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Contexte industriel

Les alliages d’aluminium de fonderie coulés par gravité sont largement utilisés dans 1’industrie automobile avec
différentes applications allant de la jante au carter moteur en passant par le triangle ou la culasse. Cette derniere,
composant central du moteur thermique, est incontestablement un des éléments les plus complexes a
dimensionner. En effet, suivant la zone considérée, elle est soumise a une grande variété de chargements
mécaniques allant de situations rares de chocs pour les plus fortes intensités au fonctionnement nominal du
moteur pour les plus petites amplitudes. Ces dernieres, mémes modestes, peuvent favoriser 1’apparition de
fissures et ainsi mener a la ruine fonctionnelle de la structure. Deux régimes de sollicitations sont usuellement
rencontrés : celui de la fatigue oligo-cyclique a chaud sur la face flamme (Figure 1), et celui de la fatigue
polycyclique (autrement dit fatigue a grand nombre de cycles-FGNC) dans des zones relativement froides
proches de noyaux de refroidissement (Figure 2). Les travaux présentés dans le cadre de cette these portent sur
ce second régime de sollicitation.

Zones critiques en
fatigue thermomécanique

Face flamme

Figure 1: Vue de la face flamme d’une culasse, localisation des zones critiques en fatigue thermomécanique.

8 b o
; Ve, b

Noyau d'eau Zones critiques en FGNC

Figure 2: Localisation des zones critiques en fatigue polycyclique.

Depuis de nombreuses années, Groupe PSA prend part activement a la compréhension des mécanismes régissant
le comportement en fatigue polycyclique multiaxiale des alliages d’aluminium de fonderie coulés gravité
(Bellett et Morel, 2005 ; Koutiri, 2011 ; Le, 2016). Ces travaux ont participé a la compréhension des mécanismes
d’endommagement des alliages d’aluminium de fonderie utilisés sur culasse sous sollicitations de fatigue
polycyclique multiaxiale. L’analyse du role des défauts et du mode de sollicitation sur les mécanismes
d’endommagement menée tout au long de ces études a permis une compréhension aboutie de leurs effets sur la
résistance moyenne en fatigue polycyclique multiaxiale. Les essais sur composants, en situation représentative
du fonctionnement moteur, montrent que le mécanisme d’amorgage des fissures dans ces zones critiques est
similaire & celui observé sur les éprouvettes, a savoir des pores en subsurface dans la zone de fort chargement
comme il a été montré par (Osmond et al. 2018a).

Sur cette base, une modélisation proposant de rendre compte de I’effet des défauts sur la résistance moyenne en
fatigue polycyclique multiaxiale a été développée (Le, 2016). Cette approche offre globalement une bonne
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description de I’effet des défauts, implicitement du type de procédé utilisé, sur la résistance moyenne et ouvre
pour Groupe PSA un large champ d’application, de la délimitation du potentiel applicatif des différents procédés
disponibles pour la fabrication des culasses a la spécification des défauts matieres acceptables en production.

Problématique industrielle

Méme si I’apport de ces travaux pour Groupe PSA est significatif, I’utilisation des critéres proposés sur structure
impose une certaine prudence. En effet, la pratique classique consiste a identifier les outils de dimensionnement
a partir de caractérisations réalisées sur éprouvettes de laboratoire, de volume spécifique, sous des modes de
chargements simples (traction, flexion, torsion). Pour autant, les sollicitations sur composant se révelent bien
souvent différentes de celles appliquées sur éprouvettes de laboratoire notamment en termes de volume de la
zone critique (effet de volume) et d’homogénéité de la sollicitation en cette zone (gradient de contrainte) (voir
Tableau 1). Ces effets de taille et de gradient de contrainte, notamment sur la résistance en fatigue, ont été
largement mis en évidence dans la littérature (Phillips et Heywood, 1951 ; Moore et Morkovin, 1944 ; Saintier
et al. 2013 ; Morel et Palin-Luc 2002).

Tableau 1 : lllustration de la différence entre une structure et une éprouvette standard. (a) zone de concentration
de contrainte au niveau de noyau de refroidissement, et (b) une éprouvette en traction montrant la zone fortement
contrainte.

Structure (a) Eprouvette en traction (b)
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contrainte principale max et 10 mm?3 entre 70 et 150 mm?3
une sous couche de 500 pum)

Gradient de Contrainte 1 mmt . .
gradient de contrainte presque nul

XVon Mises

Afin de maitriser le risque en fatigue, Groupe PSA a largement recours aux essais sur composants (Figure 3),
dans I’objectif de vérifier les niveaux de résistance estimés au calcul. En fonction des solutions matériaux et
procédés, des écarts significatifs entre expérience et calcul peuvent apparaitre, poussant ainsi a envisager la
présence d’effets de volume et/ou de gradient de sollicitations.
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(b) (c)

Figure 3: lllustration des conditions d'essai sur culasse. Emplacement (a) de I'application de la force, (b)
supports et (¢) emplacement approximatif des zones critiques (Osmond et al. 2018a).

Outre cette fonction de validation, ces essais sur composant sont aussi utilisés pour évaluer la dispersion de
résistance, paramétre de premiere importance dans le processus de dimensionnement. En effet, Groupe PSA
met en ceuvre un dimensionnement fiabiliste afin d’assurer notamment un dimensionnement au juste nécessaire,
ceci par la spécification d’un objectif de tenue quantifié par une probabilité de défaillance. La mise en ceuvre
de ces approches requiére une bonne connaissance de la distribution de résistance. La forme de la distribution
a une influence de premier ordre sur le niveau de fiabilité calculée et sur le contenu du plan de validation
permettant de valider le niveau de tenue. Ainsi une connaissance précise de la distribution de résistance est de
premiére importance. Or, de nombreuses difficultés sont liées a la prise en compte de cette distribution. Tout
d’abord, le cofit associ¢ a la caractérisation de cette distribution, est important car implique de réaliser un grand
nombre d’essais. Ensuite la mise en ceuvre d’un protocole de caractérisation adapté, dont certains peuvent se
révéler non pertinents pour 1’estimation de la dispersion (Roué et al. 2020 ; Beaumont 2013), est délicate,
notamment dans le cas ou la ruine du composant ne peut étre constaté qu’en fin d’essai. Enfin, les influences
du matériau et du procédé sur la forme de la distribution de résistance sont mal connues et difficilement
appréciables du fait des difficultés précédemment évoquées.

Devant ces difficultés, Groupe PSA postule une distribution de résistance de forme normale, associée a une
dispersion de résistance de 10%, ceci quels que soient le composant, le procédé et le matériau. Méme si le choix
d’une distribution normale est relativement commun dans la littérature, il reste a prouver que celui-Ci est le plus
pertinent. En outre, la valeur de dispersion est choisie de maniére conservative, en considérant le plus haut
niveau obtenu sur I’ensemble des campagnes d’essais réalisées sur composants disponibles chez Groupe PSA,
risquant ainsi dans certains cas, de surestimer de maniére assez significative cette dispersion.

(b) Cd, > 0.9 Cd,,q.

- pv #F 7 >, - *af"::"-‘:@
Figure 4: (a) Tracé de contour du coefficient de danger (Cd). (b) - (c) Comparaison entre les emplacements
prévus et expérimentaux des zones critiques de fatigue dans les culasses. b) Zones critiques ou le coefficient
de danger est supérieur a 90% de la valeur maximale. (d) Une surface typique de rupture par fatigue observée
sur la culasse. Notez que la forme de la fissure est presque elliptique (Osmond et al. 2018a).
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Dans ce contexte, Groupe PSA souhaite disposer d’une meilleure connaissance des variabilités de résistance,
des effets de volume et de gradient pour les différents procédés de coulée gravité utilisés, ceci en vue de
consolider son processus de dimensionnement et assurer un transfert fiable des propriétés de 1’élément de
volume a la structure réelle. C’est dans ce cadre que s’inscrivent ces travaux de these.

Obijectifs de la thése

Plusieurs travaux ont été menés sur différents matériaux pour comprendre les effets de volume et du gradient
de contrainte sur la résistance a la fatigue (Simone Romano et al. 2019 ; S. Romano et al. 2018 ; Phillips et
Heywood, 1951; Moore et Morkovin, 1944 ; Saintier et al, 2013). En paralléle, un certain nombre d’étude a
concerné la dispersion en résistance a la fatigue notamment pour les alliages d’aluminium de fonderie.
L’ensemble de ces travaux montre que la population de défauts joue un réle prédominant dans 1’ intensité de ces
phénomenes (Castillo et al. 2006 ; Trantina 1981). Néanmoins, il n’existe pas encore de consensus général quant
au role précis des caractéristiques de la population de défauts (distribution en taille et densité). Plus largement,
I’analyse des effets de variabilité, de volume et de gradient, a I’aune des parametres de la population de défauts
telles que la taille moyenne, la densité des pores et leur dispersion respective semble relativement absente de la
littérature.

L’objectif principal de cette thése est ainsi de contribuer & une meilleure compréhension du réle des
caractéristiques de la population de défauts sur la variabilité de résistance, les effets de volume et de gradient,
et permettre ainsi la mise en place d’une brique méthodologique applicable dans le cadre industriel de Groupe
PSA. Les travaux seront conduits sur deux alliages d’aluminium de fonderie, élaborés au moyen de deux
procedés de coulée gravité différents, modéle coquille et a modeéle perdu (PMP), et permettant d’obtenir des
populations de défauts de caractéristiques bien distinctes. L’évaluation de la distribution de résistance impose
la réalisation d’un grand nombre d’essais ; un peu plus de 220 éprouvettes ont été testées, qui, combiné a une
analyse quantitative systématique de la relation entre population de défauts et résistance, serviront de base a
I’analyse du role des hétérogénéités microstructurales sur les effets de volume, de gradient de contrainte et la
dispersion en limite d’endurance.

Ces travaux de thése s’inscrivent dans le cadre d’un contrat CIFRE (Conventions Industrielles de Formation par
la REcherche) de recherche partenariale entre le département de Recherche et développement de Groupe PSA
(site Carriéres-sous-Poissy), le LAMPA (Laboratoire Angevin de Mécanique, Procédés et innovAtion) et I'I2M
— Institut de Mécanique et d’Ingénierie de Bordeaux.

Organisation de mémoire

Nous avons choisi de construire ce mémoire de these a partir de trois articles qui adressent trois problématiques
distinctes associées aux objectifs de la these.

Le chapitre 1 est consacré a une analyse bibliographique sur I’effet des hétérogénéités microstructurales sur le
comportement en fatigue des alliages d’aluminium de fonderie et les principaux phénomenes engendrés a savoir
la dispersion en résistance a la fatigue, les effets de volume et de gradient de contrainte. Ce chapitre s’achéve
par la description de la démarche scientifique envisagée pour répondre & la problématique de la these.

Dans le chapitre 2, une caractérisation de la microstructure des matériaux étudiés est d’abord abordée. Puis,
I’ensemble des dispositifs expérimentaux utilisés pour la campagne expérimentale est présenté. Enfin, une
présentation est faite de la technique de micro-tomographie aux rayons X, utilisée a la fois pour caractériser la
population des défauts et pour des analyses post-mortem afin de localiser les défauts conduisant a I’amorgage
des fissures principales. Ce chapitre est suivi d’une partie présentant et introduisant les trois articles de cette
thése.
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Le chapitre 4 correspond & un article. 1l regroupe tous les résultats expérimentaux relatifs a 1’é¢tude de I’effet des
hétérogénéités microstructurales sur la résistance a la fatigue, la dispersion et 1’effet de volume.

Le chapitre 5 se présente sous la forme d’un article et concerne une analyse détaillée de la distribution spatiale
des populations de défauts des matériaux étudiés. La théorie de Point Process est employée. Le but de ce
chapitre est de décrire avec soin la distribution spatiale des pores afin de générer un matériau numérique
similaire au matériau réel (en termes de population de défauts).

Le chapitre 6 est également rédigé sous forme d’un article. 1l présente la démarche de modélisation probabiliste
mise en place afin de modéliser I’effet des hétérogénéités microstructurales sur la résistance a la fatigue. Cette
démarche est notamment utilisée pour comprendre 1’effet des caractéristiques de la population des défauts (taille
et densité des pores) sur la dispersion et ’effet de volume.

