipitation plus grossicre diminuera le nombre de micro-

volumes.

Des essais similaires réalisés sur d’autres alliages ont permis de montrer que la formation de ces
micro-volumes est fortement associée a la présence d’une précipitation fine et homogene qui

confine la plasticité.

Tres peu d’articles traitent de la formation de ces micro-volumes et aucun, a notre connaissance,
de leur contribution a I'amorcage de fissures de fatigue intergranulaires. I a pourtant été
démontré dans la partie précédente (I1.3) que ce mécanisme n’est pas spécifique a I'Udimet 720 et

que de nombreux alliages sont potentiellement concernés.

La raison a cela est tout d’abord qu’une telle localisation de la déformation nécessite qu’au moins

trois conditions soient simultanément remplies :
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1) Un mode de sollicitation mettant en jeu de faibles niveaux de déformation plastique, tels
que ceux rencontrés en fatigue LCF. Des gradients de niveaux de contrainte/déformation
prenant des formes analogues aux micro-volumes ont bien été mis en évidence au niveau des
joints de grains de certains alliages métalliques [Britton, 2012], [Guo, 2014]. Néanmoins, les
relativement fortes amplitudes de déformation considérées dans ces études (respectivement
e,=2,5 %, e,=1 %) ont conduit a des profils de contrainte/déformation plus étendus et/ou
diffus comme Iillustre la tirée de [Britton, 2012]. Aucune analyse des
conditions locales favorisant ce processus n’a été proposée et le lien avec 'endommagement

n’y est pas traité.

1
-0.05 0,4um

2) Une microstructure qui permette le confinement des champs de contrainte/déformation
élastiques et plastiques sous forme de micro-volumes : les microstructures des superalliages

durcis par précipitation homogene et fine constituent un cas particuliecrement favorable.

3) Une microstructure a grains suffisamment gros pour favoriser le développement de
longues bandes de glissement traversantes. Dans ce cas, les empilements de dislocations au
joint de grains (tels que le montre la [Lee, 1990]) peuvent générer des

contraintes locales tres élevées favorables au développement des micro-volumes.
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1.0 um

Figure III - 27 : Empilement de dislocations au point d’interaction entre bandes de glissement et joint de

grain [Lee, 1990] - Acier inoxydable 310, traction, 20 °C

Une autre raison pour laquelle peu d’études traitent des micro-volumes est que ceux-ci ne

peuvent se développer que dans une plage particulicre de température propre a chaque alliage. En

effet:
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1) La sollicitation mécanique (monotone, cyclique, ...) doit se produire dans un domaine de
température pour lequel la plasticité est indépendante du temps de manicre a ce qu’aucune
possibilité de relaxation/redistribution des champs mécaniques patr viscoplasticité ne soit

possible.

2) L’une des conditions nécessaires a une forte concentration de contrainte/déformation 2a
lorigine du développement de micro-volumes est que le glissement plastique soit le plus
planaire possible. Or la température augmentant, I’énergie de faute d’empilement du matériau
(Stacking-Fault Energy: SFE) va augmenter favorisant lactivation facile de glissements
déviés aux interfaces bandes de glissement/joint de grain [Lee, 1990]. Un tel processus est
suceptible de modifier les conditions de développement des micro-volumes (ce point sera

détaillé par la suite).



II1.5 Impact de la température sur le développement des micro-volumes

Toutes les analyses présentées a ce stade du manuscrit concernaient le développement des micro-
volumes lors d’essais de traction monotone ou de fatigue réalisés a 20 °C et a 465 °C. L’usage de
I'Udimet 720 impliquant également des températures plus élevées, il est intéressant d’identifier le

domaine de température dans lequel les micro-volumes se forment.

I11.5.1 Protocole expérimental

Les essais de traction dont les résultats seront présentés dans cette partie ont été réalisés :

* sur des micro-éprouvettes (plan sur la Figure II - 14) de microstructure GG/y’ fins,
préalablement polies (protocole en 11.2.2.1)

* sur une machine électromécanique INSTRON 8862 équipée d’un montage spécifique a

goupilles (se référer a ce qui est présenté dans la partie 11.2.2.2.2) équipée d’un four a lampes

* jusqua un niveau de déformation plastique d’environ e, =0,15 %

Au préalable, une calibration thermique a été réalisée afin de déterminer la température de
consigne pour que I'éprouvette voie réellement la température souhaitée en milieu de section utile.
Les deux thermocouples soudés au milieu de la partie utile et a une extrémité (Figure 111 - 28)
ont permis d’évaluer le gradient thermique qui n’excede pas 4 © dans le domaine de températures

explorées.

Montage a goupilles

Goupilles 1 il | ,
P \ — ‘ Thermocouples soudés

Micro-éprouvette

Figure III - 28 : Montage utilisé pour la calibration et les essais en température sur micro-éprouvettes
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II1.5.2 Observation des éprouvettes apres essais

Le temps passé par I'éprouvette en température (temps de chauffe, stabilisation thermique et essai
mécanique environ 2h30) est suffisant pour générer une couche d’oxyde en surface de celles-ci.
Malheureusement, une telle couche, aussi fine soit-elle, altére considérablement la qualité des
micrographies réalisées au MEB. L’imagerie par électrons rétro-diffusés, permettant de mettre en
évidence les micro-volumes (voir I11.5.2), est particuliecrement impactée par la présence de la
couche d’oxyde. Il convient donc de procéder a un léger décapage de cette couche avant
d’observer la surface des éprouvettes. Le décapage ionique a été préféré au décapage chimique car
plus simple a mettre en ceuvre et plus facile a controler. Par ailleurs, ce décapage n’introduit pas
d’écrouissage spécifique. Ce dernier point était nécessaire pour ne pas modifier les états de
contrainte élastique a la surface de I'éprouvette et ne pas favoriser artificiellement une relaxation
partielle des champs mécaniques dans les éventuels micro-volumes présents. Deux joints de
grains présentant des micro-volumes sont illustrés sur la Figure IIT - 29, Pun avant décapage
(Figure III - 29a)), Pautre apres décapage (Figure 111 - 29b)). La Figure IIT - 29¢) montre une

micro-éprouvette en cours de décapage dans le dispositif.

Micro-éprouvette a décaper

Figure III - 29 : Amélioration des observations MEB par décapage ionique des micro-éprouvettes oxydées

La Figure III - 310 présente quelques-uns des micro-volumes identifiés au MEB a la surface
d’éprouvettes déformées en traction monotone a 500 °C, 550 °C, 600 °C, 650 °C, 700 °C et

750 °C.
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Le premier constat est que des micro-volumes ont été mis en évidence sur toutes les éprouvettes

en Udimet 720 (GG/y’ fins) quelle que soit la température de I’essai.

500°C

100um

550°C

600°C

IMPO  25.0K 10um WD 150mm /' X1,000 10pm
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650°C

10¢em

700°C

750°C

10um

Figure III - 30 : Exemples de micro-volumes observés sur les micro-éprouvettes de traction déformées en
température jusqu’a g, = 0.15 %
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A l'image de ce qui a été réalis¢ précédemment pour 20 °C et 465 °C, le nombre de micro-
volumes par unité de longueur de joint de grains a été estimé pour chacune des températures. Les
résultats sont représentés graphiquement sur la sur laquelle ont été ajoutées les
données des essais réalisés a 20 °C et 465 °C précédemment présentées (partie 11.4.2.3). Avant
d’analyser cet histogramme, il convient de souligner que les configurations intergranulaires qui
sont favorables au développement de micro-volumes peuvent conduire a la formation d’un seul
micro-volume par joint ou d’un plus grand nombre si le joint concerné est particulicrement long
en surface, ce qui ne dépend que du plan de coupe. Les , 5 b),
illustrent cet aspect.
La nature des configurations cristallines locales qui favorisent la formation des micro-volumes
(notamment P'angle de TWIST) étant la méme tout au long d’un joint de grains, il a été¢ décidé de
quantifier le nombre de ces configurations qu’elles conduisent a un seul ou a plusieurs micro-
volumes. Ces données sont proposées sur la en superposition au précédent

histogramme.
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Dans I'absolu, il aurait méme été plus rigoureux de ramener le nombre de telles configurations au
nombre total de configurations cristallographiques sur la surface analysée. Toutes les éprouvettes
n’ayant pas été cartographiées par EBSD, cela n’a pas été possible. Le nombre de grains étant
quasiment identique (environ 200) pour chaque éprouvette, on peut supposer que le nombre total

de joints de grains et donc de « configurations favorables ou non» est également tres proche.
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L’analyse de ces histogrammes fait ressortir deux régimes. De 20 °C a 500/550 °C, la production
de micro-volumes corréele relativement bien au nombre de configurations identifiées, hormis a
20 °C. Au dela de 500/550 °C, la formation de micro-volumes est de plus en plus rare, tout
particulicrement a 700 °C et a 750 °C. Dans tous les cas il faut se rendre compte que la
proportion de joints de grains conduisant a 'apparition de ces processus reste tres faible ; de

I'ordre de quelques pourcents seulement des joints de grains étudiés.

IT1.5.3 Discussion de ces observations

Pour expliquer une telle influence de la température sur le développement des micro-volumes, un
retour a la partie bibliographique 1.3.1, traitant des mécanismes de franchissement des précipités
par les dislocations dans les superalliages durcis par précipitation, s’avere utile. En effet, il a été
expliqué que la capacité des dislocations a se dissocier en dislocations partielles est le mécanisme
de déformation prépondérant entre 20 °C et 500 °C. Dans ce domaine de température, alliage
étudié posseéde une trés faible énergie de faute d’empilement favorisant ce type de mécanisme
[Dumay, 2008]. Or, méme si 'on ne dispose pas de données sur 'évolution de I’énergie de faute
d’empilement avec la température pour l'alliage Udimet 720, il est probable qu’elle augmente
progressivement comme pour d’autres alliages. La ) reprend ce type d’évolution

pour un alliage de Co-Ni-Cr [Remy, 1978].
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Figure III - 33 : Variation de ’énergie de faute d’empilement avec la température dans un alliage de Co, Ni
(30% Wt) et Cr (15 % Wt) [Remy, 1978]

Plus la température augmentera, plus le glissement dévié (aussi appelé « cross-slip ») aura
tendance a prendre le pas sur le glissement planaire des dislocations [Lee, 1990], [Dillamore,
1964]. 11 s’avere qu’un tel changement dans les mécanismes de glissement a pu étre mis en

évidence sur les éprouvettes déformées. La Figure III - 34 montre un exemple, de micro-

volumes detectés a la surface de éprouvette déformée en traction monotone a 650 °C.

NONE 20 10pm

Zone de
glissement dévié

NONE C( X1,000 10pm WD 14.5mm

Figure III - 34 : Développement de glissement dévié a l'interface entre une bande de glissement et un joint
de grains (éprouvette de microstructure GG/’ fins, traction monotone, g, : 0,15 %, 650 °C)
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A la base de ces micro-volumes, 'organisation spatiale des traces de glissement est tres différente
de celle détaillée précédemment pour les plus basses températures. Les traces sont moins
rectilignes et fluctuent en direction sur les dix premiers micrometres. L’activation du mécanisme
de glissement dévié conduit a une réduction du niveau local d’écrouissage en permettant aux
dislocations de s’échapper de leur plan de glissement, minimisant ainsi la contrainte suivant les
systemes primaires de glissement [Dillamore, 1970]. L’activation aisée du glissement dévié¢ a la

base des micro-volumes est probablement de nature a limiter leur développement.

Des configurations comme celle présentée sur la (a 650 °C) ont facilement pu
étre mises en avant sur les éprouvettes déformées a 600, 700 °C et 750 °C. L’¢élévation de la
température qui entraine l'augmentation de I’énergie de faute d’empilement (SFE) et favorise

'activation de glissements déviés, contribue donc a réduire la formation de micro-volumes.

Un dernier point convient d’étre évoqué pour expliquer la faible densité de micro-volumes pour
les plus fortes températures. Pour les températures élevées, notamment a partir de 650 °C [Dahal,
2013] le glissement des joints de grains aussi appelé « grain boundary sliding » commence a étre
actif (se référer a la partie I1.1.2.1). 11 est alors fort probable que la mobilité du joint de grains
modifie radicalement les états de contrainte locaux au voisinage du joint de grains, ne permettant

plus le confinement de la plasticité nécessaire a la formation des micro-volumes.

IT1.5.4 Oxydation aux joints de grains

Comme cela a été présenté dans la partie 11.1.2.1 du chapitre 1I, les joints de grains constituent
une zone privilégiée d’amorcage de fissure aux fortes températures. Dans ce cas ce ne sont pas les
interactions bandes de glissement/joints de grains qui constituent le processus
d’endommagement le plus important mais plutot 'oxydation des joints de grains.

Dans cette étude, la manifestation la plus marquée de 'oxydation concerne I’éprouvette déformée
a 750 °C en traction monotone. Le temps de maintien a 750 °C avant essai mécanique a été
évalué a environ 2h00 (palier d’homogénéisation puis essai mécanique).