Le rapport de thése s’achéve par une partie d’analyse globale de tous les résultats et les conclusions soutirées
(chapitre 7) suivis par des perspectives.
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1. REVUE BIBLIOGRAPHIQUE

1.1. Introduction

Comme cette these porte sur le réle des hétérogénéités microstructurales sur le comportement en FGNC des
alliages d’aluminium-silicium de fonderie, le premier chapitre va principalement traiter des principaux travaux
de la littérature portant sur les effets de volume, de gradient de contrainte et sur la dispersion dans ces matériaux.
Les principales approches de modélisation probabiliste en fatigue sont également discutées et un cadre de
modélisation adapté a notre cas d’étude est défini.

1.2. Comportement en fatigue des alliages Al-Si de fonderie

Avant de présenter le comportement en fatigue des alliages d’aluminium de fonderie, on va tout d’abord
présenter cette catégorie de matériaux avec les principales hétérogénéités microstructurales associées.

1.2.1. Les alliages d’aluminium-silicium de fonderie
Ces alliages peuvent étre scindés en deux familles ; les alliages Al-Si dits hypo-eutectiques contenant une teneur
en Si inférieure a 12.2% en pourcentage massique et les alliages Al-Si dits hyper-eutectiques contenant plus
12.2% de Si [Figure 5]. Les différents éléments chimiques présents permettent une amélioration soit du procédé
d’¢élaboration soit des propriétés mécaniques finales de la piéce :

- Si: le silicium est présent dans la majorité des alliages d’aluminium de fonderie. Sa principale
caractéristique est d'améliorer la coulabilité du métal et, par conséquent, de limiter les risques de
criques.

- Cu: I'ajout de cuivre permet un durcissement structural de 1’alliage aprés traitement thermique. Il
conduit a une augmentation de la limite d’élasticité et améliore 1’usinabilité. Il diminue néanmoins la
résistance a la corrosion et la coulabilité de 1’alliage.

- Mg : I’ajout de magnésium permet un durcissement structural avec la formation de précipités binaires
(de type Mg2Si) ou quaternaires (de type Q-AlsCu;MgsSi7)

577°C
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300}/ AV +(S)
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0 = 20 40 60 80 100
Al G; (wt.%) Si

Figure 5: Diagramme de phase du systéeme Al-Si (Brahami 2018).

Différents procédés de fonderie peuvent étre utilisés par la suite pour 1’élaboration des piéces industrielles en
alliages d’aluminium (Moule en coquille, moulage Modéle Perdu (PMP), moulage sous-pression...). Selon le
couple Matériau-Procédé, différentes microstructures sont possibles. Elles ont un effet au premier ordre sur le
comportement mécanique. (Rosso 2005) a étudié I’effet de différents procédés sur la tenue en fatigue de 1’alliage
A-356-T6. Les résultats sont présentés a la Figure 6.




CHAPITRE 1

Axial fatigue strenght
[MPa]

"

F":"\‘AG
G
+°

8 o™
) < ¥

P 0%

o v
S

Figure 6: effet du type de procédé sur la tenue en fatigue de 1’alliage A-356-T6 (Rosso 2005).

Aprés I’opération de coulée, des traitements thermiques peuvent étre appliqués pour atteindre les propriétés
mécaniques visees. Pour les alliages Al-Si-Mg-(Cu) les traitements thermiques les plus utilisées sont :
- Le traitement d’homogénéisation : le matériau est porté a une température relativement élevee pour la
mise en solution des éléments durcissants.
- Latrempe : le matériau est refroidi soudainement afin de piéger en solution les éléments durcissants.
- Le revenu: ce traitement est souvent appliqué au matériau a la suite de la trempe. Il permet une
relaxation des contraintes résiduelles et également la formation des phases durcissantes permettant
d’augmenter significativement les propriétés du matériau.

Suite a ces traitements thermiques, les alliages d’Al-Si auront une microstructure composee de nombreuses

hétérogénéités qui peuvent impacter fortement les propriétés mécaniques de 1’alliage. La Figure 7 présente une
microstructure typique d’alliage Al-Si de fonderie.
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Figure 7: microstructure typique d’alliage Al-Si de fonderie (James M. Boileau and Allison 2001).

Ces microstructures sont souvent caractérisées par :

SDAS : les dendrites de phase a apparaissent au début de la solidification. Elles sont généralement décrites avec
deux parametres : la DAS (Dendrite Arm Spacing) qui représente la distance moyenne entre les bras primaires
de dendrites et la SDAS (Secondary Dendrite Arm Spacing) qui est la distance entre les bras secondaires de
dendrites. L’expérience montre que la taille de SDAS (Figure 7) est inversement proportionnelle a la vitesse de
refroidissement, et montre également que le nombre de cycles a rupture en fonction du SDAS dans le cas des
alliages ou la rupture n’est pas due a la présence des pores. Pour le chargement uni-axial, qui est similaire a
notre cas d’étude, (Q. G. Wang and Céceres 1998) ont observé que dans I’intervalle de SDAS entre 30 et 60
pm, la limite de fatigue augmente avec la taille de SDAS. Dans I’intervalle de SDAS entre 60 a 80 um, la limite
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de fatigue diminue quand la SDAS augmente. D’aprés (Q. G. Wang and Céceres 1998) la durée de vie en fatigue
est optimale pour un SDAS d’environ 60 pm.
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Figure 8: Propagation de fissure dans des alliages Al-Si-Mg contenant : (a) 1%Si; (b) 7%Si; (c) 13%Si (Lados
2004).

Particules de Si : la teneur en silicium modifie significativement la proportion et la taille des zones eutectiques
et peut fortement affecter la tenue en fatigue des alliages d’aluminium de fonderie. Sur la Figure 8, plusieurs
alliages caractérisés par une teneur en Si de 1, 7 et 13% présentent différents comportements en propagation de
fissure. Le AK,, (seuil de propagation des fissures longues) est trouvé inversement proportionnel a la teneur
massique en Si des alliages Al-Si (Lados 2004).

Intermétalliques : la présence de Fe, considéré comme une impureté dans les alliages Al-Si, conduit & des
intermétalliques de formes et tailles variées. Le caractére fragile associé a une forte acuité se révele néfaste pour
les propriétés mécanigues monotones et en fatigue de ces alliages (J. A. Taylor 2012).
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Figure 9: différents intermétalliques de Fe dans I’alliage Al-5Si-1Cu-0.5Mg-(Fe) (a) B-AlsFeSi (b) a-AlgFe,Si
(C) - AlgFBMQsSie

Porosité : La formation des pores est un phénoméne toujours rencontré dans la production des pieces en
fonderie. La fraction volumique ainsi que la taille des pores sont différentes d’un procédé de fonderie a un autre.
Le processus de formation de ces pores est contr6lé par deux phénomeénes physiques :

- Le dégazage de I’hydrogéne qui provoque la formation des pores d’une morphologie plutot réguliére
(pore de dégazage).

- Le micro-retrait au cours de la solidification donnant naissance a des pores d’une forme trés tortueuse
(retassure).
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(Boileau and Allison 2001).

La taille et la forme du défaut sont généralement contrdlées par la vitesse de refroidissement. (Lashkari et al.
2009) ont conduit des analyses sur un alliage A356 en faisant varier le temps de solidification et de dégazage.

Ils ont constaté, pour un temps de refroidissement élevé, que les pores ont des tailles plus grandes et des formes
plus tortueuses.

La taille et la sphéricité S (définie par I’eq. I.1) sont deux parameétres couramment utilisés pour I’analyse des
caractéristiques de pores géométriques. Dans le cas des défauts issus des analyses de micro-tomographie RX,
I’expression suivante est souvent utilisée pour définir la sphéricité :

7.,'.1/3 (6V)2/3

== eq. 1. 1

La sphéricité S est égale a 1 pour une sphere et inférieure a 1 pour des morphologies tortueuses.

Des travaux de caractérisation de la forme des défauts ont été menés par différents chercheurs (Buffiére et al.
2001 ; Le 2016 ; Le et al. 2016). Les défauts internes ont été caractérisés et une corrélation entre la taille
équivalente (définie comme le diamétre d’une sphére de méme volume) et la sphéricité (eq. I. 1) a été identifiée
(Buffiere et al. 2001 ; Savelli et al. 2000) . 1l a été montré que les pores présentent une forme tortueuse (faible
sphéricite) lorsque leur taille augmente [Figure 11].
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Figure 11: (a) Caractérisation de trois alliages d’aluminium de fonderie : taille équivalente en fonction de
sphéricité (Buffiere et al. 2001a) (b) micrographie d’un 319 Sr-modifié alliage obtenu avec PMP montrant
I’existence des pores gazeux et de type retassure (Q. G. Wang et al. 2006).

Comme évoqué précédemment, les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium de fonderie sont
étroitement liées & la microstructure résultat du triplet Alliage-Procédé-Traitement thermique. Le Tableau 2
donne quelques propriétés de différents alliages d’Al-Si en comparaison avec d’autres alliages de fonderie.
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Tableau 2: comparaison entre les propriétés de quelques alliages d’Al-Si et d’autres alliages de fonderie

Matériau Contrainte a rupture Masse volumique Résistance spécifique
(Rm), MPa (p), Kg/m2 (Rm/p), m?/s?
Al-7%Si, T6 210 2685 0.09
Al-5%SiCu, T6 310 2690 0.12
Al-9%Si, T6 240 2650 0.10
Fonte grise 380 7100 0.05
Fonte a graphite sphéroidal 650 7850 0.08

Comme on peut le constater au Tableau 2, ces alliages présentent une résistance spécifique plus élevée que celle
d’autres matériaux. Ils sont connus par les caractéristiques suivantes :

- Alliages traitables thermiquement pour moulage au sable, en coquille ou sous pression.

- Fluidité excellente due a la présence de Si comme élément d’alliage qui est un élément chimique intéressant
pour la coulabilité.

- Résistance élevée ; en particulier, quelques alliages présentent une résistance a la fatigue élevée.

- Un rapport résistance/poids élevé (résistance spécifique).

Ces alliages sont d’excellents candidats pour des applications typiques automobiles (culasses, pistons, pompes).
Dans ces applications, les piéces sont souvent sollicitées en fatigue. Dans la suite de ce chapitre on va présenter
le comportement typique en fatigue de ces alliages.

1.2.2. Résistance en fatigue des alliages Al-Si de fonderie

La caractérisation des matériaux en fatigue a grand nombre de cycles consiste a soumettre une éprouvette a des
efforts cycliques d’amplitude X, et a relever le nombre de cycles a rupture de 1I’éprouvette Nr. Ces essais se font
avec un certain nombre d’éprouvettes et les résultats se reportent dans un plan (Za, Nf). Cette représentation,
valable pour un niveau de contrainte moyenne X, fixé, permet le tracé d’une courbe appelée courbe de Wohler.
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Figure 12 : Courbe de fatigue d’un alliage Al-Si de fonderie (Wang et al. 2006)
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Figure 13 : Courbe de fatigue d’un alliage AlSi7Cu05Mg03 de fonderie (Bellett et Morel 2005)
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Sur les Figure 14, des essais de fatigue sur des alliages similaires a ceux utilisés dans notre étude sous différents
chargements sont présentés a partir des travaux de (V. D. Le 2016b). La différence en comportement est due a
la différence en microstructure. L auteur a pu identifier le role de différents hétérogénéités microstructurales
(pores, SDAS, ...) sur le comportement en fatigue sous différents modes de chargement. On peut constater
également une grande dispersion dans les résultats de fatigue pour ces alliages.
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Figure 14 : Courbes SN de trois alliages, A (AlSi7Cu05Mg03 - T7), B(AISi7TMg03 - T7) et C similaire a la
nuance B et avec un traitement CIC, sollicités en (a) traction, (b) traction-torsion combinées et (c) torsion pure
pour un rapport de charge de (R=-1) (V. D. Le 2016b).

Dans la suite on va s’intéresser au role spécifique des différentes hétérogénéités microstructurales dans le
comportement en fatigue.

1.3. Réle des hétérogénéités microstructurales dans la tenue en fatigue
Les hétérogénéités microstructurales constituent la plupart du temps des sites préférentiels pour 1’amorcage des
fissures en fatigue. Généralement, 1’amorcage en fatigue se fait selon deux mécanismes :

1.3.1. Mécanismes d’amorg¢age en absence des défauts

e Par microdéformation plastique : en général, en absence des défauts, sous chargement de fatigue,
I’application d’une contrainte de cisaillement entraine le mouvement de dislocations sur des systémes
de glissement cristallographiques au sein des différents grains constitutifs du matériau. Dans le cas
particulier d’un grain débouchant a la surface, si le vecteur de Burgers du systéme actif pointe vers la
surface, le glissement des dislocations dans ce grain va provoquer I’apparition de marches a la surface
par le mécanisme d’intrusion/extrusion. Les bandes de glissement créées constituent souvent des sites
privilégiés d’amorcage des microfissures.

free
surface

intrusion

1st cycle 2nd cycle , h 5 PR N

Figure 15 : (a) Mécanisme de formation de bande de glissement persistante (Schijve. 2003) et (b)

amorgage par formation de bandes de glissement persistante dans un alliage A356 qui a subi un
traitement de Compression Isostatique a Chaud (Q. G. Wang et al. 2006).
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Pour les alliages d’Al-Si sans pore, (V. D. Le 2016b) a montré que le mécanisme d’endommagement dominant
dans la FGNC est I’amorcage de fissure au sein de la matrice d’aluminium. Pour le chargement de torsion,
’orientation cristallographique et le taux de durcissement par précipitation sont les facteurs définissant dans
quel grain et a quel niveau de contrainte se forment les BGP. En particulier, I’ajout de cuivre améliore la
résistance en fatigue en torsion. Les particules de Si semblent favoriser la formation des BGP et ceci si la
condition précédente relative a 1’ orientation cristallographique (facteur de Schmidt élevé) est satisfaite. L auteur
a également observé un rdle plus marqué des particules de silicium et des intermétalliques pour le chargement
uni-axial a R=0.1.

(a) traction, (b) traction-torsion combinées et (c) torsion (V. D. Le 2016b).

Les travaux de (V. D. Le 2016b) sur un alliage sans défaut grace a un traitement CIC ont permis de mettre en
¢évidence les mécanismes d’amorcage en absence de porosité. La Figure 16 montre des bandes de glissement a
I’origine de fissures pour différents modes de chargement.

1.3.2. Mécanismes d’amorcage en présence des défauts

Ce mécanisme est le plus souvent observé dans les matériaux a défauts. Le défaut peut étre un pore, une
inclusion ou un film d’oxyde. La géométrie locale du défaut conduit a une augmentation de la contrainte locale
et donc facilite I’amorgage de la fissure :

e Amorcage a partir d’un pore : les pores jouent un roéle majeur dans 1’amorcage de fissure pour les
chargements uni-axiaux (Rotella 2017 ; Buffiéere et al. 2001). La forte tortuosité ainsi que la présence
des particules eutectiques entrainent 1’amorgage rapide de fissures a partir de pores. L’expérience
montre que les pores les plus critiques sont ceux proches a la surface libre (Le 2016; Osmond et al.
2018 ; Savelli, Buffiére, and Fougeres 2000 ; Rotella 2017 ; Savelli, Buffiere, and Fougéres 2000). Les
pores sont issus du procédé de fabrication (fonderie, fabrication additive...). On note que, sous 1’effet
de ’environnement, pendant la vie en service des structures, des piqlires peuvent apparaitre, qui sont
particuliérement caractéristiques de I'aluminium et des alliages d'aluminium & cause de la présence d’un
film protecteur. C'est une forme localisée de corrosion par laquelle des cavités sont produites sur la
surface du matériau.

NONE £l 150KV X1200

Figure 17 : Exemple de pores critiques dans un alliage Al-Si-Mg de fonderie (Leitner et al. 2017) et
(b) Amorgage d’une fissure de fatigue sur un pore dans un alliage d’aluminium (Frédéric Lefebvre et
al. 2004)
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Figure 18 : Exemple de défaut critique dans un alliage Al-Si de fonderie pour différents chargement avec
un rapport de charge (R=-1) ; (a) traction, (b) traction-torsion combinées et (c) torsion pure (Le 2016).

La Figure 18 présente le rble des porosités de type retassure pour différents chargements. Selon (Le 2016), on
constate :

» Une influence plus faible de la porosité pour le chargement de torsion.
» Un comportement en fatigue a caractére « quasi-fragile » pour les nuances avec pores
» Un comportement en fatigue a caractére « ductile » pour la nuance sans pore

e Amorcage a partir d’un film d’oxyde : tout d’abord on rappelle que les défauts de type oxyde peuvent
se classer comme « old » Figure 19 (a), qui se forment avant la coulée, ou « young » Figure 19 (b), qui
se forment pendant la coulée. En général, les oxydes de type « old » ont un aspect « mince » et les
oxydes de type « young » ont un aspect plutdt « épais » [Figure 19].

—

Figure 19 : micrographies (a) d’un oxide de type « old » et (b) d’un oxide de type « young » pour un alliage de
la famille Al-Si-Mg par (Nayhumwa et al. 2001).

Des chercheurs ont montré 1’effet négatif de la présence d’un film d’oxyde sur la tenue en fatigue (Q. G. Wang
et al. 2006). En effet, en 1’absence de pores, cet élément est a 1’origine de 1’amorcage de fissure et réduit de
maniére significative la durée de vie des matériaux (d’un facteur 7) par rapport aux alliages sans film d’oxyde.

8000 15KV % 2809660 HD13

Figure 20 : Films d’oxyde observés dans les alliages d’aluminium de fonderie sur la surface de rupture (Q. G.
Wang, Apelian, and Lados 2001).
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e Amorcage d’une fissure a partir d’une particule ou d’une inclusion : I’expérience montre que dans
le cas des matériaux sans pore, la présence des particules ou d’inclusions peut constituer la cause
d’amorgage des fissures de fatigue [Figure 21].

m ‘ : e ey 7 :
Figure 21 : Amorgage de fissure de fatigue a partir d’une particule de Si-phase (a) et Fe-phase (b)
(Leitner et al. 2017).

Dans cette thése, les alliages étudiés sont deux alliages d’aluminium de fonderie coulée gravité par deux
procedés différents : moulage coquille et moulage a modele perdu. Les travaux précédant menés sur ces
matériaux (Le 2016; Koutiri, 2011; Bellett et Morel 2005) ont montré que la présence de pores était quasi
systématique. Le mécanisme d’amorgage a partir des pores constitue alors le mécanisme prépondérant (Le 2016;
Koutiri, 2011), avec une influence significative des propriétés de la porosité. Cette derniére peut étre caractérisée
par son type, sa taille, sa typologie et sa morphologie. Dans la suite, on s’intéresse au role de ces caractéristiques
dans I’amorgage des fissures en fatigue.

1.4. Role des caractéristiques du défaut dans I’amorcage des fissures en fatigue

1.4.1. Effet de la taille des pores
Les travaux de (Murakami 1991) ont permis de définir un parameétre qui traduit 1’effet de taille de pore sur la
résistance a la fatigue. Il est défini comme la racine carrée de ’aire de la projection du défaut sur un plan
perpendiculaire a la contrainte principale maximale (Figure 22).

Maximum tensile stress direction

Figure 22 : Définition du parametre de (Murakami 1991).

Plusieurs travaux de la littérature sur des alliages d’aluminium de fonderie ont permis de montrer 1’effet de la
taille des pores sur la résistance a la fatigue. Les résultats de (Wang et al. 2006 ; Redik et al. 2014) montrent
une forte dépendance de la résistance en fatigue a la taille des pores pour des alliages de fonderie de la famille
Al-Si [Figure 23].
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Figure 23 : (a) Variation de résistance a la fatigue a 107 cycles (R=-1) en fonction de la taille des pores pour

différents types de procédés de fonderie (Q. G. Wang et al. 2006)

, et (b) Evolution de la résistance a la fatigue

en fonction de la taille de défaut (diamétre équivalent) pour différents alliages d’aluminium de fonderie

(Redik et al. 2014).

Dans les travaux de (Savelli et al. 2000 ; Buffiére et al. 2001 ; McDowell et al. 2003 ; Koutiri 2011), I’effet

néfaste des pores sur la tenue en fatigue est clairement montré.

Pour les alliages avec pores, les fissures de

fatigue s’amorcent souvent au niveau des pores proches de la surface et la résistance a la fatigue diminue en

fonction de la taille de pore. (Beretta et Romano 2017) montrent

que la pente de -1/6 est observée dans le cas

de ces alliages mettant en évidence un comportement lié¢ aux fissures courtes pour les défauts d’une taille

inférieure & 1 mm (Figure 24).

(O Prosect coa |
Cast
. S Tape (| o e i
|| R AT M PR 8
o - S p— X
102 >
» -~
Machinng, HT X "
: -
a S
g .
= A
"_; \"2
’ HT,DAS N
10" - 4 e |
. W 0 10
Jarea, um

Figure 24 : Diagramme de Kitagawa-Takahashi des alliages Al-
(Romano et al. 2017).

1.4.2. Effet de la position spatiale

Si pour un rapport de chargement de R=-1

Plusieurs travaux (Le 2016 ; Rotella 2017 ; Rotella et al. 2020) montrent I’importance de la distance du défaut
a la surface libre dans le mécanisme d’amorgage. Les défauts critiques sont en général les défauts de surface ou

subsurfaciques.
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Figure 25 : Localisation et taille du défaut menant a la rupture pour deux nuances d’un alliage Al-Si (Le,

2016).

En plus de I’étude de I’effet de la taille des pores sur la résistance a la fatigue, (Antonio Rotella 2017a) parvient
a distinguer I’amorcage de surface et I’amorgage interne. Les résultats sont présentés dans le diagramme de
Kitagawa-Takahashi a la Figure 26. Cette figure permet de montrer que pour une taille de pore équivalente, la
résistance a la fatigue (en amplitude de contrainte) pour un amorgage en interne est supérieure a celle pour un

amorcage surfacique.
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Figure 26 : Diagramme de Kitagawa-Takahashi de I’alliage A357-T6 (Antonio Rotella 2017a)

Pour quantifier I’impact de la position du défaut sur la distribution des contraintes, des calculs EF en statique
ont été menés sur un défaut (retassure) pour différentes distances a la surface par Rotella (Antonio Rotella
2017a). Selon lui, la position du défaut provoque deux effets différents :

1. Un effet purement mécanique. Un niveau de contrainte plus élevé apparait en proximité de la surface libre.
Cet effet est réduit quand la distance minimale entre la surface du défaut et la surface libre est égale a la

taille équivalente du défaut.
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2. Un effet lié a I’environnement. Un environnement inerte (type vide) ralentit I’amorgage et la propagation
des fissures de fatigue par rapport a un amorgage sous un environnement plus agressif (air).

Sur la Figure 27, le parametre PEEQ (déformation plastique équivalente cumulée) a été calculé en fonction de
la distance a la surface libre pour la méme forme et taille du défaut. Une saturation est constatée. La valeur
maximale est donnée pour un défaut de surface. Les mémes tendances ont été constatées pour différentes
guantités telles que la contrainte équivalente de Von-mises et le facteur de concentrations des contraintes avec
effet de plasticité (Antonio Rotella 2017a). Des résultats similaires ont été trouvés par (Tijani et al. 2013).
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Figure 27 : Déformation plastique équivalente cumulée autour d’un défaut (taille 248 pwm) pour différentes
positions du pore par rapport a la surface libre, la valeur affichée correspond a la fin du dernier cycle de
chargement (Antonio Rotella 2017a; Antonio Rotella et al. 2020).