La illustre les premiers stades d’oxydation des joints de grains sur cette
éprouvette. I1 est possible que ce processus modifie les conditions de création de micro-volumes

et contribue 2 leur trés faible densité constatée 2 700 °C et 750 °C.
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NONE ; > y -:: ) 100pm WD 14.4mm

Figure III - 35 : Exemple de joints de grains oxydés sur 1'éprouvette GG/’ fins déformée en traction
monotone a 750 °C
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ITI.6 Synthese du chapitre I1I

Les résultats et analyses présentés dans ce chapitre concernaient deux principaux axes :

* La localisation de la déformation au niveau des joints de grains sous la forme de micro-
volumes et la contribution de ce processus a 'amor¢age de fissures intergranulaires.

* Les conditions microstructurales, cristallographiques, thermiques et mécaniques favorisant

une telle localisation de la déformation aux joints de grains/macles.

1/ Analyse de la nocivité des micro-volumes et de leur contribution a amorgage de

fissures intergranulaires :

La non transmission d’une bande de glissement au travers du joint de grains peut entrainer la
formation d’un micro-volume par rotation cristalline. Différentes conséquences ont été relevées :
=  Japparition progressive, au sein du micro-volume, de plasticité : soit sous la forme
d’une longue bande de glissement dans le sens long du micro-volume, soit par
activation de courts segments de glissement sur des systemes de glissement
secondaires confinés aux micro-volumes
* Jaugmentation progressive des contraintes locales du fait de la rotation cristalline
élastique dans le micro-volume
* Ja formation dans certains cas d’une micro-déchirure du joint de grains a

I'interface avec la bande de glissement

Dans le cas de la microstructure Industrielle sollicitée en fatigue a 20 °C jusqu’a une déformation
plastique cumulée de 0,15 % il a été montré que les deux seules fissures de fatigue sont
directement liées a la formation de micro-volumes étendus, dont 'origine est associée en partie a
de Pactivité plastique le long de joints de macle. L’analyse des facies de rupture en fatigue
oligocyclique met en évidence de grandes facettes planes probablement associées a de tels plans
de joints de macle. Tout semble indiquer que les micro-volumes dont l'origine est associée a un

joint de macle constituent les sites les plus propices a 'amorcage des fissures fatales.
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2/ Analyse des conditions nécessaires au développement de micro-volumes au niveau

des joints de grains :

Les configurations favorisant la non transmission de la déformation entre grains voisins 2
l'origine des micro-volumes ont été étudiées. Le contraste de facteur de Schmid maximal entre
grains voisins et la désorientation cristallographique entre ces grains ne constituent pas des
parametres nécessaires pour la formation de micro-volumes.

C’est 'angle de TWIST entre les normales aux deux plans de glissement activés ou non de part et
d’autre du joint de grains qui semble étre le parametre d’ordre 1 pilotant la transmission du
glissement. A tous les micro-volumes étudiés correspond un angle de TWIST supérieur a 55 °.
L’angle de TILT entre les systemes de glissement ne semble pas jouer de role majeur.

La formation des micro-volumes dépend également de I’état de précipitation de Dalliage. Ainsi,
une précipitation trés fine et dense favoriserait le confinement de la déformation sous la forme de
micro-volumes. La réalisation d’essais de traction interrompus a 0,15 % de déformation plastique
sur d’autres alliages a permis de montrer que le développement des micro-volumes n’est pas une
spécificité de l'alliage Udimet 720. Au contraire, ce processus concerne beaucoup d’alliages durcis
par précipitation, quelle que soit d’ailleurs la phase durcissante a partir du moment ou celle-ci est
suffisamment fine et dense. A contrario, aucun micro-volume n’a pu étre mis en évidence dans

les alliages durcis par solution solide.

Le dernier point portait sur I'influence de la température sur les mécanismes de déformation
activés et notamment sur le développement de micro-volumes aux joints de grains. La densité
linéique de micro-volumes a pour cela été évaluée pour toutes une série d’éprouvettes déformées
a 0,15 % de déformation plastique dans une large plage de température [20 °C; 750 °C]. 1l
apparait clairement que les micro-volumes se forment surtout pour le domaine [20 °C;
500/550 °C]. Au-dela de 500/550 °C, les micro-volumes sont de moins en moins nombreux
pour devenir tres rares a partit de 700 °C. Ces résultats ont été reliés a la transition entre
glissement planaire et glissement dévié qui apparait autour des températures de 500-600 °C dans

I'Udimet 720.
La formation de ces micro-volumes ne constitue pas une spécificité de 'alliage Udimet 720 et

pourtant le nombre d’études traitant de mécanismes s’en rapprochant est tres faible. Ceci pourrait

s’expliquer par le nombre important de conditions requises et/ou favorables a leur apparition :
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un domaine de chargement mécanique mettant en jeu de faibles niveaux de déformation

plastique, tels que ceux rencontrés en fatigue LCF.

un domaine de température pour lequel la plasticité est indépendante du temps, sans

relaxation de contrainte possible par viscoplasticité.

une microstructure durcie par précipitation fine et dense permettant le confinement des

champs de contrainte/déformation élastiques et plastiques.

une microstructure a grains suffisamment gros pour favoriser de longues bandes de

glissement et Pempilement de dislocations au joint de grains.

une faible énergie de faute d’empilement. L’une des conditions nécessaires a une forte
concentration de contrainte/déformation a lorigine du développement de micro-volumes

est que le glissement plastique soit le plus planaire possible.

I est cependant difficile de préciser la contribution relative de chacun de ces parametres sur la

formation des micro-volumes.
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- Chapitre IV -

Analyses de la cinétique de développement des

micro-volumes et analyses complémentaires

* Dans un premier temps, ce chapitre apportera des éléments
complémentaires de compréhension sur la formation des micro-volumes.
Des essais et mesures particuliéres seront réalisés pour préciser les
cinétiques de développement des micro-volumes, les niveaux de contrainte

atteints dans ces micro-volumes et le r6le joué par la surface libre.

* Dans un second temps, deux voies d’amélioration de P’alliage vis-a-vis

du développement de ce micro-mécanisme seront discutées.
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Chapitre IV Analyses de la cinétique de développement des

micro-volumes et analyses complémentaires

Ce chapitre propose des analyses complémentaires du processus de formation des micro-volumes.
Les expériences et caractérisations spécifiques qui y sont décrites sont plus ponctuelles que ce qui
a ¢té présenté dans les précédents chapitres au sens ou elles ne sont réalisées que pour une
microstructure donnée et pour un seul état de déformation. Elles ont pour objectif de compléter
les informations déja acquises et de commencer a répondre a certaines questions ouvertes.

Y sont abordés successivement des aspects relatifs :

* alacinétique de développement des micro-volumes (IV - 1)

*  alexistence ou non des micro-volumes dans la profondeur et au réle de la surface libre (IV -
2)

* 2 I’évaluation quantitative des champs de déformation et de contrainte associés aux micro-
volumes (IV - 3).

Enfin, en guise de perspectives, la partie finale de ce chapitre consiste en une réflexion sur la

question « Comment retarder/supprimer ’appatition de ces micro-volumes ? ».

IV.1 Analyse des cinétiques de développement des micro-volumes

IV.1.1 Techniques expérimentales

Les essais de traction 7 sitn introduits dans la partie 11.2.2.2.1, permettent de suivre Iévolution
pas a pas des traces de plasticité a la surface d’une micro-éprouvette.

11 est certes possible de voir apparaitre les micro-volumes par imagerie en électrons rétro-diffusés
mais le suivi quantitatif de la rotation cristalline associée n’est accessible que via des mesures en
EBSD. Or, la réalisation de cartographies EBSD sur une micro-éprouvette chargée
mécaniquement 7z situ avec la micro-machine précédemment décrite n’est pas possible pour des
raisons d’inclinaison, d’encombrement et de poids. Cest la raison pour laquelle une nouvelle
machine a été acquise par le laboratoire durant la thése permettant de combiner 7z situ les tests
mécaniques et les mesures EBSD  (voir ).

Grace a cet équipement de relativement faibles dimensions, il est possible de réaliser des essais de
traction sur une éprouvette dont la normale a la surface est inclinée a 70 © par rapport au faisceau
d’électrons incident (voir ), permettant ainsi la réalisation de cartographies

EBSD sous charge.
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Ses capacités mécaniques sont cependant plus faibles que celles de la machine utilisée dans le
chapitre II. La charge maximale est notamment limitée a 2000 N au lieu de 5000 N. Par ailleurs la

plage de vitesse de déformation permise est du méme ordre : de 0,03 mm.min™ 4 0,4 mm.min"".
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Figure IV - 1: Platine de traction pour réalisation d'essais et d'analyses EBSD in situ sous MEB
a) Insertion de la platine dans la chambre du MEB
b) Illustration d’une éprouvette aprés un essais de traction in situ interrompu

IV.1.2 Essais réalisés

En premier lieu, il convient d’avoir a I'esprit que la réalisation de cartographies EBSD nécessite
un temps important qui ne permet pas d’envisager I'analyse intégrale de la surface de I’éprouvette
pour chaque étape de chargement pas a pas d’un essai  sitw. 1l est donc nécessaire de
sélectionner une zone particulicre dont on va étudier les évolutions. Iobjectif de ces analyses
complémentaires étant de suivre le développement (en nombre et en taille) des micro-volumes, la
zone a ¢étudier doit étre favorable a I'apparition des micro-volumes. Pour cette raison, il a été
décidé de réaliser ces essais a partir d’éprouvettes déja déformées pour lesquelles les zones

favorables au développement des micro-volumes ont été identifiées.
Deux essais ont été réalisés. Les deux éprouvettes qui ont fait 'objet des analyses ont été choisies

car certains joints de grains présentaient suffisamment de micro-volumes pour espérer leur

développement et la formation de nouveaux.

198



11 s’agit, pour 'une (qui sera dénommée éprouvette 1), de la micro-éprouvette de microstructure
GG/y’ fins utilisée dans le suivi statistique des activités de glissement de la partie 11.4 (la
cartographie EBSD de sa partie utile a été présentée sur la ) et pour l'autre
(nommée éprouvette 2 dans la suite du manuscrit) de la micro-éprouvette de méme
microstructutre (GG/y’ fins) déformée a 500 °C dans ’étude de leffet de la température (partie
I11.5.3). Pour rappel, ces éprouvettes ont été déformées en traction monotone respectivement

jusqu’a un niveau de déformation plastique égal a 0,25 % et de 0,15 %.

IV.1.3 Observations EBSD et analyses in situ réalisées sous charge

IV.1.3.1 Représentativit¢ =~ des  amplitudes  mesurées de  rotation
cristallographique dans les micro-volumes

L’objectif de ces travaux ponctuels est d’apporter quelques éléments de réponse et de réflexion
touchant a la production et au développement de micro-volumes. La premicre question abordée

est la suivante :

La rotation de la maille cristalline mesurée sur des micro-épronvettes aprés déformation n'est elle que la partie

« non relaxcée » d’une rotation plus tmportante sous charge ¢

Pour répondre en partie a cette question, des cartographies EBSD ont été réalisées sur différents
micro-volumes de 'éprouvette 1 en charge (o = 964 MPa, g, = 0,25 %) et apres décharge. 11 est
important de noter que dans ces conditions les mesures d’orientation sont directement

comparables et aucune différence ou erreur d’alignement ne peut intervenir.

Un exemple de cartographies est présenté sur la , avec les profils de désorientation
tracés suivant le méme axe et au sein du méme micro-volume pour les deux états de chargement
mécanique (non chargé : et sous charge : ).

Aucune différence importante n’apparait, que ce soit d’un point de vue de I'extension du micro-
volume ou de 'amplitude mesurée de la rotation cristalline. Les tres faibles écarts (de 5 © a 5,5 ©)
constatés pourraient éventuellement étre liés a la décharge élastique (effet de module) mais ils

sont du méme ordre que la limite de résolution angulaire des mesures EBSD.
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Cette comparaison montre que les mesures de rotations au sein des micro-volumes ne different
gucre entre I’état sous charge et hors charge. La réalisation des analyses des configurations de
micro-volumes proposées dans les chapitres précédents hors chargement ne change donc rien

aux résultats obtenus.

IV.1.3.2 Quantification de I’évolution des micro-volumes au cours des essais

de traction monotone

Avant de procéder a 'analyse des cinétiques de développement des micro-volumes, il convient de
définir les deux parametres suivants :

* Le premier est Pamplitude de la rotation de la maille cristalline dans le micro-volume,
notamment la valeur maximale de cette rotation qui est systématiquement mesurée a sa « base »

au niveau du joint de grain concerné.

* Le second est 'extension du micro-volume. Ce parameétre représente la longueur maximale
suivant laquelle une désorientation peut étre mesurée par rapport a la partie non déformée du

grain I’entourant.
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Les wvaleurs de ces deux parameétres peuvent étre obtenues par le tracé des profils de

désorientation dans les micro-volumes ( , )

Profil de désorientation suivant les
plans/directions de coupe 1 et 2

11 Amplitude maximale de désorientation

extension

Misorientation [degrees]
o

Micro-volume™.