1.4.3. Effet de la forme du défaut

Les défauts de type pore peuvent étre une retassure ou un pore de dégazage. Des travaux de calcul EF sur les

deux types de défauts ont permis d’estimer le coefficient de concentration de contrainte Kt correspondant a ces
défauts (Wicke et al. 2016 ; Nicoletto et al. 2012 ; Nicoletto et al. 2010).

e Retassures

Les alliages d’aluminium de fonderie présentent souvent des défauts avec des morphologies trés tortueuses
caractérisées par des valeurs de Kt supérieures a 2. Les travaux de (Wicke et al. 2016) se sont intéressés par
exemple a I’étude de I’effet de la morphologie des défauts sur le coefficient de concentration de contrainte en
exploitant les données de tomographie et un calcul EF. Dans leur étude, le coefficient Kt a été défini comme le
rapport entre le maximum de la contrainte équivalente de VVon-Mises et la contrainte nominale. Ils ont conclu
que Kt varie entre 7.63 et 19.91 avec une moyenne de 9.88 [Figure 28].
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Figure 28 : Scan en tomographie des défauts de micro-retrait dans un alliage d’Al-Si de fonderie et
localisation des zones de forte concentration de contrainte (Wicke et al. 2016).
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e Pore de dégazage

Une étude similaire a été menée par (Nicoletto et al. 2012; Nicoletto et al. 2010). Les résultats de calcul sur un
pore de dégazage ont montré une variation de Kt entre 3 et 3.5 avec une moyenne de 3.28 [Figure 29].
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Figure 29 : coefficient de concentration de contrainte selon différents angles de rotation dans le cas d’un pore
gazeux (Nicoletto et al. 2012; Nicoletto et al. 2010).

La forme du défaut est un parametre qui peut jouer un réle dans le processus de rupture par fatigue dans les
matériaux a défauts. Cependant, selon Murakami et sa définition du paramétre VAire, la morphologie de défaut
a trés peu d’influence sur la tenue en fatigue de matériau (Murakami 1991).

(a) Inclusion (b) (c)

—_

NNE
N

<~ Direction of the maximum tensile stress

Figure 30 : Equivalence inclusion-défaut-microfissure (Murakami 1991).

Pour un alliage Al-Si de fonderie, (Amal Ben Ahmed et al. 2019) arrive au méme constat. Il semble que le type
et la morphologie des défauts de surface ont une influence négligeable sur la résistance en fatigue. Ce résultat
est obtenu en introduisant des défauts artificiels de différentes formes. L’auteur n’a pas détecté une grande
variation en matiére de résistance entre les défauts artificiels et les défauts naturels de méme taille VAire et ceci
malgré de grandes différences quant a la morphologie.

1.4.4. Effet du type de défaut

Selon (Murakami 1991), la nature ou le type de défaut n’a pas d’effet sur la résistance a la fatigue [Figure 30].
La méme conclusion est faite par (Amal Ben Ahmed et al. 2019) qui n’a pas observé une grande différence
entre les résistances en fatigue avec des amorgages sur des oxydes ou sur des pores. (Davidson et al. 2004) ont
¢galement observé sur deux alliages d’Al-Si, I’un ne contenant que des films d’oxyde de taille moyenne de
0.042 mm? et I’autre présentant a la fois des pores et des couches d’oxyde de méme taille, que la tenue en fatigue
de ces deux alliages est proche (130 MPa pour le premier alliage et 135 MPa pour le second). Ces résultats
montrent que le type du défaut a un effet négligeable sur la résistance a la fatigue. Dans la suite, la taille de
défaut et sa distance a la surface libre seront prises en compte pour la prédiction de la résistance a la fatigue.
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1.4.5. Synthése sur D’effet des hétérogénéités microstructurales en FGNC

D’apres les différents ¢léments de la littérature regroupés, il semble que :

- Lataille de défaut est le parametre du premier ordre (Yukitaka Murakami 1991; Antonio Rotella 2017a).

- L’effet de la distance par rapport a la surface est un paramétre a ne pas négliger (Antonio Rotella 2017a).

- Les effets du type de défaut et de sa forme semblent étre moins importants (Rotella 2017 ; Ben Ahmed et
al. 2019; Murakami 1991; Rotella et al. 2020).

Les variabilités qui portent sur la taille et la distance & la surface libre semblent étre les sources principales de
dispersion de la réponse mécanigque macroscopique. Elles peuvent également étre responsables des phénomenes
tels que I’effet d’échelle et I’effet de gradient de contrainte. Ces phénoménes seront détaillés dans les sections
suivantes.

1.5. Prise en compte de I’effet de la taille et de la position spatiale des pores
- Formule empirique de Murakami

Suite aux études expérimentales sur des aciers avec des défauts naturels, (Murakami et al. 1989 ; Murakami et
al. 1988 ; Endo et McEvily 2007) ont exprimé la limite de fatigue en fonction du paramétre VAire. Les auteurs
ont proposé une approche empirique en traction uni-axiale alternée pour divers aciers au carbone. Les analyses
fractographiques ont permis de dégager deux tendances selon que le défaut se trouve en surface ou en volume.
Il est observé que la résistance en fatigue est plus élevée pour les défauts internes que pour les défauts de surface.
Des relations empiriques qui modélisent 1’effet de la taille de défaut et sa position pour un rapport de charge R
ont été identifiées (eq. 1.1).

- (HV+120) [ﬂ]“

ZD:C 176 2

eqg. .1
VAire

ou C est une constante égale a 1.43 pour les défauts de surface et 1.56 pour les défauts internes et le paramétre
matériau @ = 0.226 + HV.10~* avec HV la dureté Vickers du matériau.

On note que cette formule est valide pour des défauts de petite taille. Dans le cas des aciers, le paramétre v Aire
est compris approximativement entre 50 um et 1000 um (Murakami et Endo 1994).
- Meécanique linéaire de la rupture

L’expérience montre que cette formule est plutot adaptée pour les défauts critiques d’une taille supérieure a
1000 pm pour les aciers (Endo and McEvily 2007) et les alliages d’aluminium (Beretta et Romano 2017).
L’estimation de la résistance moyenne en fatigue est donc donnée par 1’eq. 1. 2.

AK¢p

YV mVAire

Afin de tenir compte de la distance a la surface, le paramétre Y peut prendre deux valeurs en fonction de la
position de pore par rapport a la surface libre ; pour un défaut externe Y=0.61 et pour un défaut interne Y=0.47.

3p = eqg. I. 2

- Approche d’El Haddad

(El Haddad et al. 1979) ont proposé une expression permettant d’établir un lien entre la limite d’endurance du
matériau sain et le seuil de propagation de fissures longues. Pour cela, ils introduisent la dimension ao pour
déterminer la longueur effective de fissure. Dans les travaux de (Romano et al. 2019), on suppose que ao =

VAire, et la limite d’endurance est estimée a travers I’eq. . 3 :
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- AK¢p

2p = eqg. 1.3
Y [m(VAire+VAire,)

2
ou VAire, = %(A:th) est la constante d’El-Haddad.

0

Dans les travaux de (Romano et al. 2019) sur un alliage d’aluminium Al-Si de fonderie v Aire, a été estimée a
38 pum pour R=-1.

~=-=-=--Real trend

Fatigue limit A, (log scale)

Depth a (log scale)

Figure 31 : Tllustration de la méthode d’El Haddad (Berto et al. 2015).

Les travaux d’Endo et al. (Endo et McEvily 2007), mettent en évidence le domaine de validité de la prédiction
de la résistance a la fatigue avec les formules empirigues utilisant une pente de -1/6. Au-dela de ce domaine,
c¢’est plutot la mécanique linaire de la rupture qui permet de prédire la résistance a la fatigue en fonction de la
taille de défaut avec une pente de -1/2 [Figure 24].

1.6. Les hétérogénéités microstructurales comme principale source de la dispersion

Chaque expérimentateur en charge d’essais de fatigue est forcément confronté au phénomeéne de dispersion

[Figure 12] (Rotella et al. 2020 ; Wicke et al. 2016 ; Le 2016 ; Beretta et Romano 2017 ; Romano et al. 2019,
etc.).

e Sources de dispersion de la limite de fatigue

Le phénoméne de dispersion dans les résultats des essais de fatigue, attribué autrefois aux seules imperfections
des conditions d’essais, aujourd’hui, est accepté comme principalement lié aux aspects physiques dus a la
présence des hétérogénéités microstructurales (porosité, inclusions, ...) dans le matériau (Laure et Pommier
2007 ; Yi et al. 2003). Si on suppose donc, par souci de simplicité, que le matériau et le procédé associé sont
les principales sources de dispersion, il semble naturel d’essayer de discerner dans la microstructure considérée
les hétérogénéités microstructurales responsables des écarts observés sur la résistance a la fatigue.

Dans le cas des alliages de fonderie, la tche est souvent aisée car on constate que les nombreux défauts de
fonderie (retassure, pores de dégazage, oxyde...) constituent des sites privilégiés a I’amorcage des fissures de
fatigue. Dans ce cadre, plusieurs études portant sur la fonte a Graphite Sphéroidale (Agha et al. 1998 ; Chantier-
de Lima 2000 ; Morel et Palin-Luc 2002 ; Flaceliere et Morel 2004) ont eu pour ambition de lier les populations
de défaut a la dispersion en fatigue a travers une approche probabiliste.

Une partie de cette these a pour ambition de lier les caractéristiques de la population de défaut (taille moyenne,
densité) a la dispersion en fatigue a travers une approche probabiliste.

Il est a noter également que deux fagons sont possibles pour caractériser la dispersion selon ’application
industrielle [Figure 32] :
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- Une caractérisation de la dispersion en nombre de cycles.
- Une caractérisation de la dispersion en contrainte.

Le principal partenaire de cette thése est le constructeur automobile Groupe PSA. Depuis de nombreuses années,
il procéde a un dimensionnement fiabiliste de ses composantes mécaniques a travers la méthode Contrainte-
Résistance (Beaumont 2013b). Pour cette raison, une caractérisation de la dispersion en contrainte sera adoptée
lors des analyses des données expérimentales.

1000

Fatigue life |

Stress Amplitude
Fatigue strength

1 10 102 103 104 10° 108 107
Fatigue Life

Figure 32 : Allure générale d’une courbe S-N et dispersion associée.
e Prédiction de la dispersion

Une facon possible pour accéder a la dispersion en fatigue est d'identifier de maniere non destructive tous les
défauts (pores ou inclusions) présents dans les éprouvettes testées, puis de prédire les limites de fatigue associées
en utilisant les formules empiriques de prédiction de la limite d’endurance. Avec le développement des
techniques d’inspection non destructive, comme la micro-tomographie RX, on peut accéder avec suffisamment
de précision a la forme, la taille et I'emplacement des défauts par rapport a la surface libre. Cette tache reste
néanmoins lourde et colteuse.

Une autre approche est développée par (Murakami et Usuki 1989). Dans leurs travaux sur des aciers, ils ont
supposé que, du point de vue de la mécanique de la rupture, les inclusions non métalliques sont équivalentes a
de petits défauts ou fissures. Les parameétres tels que la taille, la forme et la distance a la surface libre, influencent
la résistance a la fatigue et ceux-ci deviennent la cause de la grande dispersion des résistances en fatigue. Il est
néanmoins possible de prédire les limites supérieure et inférieure de la résistance a la fatigue a partir de la dureté
Vickers de la matrice du matériau et de la taille maximale des inclusions définie selon le paramétre de
Murakami.

e La limite supérieure de la résistance a la fatigue est obtenue lorsque des défauts n'influent pas sur la
rupture en fatigue, autrement dit, la taille des défauts est inférieure a la taille critique, et, d'aprés
(Yukitaka Murakami 1991), sa valeur est proportionnelle a la dureté Vickers du matériau selon I’eq. 1.
4,

X, = 1.6HV eq. l. 4

e Dans un lot d’éprouvettes, bien que 'estimation de la limite inférieure pour la résistance a la fatigue soit
quelque peu compliquée, la méthode développée par Murakami peut étre utilisée (Murakami et Usuki
1989 ; Murakami 1991; Murakami et al. 1988). La statistique des extrémes (Gumbel 1934) peut étre

utilisée pour estimer ./aire,,.,. (Murakami 1991) a développé une méthode expérimentale basée sur la
statistique des valeurs extrémes, pour I’estimation de,/aire, -
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1.7. Passage de I’élément de volume 2 la structure

En général, la taille des structures et composants réels est grande par rapport a celle des éprouvettes de fatigue
testées en laboratoire. Lors du dimensionnement, un soin particulier doit donc étre apporté au choix des valeurs
de limite de fatigue a utiliser au calcul. L’effet de I’accroissement du volume fortement contraint conduit par
exemple a une réduction de la tenue en fatigue. (Kloos et al. 1981) proposent de classer le phénomene d'effet
de volume en quatre catégories :

(1) Effet d’échelle statistique induit par une probabilité plus élevée d’activer des défauts critiques dans
des volumes plus importants,
(i) Effet d’échelle géométrique attribué a une inhomogénéité de contrainte provenant d’accidents

géométriques ou du type de chargement (appelé aussi effet de gradient de contrainte),
(iii)  Effet d’échelle attribué au procédé de fabrication,
(iv) Effet d’échelle de surface causé par les caractéristiques de surface telles que la rugosité.

Dans la suite, I’effet d’échelle statistique et I’effet de gradient de contrainte seront présentés en détail.

1.7.1. Combinaison des effets de gradient de contrainte et de volume

Les effets de gradient de contrainte et de volume sont souvent combinés. Un exemple est donné aux Figure 33
et Figure 34 pour le cas de la flexion rotative. L’augmentation du rayon de 1’échantillon modifie a la fois le
volume sollicité et le gradient, avec une diminution du gradient de contrainte, et simultanément, une
augmentation du volume sollicité.

(Papadopoulos and Panoskaltsis 1996a) montrent clairement a travers les résultats de Massonnet, Moore et
Pogoretskii obtenus en flexion rotative sur différents aciers (Figure 33) I’effet de gradient de contrainte combiné
avec l’effet de volume. L augmentation de rayon de 1’éprouvette conduit & une diminution de la résistance en
fatigue. Les courbes de tendance montrent I’existence du volume seuil a partir duquel il y a une saturation des
effets.

Carbon Steel SAE 1020 steel (as rolled) SAE 1035 steel (as rolled) 330 40 Kh steel
F"!;i::":! CE'\HWHB?:“'"Q a5p, Potating Cantilever Bending Rotating Cantilever Bending Rotating Cantilever Bending
- 1 rom Massonet (14] Data from Moore [11] 275},  Data from Moors [11] 300 , Data trom Pogoretski [16]
*
f | 225 f f
250 f 250 310
L 200 v . *
—_ " - 300 -
1
S E=DEis oS A % &5 10 16 20 25 0 5 10 15 20 25 o 5 10 15 20
a R (mm) b. R (mm) c R (mm) d. R (mm)

Figure 33 : Dépendance de la résistance a la fatigue au rayon de 1’éprouvette (Papadopoulos et
Panoskaltsis 1996).

(Pogoretskii 1966) a mené des essais sur des éprouvettes avec la méme longueur mais en faisant varier le rayon
des éprouvettes. Les résultats de cette étude présentent une forte dépendance de la limite de fatigue au rayon de
I’éprouvette, donc au gradient de contrainte. Les résultats sont présentés a la Figure 34.
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Figure 34 : Effet de volume en essai de flexion rotative sur acier en fonction du rayon des éprouvettes
(Papadopoulos et Panoskaltsis 1996).

1.7.2. Effet de gradient de contrainte

Le gradient de contrainte se traduit par une distribution spatiale des contraintes au sein d’une structure. L’effet
du gradient des contraintes est souvent confondu avec 1’effet d’entaille. Néanmoins, parler de gradient de
contrainte est plus général car on peut observer des gradients de contrainte sans nécessairement qu’il y ait
d’entaille (cas de la flexion, torsion ou probléme de contact) [Figure 35].
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Figure 35 : Différents cas de structures et chargements présentant un gradient de contrainte

Dans la suite de ce rapport, on distinguera le cas du gradient de contrainte engendré par une singularité
géométrique (présence d’une entaille par exemple) de celui issu du chargement.

e Gradient de contrainte dU au chargement

Peu de travaux expérimentaux de la littérature se sont intéressés a 1’effet de gradient de contrainte pur, puisque
cet effet est souvent combiné avec ’effet de volume. La courbe de la Figure 36 (c) issue des travaux de
(Massonnet 1955) montre qu’un chargement avec gradient de contrainte (flexion rotative) présente une
résistance a la fatigue plus ¢levée que celle d’un chargement de traction alternée. Ce résultat est d’une grande
importance puisqu’il permet de dissocier I’effet de gradient de contrainte de I’effet de volume en utilisant deux
chargements différents, I’un est dit & gradient nul (traction alternée) et 1’autre a gradient non-nul (flexion
rotative). Selon (Papadopoulos et Panoskaltsis 1996), le gradient de contrainte a un effet bénéfique sur la tenue
en fatigue.
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Figure 36 : Profil de contrainte dans le cas de chargement (a) en traction (b) en flexion rotative (c)
résistance & la fatigue en fonction du rayon d’éprouvette pour les deux chargements (Luu et al.2014)
(résultats de (Massonnet 1955), synthétisés par (Bastien 1999)).

(Palin-Luc et Lasserre 2000) ont montré que la limite d’endurance en flexion alternée symétrique (qu’il s’agisse
de flexion plane ou de flexion rotative) est toujours supérieure a celle obtenue en traction-compression alternée
symétrique [Tableau 2]. Ces résultats confirment 1’effet bénéfique du gradient de contrainte en chargement uni-
axial.

Tableau 3: limites d’endurance en flexion rotative et en traction-compression pour différents matériaux (R=-1) (Palin-Luc
et Lasserre 2000)

Matriaux Ng 5, f, ‘ariation entre
(flexion rotative) oy etf,
(cycles) (MPa) (MPa) (%)
Acier 30NCD16 108 RG0 658 +17 .5
Acier XC18 108 273 30 +13,6
Fonte G561 108 245 280 +14 3
Acier 35CD4 107 h58 581 +4 1

e Gradient de contrainte dd a une singularité géométrique

La présence d’un concentrateur de contrainte présente deux effets contradictoires. Il introduit une surcharge
locale en contrainte néfaste pour la résistance en fatigue, et en méme temps donne lieu a un gradient de contrainte
qui a un effet bénéfique sur la tenue en fatigue.

(Siebel et Stieler 1955) proposent 1'utilisation du gradient de contrainte adimensionnel, X, en normalisant le
gradient de la distribution par la contrainte maximale au fond de I’entaille.

—| L %o eq. L. 5.

Omax 071 —¢

On peut alors distinguer deux cas limites :

a) Une entaille vive avec un rayon au fond de ’entaille petit induisant un gradient de contrainte, X, plus
important. Ce qui donne un volume contraint (avec une contrainte moyenne plus faible) d’une taille
plus petite et par conséquent une meilleure résistance a la fatigue.

b) Une entaille avec un rayon au fond de I’entaille grand, induisant un gradient de contrainte X, plus faible.
Ce qui donne un volume sollicité d’une taille plus grande (avec une contrainte moyenne plus élevée) et
par conséquent une faible résistance a la fatigue.
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Sur la Figure 37, pour le méme niveau de chargement omax, on considére deux profils de contrainte c1(r) et
o2(r) avec un gradient y 1 plus élevé que x2. Le premier chargement méne a un chargement moyen cavr1 inférieur
a celui du deuxiéme chargement cavr2 pour un volume de sous-couche de distance L depuis la surface libre. Le
risque de rupture d’une piéce contenant un défaut critique dans ce volume avec un chargement de plus fort
gradient est plus faible qu’avec un chargement de plus faible gradient.

1 do
Omax OT

x:

r=0

.\
"~ oy(r)

Défaut critique —__

R=0 1/y4 1/x ! r : distance a la surface libre

Figure 37 : Schéma expliquant I’effet bénéfique du gradient de contrainte sur la tenue en fatigue.

A partir de ces constatations, on peut conclure que 1’effet de gradient de contrainte peut étre traité et voire méme
réduit a un effet de volume en tenant compte de la valeur moyenne de la contrainte dans ce volume. Avec cette
logique, des méthodes basées sur le volume le plus contraint ont été développées et permettent de tenir compte
des deux effets.

1.7.3. Effet de volume

Notons tout d’abord que les travaux entrepris dans cette thése concernent principalement 1’analyse des effets de
volume dans les alliages d’aluminium de fonderie. On présentera par la suite une méthode d’analyse qui permet
de tenir compte conjointement des effets de volume et de gradient de contrainte notamment lors de 1’analyse
des résultats sur éprouvettes entaillées.

Généralement, I’effet de volume signifie la chute de la résistance a la fatigue d’une structure quand le volume
sollicité augmente. Autrement dit, I’effet de volume se traduit par le fait que si on prend deux éprouvettes
géométriqguement similaires, A et B avec A plus grande que B, la résistance en fatigue de A est inférieure a celle
de B pour différents modes de chargement : tension-compression, flexion ou torsion. Comme pointé par (Luu
et al. 2014 ; Luu 2006), plus le volume sollicité est petit et plus la résistance en fatigue est importante.

e Explication physique de I’effet d’échelle

Le phénomeéne d’effet d’échelle est souvent plus marqué dans les matériaux a défauts (contenant pore, inclusion,
oxyde ...). En effet, I’aspect aléatoire du phénomene de fatigue est étroitement li¢ a la présence de défauts d’une
taille critique proche de la surface libre. La probabilité de rupture va étre trés différente selon que 1’on considére
un petit ou un grand volume sollicité, la probabilité de rencontrer un défaut d’une plus grande taille étant plus
élevée dans le cas des grands volumes (Weibull 1961).

e Observation expérimentale de I’effet de volume

L’analyse expérimentale de 1’effet de volume sur la résistance en fatigue repose sur 1’utilisation de la notion de
volume le plus sollicité. Cette derniere a été proposee initialement par (Kuguel 1963). 1l propose d’utiliser le
volume V95% défini comme le volume soumis a plus de 95% de la contrainte principale max, a savoir 0,956 max.
Cette valeur de seuil permet de régulariser 1’effet de volume pour divers matériaux et composants. D’autres
seuils de chargement ont été également proposés dans la littérature 0,956 max, 0,806max, 0,60Gmax ... (Leitner et
al. 2017 ; Aigner et al. 2019). Plus de détails sur cette méthode seront donnés dans les sections suivantes.

25



CHAPITRE 1

Quelques travaux expérimentaux de la littérature montrent la présence de I’effet d’échelle dans le cas des
alliages d’aluminium de fonderie. Pour un chargement de traction uni-axiale et un alliage d’aluminium de
fonderie EN AC-46200 qui a subi un traitement thermique T6, [Aigner et al. 2019] utilisent des éprouvettes VO
et V1 avec des volumes différents tel que Vy[gse,1/Voreses = 10. Apres avoir montré la faible différence en
termes de caractéristiques microstructurales (dont la SDAS) et propriétés mécaniques entre les deux zones de
prélevement A et B, les résistances en fatigue sont explicitées pour les deux volumes ; Va (éprouvette de volume
Vo prélevée dans la zone A) et Vg (éprouvette de volume V: prélevée dans la zone B). La Figure 38 montre la
présence de I’effet de volume dans 1’alliage étudié. En effet on observe un abattement en résistance a la fatigue
d’approximativement 15%.

T T T T T v
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Figure 38 : Résistance a la fatigue en fonction de volume le plus contraint relatif (Va/Vo) (Aigner et al. 2019).

Sur la Figure 38, il convient de mentionner que lorsque le volume fortement sollicité augmente, un effet de
saturation est observeé, de sorte qu'aucune diminution supplémentaire notable de la résistance a la fatigue n’est
visible au-dela d’un certain Volume Elémentaire Représentatif (VER). Dans le cas présent, le VER est proche
du volume V.

Les analyses fractographiques montrent que I’augmentation du volume sollicité induit une augmentation de la
taille moyenne des défauts critiques, expliquant la chute de la résistance en fatigue [Figure 39].
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Figure 39 : Probabilité d’occurrence en taille des défauts critiques pour deux volumes d’éprouvettes VO et V1
(Aigner et al. 2019).