Plan/direction 1 ‘ | U1 extension ______ .

de coupe 1 o I
012 3 456 7 8 9 1W111213141516
Distance [microns]

Plan/direction de coupe 2

Comme I'indique son nom, le profil de désorientation trace Iévolution de la désorientation
cristalline suivant un plan de coupe par rapport a une référence. Cette référence correspond a la
configuration cristallographique du point de départ de la coupe. Aussi, la référence du profil vert
est Porientation cristallographique de la zone non déformée du grain (ou du moins déformée de
manic¢re homogene loin du micro-volume « en blanc » dans la ) et celle du profil
rouge la base du micro-volume. Logiquement, les deux profils sont donc symétriques 1'un par
rapport a l'autre. L’extension du micro-volume correspond a la distance suivant laquelle le profil
évolue avant de se stabiliser. Les micro-volumes étant de petite taille, la sélection de la ligne de
profil n’est pas toujours aisée. C’est la raison pour laquelle les deux types de mesures ont été
réalisés a plusieurs reprises de manicre a extraire les données les plus représentatives. La question

est maintenant :

Comment évoluent les micro-volumes an conrs de lessai (de leur apparition a la manifestation de traces

dendommagement) ?

I’objectif initial de ces essais était de suivre des micro-volumes de leur apparition a, idéalement,
un amorcage de fissure dont ils seraient a Iorigine. Malheureusement, il n’a pas été possible
d’aller jusqu’a 'amorcage de telles fissures sur les éprouvettes sollicitées zz sitn. Les essais ont été
réalisés a partir d’éprouvettes ayant déja un historique mécanique (car déformées en traction

monotone jusqua g, = 0,15 % et ¢, = 0,25 %). Quelques micro-volumes étant déja présents sur
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ces éprouvettes, trois joints de grains (un dans I’éprouvette 1 et deux dans I’éprouvette 2) ont été
sélectionnés et suivis a différents stades de déformation plastique afin de caractériser ’évolution

du nombre et de la taille des micro-volumes présents.

La Figure IV - 4 présente I’éprouvette 1 qui, pour rappel, a été « pré-déformée » en traction
monotone a 'ambiante jusqu’a un niveau de déformation plastique de ¢, = 0,25 %. La zone dans
laquelle le joint de grains sélectionné a été choisi est présentée sur la Figure IV - 4b). On voit
clairement que les grains sont déja bien déformés (nombre relativement important de bandes de

glissement) et que des micro-volumes sont présents tout au long du joint de grains central.

[001]  [011]

‘ 3 mm
I

Figure IV - 4 : Localisation du joint de grains suivi 7n situ au cours de ’essai
a) cartographie EBSD de la partie utile de ’éprouvette 1
b) cartographie EBSD couplée a 'image en électrons rétro-diffusés de la zone étudiée
Avant d’aborder le suivi 7z situ de ce joint de grains une caractérisation quantitative des micro-

volumes déja présents est proposée.

IV.1.3.2.1 Distance inter-bandes de glissement et micro-volumes

Un premier constat est que la distance inter-bandes de glissement dans le grain « bleu» de la
Figure IV - 5 évolue tout au long du joint de grains qui présente des micro-volumes. Le long de
ce joint, la taille des micro-volumes visibles dans le grain « vert » évolue également. I1 a été décidé
d’étudier le lien entre la taille des micro-volumes et Iécart entre bandes de glissement. Pour cela
de nombreux scans EBSD (pas de mesure : 0,2 um) ont été réalisés le long du joint de grains

(Figure IV - 5).
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Figure IV - 5: Cartographies détaillées réparties réguliérement le long du joint de grains suivi in situ — résolution

spatiale des cartographies de détail : 0,2 pm

L’extension et la rotation cristallographique maximale dans un micro-volume donné ont été

corrélées a la distance inter-bandes de glissement. Pour cela, la grandeur retenue est la distance

moyenne (L/2) entre les bandes de glissement voisines de la bande associé au micro-volume

étudié (Figure TV - 6).

)
et Micro-volume considéré

Figure IV - 6: Calcul de la distance inter-bandes de glissement

La Figure IV - 7 présente les résultats d’une telle analyse.
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On voit clairement que plus 'espacement entre les bandes de glissement est important, plus les
micro-volumes qui se développent sont de taille importante et associés a une forte rotation
cristalline. Lorsque les bandes de glissement sont moins nombreuses, chacune de ces bandes
transporte une «quantité » de déformation plus importante. Aussi, dans le cadre d’une
configuration cristallographique non favorable a la transmission de la déformation (c’est le cas ici,
comme le montre le calcul de I'angle de TWIST), cela se traduit par une accumulation plus
importante de déformation au joint de grain, entrainant dans le grain adjacent une rotation de la

maille cristalline localisée plus marquée et sur une zone plus étendue.

Ce cas montre que lorsque les conditions locales favorisant la non transmission de la déformation
plastique avec production de micro-volumes (comme c’est le cas de la configuration détaillée ici
avec un angle de TWIST de 53 °), le développement de ces derniers en taille et en rotation est
directement associé a I'intensité de glissement dans les bandes activées dans le grain « source ».
Ainsi, plus les bandes sont espacées et plus les micro-volumes seront développés les rendant plus

propices a déclencher des processus d’endommagement.
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11 faut noter que la distribution spatiale des bandes de glissement dans le grain « source » dépend
de I’état de chargement mécanique qu’il subit, qui résulte des redistributions complexes de grains

a grains au sein de I'agrégat polycristallin.

IV.1.3.2.2 Cinétiques de développement des micro-volumes sous

chargement monotone

Dans cette partie sont présentées les observations réalisées le long des trois joints de grains (un
dans Iéprouvette 1 et deux dans Iéprouvette 2) qui ont été suivis a différents stades de

déformation plastique. Les premicres analyses concernent le joint de grains déja présenté de

I'éprouvette 1 ( et ). La courbe de traction de l’essai in situ
interrompu et la courbe reconstituée sont présentées sur la . Trois arréts notés 1, 2
et 3 sur la ont été réalisés pour des amplitudes successives de déformation

plastique de ¢, = 0,25 %, ¢, = 0,7 % et g, = 2,05 %.
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1000 ‘
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T
s
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S 400 . o )
© Essai de traction in situ multi-
interrompu
200 = eereeeen Courbe de traction reconstruite
: |
0 5000 10000
Temps (secondes)

Le suivi d’'un segment du joint de grains étudié a ces trois stades est présenté sur la

Pour chaque étape sont présentés une cartographie EBSD couplée a I'image captée par le
détecteur d’électrons rétrodiffusés, la cartographie EBSD et le profil de désorientation dans un
micro-volume suivant la direction illustrée par la fleche noire sur les cartographies EBSD. La
premicre constatation est que la déformation plastique augmentant, le nombre de bandes de
glissement visibles croit et avec lui le nombre de micro-volumes. Les nouveaux micro-volumes

sont moins étendus que ceux déja présents.
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I’espacement inter-bandes de glissement s’étant réduit avec la multiplication des bandes, ce point

renforce les conclusions tirées précedemment a partir de la Figure IV - 7.
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Figure IV - 9 : Suivi in situ d'un joint de grains au cours d'un essai de traction (Eprouvette 1 — g, initiale = 0,25 %)
multi-interrompu a
a) 964 MPa soit une déformation plastique de 0,25 %
b) 973 MPa soit une déformation plastique de 0,7 %
c) 982 MPa soit une déformation plastique de 2,05 %
cartographies EBSD réalisées a chaque étape avec un pas de mesure de 0,2 pm

La Figure IV - 9 permet de suivre I’évolution en rotation d’un des micro-volumes déja
développé. Clairement, 'amplitude de la rotation cristallographique mesurée a la base du micro-
volume, c’est a dire Pamplitude maximale de rotation, croit avec la déformation plastique. Elle
passe d’environ 6,5 © pour une déformation plastique de 0,25 % a 7 ° (¢, = 0,7 %) puis a plus de
8 ° pour le dernier stade correspondant a une déformation plastique égale a 2,05 %. Les
tendances relevées pour les différents micro-volumes sont de méme nature. La méme démarche a

¢été appliquée aux deux joints de grains de 'éprouvette 2 présentés sur la Figure IV - 10.
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Figure IV - 10 : Zones étudiée sur ’éprouvette 2 (€, initiale = 0,15%)
a) Images réalisée au MEB en mode électrons rétro-diffusés
b) Cartographie EBSD couplée a 'image du détecteur d’électrons rétro diffusés
c) Premier joint de grains étudié
d) Second joint de grains étudié

La courbe de traction de lessai de traction z sifu multi-interrompu ainsi que la courbe

reconstituée sont présentées dans la Figure IV - 11
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Figure IV - 11: Courbes de traction in situ de 1'éprouvette 2
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Quatre arrets (notés 1, 2, 3 et 4 sur la ) ont été réalisés a des niveaux respectifs de
déformation plastique de ¢, = 0,55 %, ¢, = 1,05 %, e, = 2,25 % et e, = 3,25 %. La
montre 'évolution des deux joints de grains au cours de la déformation. Pour cela deux modes
de représentation ont été choisis. Le premier est une cartographie EBSD conventionnelle codée
selon la direction de traction. Le second représente la désorientation cristallographique de chaque
pixel relativement a l'orientation moyenne du grain considéré. Que ce soit sur la
ou la chaque « nouveau » micro-volume apparaissant lors d’une étape a
été pointé par une fleche bleue sur les cartographies EBSD. Les fleches grises pointent les micro-
volumes déja présents a étape précédente. Clairement, de nouveaux micro-volumes se forment a

chaque étape.

Une extension des micro-volumes au cours de I'essai est également clairement visible, que ce soit
sur 'un ou l'autre des deux joints suivis. De méme, 'amplitude de la rotation cristallographique
confinée dans le micro-volume croit avec la déformation plastique. Ceci est particulicrement
visible sur le joint de la . Enfin, pour les deux cas présentés ici, la multiplication
et I'extension des micro-volumes finit par conduire a des effets de coalescence favorisant une
rotation moins confinée du grain. Ceci est mis en évidence en particulier pour le cas n°1 par la

cartographie codée en désorientation relative.
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Figure IV - 12 : Suivi par EBSD in situ de Pévolution des micro-volumes le long de deux joints de grains de
Péprouvette 2
* Afin d’optimiser la visualisation des micro-volumes, ce joint de grains n'a pas été représenté suivant la direction de traction de I'épronvette (comme cela a
¢té fait pour toutes les cartographies EBSD de ce manuserit) mais suivant la direction (021) choisie pour mettre en avant des micro-volumes par un
contraste de conlenr optimisé

Afin de quantifier plus précisément le développement individuel des micro-volumes, des profils
de désorientation ont été réalisés sur plusieurs micro-volumes a chaque interruption de I'essai de
traction 7z situ (Figure IV - 13).

Le micro-volume choisi pour cette analyse est de taille moyenne et est au centre du joint de grains
étudié (Figure I'V - 13a)). La cartographie EBSD de ce micro-volume est également proposée
pour chacun des quatre stades d’interruption de I'essai de traction monotone 7 situ et les profils
de désorientation le long du micro-volume ont été tracés (Figure IV - 13b)). L’axe des abscisses

reporte la distance par rapport a la base du micro-volume et I’axe des ordonnées 'amplitude de la

rotation cristallographique.

209



A chaque étape de 'essai, une augmentation de la taille du micro-volume et de 'amplitude de la

rotation cristalline est constatée.

Les conclusions tirées de ces deux expériences de suivi 7 sitn EBSD sont analogues. Or, les deux
éprouvettes étaient pré déformées en traction monotone, 'une a 20 °C et lautre a 500 °C. Ces

similitudes pourraient a nouveau étre la conséquence de processus de déformation trés proches a

20°C et 2 500°C.
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Figure IV - 13 : Suivi de 1'évolution d'un micro-volume donné au cours de 1'essai de traction in situ
a) localisation du micro-volume
b) profils de désorientation a différents stades de déformation plastique
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IV.1.3.2.3 Comparatif traction/fatigue

La formation de micro-volumes a été constatée lors d’essais de traction monotone comme de
fatigue. Par contre, les quelques fissures détectées a partir de ces micro-volumes ne concernent
que des essais de fatigue avec notamment la mise en évidence de la relaxation des contraintes
locales associées aux micro-volumes. La réalisation d’essais de traction avec suivi z siz« EBSD
constituait une occasion d’étudier plus précisément le processus de relaxation au niveau des
micro-volumes au moment de I'apparition de 'endommagement. 1l s’avere qu’aucun amorgage
n’a pu étre observé depuis les micro-volumes dans les joints de grains suivis. Cela amene a se

poser la question :

Pourquoi ne semble-t-il pas possible de faire apparaitre une fissure a partir d’un micro-volume, dans le cadre d'un

essai de traction monotone ?

Pour des faibles amplitudes de déformation plastique (¢, < 0,5 %) le nombre de bandes de
glissement est trés proche entre éprouvettes cyclées et éprouvettes déformées de manicre
monotone pour un méme niveau de déformation plastique (voir partie 11.4.2.2). En revanche,
lorsque le niveau de déformation plastique augmente en traction monotone, le nombre de bandes
de glissement s’accroit nettement (voir ). Au contraire en fatigue, le cumul de
déformation se traduit par une activité intense au niveau d’un nombre plus restreint et

relativement constant de bandes de glissement persistantes.

Ces différences vont dans le sens ou la localisation de la déformation trés marquée en extrémité
de bandes de glissement dans le cas de la fatigue, permet la formation de micro-volumes, leur
extension progressive et au final, 'apparition de micro-déchirures. A P'opposé, la multiplication
des bandes de glissement en traction monotone pour des déformations élevées, ne favorise que la
formation de petits micro-volumes entre ceux formés précédemment. Pour des niveaux plus
élevés de déformation, la coalescence des micro-volumes ne contribue pas non plus a 'apparition

d’un endommagement tres localisé comme les micro-déchirures.