Le méme comportement a été observé pour un alliage d’aluminium de fonderie EN AC-46200 dans 1’étude
menée par (Leitner et al. 2017). L utilisation de deux géométries d’éprouvettes est telle que Vago9,1/Va[s0%] =
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2.58. Les résultats montrent une chute en résistance a la fatigue de 8% due a I’effet de volume. Les auteurs
utilisent un volume subissant 60% de la contrainte principale maximale, qui selon eux, conduit & une meilleure

interprétation [Figure 40].
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Figure 40 : (a) et (b) géométrie des éprouvettes #2 et #3 et (¢) et (d) Simulation numérique pour I’estimation
du volume le plus contraint des éprouvettes, avec Vy,60%]/ Vas[eo%] = 2.58 (Leitner et al. 2017).

Les résultats de la Figure 41 montrent la plus faible résistance a la fatigue pour une éprouvette #2 avec un
volume plus grand que pour 1’éprouvette #3 avec un volume plus petit.
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Figure 41 : courbes SN pour une éprouvette #2 d’un volume plus grand que 1’éprouvette #3 (Leitner et al.
2017).

1.7.4. Prise en compte de ’effet de volume et de I’effet de gradient de contrainte

Dans la suite, on présente quelques méthodes déterministes permettant 1’évaluation de la résistance a la fatigue
en tenant en compte soit de I’effet de volume, soit de ’effet de gradient de contrainte ou soit des deux effets
simultanément. On note que des méthodes dites probabilistes existent également. Ces méthodes sont plus
adaptées pour tenir compte, en plus des effets de volume et de gradient de contrainte, de 1’aspect dispersé des
résultats en fatigue. Elles seront présentées dans les sections suivantes.

Différentes méthodes déterministes existent pour la prise en compte de I’effet de gradient de contrainte. Elles
reposent soit sur la définition d’un gradient (Papadopoulos and Panoskaltsis 1996a; Siebel E, Stieler M. 1955;
Flavenot and Skalli 1984), soit sur la théorie de la distance critique (Taylor 2008 ; Peterson 1961; Neuber 1961).
Ces deux familles de méthodes sont présentées en (Annexe : A2). Pour la prise en compte de I’effet de volume,
des méthodes basées sur la notion du volume le plus contraint sont également proposées (Kuguel 1963; Aigner
etal. 2019 ; Leitner et al. 2017). On note que ces derniéres méthodes sont aussi adaptées pour la prise en compte
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de I’effet de gradient de contrainte. Dans la suite, on présente en détail ces méthodes, car elles sont choisies a
la fois pour I’interprétation des résultats expérimentaux et dans la démarche de modélisation.

e Méthode du volume le plus sollicité

Développé a I'origine par (Kuguel 1963) pour extrapoler les propriétés de fatigue obtenues expérimentalement
sur des éprouvettes de laboratoire de petite taille, 1’approche consiste a utiliser la taille du volume le plus

fortement sollicité (HSV) pour I’évaluation de la limite d’endurance. Une relation simple est alors proposée (ed.
l. 6).

20 max = AVosy eq. 1.6

ou Z_Dmax est I’amplitude de contrainte maximale, Ak et v sont des parametres de modéle calibrés en utilisant
les données expérimentales obtenues avec des éprouvettes de différentes géométries et dimensions. (Kuguel
1963) a constaté qu'il existait une relation linéaire entre le log de I’amplitude de la contrainte maximale et le
logarithme du volume sollicité a 95% de la contrainte maximale et que cette relation semble convenir pour les
éprouvettes lisses et entaillés.

90 % 100% 90 %

Figure 42 : lllustration du volume le plus contraint dans une entaille (Thierry Palin-Luc 1996).

Figure 43 : lllustration de V95% dans le cas d’éprouvette lisse en traction (Yang Ai et al. 2019Db).

(Sonsino et al. 1999) adopte plut6t le volume VV90% pour I'évaluation de la tenue en fatigue, a savoir le volume
soumis a plus de 90% de la contrainte principale maximale. Les prédictions obtenues sont de qualité pour divers
matériaux et composants. Dans sa forme de base, le critére de Sonsino « VV90% » peut étre présenté par
I’expression :

3 _ ~k
ZDmax = AsVo0% eq. .7

Cette formulation permet de prédire la résistance a la fatigue d’une éprouvette d’un certain volume si on connait
la résistance a la fatigue et le volume d’une autre éprouvette du méme matériau.

21 _ (ﬂy/k eq. 1.8

2p, V90,1

ou k est associé a ’exposant de la loi de Weibull, Z_Dm . €St ’amplitude de contrainte effective. As et k sont
des parameétres calibrés en utilisant les données expérimentales obtenues avec des éprouvettes de différentes
géométries et dimensions. L’efficacité de I’approche a pu étre vérifiée par différentes études, et notamment les
travaux de (Harkegrad et Halleraker 2010).
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Des études de (Sadek et Olsson 2014) ont montré 1’efficacité de cette approche dans la description de I’effet de
volume et de gradient de contrainte simultanément pour différents alliages y compris les alliages d’aluminium
de fonderie.

(Schweiger et Heckel 1986) proposent un modéle reposant sur la surface la plus contrainte. D’autres chercheurs
(Leitner et al. 2017) montrent que 1’approche volumique donne des résultats plus précis que ’approche
surfacique.

En général, les niveaux de contrainte maximale, 95% et de 90%, ont été plutdt validés dans le cas des aciers.
Les alliages d’aluminium de fonderie présentent des caractéristiques microstructurales trés différentes pouvant
conduire a des ruptures dans des zones de niveau de chargement plus faible que 90% de la contrainte maximale.
Pour cette raison, (Leitner et al, 2017) utilisent un critére correspondant a 60% de la contrainte maximale.

Z_Dmax = ASV6_0"$A; eq. 1.9
avec k exposant de la loi de Weibull.
e Analyse critique du choix du seuil

Le niveau de 95% du chargement maximal a été plutot validé dans le cas des aciers et des fontes (Agha et al.
1998 ; Sonsino et Fischer 2005 ; Sonsino et al. 1997 ; Ai et al. 2019). D’autres chercheurs utilisent plutdt 90%
(Wang et al. 2017 ; Sonsino et al. 1999) dans le cas des alliages de titane et des aciers. Un pourcentage de 80%
a éte utilisé pour un acier dans (Lipp et al. 2013).

Dans le cas des alliages d’aluminium de fonderie, des ruptures apparaissent parfois dans des zones avec un
niveau de chargement inférieur a 90% de la contrainte maximale (Hooreweder et al. 2012). (Leitner et al. 2017)
utilisent un critére correspondant a 60% de la contrainte maximale. D’autres chercheurs (Aigner et al. 2019) ont
choisi 95%.

Les travaux de la littérature montrent que le choix du seuil n’est pas aisé a justifier par des considérations
microstructurales. On peut néanmoins penser que le seuil est étroitement lié a la population des défauts dans le
matériau.

100 X Oyx/Omax 100 X Oy /Omax

00 %

100,%

¢ Défaut critique ® Défaut critique

(a)
(b)
Figure 44 : Estimation du volume le plus contraint pour (a) un alliage contenant une forte densité de pores et
(b) un alliage contenant une faible densité de pores.

L’expérience montre qu’un alliage avec une grande densité des pores implique une plus grande facilité
d’amorgage dans une zone de forte concentration de contrainte. Pour ce type d’alliage, un volume fortement
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contraint de faible taille est plus adapté (V95%) comme [’atteste 1’exemple présenté a la Figure 44 .a). A
contrario, un alliage avec une faible densité de pores présente moins de chance d’avoir un amorgage dans la
zone de forte concentration de contrainte. Un volume fortement contraint est donc forcément plus grand (V60%)
car le défaut critique peut se situer loin de la zone de forte contrainte (Figure 44 .b).

Il semble donc que le choix du seuil doit étre justifié par une étude expérimentale adaptée. Ce travail sera conduit
au chapitre 4.

1.7.5. Synthese sur la prise en compte des effets de volume et de gradient de contrainte

L’effet de volume se caractérise donc par la chute de la résistance en fatigue quand la taille du volume sollicité
croit. Le gradient de contrainte considéré dans cette étude peut étre di au mode de chargement, comme en
flexion rotative ou plane, ou a la présence d’une entaille ou d’un accident géométrique. Il est souvent bénéfique
a la résistance en FGNC. Une synthése des méthodes proposées dans la littérature pour tenir compte de ces deux
effets, qui apparaissent souvent de maniere concomitante, est proposé au Tableau 4:

Tableau 4: Approches pour la prise de I’effet de volume et de gradient de contrainte :
Meéthode Effet de volume | Effet de gradient Commentaires
Point-Chaud X Surestime la tenue en fatigue
Prise en compte du gradient de
contrainte avec 1’introduction du
Weibull 1933 X X factel.lr d’homogéne.':is.ation de
contrainte Hm. Ne distingue pas
nécessairement effets propres a
la surface et au volume.
= Siebel / Stieler 1955
= Papadopoulos 1987
= Kuguel 1961: V95%
Volume le plus sollicité X X = Sonsino 2007: V90%
= Leitner 2017: V60%

Approches en gradient X

Neuber / Peterson 1955 X

Théorie de la distance critique
Taylor 2000 X q

La méthode du volume le plus sollicité nous semble prometteuse pour une étude conjointe de I’effet de volume
et de gradient de contrainte et pour la modélisation des résultats de fatigue. En effet, comme on a pu le montrer
Figure 37 et comme il est illustré Figure 45, cette méthode est capable de tenir compte a la fois des effets de
gradient de contrainte et de volume.
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Figure 45 : V80% dans trois cas de figure ; (a) entaille aigie avec fort gradient de contrainte et petit V80%, (b) entaille
moins aigie avec faible gradient de contrainte et V80% de taille intermédiaire (c) éprouvette lisse sans gradient de
contrainte et V80% de taille importante.

A partir de la Figure 45, on comprend que I’entaille vive avec un V80% de petite taille présente moins de chance
de contenir un défaut critique de grande taille, ce qui lui confere une meilleure résistance locale a la fatigue.

La méthode du volume le plus sollicité nous semble la plus adaptée pour une étude conjointe de I’effet de
volume et de gradient de contrainte et pour la modélisation des résultats en fatigue. Les principaux avantages
sont :

- Sacapacité a pouvoir considérer a la fois les résultats sur éprouvettes entaillées et lisses (Kuguel 1963).

- Des études comparatives menées par (Harkegard et Halleraker 2010) ont montré I’efficacité de cette
méthode par rapport aux autres méthodes (point-chaud, Peterson, Neuber, distance critique PM,
distance critique LM, gradient de contrainte et méthode de Weibull) dans la prédiction de la résistance
a la fatigue d’éprouvettes entaillées et lisses.

Cette méthode est également un moyen intéressant pour la prise en compte de la distribution en taille des défauts
contenus dans le volume le plus sollicité lors de la modélisation de 1’effet de volume, du gradient de contrainte
et de la dispersion comme discuté dans la section suivante.

1.8. Approches probabilistes

La prise en compte de la dispersion des résultats en fatigue est essentielle lors d’un dimensionnement fiabiliste
des composantes mécaniques. Dans le cas des alliages métalliques de fonderie, la résistance a la fatigue et sa
variabilité dépendent principalement des distributions de taille et de position des pores critiques a I’origine de
la rupture (Le 2016, Rotella et al. 2020). Les approches probabilistes qui considérent la population des défauts
comme source premiére de dispersion dans le phénomeéne de fatigue sont particulierement adaptées. Le critére
de fatigue alors utilisé peut faire intervenir une ou plusieurs caractéristiques de défaut (taille et/ou forme et/ou
localisation) , représentée par leur distribution statistique.

1.8.1. Concept du maillon le plus faible

La théorie de (Weibull 1961) reste de nos jours 1’outil de base pour interpréter I’effet d’échelle statistique, c’est-
a-dire expliquer comment la probabilité de rupture sous un chargement donné dépend de la taille de la structure.
Ce phénomeéne s’explique d’un point de vue statistique par I’augmentation de la probabilité de présence d’un «
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défaut » dans une piéce de dimension supérieure. (Mariotte 1686) a initié la théorie statistique de I’effet
d’échelle. Cela a été formalisé beaucoup plus tard par (Weibull 1961). Il a utilisé la théorie du maillon le plus
faible dans sa formulation en supposant les hypothéses suivantes :
1. Lastructure est considérée comme une juxtaposition d'éléments parfaitement indépendants du point
de vue de leur ruine.
2. Larupture de I'élément le plus faible entraine la ruine de la structure toute entiére.
3. L'interaction entre les maillons faibles (défauts) est négligée. Cette hypothese est vérifiée dans
certains cas pratiques si la distance moyenne entre les défauts est suffisamment grande par rapport
a la taille des défauts.