IV.2 Analyse du rdle joué par la surface libre sur le développement des

mictro-volumes

Dans quelle mesure, la présence d'une surface libre influence-t-elle le développement de micro-volumes 2 Les micro-

volumes se développent-ils a coenr, sous la surface ¢
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IV.2.1 Caractérisation topographique de surface au niveau des micro-volumes

Les aspects relatifs au relief produits localement a Déchelle microscopique a la suite de
sollicitations mécaniques, sont tres souvent au coeur des problématiques d’endommagement et
notamment d’amorgage de fissures. La microscopie optique interférométrique a été utilisée pour

quantifier ce relief au niveau des micro-volumes.

IV.2.1.1 Microscopie optique interférométrique

Certains des micro-volumes étudiés auparavant ont été caractérisés par microscopie optique
interférométrique. Un microscope confocal interférométrique TALYSURF CCI 6000 de Taylor
Hobson a été utilisé. Son principe de fonctionnement est basé sur l'interférométrie de Michelson.
L’utilisation d’un objectif de grandissement x50 conduit a une résolution verticale de I'appareil
inférieure au nanométre, pour une surface analysée de 0,35 x 0,35 mm’. Aprés acquisition des
images, des représentations 3D des surfaces étudiées ainsi que des profils ont été générés par
post-traitement. Le principe de la mesure consiste a faire interférer un signal lumineux qui est
réfléchi a la fois sur un miroir de référence placé dans I'objectif de I'appareil et sur I’échantillon.
En déplacant 'objectif verticalement par lintermédiaire d’un actionneur piézoélectrique tres
précis, on obtient un spectre d’interférence pour chaque pixel observé par la caméra CCD du

microscope ( ). Des cartographies du relief local peuvent alors étre proposées.

-—‘ Caméra CCD

Lame semi réfiéchissante

4 Signal lumineux mesuré

Source de lumiére

A

Mouvement vertical

Miroir de référence

Position verticale du plan de focalisation

Lame semi réfléchissante

Plan de focalisation

2

Echantillon
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IV.2.1.2 Application aux micro-volumes

La Figure IV - 15 a) présente un micro-volume typique qui s’est développé suite a une
incompatibilité de transmission du glissement plastique entre les grains 1 et 2 dans une
microstructure GG/y’ fins chargée de maniere cyclique. Les résultats du post-traitement généré a
I'aide du logiciel TalyMap suite a ’acquisition d’une image du micro-volume, sont illustrées en 2D
(Figure IV - 15 b)) et 3D (Figure IV - 15 ¢)). Le gradient de couleur correspond a la hauteur
du relief mesurée en surface (le rouge étant associé au point le plus haut). Enfin, les profils
topographiques des marches suivant les plans de coupe 1, 2, 3, 4 et 5 sur la Figure IV - 15 b)

sont présentés respectivement dans les figures Figure IV - 15 d), e), f), 2) et h).

Grain 1

45

Grain 2 70

X1,000 10um 85 4

nm Longueur = 20.54 ym Pi= 3538 nm Echalle = 500 nm

Longusar = 20.96 pm Pt = 342.3 nm Echelle = 500 nm

19 20pm

M Longueur =27 21 m Pt= 211.6nm Echelle = 500 nm

0 2 4 6 8 10 12 " 16 18 20 2 E3 26 ym

Figure IV - 15 : Caractérisation topographique par microscopie optique interférométrique
a) micro-volume observé sur une éprouvette GG/’ fins sollicitée en fatigue a 20°C jusqu’a ep cumulée=0,15%
b) cartographie 2D post-traitée via le logiciel TalyMap
c) cartographie 3D post-traitée via le logiciel TalyMap
d) a h) profil topographique suivant les coupe 12a5

213



Dans le grain 1, le relief induit par Iactivité de la bande de glissement correspond a une marche
dont la hauteur est d’environ 350 nm (coupe 1). Cet ordre de grandeur est typique de celui
souvent mesuré par microscopie a force atomique dans les divers matériaux sollicités en fatigue
[Man, 2010]. La configuration locale de glissement (TILT = 156 °, TWIST = 69 °) favorise la
formation d’un micro-volume au sein duquel une bande de glissement arrive a se développer, au

moins partiellement, dans le sens long du micro-volume.

Cette bande correspond a un début de transmission de la déformation plastique au travers du
joint de grain, transmission rendue possible suite a la rotation cristallographique progressive dans
le micro-volume. C’est la marche générée par cette transmission, qui est visible sur le profil de la

. La rotation cristallographique dans le micro-volume s’atténuant le long de
celui-ci (voir ), il en est de méme des conditions favorisant lactivation du
glissement. Les coupes suivantes ( ) montrent l'atténuation progressive de
la hauteur de marche le long du micro-volume. La marche de hauteur proche de 350 nm est tres
nette au pied du micro-volume, elle devient plus progressive dans la largeur, profil apres profil.
Un cisaillement de la surface au voisinage du pied du micro-volume s’est probablement réalisé.
Ce type de relief au niveau du joint de grains pourrait clairement favoriser un amorcage de fissure

selon le scénario proposé dans la partie 111.1.3.2.

De tels micro-reliefs ne peuvent, a eux seuls, expliquer ces rotations cristallines qui se
développent au sein des micro-volumes. Il est cependant légitime de penser que 'amplitude de la
rotation cristallographique dans le micro-volume pourrait étre accentuée par la possibilité
d’émergence des bandes de glissement. Il est envisageable que les micro-volumes soient moins

marqués a coeur sous la surface, voire inexistants.

IV.2.2 Micro-volumes a coeur

Il a été décidé de procéder a une succession de polissages de la partie utile de cette méme micro-
éprouvette afin d’étudier comment le micro-volume se développe en profondeur. Pour cela deux
polissages ont été réalisés ( ). Le premier a permis d’éliminer 12 um, ce qui
correspond a 'extension moyenne des micro-volumes observés dans cette étude. Le second a
permis de préparer I’échantillon a 100 um sous la surface de référence sachant que la taille

moyenne des grains de cette microstructure a gros grains (GG) est de 350 um.
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- Chapitre IV - Analyses de la cinétique de développement des micro-volumes et analyses complémentaires

a) b)

$12 pm
100 pm

Figure IV - 16 : Polissages successifs réalisés sur 'éprouvette GG/¥’ fins pour analyse de micro-volumes dans la
profondeur
La Figure IV - 17 illustre les observations réalisées au MEB a la surface de I’éprouvette apres les
différentes étapes de polissage. Deux grandissements sont proposées pour ces micrographies
réalisées en mode électrons rétro-diffusés. Le premier permet de représenter dans son intégralité
le joint de macle a partir duquel le micro-volume de la Figure IV - 15 s’est développé. Le second

conduit a des vues de détails.

Grain 1

Grain 1
Grain 2

Surface de
éprouvette
\ $12 um

100 um

1mm Grain 1

Grain 2

Grain 1

Grain 2 Grain 1

Grain 2

100zm 10um

Figure IV - 17 : Observation par microscopie électronique a balayage d’un micro-volume
b) a la surface
c) 212 pm de profondeur
d) 2100 pm de profondeur
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On observe clairement la présence du micro-volume suivi aprées les deux polissages de 12 um et
100 um. Méme si la surface libre peut contribuer a une partie des effets de rotation cristalline, elle

ne constitue pas le point clef de la formation des micro-volumes.

Enfin, un dernier élément confirmant le fait que la surface libre ne suffit pas a expliquer la
présence des micro-volumes est illustré sur la Figure IV - 18, 11 s’agit d’une analyse
topographique obtenue par microscopie optique interférométrique au niveau du joint de macle
déja analysé sur la Figure IV - 15 mais apres un polissage jusqu’a une profondeur de 12 um.
Dans ce cas, contrairement a ce qui avait été obtenu directement aprés déformation, aucun relief
n’apparait au niveau des micro-volumes (Figure IV - 18 a)) pourtant visibles par microscopie

électronique a balayage en mode électrons rétro-diffusés (Figure IV - 18 b)).

a)

100;&:?

Figure IV - 18 : Caractérisation topographique

a) par microscopie optique interférométrique d’un joint de macle (les joints de grains/macles sont
représentés par des traits noirs discontinus)

b) également présenté sur une micrographie obtenue par microscopie électronique a balayage

De nouveau, ces analyses montrent que les micro-volumes (rotations cristallines) peuvent exister
sans qu’un relief leur soit associé. Par contre, la composante élastique de la déformation stockée
dans les micro-volumes ne s’est pas relaxée suite au polissage ce qui aurait pu se traduire par la
génération dun relief, méme de faible amplitude, a la surface de I’éprouvette. D’ailleurs, la
cartographie EBSD de ce micro-volume aprés un polissage d’une profondeur de 100 um sous la

référence (présentée ci-dessous sur la Figure IV - 19) montre qu’en profondeur subsiste cette

rotation élastique de la maille cristalline et prouve bien cette non relaxation.

Les Figure IV - 19 b) et ¢) sont les cartographies obtenues par EBSD décrivant respectivement
lorientation cristallographique relativement a la direction de traction et les désorientations
relatives a Porientation moyenne par grain. Le profil de désorientation dans un de ces micro-

volumes a 100 um sous la surface est proposé sur la Figure IV - 19 d).
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Figure IV - 19 : Analyse EBSD de micro-volumes suite a4 un polissage d'une profondeur de 100 pm sous la
surface libre de I’échantillon
a) Zone d’analyse
b) Cartographie des orientations cristallines obtenue par EBSD
c) Cartographie de désorientation relative a un état non déformé de référence (coeur de grain)
d) Profil de désorientation dans un micro-volume suivant la direction illustrée par une fleche blanche
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L’extension et la rotation cristalline maximale ont diminuées. Le micro-volume ne s’étend plus,
en effet, que sur 40 um au lieu de 60 um et la rotation maximale est de 3 ° au lieu de 7 ° (Figure

IV - 19). La Figure IV - 20 reprend schématiquement ces données.

a) b)

100 um Extension = 60 um

Rotation max=7"°

10°

Plan du joint de grai;'\s

\
\\

0°

,"‘ Extension = 40 um

_/ Rotation max =3 °
8rajpg

Figure IV - 20 : Reconstruction « 3D » du micro-volume suivi
a) sur la base de micrographies
b) sur la base de cartographies de désorientation relative

Une étude systématique de ce type sur un grand nombre de configurations différentes de micro-
volumes serait nécessaire pour conclure quant a I'importance relative de la surface libre dans le
développement des micro-volumes. En effet, si le cas étudié tend a montrer que ’émergence en
surface du micro-volume s’accompagne d’une augmentation de la rotation, les configurations des
grains (taille, surface de coupe, orientation, ...) peuvent aussi fortement contribuer a des variations
de champs mécaniques en profondeur susceptibles d’affecter significativement le développement
des micro-volumes.

Enfin, il est également intéressant de noter sur la Figure IV - 21 que des traces localisées de
plasticité dans les micro-volumes persistent méme apres un polissage de 100 um sous la surface
de référence. Les fleches noires de cette figure mettent en évidence ces traces localisées de

glissement.

Figure IV - 21: Mise en évidence de bandes de glissement localisées dans un micro-volume observée apres
polissage de 100 pm
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IV.3 Mesure des niveaux de contraintes dans les micro-volumes

Cette partie a pour objet de répondre a une derniere question qui est :

Quelle est amplitude des contraintes dans les micro-volumes 2 Dans quelle mesure est elle supérienre aux niveanx

macroscopiguement appliqués a 'éprouvette 2

Pour y répondre la technique relativement récente dire d’EBSD HR (pour haute résolution

angulaire) a été utilisée. La description de celle-ci introduira donc cette partie du manuscrit.

IV.3.1 Intercorrélation de clichés EBSD

Les grandes étapes de cette approche sont décrites dans ce paragraphe. Dans un premier temps,
la zone a analyser est cartographiée par EBSD de maniere spécifique. Il s’agit, en effet, d’acquérir
des diagrammes de diffraction de trés grande qualité. Pour cela, les conditions opératoires au
niveau du MEB et du systtme EBSD sont optimisées. En particulier, un courant de sonde
relativement important et un temps d’acquisition élevé sont privilégiés. L’objectif est d’obtenir en
tout point d’une cartographie, un cliché le plus contrasté possible. Chaque diagramme est
enregistré en tant qu’image avec la meilleure résolution numérique possible. L’ensemble de ces
¢tapes contribue a ce que la réalisation de telles cartographies soit particuliecrement
consommatrice en temps et en espace mémoire. Le temps d’acquisition est typiquement cent fois
plus important que pour la réalisation d’une cartographie conventionnelle de méme taille et avec
un pas identique. Il est d’ailleurs important de mentionner que le caractere « haute résolution » de

cette approche n’a pas de lien direct avec le pas de la cartographie.