Weibull propose I’expression suivante pour la probabilité de rupture d’un élément de la structure :

Pro(0,Vy) = exp(—p(0) X Vy) eq. 1. 10
Avec
o—os\Y
= S >
#(0) = o ) powrozo, eq. I. 11
p(@) =0 pour o < g

Le choix d’une telle distribution pour la probabilité de rupture permet une transformation plus simple vers la
probabilité de rupture de toute la structure.

Dans cette relation, y est le module de Weibull, o, est le paramétre d’échelle et o est le seuil de la distribution.
On note qu’il y a une version de la méme distribution sans seuil o5 = 0.

Le modeéle développé par (Weibull 1961) permet de tenir compte des effets de volume et de dispersion. Il a été
étendu au domaine de la fatigue par (Freudenthal 1968; Schweiger et Heckel 1986). Afin de prendre en compte
les effets des hétérogénéités de contrainte, (Hild 1992) introduit la notion de volume effectif (Ver) défini a
I’équation (eq. I. 12). On note que cette formulation est plus intéressante, puisqu’on rencontre souvent une
combinaison des effets de volume et de gradient contrainte (eg. 1. 13).

Vs = J (=) av eq. 1. 12

Omax

OU Gypqx €St la contrainte maximale. Dans le cas d’un chargement homogéne, Ve=V.

Par la définition d’un volume de référence Vj, la résistance moyenne d’une structure de volume V et son écart-
type peuvent s’exprimer par :

. 1/y
3, = g, (V";f) r(i+ %) eq. I. 13

Sa dispersion est exprimée par 1’écart type (eq. |. 14)

S =a(e) " s 2 - P 1) eq. 1. 14

Vers

La dispersion relative est donnée par

5 JMe)-rasiy)
CV==—= =

DR AR

eqg. 1. 15

L’équation (eq. L. 13) tient compte de I’effet de volume. En effet, une résistance a la fatigue moyenne est
associée a un volume V, et plus la taille de celui-ci augmente, plus la résistance a la fatigue diminue. En plus
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de I’effet de volume, la dispersion, qui est souvent caractérisée par le coefficient de variation (i.e. le rapport de
1’écart type sur la moyenne) ne dépend que du module de Weibull y selon I’équation (eq. I. 15)

On note que le concept du maillon le plus faible est largement utilisée par plusieurs auteurs (Morel et Huyen
2008 ; Flaceliére 2004 ; Flaceliere et Morel 2004; Chantier-de lima 2000; Bomas et al. 1999). La probabilité de
rupture globale peut étre reliée a la probabilité de rupture locale de chaque lien élémentaire. Néanmoins, cette
approche présente quelques limitations quant a la prédiction de la résistance a la fatigue. En effet, (Beretta et al.
2005) ont utilisé le modele de Weibull afin de prédire le comportement en fatigue (d’aciers). Ils sont parvenus
a des valeurs estimées de résistance en moyenne et en dispersion plus faibles que les résultats expérimentaux.
D’aprés eux, cela peut provenir de la non prise en compte I’effet de la distance a la surface.

(Flaceliere and Morel 2004a) prennent en compte 1’effet prépondérant de la surface, car comme 1’expérience le
prouve, I’amorgage en fatigue se fait souvent au niveau de défauts surfaciques ou sub-surfacique. Ils proposent
une démarche similaire utilisant la surface la plus contrainte.

Afin de pallier le probléme lié¢ a I’effet de la distance du défaut par rapport a la surface, (Bomas et al. 1999)
utilisent le concept du plus faible maillon en le reliant a deux probabilités de rupture, 1’une pour les défauts de
surface et I’autre pour les défauts a ceeur. Dans cette approche, les probabilités de survie sont supposées suivre
une description de type de Weibull. Les défauts sont distribués de la méme fagon en volume et en surface. La
resistance a la fatigue pour un defaut surfacique est org et celle pour un amorcage en interne est notée
ary. opy est la contrainte équivalente de (Dang-Van 1973) et y est le module de Weibull. Selon les auteurs, il
est utile de décrire ces distributions avec la base 2 au lieu de e. La raison est que la limite de fatigue technique
est généralement définie comme la médiane de la limite de fatigue aléatoire et que les descriptions avec la base
2 rendent la médiane directement accessible.

1 9pv Y
g (@) s
P,(amorgage en surface) = 2 ~°° \fS eq. l. 16
, _VifV (GD_V> av
P,(amorgage en interne) =2 "° \°/V eq. 1. 17
La probabilité de survie est alors
P, = P,(amorgage en surface) X P;(amorgage en interne) eq. 1. 18

La démarche de modélisation a été validée en utilisant des données des essais de fatigue (R=-1), pour différents
modes de chargement (traction-compression, torsion et flexion rotative) sur un acier SAE 52100. L'application
de cette méthode fournit de bonnes prévisions des limites d'endurance mesurées et montre que l'effet d’entaille
dans cet acier est un effet d’échelle statistique.

1.8.2. Méthodes expérimentales de prédiction des défauts extrémes

Dans cette section on présente les méthodes basées sur la prédiction de la taille maximale de défaut contenue
dans un volume a partir de mesures expérimentales. Ces méthodes se composent de trois étapes :

- Etablissement de la distribution des défauts extrémes a 1’aide d’analyses métallographiques
- Prédiction de la taille maximale de défaut contenue dans un volume donné
- Estimation de la résistance moyenne correspondante a la taille du défaut estimée

Dans 1’établissement de la distribution des défauts extrémes, (Yukitaka Murakami 1991) a proposé une
méthodologie expérimentale. L’estimation de la résistance moyenne se fait en utilisant 1’une des formules
présentées a la section 1.5
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e Meéthodologie de Murakami

La méthodologie de caractérisation de la distribution des valeurs extrémes de la taille de pore est relative a une
surface Sp. Selon Murakami, cette distribution suit la loi de Gumbel dont la fonction de répartition est exprimée
dans (eq. I. 19).

F(\/M) = exp {—exp (@)} eq. 1. 19

Les paramétres p et 3 correspondent aux parametres de position et d’échelle de la loi de Gumbel. Afin d’estimer
la probabilité de la présence d’un pore de taille maximale dans un volume V donnée, Murakami a utilisé la
notion de période de retour, T. L’auteur a supposé que la fonction de répartition de 1a probabilité de présence

de la taille de pore maximale VArea,,,, relative a la surface S, F(VArea,,,,) est déterminée par I’expression

F(\/Areamax) =2 eq. 1. 20

N S
ouT=—
So

Et dans le cas d’un volume, Murakami étend cette formule V. =h X S etT = Vltel que:
0

h = (ijl,n \‘Areamax,j)/n €q. .21

avec n le nombre d’observations.
La taille du plus grand pore présent sur la surface S (ou le volume V) peut étre calculée a ’aide des équations

yr = —In|-in (=) eq. 1. 22

JVAreama = U+ Byr eq. . 23

avec yr variable réduite.
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Figure 46 : Exemple d’utilisation de la méthode de (Murakami 1991) dans la prédiction de la taille maximale
de défaut contenu dans un volume donné (Osmond et al. 2018a). En tenant compte de 1’effet de surface (en
couleur bleu) et sans tenir compte de ’effet de surface (couleur rouge).
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e Méthodologie de Makkonen
Critiqués par (Makkonen, 2014), I’utilisation de la période de retour T présente certains limites :

- Les équations (eq. I. 21 et 22) ne présentent pas de solution pour y quand T < 1.
- Quand T est proche de I’unité, T=1.1 par exemple, les équations (eq. I. 21 et 22) conduisent a :

JAT€ay = 1+ Byr = = In(=In[=]) p = u—0.88p eq. I. 24

Les parametres p et 3 correspondent aux parametres de position et d’échelle de la loi de Gumbel.

Cette constatation signifie qu’avec une trés faible correction de surface, la taille de pore maximale prédite
relative a la surface S est plus faible que celle relative a la surface S, et ceci méme si S > S,. Ce résultat n’est

pas logique.

(Makkonen, 2014) suppose que la fonction de répartition de la taille du pore le plus grand /Area,,,, dans le
volume de controle Vo = h x Sq suit une loi de Gumbel :

F(\JAreamay, Vo ) = exp {—exp (_(— W)} eq. 1. 25

Les parameétres p et B correspondent aux parametres de position et d’échelle de la loi de Gumbel. En utilisant la
méthode du maillon le plus faible, Makkonen arrive a I’expression suivante qui présente la fonction de

répartition de la taille du pore le plus grand \/Area,, o, dans le volume V.

_ |4 —(JAreamax—n)
F(JAreanq,, V) = exp {— 7, €xP <#>} eq. |. 26
La taille moyenne du plus grand défaut présent dans le volume V peut étre obtenue en considérant, pour la
distribution de Gumbel, la valeur quantile de 0,57.

JArea, .. =1 —Bln (—Vloln (0.57)) eq. . 27

Cette approche a été utilisé par (Le 2016 et Osmond et al. 2018) dans le cas de deux alliages d’aluminium de
fonderie. Elle donne une bonne estimation de la moyenne pour les deux alliages.
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Figure 47 : Exemple d’utilisation de la méthode de (L. Makkonen, Rabb, and Tikanméki 2014) dans la
prédiction de la taille maximale de défaut contenu dans un volume donné pour deux alliages d’aluminium de
fonderie (Osmond et al. 2018a)
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1.8.3. Approches basees sur la méthode de Monte-Carlo

Une autre méthode pour tenir compte de la population de défauts est celle de Monte-Carlo. Cette démarche
consiste a faire de multiples tirages aléatoires, et a simuler pour chaque réalisation la résistance de la piéce
(structure). Elle consiste a définir un certain nombre de variables aléatoires caractéristiques, a titre d’exemple,
la taille et la position spatiale des pores. Plusieurs chercheurs ont utilisé cette technique pour une modélisation
probabiliste (Wilson 2017 ; Romano et al. 2019 ; Romano et al. 2019).

Dans la suite, nous allons détailler des travaux qui se basent sur la méthode de Monte-Carlo pour la modélisation
de comportement statistique de la fatigue mécanique. C’est la méme approche qui sera adaptée dans ce travail
de these.

e Formulation numérique

Grace a sa simplicité et a sa flexibilité, plusieurs chercheurs se sont intéressés a I’utilisation de la méthode de
Monte-Carlo dans le développement d’une démarche probabiliste. (Romano et al. 2019) ont proposé une
modélisation basée sur la théorie du maillon le plus faible combinée avec la méthode de Monte Carlo. Le schéma
de modélisation est présenté a la Figure 48.

Applied
e[| Critical defect size
I Element volume Statistics of Distribution of Elemel;ﬂh?'lum - w‘;“lal'f“ - Fallcompu::rm
I —+ maximum defect in probability L. et s ty
I Defect distribution excremes each finite element

Figure 48: Schéma de la démarche probabiliste basée sur la méthode du maillon le plus faible dans les travaux
de (Romano et al. 2018).

Ce schéma peut étre résumé par les étapes suivantes :

- Une subdivision de la structure en un ensemble d’éléments.

- Génération de la population de défauts en utilisant la loi de Poisson pour la distribution spatiale (Chandran
2005). La taille du défaut est définie par le paramétre de Murakami v/Aire, en utilisant les données de
tomographie.

- Extraction des plus gros défauts dans chaque élément.

- Connaissant le chargement appliqué sur I’élément, estimation de la taille du défaut critique (vVAire,,) a ne
pas dépasser pour rester dans le domaine de sécurité. Par la suite une estimation de la fiabilité de 1’¢lément
est faite, en comparant la distribution des plus gros défauts contenus dans 1’élément a cette taille de défaut
critique

- Lathéorie du maillon le plus faible est finalement appliquée pour estimer la fiabilité de toute la structure
en connaissant celle de chaque élément de volume.