Une fois ces diagrammes acquis, il s’agit de mettre en place une méthode de corrélation d’images
dont lobjet est d’établir les champs de déformation associés a la zone cartographiée. Cette
approche, relativement récente ([Wilkinson, 20006], [Wilkinson, 2009], [Maurice, 2012], [Britton,
2012b]) est encore dans une phase d’optimisation. Si les valeurs absolues des déformations et
contraintes qui sont évaluées par cette méthode peuvent encore, dans certains cas, ¢tre sujets a
caution, les tendances générales obtenues ont pu étre validées. Le logiciel cross court (CC3) a été

utilisé dans cette étude.
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c)

Incident beam

deformed

Figure IV - 22 : Diagramme de Kikushi obtenu par EBSD HR au MEB FEG
a) sur une éprouvette de microstructure Industrielle
b) sites d’intéréts définis pour 'intercorrélation
c) et illustration de P’effet de la déformation d’un matériau se traduisant sur ’écran de phosphore [Maurice,

2012]

Les principales étapes sont les suivantes :

*  Les clichés EBSD sont chargés dans le logiciel CrossCourt 3 (CC3).

*  Dans chaque grain de la zone d’analyse, un diagramme a été défini comme référence. Ces
diagrammes de référence (un par grain) ont bien évidemment été choisis dans les zones non
déformées (ou déformées au niveau moyen de la sollicitation mécanique macroscopique) loin des
joints de grains, entre les bandes de glissement.

*  Des zones particulieres du diagramme de diffraction sont choisies pour étre suivies lors des
phases de corrélation d’images (le nombre et la taille de ces trois zones constituent un des
parameétres importants de la mise en oeuvre de ces analyses).

* Le calcul de corrélation est lancé. Il permet d’accéder aux matrices de gradient de

déplacements (ou matrice des distorsions (A;)) avec une résolution de 'ordre de 2,10,
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* Le tenseur gradient des déplacements est ensuite décomposé classiquement en un tenseur
des déformations (g;) et un tenseur des rotations (W) ( ).
e Lutilisation d’une loi de Hooke généralisée, permet ensuite de remonter au tenseur des

contraintes élastiques (via I'utilisation des constantes élastiques de I’alliage).
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Il convient, tout de méme, de souligner que I'on évalue par cette technique une distorsion relative
a une référence et non par rapport a un champ dans 'absolu. De méme, les champs établis le
sont grain par grain et non a I’échelle d’un agrégat. De récentes études ([Maurice, 2012], [Britton,
2012b]) ont montré certaines limites d’une telle comparaison pour un état « non-déformé » en
présence de fortes rotations cristallographiques (~11 °) associées a de la plasticité. Ces études
préconisent de définir une nouvelle cartographie des rotations élastiques obtenue sur la base d’un
calcul en chaque pixel de la cartographie EBSD initiale. La réalisation d’une nouvelle
intercorrélation entre les clichés EBSD de la cartographie initiale et ceux de la cartographie
recalculée permet de remonter aux vraies déformations élastiques et donc aux champs de
contrainte réelles. Un tel « re-calcul » n’est pas, aujourd’hui, possible par 'usage du logiciel CC3.
Par conséquent, il est important de garder a lesprit que I'amplitude des déformations et
contraintes qui seront présentés est en partie surestimée. Toutefois, cet aspect n’affecte en rien la
forme et l'extension des micro-volumes sur les cartographies des rotations, déformations et

contraintes calculées par intercorrélation des clichés EBSD.

IV.3.2 Application de cette technique aux micro-volumes

Dans cette partie, la technique précédemment décrite a été appliquée au cas d’un micro-volume
déja introduit précedemment ( )-

Un certain nombre de détails relatifs a ce cas sont également reportés dans 'ANNEXE 3.

La , présente la cartographie EBSD haute résolution réalisée autour du micro-
volume ainsi que le diagramme de kikuchi de référence de chaque grain. A ces clichés (
) sont superposés les différentes zones d’intéréts suivies, matérialisées par des carrés

blancs.
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Figure IV - 23 : Présentation du micro-volume étudié suivant la méthodologie détaillée précédemment
a) une cartographie EBSD HR et la localisation des points de référence
b) les diagrammes de kikuchi de référence et les zones d’intérét définies pour la mesure des déplacements
enXetenY
c) la cartographie des déplacements en X dans chaque grain

A titre d’exemple, la Figure IV - 23 ¢) illustre les déplacements mesurés suivant X dans chaque
grains pour la zone d’intérét. La matrice de distorsion (A;) a été établie et les tenseurs de
déformation élastique (g;) (respectivement pour les déformations normales et de cisaillement) et
de rotation (W;) ont été extraits. La représentation graphique des amplitudes de déformation et

de rotation dans chaque grain est Pobjet de la Figure IV - 24,

Enfin le tenseur des contraintes (suivant les axes principaux : Figure IV - 25 a)) a été calculé en
utilisant une loi de Hooke généralisée dans le cadre d’une élasticité cubique. 11 convient, a ce stade,
de noter que les constantes élastiques utilisées pour ce calcul sont celles de I'Inconel 738 L.C (un
superalliage possédant une fraction volumique en précipités y’ tres proche de celle de 'Udimet

720) obtenues dans [Hermann, 1996].
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- Chapitre IV - Analyses de la cinétique de développement des micro-volumes et analyses complémentaires

Figure IV - 24 : Cartographies obtenues par calcul via le logiciel Cross-Court 3 : Composantes des tenseurs de distorsion (A;), de déformation (gj) et de rotation (Wj)
introduits dans I’ Equation IV - 2

223



a)

(Gpa)

16
12
08
04

IEEREEEEREEEEEEEE]

IEEREEE R EEEEEEE]

-04
-08
-1.2
-16

IEEREEEEEEREEEEEEREE]

IEEREEEREEEEEEEEEEEE]

o o
P P

IEEREEEEEEEEEEEEEEEN]

fereyeeeeeeevevvdedeoce

Dum

Sy
e
Tim
B
g
p )
M
i
o
S
Sum
L)
L)
T
Them
o
B
B
W

e srsHBBENG

Figure IV - 25 : Cartographies associées aux tenseurs des contraintes

a) suivant les axes principaux

b) contraintes de von Mises

c) Agrandissement de S22

Ces cartographies montrent clairement des contraintes élevées au sein du micro-volume, en
particulier dans la direction de traction (Figure IV - 25 ¢)-§22). Ces valeurs maximales sont
probablement trop élevées compte tenu de la méthode d’évaluation et un « re-calcul » serait
nécessaire pour approcher les vraies valeurs. Cependant, la localisation et la direction des
contraintes les plus importantes restent pertinentes. De plus, des contrastes importants
apparaissent, notamment de part et d’autre du micro-volume. Sur la Figure IV - 25 ¢), des états

de contrainte positifs et négatifs se développent, ce qui ne peut-étre que favorable a termes pour

I'apparition d’un endommagement.

224



IV.4 Quelques pistes pour améliorer ’alliage vis-a-vis de la formation de

mcro-volumes

Les micro-volumes pouvant étre a lorigine de I'amorcage de fissures lors de sollicitations

cycliques, il parait primordial de tenter de répondre aux deux questions suivantes :

Comment améliorer ['alliage vis-a-vis de 'apparition de ces micro-volumes ¢ Est-il possible d'annuler, sinon de

retarder, leur apparition et leur développement 2

Plusieurs pistes, plus ou moins faciles a mettre en oeuvre, notamment industriellement, peuvent
étre envisagées. Deux d’entres elles sont évoquées et détaillées ci-dessous.

La premiere voie qui pourrait étre explorée en vue de 'amélioration de I'alliage vis a vis de
I'apparition des micro-volumes concerne I'état de précipitation y’. II a été démontré (I11.3.3)
qu’une précipitation fine et dense facilite la nucléation et 'extension de micro-volumes confinés
au voisinage de certains joints de grains. A l'inverse, aucun micro-volume n’a été observé dans
des alliages uniquement durcis par solution solide. Une microstructure d’Udimet 720 présentant
une couche de déplétion en précipités y” au voisinage des joints de grains pourrait étre moins
sensible a la nucléation des micro-volumes. Il s’agirait, par exemple, de viser une zone de
déplétion telle que celle illustrée sur la Figure IV - 26 concernant I'alliage 718 (déplétion en y”

dans ce cas).

Figure IV - 26 : Zone de déplétion en précipités y” dans 1'alliage 718
a) Micrographie d’alliage 718 présentant une zone de déplétion aux joints de grains tirée de [Kitaguchi,
2012]
b) et c) Pour rappel : formation de micro-volumes dans cet alliage en présence d’une précipitation y’+ y’

b

fine et dense ; aucun micro-volume en ’absence de cette précipitation y’+ y”.
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Des traitements thermiques permettant de générer de telles couches de déplétion aux joints de
grains existent et sont industriellement envisageables. Ils sont en particulier associés a des modes
de refroidissement post mise en solution relativement lents, ce qui conduirait a des
microstructures de précipitation y’ grossicres. Or il a été montré dans la partie 1.3.2 que plus les
précipités y’ secondaires intragranulaires sont fins, meilleure est la limite d’élasticité de Dalliage.
De méme, il a été présenté dans cette partie que la présence d’une couche de déplétion aux joints
de grains influence négativement la limite d’élasticité et la limite a rupture. Par conséquent, si
Iintroduction d’une couche de déplétion aux joints de grains constitue une voie intéressante vis-
a-vis de lapparition des micro-volumes, cela nuit a d’autres propriétés mécaniques de I’alliage

Udimet 720.

La seconde voie d’amélioration de lalliage vis-a-vis de I'apparition des micro-volumes est
d’essayer de tirer parti des différences de processus de déformation en fonction de la température.
Il a été montré (partie III - 5) que les mécanismes de plasticité a 'origine de la formation des
micro-volumes sont ceux qui impliquent du glissement planaire, type de glissement majoritaire
dans la plage de températures [20 °C et 500 °C]. Pat contre, au-dela de 700 °C, tres peu de micro-
volumes se développent aux joints de grains de 'alliage ( ). Une idée pourrait étre
de pré-déformer Ialliage a 700°C pour générer des structures de dislocations moins favorables au
développement des micro-volumes. Suivant la stabilit¢é a 465°C de telles microstructures, un
retard du développement de micro-volumes lors de la déformation aux températures

intermédiaires pourrait étre obtenu.

Enfin, il faut garder a 'esprit que plus le matériau sera a grains fins, plus le développement de
micro-volumes sera probablement difficile. Le cumul de déformation a extrémité de bandes de
glissement dans un petit grain sera plus faible que dans le cas de gros grains, favorisant moins

I'apparition de micro-volumes.
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IV.5 Synthése du chapitre IV

Des analyses complémentaires, ponctuelles, ont été proposées dans ce chapitre pour mieux

préciser et comprendre les conditions de formation des micro-volumes.

1/ Comment évoluent les micro-volumes au cours d’une traction monotone ?

Des essais de traction monotone développés 7 sitn avec suivi EBSD ont été réalisés. Les analyses
quantitatives réalisées a partir de ces expériences ont notamment montré que I'extension et la
rotation cristalline augmentent avec le niveau de déformation dans un premier temps. Au dela
d’un certain taux de déformation, la croissance des micro-volumes et leur multiplication conduit a

des effets de coalecence.

2/ En serait-il de méme lors d’un essai cyclé ?

Pour des niveaux de déformation plastique faibles (inférieurs a 0,5%) il est difficile de distinguer
les micro-volumes formés en traction monotone et en fatigue. En traction, lorsque la
déformation croit, le nombre de micro-volumes qui se forment le long de quelques joints de
grains augmente considérablement. La multiplication des micro-volumes petits et plus grands
ainsi que les effets de coalescence, conduisent a un état de contrainte tout au long du joint
probablement suffisamment homogéne pour ne pas favoriser la formation de fissures. Au
contraire, dans le cas de la fatigue, le cumul de déformation cycle apres cycle sur un nombre plus
restreint de bandes de glissement contribue au processus de micro-déchirure et a terme, a la

formation de fissures.

3/ Les micro-volumes correspondent-ils uniquement a4 un mécanisme de déformation

surfacique ?
Les analyses réalisées en profondeur par polissages successifs montrent clairement 'existence de

micro-volumes « a coeur ». La surface libre pourrait éventuellement faciliter les effets de rotation

cristalline pour certaines configurations géométriques.
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4/ Quelle est Pamplitude des niveaux localisés de contrainte dans les micro-volumes ?

Des évaluations de contraintes locales au voisinage des micro-volumes ont été faites via des
mesures de corrélation d’images de diffraction en EBSD (EBSD HR). Si les valeurs absolues
calculées doivent étre considérées avec prudence, la forme des champs de déformation et de

contrainte va dans le sens d’incompatibilités locales suceptibles de favoriser 'endommagement.

5/ Comment améliorer ’alliage vis-a-vis de Papparition de ces micro-volumes ?

Deux voies d’optimisation ont été envisagées.

La premicre consiste a générer une déplétion en précipités y’ le long des joints de grains afin de
limiter, voire de supprimer, les effets de confinement des champs mécaniques par les précipités.
Une telle microstructure peut étre obtenue par la réalisation de traitements thermiques suivis de
trempes peu séveres. S'il est possible que cette voie soit bénéfique vis-a-vis de I'apparition des
micro-volumes et de la résistance a 'amorgage de fissures de fatigue, il conviendrait de s’assurer
que des abattements significatifs d’autres caractéristiques mécaniques n’apparaissent pas en
paralléle.

La seconde voie évoquée, plus hypothétique d’un point de vue applicatif, consisterait a introduire
dans P'alliage une structure de dislocations peu favorable au développement des micro-volumes
avant que celui-ci ne soit sollicité classiquement lors de son usage. Un pré-chargement mécanique
a plus haute température (=700 °C) qui limite drastiquement la formation de micro-volumes, est
proposé. 11 resterait néanmoins nécessaire de vérifier que les structures de dislocations formées a

700°C restent stables a 465°C
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La compréhension des mécanismes de déformation et d’endommagement a chaud des
superalliages a base de Nickel utilisés pour la fabrication des disques de turbine est une des
conditions sine gua non pour envisager leur optimisation vis a vis des différentes sollicitations
thermomécaniques qu’ils subissent en service. Cette étude s’est focalisée sur les conditions
représentatives de celles rencontrées par l'alésage des disques. Il s’agit principalement de
sollicitations cycliques dans un domaine de températures qualifié d’intermédiaire autour de
465 °C. Les principaux résultats issus de ces travaux sont repris dans cette synthese autour de

deux axes :

* Tlanalyse du comportement mécanique (en traction monotone et fatigue oligocyclique)
macroscopique de I'alliage en relation avec les parameétres microstructuraux.

e Tétude des micro-mécanismes de déformation et d’endommagement favorisant 'amorcage

de fissures intergranulaires dans le cadre de sollicitations cycliques.

Dans un premier temps, une campagne d’essais de fatigue pilotés en déformation a été réalisée a
20 °C et 465 °C sur différentes microstructures de I'alliage Udimet 720. Les états métallurgiques
considérés concernaient une microstructure bimodale utilisée industriellement ainsi que plusieurs
microstructures a gros grains qualifiées d’« académiques » dont lobjectif était d’aider a la
compréhension des processus ¢étudiés. Les parametres microstructuraux variant d’une
microstructure a 'autre sont la taille moyenne de grains, la fraction volumique et la taille moyenne
des précipités intragranulaires et par conséquent les distances inter-précipités. Que ce soit en
traction monotone ou en fatigue LCF, la taille de grains moyenne apparait comme le facteur le
plus influent sur les propriétés mécaniques. Pour une taille donnée de grains, plus la précipitation
est fine, meilleures sont la limite d’élasticité et la limite a rupture en traction ainsi que la durée de
vie en fatigue, que ce soit a 20 °C ou a 465 °C. En revanche, la ductilité d’une microstructure a
précipitation fine est clairement plus faible. Ceci contribue aux faibles durées de vie obtenues lors
des essais de fatigue sur une telle microstructure. Pour toutes les microstructures, de fortes
irrégularités de comportement cyclique ont été mises en évidence a 20 °C comme a 465 °C. Les
phénomeénes observés, attribués aux effets de type Portevin-Le Chatelier, conduisent dans

certains cas a une chute considérable de la contrainte moyenne.
Enfin, quelles que soient la température (20 °C ou 465 °C) et la microstructure, 'amorcage de

fissures (secondaires et fissure fatale) implique principalement des joints de macle avec

production de grandes facettes planes sur le facies de rupture.
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Le cadre général étant fixé, la majeure partie des travaux de cette these a été dirigée vers la
compréhension des mécanismes a l'origine de 'amorgage des fissures. Pour cela de nombreux
essals interrompus ont été réalisés sur des micro-éprouvettes plates dont la partie utile a été
intégralement cartographiée par EBSD au préalable. Des analyses quantitatives de I'activité de
glissement selon les grains ont été développées pour des états de déformation (chargement
monotone ou cyclique) toujours « compatibles » avec le domaine d’amplitudes de la fatigue LCF.
Les parameétres analysés concernaient le facteur de Schmid, la fraction de grains déformés, le
glissement simple ou multiple ou bien encore le nombre de bandes de glissement activées.

11 apparait que les mécanismes de déformation a 20 °C et a 465 °C en traction monotone et en

fatigue sont similaires.

Les possibilités de transmission des bandes de glissement au travers des joints de grains
constituent le cceur de ce travail de thése. Dans plus de 90 % des configurations intergranulaires,
la déformation plastique se transmet facilement entre grains. Au contraire, pour un faible
pourcentage de cas, la transmission des bandes de glissement ne peut se faire. On assiste alors a
un processus de rotation cristalline trés localisé au sein de petites zones que 'on a dénommées
« micro-volumes » et qui se forment a I'extrémité des bandes de glissement dans le grain voisin.
Ce processus observé pour quelques joints de grains seulement a été détecté a la surface de toutes
les éprouvettes déformées a 20 °C et 465 °C, en traction monotone et en fatigue, quelle que soit
la microstructure. La réalisation de polissages successifs a, en outre, permis de montrer le
caractere volumique de telles zones. Les multiples cartographies EBSD réalisées ont montré que
la rotation de la maille cristalline atteint souvent 10 ° au niveau de lintersection joint de
grains/bande de glissement et s’atténue lorsqu’on s’en éloigne en surface et dans la profondeur.

Ces micro-volumes s’accompagnent parfois de plasticité qui s’y développe de maniere confinée.

Des traces d’endommagement allant de micro-déchirures locales du joint de grains a des fissures
ont été constatées comme s’étant développées depuis de tels micro-volumes. Les configurations
locales pour lesquelles la bande de glissement a I'origine du micro-volume est associée a un joint
de macle se sont avérées particulicrement favorables pour la formation de fissures longues. Le
caractere nocif en fatigue de ces micro-volumes ayant été montré, des analyses ont été réalisées
afin d’identifier les conditions favorisant leur apparition et leur développement. Ni la
désorientation de grain a grain, ni les niveaux de facteur de Schmid ne permettent d’expliquer le
processus. Il s’est avéré que les conditions importantes a considérer concernent les configurations

entre systemes de glissement de part et d’autre du joint de grains.
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L’angle de TWIST entre systemes de glissement activés de part et d’autre du joint de grains est
apparu, de ce point de vue, comme le parametre déterminant. Au-dela de 55 °, des micro-

volumes ont systématiquement été observés.

L’existence de ce processus pour d’autres superalliages a été démontrée. Il apparait cependant que
seules les microstructures a précipitation fine développent des micro-volumes, les alliages durcis
uniquement par solution solide ne s’y prétant pas.

Le caractere planaire des bandes de glissement est également favorable au développement des
micro-volumes. Des analyses effectuées dans une large gamme de températures [20 °C — 750 °C]
ont d’ailleurs permis de montrer qu’a pattir de 500 °C / 550 °C, la formation de micro-volumes

devient de plus en plus rare, le glissement devenant de moins en moins planaire.

Deux pistes d’amélioration de T’alliage pour son application aux disques de turbine dans le
domaine des températures intermédiaires ont été proposées. Deux d’entre elles seront évoquées
pour conclure ces travaux de these.

La premiere consisterait a générer des microstructures présentant une couche de déplétion en
précipités au voisinage des joints de grains. L’absence de précipités dans une bande voisine au
joint de grains éviterait une trop grande localisation de la déformation plastique au niveau des
bandes de glissement et limiterait, voire éviterait, la formation des micro-volumes. Une seconde
piste impliquerait une pré-déformation de I'alliage a 700 °C afin d’y introduire des structures de
dislocations qui ne permettent pas le développement de micro-volumes. 11 faudrait cependant que
de telles structures restent stables a plus basses températures et que I’étape de pré-déformation

ne pré-endommage pas l’alliage.
Dans tous les cas, il conviendrait de vérifier quune amélioration de lalliage vis a vis des

propriétés cycliques a 465 °C ne contribue pas a dégrader d’autres propriétés notamment vis-a-vis

de celles engendrant des mécanismes viscoplastiques de déformation.
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- Annexe 1 -

Procédés d’élaboration de ’Udimet 720

* Cette annexe présente les deux procédés d’élaboration les plus utilisés

pour les superalliages polycristallins utilisés pour la confection des disques

de turbine, notamment ’Udimet 720.
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Annexe 1. Procédés d’élaboration de ’Udimet 720

Deux procédés permettent obtention de disques de turbine HP en Udimet 720. Ces deux
procédés sont la mise en forme d’un lingot coulé puis forgé (1.1) ou la voie de la métallurgie des

poudres (1.2).

1.1 La voie coulée-forgée

Le développement de superalliages toujours plus performants et donc de plus en plus alliés n’a pu
avoir lieu qu’en parallele de la maitrise des procédés d’élaboration sous vide et de refusion afin de
limiter les risques de ségrégation chimique durant la phase de solidification. Les différentes étapes
de la gamme de fabrication des disques de turbine par la voie coulée forgée sont décrites ci-
dessous et illustrées sur la

Tout d’abord I’alliage de base et les éléments d’alliage sont associés par fusion par induction sous
vide. Cest Iétape de VIM (Vacuum Induction Melting). Cette étape est particulicrement

importante dans le but d’introduire des éléments réactifs avec lair (Ti, Al ...).

S’en suivent deux étapes de refusion supplémentaires dans le but d’homogénéiser la chimie et la
microstructure de solidification : le procédé de refusion sous laitier électroconducteur (ESR :
Electro Slag Remelting) puis le procédé de refusion a arc sous vide (VAR : Vacuum Arc

Remelting).

Commence alors une succession de séquences de forgeage a chaud aboutissant en un demi-
produit qui subit une série de controles chimiques, microstructuraux et par ultrasons. A ce stade
la billette possede une microstructure plus ou moins homogénéisée et particllement mise en
forme avant ’étape finale de forgeage.

La billette est alors débitée avant d’étre matricée au plus pres des cotes finales du disque.

Enfin le disque dans son état brut de forge est traité thermiquement puis usiné.

Ce procédé est bien moins onéreux que la métallurgie des poudres présentée par la suite
(paragraphe 1.2). En revanche, des ségrégations chimiques ([Genereux, 2000], [Wlodek, 1994])
peuvent résulter de cette voie de méme que des hétérogénéités locales de taille de grains pouvant
étre associées a des recristallisations incompletes ou a des processus de croissance anormale de

grains [Flageolet, 2010].
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Figure 3 : Mise en forme par la voie coulée-forgée [Reed, 2006]

1.2 La métallurgie des poudres

L’ajout, toujours plus important, d’éléments chimiques dans le but de développer des alliages plus
performants a des conséquences majeures sur leur élaboration. Cette évolution des compositions
chimiques résulte, en effet, en :

* une diminution de la ductilité des nouveaux alliages les rendant plus difficiles a forger et plus

sensibles a la fissuration de trempe [Le Baillif, 2015].

*  une sensibilité accrue aux ségrégations chimiques d’éléments lors de la solidification.

Afin de palier a ces problématiques d’élaboration, la métallurgie des poudres a fait son apparition
et s’avere particulierement attractive pour élaborer ces alliages tres chargés chimiquement. En
effet, par ce biais, les ségrégations générées a I’élaboration sont associées a la formation de
dendrites de solidification des particules de poudre dont la taille avoisine le micron. La
métallurgie des poudres permet donc d’obtenir des alliages plus « propres », homogenes mais
aussi plus ductiles [Dubiez-Le Goff, 2003]. Les différentes séquences (illustrées sur la Figure 4)
d’élaboration par métallurgie des poudres sont décrites par la suite.

La poudre est obtenue par atomisation sous gaz inerte (principalement de I’argon), ou par
pulvérisation centrifuge. Au cours de latomisation de petites gouttes de métal liquide se
solidifient sous une forme sphérique lors de leur projection. Le fait que la vitesse de solidification

soit importante limite le risque de ségrégations.
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La poudre ainsi obtenue est, par la suite, tamisée afin d’en Oter les éventuels résidus de céramique

issus des creusets et/ou des outillages. Il en résulte une poudre d’une taille typique de 75 pm.

I1 existe deux moyens de mettre en ceuvre la poudre ainsi tamisée avant le forgeage :
*  TPextrusion, peu utilisée pour I'application décrite dans ce manuscrit

* la compaction isostatique a chaud (CIC)

Lors de 1a CIC, les poudres sont introduites dans un conteneur (en acier inoxydable) pour y subir
une étape de dégazage dont le but est, entre autre, de séparer les particules de poudre. Le

conteneur est alors scellé ou « mis sous gaine » puis transféré dans I'enceinte de CIC.

L’action de la contrainte associée a celle de la température résulte en une compaction des poudres
du conteneur. Ensuite, un filage est effectué dans une presse dans le but de disperser les
inclusions céramiques. A cette étape, 'alliage est relativement ductile et de microstructure tres

homogene.

Enfin, le forgeage a chaud (isotherme) est réalisé afin de mettre en forme I’alliage au plus pres des
cotes finales du disque. Du fait des plus faibles tailles des grains comparativement a une voie
coulée forgée, des presses moins puissantes peuvent ¢tre employées pour a la mise en forme. Le

disque dans son état brut de forge est finalement traité thermiquement puis usiné.
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- Annexe 2 -

Etude préliminaire sur la manifestation de
Peffet Portevin-Le Chatelier (PLC)

* Une étude préliminaire aux essais de la thése a été réalisée afin de
caractériser les conditions d’apparition de ’effet Portevin-Le Chatelier se

situant dans la plage visée des sollicitations thermomécaniques pour les

essais de la thése. Cette annexe présente la démarche adoptée et les

principaux résultats obtenus.
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Annexe 2. Etude préliminaire sur la manifestation de effet
Portevin-Le Chatelier (PLC)

2.1 Matrice d’essais
2.1.1 Matiére utilisée

La maticre utilisée lors de ces essais est différente de celle utilisée pour le reste des essais de la
these. Les éprouvettes ont, en effet, été prélevées dans des barres de 80 mm de diametre. Ces
barres ont été livrées par Aubert & Duval a I’état forgé SMX, écrouté. Par la suite la matiere a été
traitée thermiquement suivant le traitement présenté dans la Figure I - 13 afin de conférer a
Ialliage la microstructure Industrielle. Suite au prélevement, le méme protocole de préparation

des éprouvettes que celui présenté dans la partie 1.4.1.1 a été utilisé.

2.1.2 Essais réalisés

Des essais ont été lancés afin d’étudier 'apparition de Ieffet PLC dans la plage thermique et
mécanique qui est celle des essais de la thése a proprement parler. Dans la littérature le couple
température/vitesse de déformation est présenté comme le parameétre principal d’activation de
Peffet PLC ([Maziere, 2007], [Gospinath, 2009], [Max, 2014]). Aussi, ce sont ces deux parametres
qui ont été ajustés dans la matrice des essais de traction présentée dans le . Les
essals de traction constituent, effectivement, le moyen le plus simple de mettre en évidence cet

effet de part les discontinuités de contrainte observables sur la courbe de réponse o=f(e).

O Essais de traction (pilotés en déformation)
Température Vitesse de déformation
400 T 103%™
450 C 10 %s™
450 T 103%™
450 T 10 s
465 T 107%™
465 T 107%™
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Les essais de traction ont été réalisés sur une machine Wolpert-Zwick équipée d’un extensometre
a couteaux Maytec.

Les essais ont été pilotés en déformation depuis extensometre durant la phase de déformation
élastique et les premiers stades de déformation plastique puis 'extensometre a été retiré (sa
course étant limitée, d’ou un risque de 'endommager lors de la rupture de 'éprouvette).

La suite de P'essai a donc été pilotée en déplacement.

1l convient de noter que P’essai le plus rapide (réalisé a une vitesse de 107 s™) a été enticrement
piloté en déplacement. La valeur de vitesse de déformation de 10° s correspond donc a une
vitesse de sollicitation en début de régime plastique. La courte durée de celui-ci ne permet pas un

retrait controlé de ’extensomeétre au cours de ’essai.

2.2 Principaux résultats

Les courbes issues des essais de la matrice du sont présentées sur la
1600
1500
1400 g—
1300 s sl
< 1200 {——ms
£ 1100
£ 1000
© 900 ' 1400
800 { !
7001 ] 1380 1
600 -+ : : : : :
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%\1340 R
o
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21300 |
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= 1280
-~ 450°C / 103" 3
1260
450°C [ 104s1
1240
— 465°C /10281
s 465°C [ 103s"" 12201
- —_————— 1200
0
Déformation (%)

On peut constater des instabilités mécaniques caractéristiques de leffet PLC sur toutes les
courbes d’essais réalisés a 465°C. Des émissions acoustiques ont également été notées pour tous

ces essais, renforcant 'analyse d’'une manifestation de leffet PLC. Il demeure néanmoins difficile
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d’analyser 'amplitude et/ou la périodicité de ces sauts de contrainte tant ceux-ci sont dépendants
des parameétres PID (Proportionnel Intégral Dérivé) utilisés lors des essais de traction.

Par ailleurs, une sensibilité inverse du matériau 2 la vitesse de déformation a été constatée dans la
plage de température testée ici [400°C ; 465°C]. La sensibilité a la vitesse de déformation (aussi
notée SRS dans la littérature [Graff, 2006], de I’anglais Strain Rate Sensitivity) est habituellement
positive pour les alliages métalliques. Cest dailleurs le cas de I'Udimet 720Li dans une large
gamme de température [Gopinath, 2009]. Un coefficient de sensibilité de la contrainte a la vitesse
de déformation négatif a pourtant été constaté sur les essais précédemment présentés. Cela est

notamment illustré a 450°C sur la Figure 2 - 2.

On attribue ce comportement inhabituel vis-a-vis de la vitesse de déformation a la présence de I'effet Portevin-Le Chatelier dans
la plage testée. Une telle observation vient donc confirmer d’une part ce que I'on a observé sur les courbes de la Figure 2 - 1,

d’autre part les résultats de Gopinath et al. dans [Gopinath, 2009] (voir Figure 2 - 3).

1,00E-02 1,00E-02
Vit 1,00E-03 1 00E-04 1,00E-03
Ite 4 ) i <
sse de déformation (s9) Vitesse de déformation (e

(s

Figure 2 - 2 : Sensibilité inversée du matériau a la vitesse de déformation a 465°C
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Figure 2 - 3 : Résultats des essais de traction issus de [Gopinath, 2009]
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Précisons que le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation se calcule comme suit [Graff,

2006] :

2.3 Enseignements pour les essais de la thése

L’activation d’un tel phénomene n’est pas « instantanée » lors d’un essai de traction monotone
mais a lieu aprés un certain niveau atteint de déformation plastique qui dépend du couple
température de lessai/vitesse de déformation. Les valeurs de déformation totale critique

d’apparition du phénomene PLC de chaque courbe ont été superposées sur le graphique de la

104s-1

=
(%]

Déformation totale critique dapparition de
I'effet PLC (%)

0.8 2
/’10_3/5_1’//
m‘
0.6
0.4 T T T T T T T
390 400 410 420 430 440 450 460 B8N 470

Température (°C)

On constate ici que la valeur de cette déformation totale critique croit avec une augmentation de
la température d’essai et avec une diminution de la vitesse de déformation. Si 'on focalise
'analyse sur les résultats obtenus a 465°C (température des essais de la theése) on constate que
pour une vitesse de déformation de 10°s" la valeur critique d’apparition du phénoméne est
supérieure a 0,8 %. Celle-ci est d’ailleurs probablement beaucoup plus élevée pour une vitesse de

1

déformation de 10* s'. L’ordre de grandeur de cette valeur de ¢ = 0,8% est totalement

compatible avec les niveaux de déformation imposés lors des essais de fatigue LCF.
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Afin de limiter le risque d’apparition de cet effet, deux niveaux de déformation totale imposée
lors des essais de fatigue oligocyclique ont donc été choisis inférieurs a la valeur critique
(e,=0,43 % et e,=0,7 %). 1l faut néanmoins garder a esprit que ’établissement d’une structure de
déformation cyclique (i.e. sous sollicitation de fatigue) peut modifier les seuils de déclenchement
du PLC. A notre connaissance, 'impact d’une pré-déformation cyclique sur 'occurrence de 'effet

PLC est tres peu documenté dans la littérature ouverte.
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- Annexe 3 -

Présentation détaillée d’une analyse des
champs locaux de déformation et de contraintes

résiduelles par inter corrélation de clichés
EBSD HR

* Cette annexe détaille DPanalyse des champs locaux de

contrainte/déformation réalisée dans la partie IV.3 du chapitre IV. Des

cartographies des différentes composantes des tenseurs de contrainte et

déformation sont notamment proposées.
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Annexe 3. Présentation détaillée d’une analyse des champs locaux
y P

de déformation et de contrainte par inter corrélation de clichés
EBSD HR

Cette annexe se veut le complément de 'analyse des champs locaux de contrainte/déformation
au coeur des micro-volumes, déja présentée dans le chapitre IV (partie IV.3).

De fortes distorsions du réseau cristallin ayant été mesurées par EBSD dans les micro-volumes, il
a été proposé de tenter de remonter aux amplitudes locales de contrainte et de déformation par

intercorrélation de clichés EBSD (voir IV.3.1).

3.1 Obtention de la matrice A; de distorsion

Les diagrammes de diffraction obtenus en chaque point de la zone a analyser sont comparés a un
diagramme « de référence » obtenu dans une zone non déformée, ou plus exactement, déformée
au cours de 'essai puis déchargée élastiquement. un point de référence par grain est choisi loin de
toute trace de glissement. Pour qu’une telle comparaison (ou corrélation) soit fiable, elles est
réalisée suivant différentes zones d’intérét des diagrammes de diffraction. Un nombre de 10 sites
d’intérét par diagramme est un bon compromis entre le temps de calcul et la précision du résultat.

La Figure 3 - 1 illustre la localisation de ces 10 sites sur un diagramme de kikuchi.

Figure 3 - 1: Diagramme de kikuchi

a) de référence
b) choix des 10 zones d’intérét a partir desquelles le calcul de corrélation est réalisé

11 est alors possible de tracer la cartographie des déplacements en X et en Y par rapport a la

référence choisie dans chaque grain et ceci pour chaque zone d’intérét choisie dans le diagramme
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(Figure 3 - 2). Cette annexe se focalisera sur le cas présenté dans la Figure I'V - 23 du chapitre

IV. La direction X est celle du chargement mécanique macroscopiques.

Remarque : X = horizontale; Y = verticale; Z = normale a a surface

Déplacement en X
Résultats combinés des 10 sites d’intérét

[(RAARRARL SRR ERRNEE)
AEARRARLARARARRRT

Site n°4 Site n°5 Site n°6 Site n°7

Déplacement en Y
Résultats combinés des 10 sites d’intérét

(AR RRISNINANARSRRTE)
(ARARRASLINARARRARE)

Site n°1 Site n°2 Site n°3 Site n°4 Site n°5 Site n°6 Site n°7 Site n83 Siten°9  Site n°10

Figure 3 - 2 : Cartographie des déplacements en X et en Y pour les 10 zones d'intérét suivie dans les

diagrammes de diffraction

Sur la base de ces déplacements en X et en Y, le logiciel Cross-Court 3 (voir IV.3.1) reconstruit la
matrice de distorsion Aij. La Figure 3 - 3 est la cartographie associée a chacune des
composantes de cette matrice, a 'exception de la composante A;; qui ne peut pas étre évaluée

expérimentalement.

3.2 Obtention des matrices des déformations g; et des rotations W

¢lastiques

Cette matrice de distorsion A; peut étre séparée en deux tenseurs de déformation €lastique (g;)
(respectivement pour les déformations normales et de cisaillement) ainsi qu'en un tenseur de
rotation (W) comme rappelé ci-dessous (Equation issue du chapitre 1V).

Ay Ay Ay & 00 0 £, &5 W o W, W,

A, A, A,|=| 0 &, 0 |+e, 0 &+ W, W, W, Equation IV - 3

Az Ay Ay 0 0 &5 €35 €3 O Wi —Wo, Wi
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Les composantes des matrices des déformations normales et de cisaillement ainsi que celles de la
matrice de rotation sont cartographiées respectivement dans la Figure 3 - 4,]a Figure 3 - 5 etla

Figure 3 - 6 pour trois échelles différentes.

All A21 A31 -
A12 A22 A32 .
A13 A23 A33 : o
0:02 D:DDB
0,01 0,004
0 0

y

Figure 3 - 3 : Cartographie des composantes de la matrice de distorsion A;; pour trois échelles différentes
dont le maximum est fixé a

a) 10%
b) 5%
c) 2%
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Figure 3 - 4 : Cartographie des déformations normales a différentes échelles dont le maximum est fixé a
a) 10%
b) 5%
c) 2%
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- Annexe 3 - Présentation détaillée d’une analyse des champs locaux de déformation et de contraintes résiduelles par inter corrélation
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Figure 3 - 5 : Cartographie des déformations de cisaillement a différentes échelles dont le maximum est

a) 10%
b) 5%
C) 2%
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Figure 3 - 6 : Cartographie des composantes de la matrice de rotation a différentes échelles dont la rotation
maximale est fixée a

a) 6°

b) 4°

c)2°
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3.3 Obtention de la matrice des contraintes ¢lastiques

11 est finalement possible de remonter au tenseur des contraintes élastiques par une simple loi de
Hooke généralisée d’un matériau a symétriques cubiques. Les trois constantes élastiques Cij qui
ont été utilisées pour ce calcul sont celles de 'In738 LLC [Hermann, 1996] (un superalliage a base
de Nickel possédant une fraction volumique en précipités y’ tres proche de celle de 'Udimet 720).
En effet, de 'ambiante jusqu’a environ 850°C, peu de différences sont observées sur les valeurs
Cij pour les superalliages a base de Ni, qu’ils soient durcis ou non par précipitation et qu’ils soient

polycristallins, a solidification dirigée ou monocristallins.

3.3.1 Rappel sur les limites des amplitudes de contrainte calculées

Il convient tout de méme de souligner que 'on mesure, par cette technique, une distorsion de
réseau relative a une référence et non par rapport a un champ dans I’absolu.

Comme cela a été mentionné dans la partie IV.4.2, de récentes études montrent les limites d’une
telle comparaison pour un état « non-déformé » dans le cadre de I’étude de fortes rotations
cristallographiques associées a de la plasticité ce qui est le cas des micro-volumes. Ces études
préconisent de définir une nouvelle cartographie des rotations élastiques obtenue sur la base d’un
calcul en chaque pixel de la cartographie EBSD initiale.

La réalisation d’une nouvelle intercorrélation entre les clichés EBSD de la cartographie initiale et
ceux de la cartographie recalculée permettrait de remonter aux vraies déformations élastiques et
donc aux champs de contrainte réels. Un tel « re-calcul » est 'objet d’'une future version du
logiciel CC3. Par conséquent, il est important de garder a Pesprit que les niveaux de contrainte qui
seront présentés dans la suite de cette annexe sont surestimées par rapport aux amplitudes qui

seraient obtenues suite a un tel re-calcul.

3.3.2 Cartographies des champs de contrainte

La est la cartographie des composantes du tenseur des contraintes élastiques
appliquée a la configuration cristallographique présentée au début de cette annexe. La

représente les contraintes de von Mises.
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Figure 3 - 7 : Cartographie des composantes du tenseur des contraintes élastiques pour deux échelles de
représentation
a) masimum : 4 GPa
b) maximum : 2 GPa
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- Annexe 4 -

Impact de la géométrie 3D du joint de
grains/macle sur la valeur calculée de ’angle de
TWIST o entre systémes de glissement activés

de part et d’autre de Pinterface
P

* Cette annexe se propose de critiquer ’hypothése choisie d’utiliser un
plan de joint de grains vertical dans le calcul des angles de TWIST dans ce
manuscrit de thése. En outre, des comparaisons y sont faites avec des
angles de TWIST «réels » dont le calcul a été rendu possible lorsque

Pinterface intergranulaire correspond a un joint de macle.

* La sensibilité¢ de ’angle de TWIST a la géométrie 3D du plan de joint de

grains, ainsi que la valeur critique de TWIST au dela de laquelle la

transmission du glissement entre grains voisins n’est plus possible, sont

également discutées.
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Annexe 4. Impact de la géométrie 3D du joint de grains/macle sur
la valeur calculée de IP’angle de TWIST « entre systémes de

glissement activés de part et d’autre de Pinterface
4.1 Calcul de ’angle de TWIST

4.1.1 Hypothese de calcul de Zhai et al.

Dans leurs travaux sur la propagation de fissures courtes dans les alliages d’Aluminium, Zhai et al.
[Zhai, 2005] introduisent les notion d’angles de TWIST et de TILT (respectivement noté o et )
entre systemes de glissement activés de part et d’autre d’un joint de grains. I’angle oo de TWIST
est défini comme l'angle entre les deux lignes (ab) et (ac) d'intersection des systémes de
glissement activés avec le plan du joint de grains . L’angle $ de TILT est lui présenté
comme l'angle entre les deux lignes d’intersection des systemes de glissement activés avec la

sutface de ’échantillon.

grain
) boundary
grain 2
grain 1

crack —— Crack path
plane 2

crack

plane 1

Afin de calculer I'angle de TWIST, Zhai et al. ont pris pour hypothése de simplification le fait que
le plan du joint de grains est vertical et donc orthogonal a la surface. De ce fait les angles a et 3
peuvent étre calculés comme présenté dans I’ ci-dessous :

a =arcos([§ { NJ *[ E] x[N,])

p=arcos([4 { Nj *[Z] X[N,])
on [E], [Z], [N1] et [IN2] sont respectivement les vectenrs unitaires normanx an plan du joint de grain, la

surface, et aux des denx systémes de glissement.
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Alors que les données [N1] et [N2] peuvent étre définies suite a une analyse par EBSD (voir
11.3.2.1) et que [Z] est fixé, il n’est pas possible de déterminer [E], d’ou I'hypothese de verticalité

du plan du joint de grains.

4.1.2 Cas particulier des joints de macle

Si Phypothese de verticalité est une nécessité concernant le calcul de I'angles de TWIST au niveau
de joints de grains de géométrie aléatoire, elle ne s’avere pas nécessaire dans le cadre de joints de
macles. En effet, les plans de ces joints particuliers sont du type {111} comme ceux des systemes
de glissement activés dans les grains déformés. Aussi, une fois le systeme de glissement associé a
ce plan identifié, il est possible d’en déterminer la géométrie 3D. Par conséquent, la valeur réelle
de Pangle de TWIST entre systemes de glissement activés de part et d’autre du joint devient
accessible. Dans l'intégralité de ce manuscrit de these, ’hypothése de Zhai a été appliquée au
calcul des angles de TWIST. C’est notamment le cas de la configuration étudiée dans la
(rappelée dans la ) pour laquelle 'angle de TWIST de la configuration
ayant permis la transmission du glissement (en vert) est de 35° alors que celui associé au
développement d’un micro-volume est de 62° (voir aussi )-
La suite de cette annexe s’attarde sur I’étude de I’évolution de ces valeurs d’angles a lorsque I'on
modifie la géométrie 3D du plan du joint de macle. Des modélisations des configurations
cristallographiques ont été réalisées en paralléle, sous Abaqus/CAE, pour faciliter la visualisation
des angles de TWIST. Cet outil a été développé en paralléle dans les travaux de theése de Genée et

al. [Genée, 2010].

4.2 Influence de la géométrie du plan du joint de grains sur les valeurs
calculées d’angle de TWIST

Le récapitule les valeurs de TWIST des configurations « verte » et « rouge » pour
différentes géométries 3D de plan de joint de grains dont certaines sont également représentées
schématiquement sur la . On retrouve la configuration associée aux travaux de Zhai

( ) pour laquelle le plan joint de grains suivant lequel sont calculés les angles de

['WIST est vertical mais incliné de 63 ° autour de Z par rapport a X. Ce cas, qui est celui présenté
dans le manuscrit de thése permet de mettre en évidence le role majeur joué par l'angle de

['WIST sur la transmission ou non du glissement entre grains voisins.
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Rotation_> Rotation autour de Angle TWIST Angle TWIST
autour de z la trace en surface | configuration verte configuration rouge
90° 0° 60° 41°
63° 0° 35° 62°
10° 0° 68° 85°
80° 0° 49° 48°
63° 43° 41° 74°

Bien évidemment, de la valeur de I'angle autour de Zentre la trace du plan du joint de grains et X,
dépendent les valeurs des angles de TWIST calculés. Seule la configuration dont I'angle de
rotation est de 63 © est représentative de ce qui a été observé expérimentalement ( ).
De plus, il est possible d’affiner le calcul des angles de TWIST entre systemes de glissement dans
ce cas précis en ne considérant plus un plan de joint de grains vertical mais en recherchant les
composantes réelles de son vecteur normal. Le résultat de ce calcul est intégré a la derniére ligne
du et est illustré sur la . Les valeurs intrinseques des angles de TWIST
calculés different un peu de celles obtenues avec ’hypothése d’un joint de grain vertical. Pour la
configuration « verte » pour laquelle la transmission du glissement est possible, I’an gle de TWIST
passe de 35 ° a 41 °. Pour la configuration « rouge » avec formation d’un micro-volume, il passe
de 62 °a 74 ° ce qui est largement supérieur a la valeur de transition de 55 © au dela de laquelle les

micro-volumes apparaissent.
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*Calcul de I'angle de TWIST réel rendu possible lorsque l'interface est un joint de macle

Figure 4 - 2 : Calcul de I'angle de TWIST entre plans de glissement activés de part et d'autre d'un joint de
macle

a) configuration cristalline étudié¢e
b) calcul réalisé avec un joint de macle vertical et coplanaire avec le plan formé par les vecteurs Y et Z
c) calcul réalisé avec un joint de macle vertical mais aprés rotation de 63 © autour de Z par rapport a X

d) calcul réalisé avec un joint de macle incliné de 63° autour de Z par rapport 2 X et de 43 ° autour de la trace du

plan en sutface
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4.3 Mise en perspective de ces résultats avec la méthodologie utilisée de

maniére systématique dans la these

Afin de porter un regard critique sur la méthodologie utilisée systématiquement dans le calcul des
angles de TWIST dans la thése (plan de joint de grains vertical, ), la variabilité de
Iamplitude des angles de TWIST a été étudiée relativement a l'inclinaison du plan de joint de

grains/macle. La représente les valeurs des angles de TWIST des configurations

verte et rouge pour un plan de joint de grains tourné de 63 ° autour de Z par rapport a X, en
fonction de I'angle o par pas de 5 °. Cet angle est défini entre la normale au plan de joint de
grains et la normale a la surface.

Plan de joint de

Plan de joint de grains vertical Plan de joint de
grains horizontal grains horizontal
80 ' ‘ l' T ' :
eoe
& e " ] -
70 ® e . s
@ e
‘@ . . ®
é Configuration de
60 - ' ' non-transmission ¢ ]
N ] s . du glissement o
ESD._. 2o - ik L . EreE i ....._
g} .« | '
[ ]
. 5
[ BN ]
01 g . i .....'...... ,....... .
L L]
. 0 .*° Configurationde °e,
e ® e  ,° transmission du glissement
30 T I ® e o y=2 A { o : ErEr
®*epgge®
2990 —60 —BIU 6 3I0 ﬁlﬂ 90
Angle p (°)

Ce graphique permet de mettre en évidence combien I'angle de TWIST peut étre dépendant de
Porientation 3D du plan du joint de grains selon les configurations de transmission ou non du
glissement. Afin d’alimenter cette analyse de l'influence de ’hypothése de verticalité du plan du
joint de grains sur les valeurs calculées d’angle de TWIST, il a été décidé de procéder a une
réestimation de deux configurations déja traitées dans le manuscrit de these. Configurations

corrspondant a la etla
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Au méme titre que ce qui vient d’étre présenté sur la configuration de la ces deux
configurations mettent en jeu des grains sépatés par un joint de macle (du type {111}) dont il est
possible de déterminer I'inclinaison dans la profondeur de I’éprouvette. En s’affranchissant de
I’hypothese de verticalité du plan du joint de grains on obtient donc les ré-évaluations suivantes :
- Dans le cas de la configuration de transmission du glissement entre grains voisins (

) Pangle calculé de TWIST entre des systemes de glissement passe de 28 © (plan vertical) a 27 °©
(plan réel) comme cela est illustré sur la
- Dans le cas de la configuration de non transmission du glissement entre grains voisins (

) P'angle calculé de TWIST entre les systemes de glissement passe de 70 ° (plan vertical) a

64 ° (plan réel) comme cela est illustré sur la

Plan de joint de Plan de joint de

grains vertical grains vertical
0 a_ T T 75 b T l. 1
mpoe, - o Plan réel du joint
B *. o i ! .****. de grains

EEU .. .. I‘—E '. *
ol ~*,Plan réel du joint . 3
°. { .° degrains - e .

=80 =80 =30 Angl: - 30 [3] 20 90 &0 £ Anm:ﬂ " 30 L] a0

Dans ce cas, comme dans le cas précédent, le calcul des angles réels de TWIST entre systemes de
glissement activés de part et d’autre d’un joint de macle ne remet absolument pas en question la
conclusion selon laquelle c’est cet angle qui pilote la transmission ou non du glissement aux joints
de grains/macle. En revanche, la valeur seuil de 45 °, présentée dans la partie II1.6 comme la
valeur de transition entre transmission et non transition du glissement, semble légerement différer
si ’on considere les cas ré-évalués.

TLa schématise le décalage introduit par la prise en compte de l'inclinaison réelle des
plans de joints de macle. La transition entre transmission et non transmission est décalée vers 50°

- 55°.
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Cette valeur nécessite d’étre affinée avec un nombre accru de configurations recalculées dans le

cas de plans de macle.

Transmission facile du Transmission difficile
glissement Zone de transition du glissement

‘ Angles de TWIST calculés pour des configurations de transmission du glissement

‘ Angles de TWIST calculés pour des configurations de non transmission du glissement

W Zone de transition entre transmission et non transmission du glissement

=P Ré-évaluation des valeurs de TWIST en considérant la géométrie 3D du plan du joint de grains
Figure 4 - 5 : Récapitulatif des angles de TWIST calculés pour

a) un joint de grains de plan vertical
b) un joint de grains de plan connu en 3D
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Mécanismes de déformation et d’amorgage de fissures dans I’'Udimet 720Li en relation avec les
paramétres microstructuraux

Cette étude s’est focalisée sur la compréhension des mécanismes de déformation et d’endommagement
d’un superalliage a base de Nickel (Udimet 720Li) utilisé pour la confection de disques de turbine haute
pression soumis a des sollicitations monotones et cycliques 2 des températures inférieures a 500 °C.
L’amotcage de fissures de fatigue a 20 °C et 465 °C a été systématiquement observé suivant des facettes
cristallographiques pour différents états métallurgiques. Une étude quantitative des traces de glissement
plastique en surface a permis de montrer que cet endommagement est la conséquence d’une non
transmission de la déformation plastique entre grains voisins. Plus précisément, un mécanisme de rotation
cristalline localisée au sein de micro-volumes a I'extrémité de bandes de glissement dans le grain voisin a
été identifié a origine des fissures.

Les configurations cristallographiques favorisant ce processus impliquent notamment les relations entre
systemes de glissement de part et d’autre du joint de grains (angle de TWIST), ou encore la présence d’une

précipitation fine participant au confinement des bandes de glissement.

Deformation mechanisms and fatigue crack initiation in Udimet 720Li superalloy in relation with
microstructure

This study contributes to the understanding of the deformation and damage mechanisms in a Nickel-
based superalloy (the Udimet 720Li) used for the manufacturing of aeroengines high pressure turbine
disks submitted to monotonic and cyclic loadings at temperatures below 500 °C under setvice conditions.
Fatigue crack initiation at 20 °C and 465 °C was systematically observed at latge crystallographic facets
whatever the microstructure. An extensive quantitative study of the slip activity at the surface showed that
crack initiation results from a difficult slip transmission between neighbouring grains. In more details, a
localized crystallographic rotation confined in micro-volumes detected at the tip of slip bands interacting
with the grain boundary were identified to trigger crack initiation.

The crystallographic configurations favouring such a process are closely related to the TWIST angle
between active slip systems on each side of the grain boundary and to a dense and fine precipitation

confining the plasticity.
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