- Ces étapes sont répétées plusieurs fois et une analyse statistique de la moyenne et de la dispersion est
menée.

Dans le cas d’un chargement non uniforme dans la structure, les auteurs supposent que le chargement est
constant dans chaque élément. 11 est alors possible de tenir compte de I’effet de gradient de contrainte. (Romano
etal. 2019) utilisent la formule de Murakami (Murakami 1991) modifiée par I’introduction de la constante d’El-
Haddad (El Haddad et al. 1979), lors du passage de la distribution de la taille des défauts & la distribution en
contrainte.
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- AKep

2p = eq. l. 27
Y |n(VAire+VAire,)

2
ou Vdire, = %(A:t“) est la constante d’El-Haddad. vAire, a été estimée a 38 um. La démarche a été

0
appliquée a un alliage Al-Si issu du procédé de fabrication additive du procédé SLM (Selective Laser Melting).

Il est possible d’envisager le cas ou le défaut le plus critique n’est pas forcément celui de plus grande taille grace
a la prise en compte d’un volume de sous-couche (Figure 49).

@ ih

(v)
Figure 49 : Prise en compte de I’effet de la distance a la surface (Romano et al. 2019)

Cette approche peut également étre appliquée pour estimer la probabilité de rupture des structures avec des
géométrie complexes contenant des entailles et contenant des gradients de contrainte.
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Figure 50 : Calcul de la probabilité de défaillance par simulations MC: (a) schémas de la plaque avec un trou;
(b) exemple de défauts échantillonnés dans une simulation; défauts critiques obtenus par 100 simulations avec
(c) une faible contrainte appliquée et une densité de défauts élevée ou (d) une contrainte appliquée élevée et
une faible densité de défauts (Romano et al. 2019).

La démarche a été étendue pour la prédiction du nombre de cycles a rupture des pieces et structures issues des
procédés de fabrication additive. La démarche a été validée sur des structures réelles et donne des résultats
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numériques en accord avec les résultats expérimentaux. Par contre, cette démarche n’a pas été utilisée pour
I’analyse de I’effet de volume et de gradient de contrainte ou I’estimation du VER en fatigue.

o Formulation théorique

(X. Zhu et al. 2007) ont proposé un modele basé sur la probabilité conditionnelle et la simulation de Monte-
Carlo dans le but de prédire le comportement en fatigue d’un alliage d’aluminium de fonderie W319-T7 en
connaissant les caractéristiques de la population de défauts. Dans leurs travaux, la population de défauts est
supposee suivre une loi Log-normale. Les principales caractéristiques sont :

Specimen surface (5)

l Intenor

otz 1.6, surface pore;

aft = 1.6, interior pore.

Figure 51 : Schéma des pores de surface (x/t > 1,6) et internes ou en subsurface (x/t <1,6) ; x représente la
taille des pores (diamétre) et t la distance du centre des pores a la surface de I'échantillon (S). Le volume de
I'échantillon est V. Pore A : pore de surface éloigné de la surface (1,6 <x/t <2,0), pore B : pore de surface
coupant la surface (x/t> 2,0), pore C : pore de surface tangent a la surface (x/t = 2,0), et pore D : pore intérieur
(x/t <1,6) (Yi et al. 2007b).

- densité des pores par unité de volume : ny

- volume de I’échantillon : V

- surface de I’échantillon : S

- diamétre équivalent du défaut numérique : x

La densité de population de défauts est supposée suivre une loi log-normale

f(x) =mexp (—%) eq. I. 28
La population de défauts est exprimée par la fonction de répartition
F(o) = [™ f(x)dx eq. 1. 29
Le nombre total des pores contenu dans le volume Nt est :
Ny =n,V eqg. 1. 30
On suppose que la résistance a la fatigue estimée pour un nombre de cycles de 108 est :
T, = —okth . S eq. I. 31

b=y nVAire  QVmx

ou VAire est le paramétre du Murakami et x est le diamétre équivalent du pore, pour un défaut de surface
Y=0.65 (Q=0.61, et pour un défaut interne Y=0.5 (Q=0.47).
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Amorcage d’une fissure a partir d’un défaut interne

Dans le cas d’un chargement cyclique, le facteur d’intensité de contrainte pour une fissure amorcant a partir
d’un pore de diamétre équivalent x est estimé par la formule proposée par Murakami.

AK;(x) = Qo,Vrx eq. l. 32
ou g, est I’amplitude de contrainte appliquée.

En se basant sur la théorie du plus faible maillon, il est prévu que la résistance a la fatigue dépend du pore avec
le facteur d’intensité de contrainte maximum dans I’éprouvette.

La probabilité qu'un pore intérieur (de diamétre x) amorce la fissure principale doit étre égale au produit de la
probabilité de son existence dans I'échantillon P;(x), de la probabilité de I'absence de tout pore de diamétre
supérieur a x, P,(x), et de la probabilité de ne pas trouver de pores situés a la surface de I'échantillon avec un
facteur d'intensité de contrainte plus élevée que celui qui correspond au pore de diametre X, P;(x). Pour
I’estimation de ces probabilités, les auteurs ont défini le nombre de pores internes Ni et le nombre de pores de
surface Ns. lls peuvent étre approchés par :

N; = (1 —gx(S/V))nVV eq. . 33

Ny = (gx(S/V))nVV eq. |. 34

Selon eux, la probabilité de trouver un pore intérieur de diametre x — x + dx est :

P (x) = N, (1 — gx(s/v)) f(x)dx = N;f(x)dx eq. 1. 35

tandis que la probabilité de ne pas trouver de pore supérieur a x doit étre égale a :

Py(x) =1—-N;(1—-F(x)) eq. 1. 36
La probabilité de ne pas trouver de pore situé a la surface de I'échantillon avec un facteur d'intensité de contrainte
plus élevée que celui de défaut de diameétre X est supposée égale a :

P = Ne (33(5/y)) 90 = Mg (o) eq. .37

ou g(x) = F(Ax) et A=0.77 est un parameétre determiné par le rapport du facteur de forme pour les fissures
amorcant de l'intérieur (Q = 0,47) et des pores de surface (Q = 0,61). Par conséquent, la probabilité qu'un pore
intérieur (de diamétre x) amorce une fissure dominante doit étre égale a :

qi(x) = NgN;g(x)f(x)[1 — Nl-(l — F(x))]dx eq. I. 38
Amorcage d’une fissure a partir d’un défaut de surface

Dans ce cas, la probabilité qu'un pore de surface amorce une fissure principale doit étre égale au produit de sa
probabilité d'exister dans la région de surface et de la probabilité de ne pas trouver de pore plus grand que x
dans la région de surface, et la probabilité de ne pas trouver de pores intérieurs possédant un facteur d'intensité
de contrainte plus élevé (désigné par h (x)).

Par similitude, la probabilité qu'un pore de surface (de diameétre x) amorce une fissure principale doit étre égale
a:

45(0) = NiNR(F ([ 1 — Ny(1 — F ()] dx eq.1.39
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ol h(x) = F(A %) .
Donc la probabilité de rupture est la somme des deux probabilités. Elle représente la densité des pores extrémes.
q(x) = qi(x) + qs(x) eq. I. 40

q(x) = NsN;g(x)f (x)[1 — N;(1 — F(x))]dx + N;Nsh(x)f (x)[1 — Ng(1 — F(x))]dx  eq.1.41

Les chercheurs ont utilisé une résolution numérique de 1’équation de g(x) en utilisant la méthode de Monte-

Carlo.
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Figure 52 : Graphes simulés de g (x) en fonction de la taille des pores, x. Le terme dc est la taille
minimale des pores en dessous de laquelle les petits pores n'ont aucune chance d'amorcer une fissure
dominante, (a) q (x) > 0 dans la gamme de taille de pore simulée (25 a 360 um), ce qui signifie que tous
les pores ont la possibilité d'amorcer une fissure dominante et (b) g (x) = 0, lorsque x < dc = 175 pm,
suggérant que seuls les pores de plus de 175 um ont la possibilité d'amorcer une fissure dominante (Yi et

al. 2007b).

Les résultats présentés a la Figure 52 ont été obtenus pour deux populations de défauts qui ont la méme
distribution en taille mais deux densités différentes. Une faible densité (nv=0.01mm) pour laquelle il peut y
avoir des défauts critiques de taille 25 um a I’origine de fissures, et une densité élevée nv=1mm3, pour laquelle
les défauts extrémes peuvent avoir une taille supérieure a 175 um. Autrement dit, la taille des défauts critiques

augmente quand la densité des pores augmente.
Les auteurs ont utilisé¢ cette démarche pour 1’analyse des effets d’autres parameétres sur la réponse en fatigue.
Les étapes de la procédure de Monte-Carlo sont les suivantes :

Pour une éprouvette d’une géométrie donnée, un certain nombre de pores est généré dans le volume
de maniére aléatoire. Ce nombre est une caractéristique du matériau par unité de volume.

Selon la position du défaut (défaut interne ou surfacique), et sa taille, un calcul de facteur d’intensité
de contrainte de toute la population de défauts avec la formule de eq. I. 32 est fait.

Identification du défaut le plus critique représentant AK; ;a5
Calcul de la résistance a la fatigue correspondante en utilisant la formule de 1’eq. 1. 31
Répéter les étapes de (1) a (4) jusqu’a ce que le nombre d’éprouvettes N, Soit atteint.
Une analyse statistique des tendances, moyenne et dispersion est finalement menée

1.

o ok~ w

Le modéle a été appliqué pour la prédiction de la résistance a la fatigue de I’alliage W319 d’aluminium de
fonderie. Les prédictions en taille des défauts critiques et de la résistance a la fatigue sont en accord avec celles

mesuréees expérimentalement.
Les auteurs ont également essayé de comprendre I’effet de différents parametres matériaux issus de procédés

de fonderie :
Caractéristiques de la population de défauts (la moyenne et la dispersion)
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- Densité des pores par unité de volume ny
- Volume de spécimen numérique V.

Les plages de variabilité de ces parametres sont présentées au Tableau 5 :

Tableau 5: Paramétres de la population de pores et volume sollicité utilisés dans la modélisation probabiliste.

Porosity Population

Mumber Density, me, mm

Mean Value, pp, pm

Standard Deviation, Ln (m,)°

Sample Volume, mm”™

Range: 0.1 to 20

50
50
50

&0
Range: 30 to 500
&0
B0

27740

167250

Range: 0.05 to 1.10
27740

204

204

204
Range: 30 1o 5000

Pour une premiére analyse, les auteurs ont essayé de comprendre 1’effet de la taille moyenne des défauts

contenus dans le matériau en gardant les autres paramétres constants (nv et la dispersion).
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Figure 53 : Influence de la taille moyenne supposée des pores sur la résistance a la fatigue prévue, indiquant a
la fois (a) la valeur moyenne et (b) I'écart type prévu obtenus en utilisant la simulation de Monte-Carlo pour
trois populations de porosité différentes (Yi et al. 2007b).

A partir des résultats sur la Figure 53, on constate que la résistance a la fatigue moyenne et sa dispersion chutent
quand la taille moyenne des défauts augmente (Figure 53 a). Il apparait également que la résistance a la fatigue
moyenne et sa dispersion chutent quand la densité des défauts augmente (Figure 53 b).

Les auteurs ont alors procédé a la validation de leur modele en utilisant des résultats d’essais sur des alliages
d’Aluminium de fonderie. Les résultats des essais de fatigue et les parameétres matériaux sont présentés au
Tableau 6 et sur la Figure 54.

Tableau 6: estimation des caractéristiques de la population de pores pour un alliage d'aluminium de fonderie W319 calculées en se
basant sur des données métallographiques par (Boileau 2001) et Simulation de Monte-Carlo.

Simulated

Fatgue
Log-Mormal Log-Normal Strength at
(2-I3) (3t Runcut _ 10 Cuecles

i Stress at 107

SDAS, um Hizg F2p Hsp T3p My, MM Cycles, MPa* By Ty
23 226 1021 237 12/21 0 827 82 9.8
70 378 12/54 527 3,75 50 51.7 43 22
100 376 2463 67.7 43111 100 41.3 2 £l
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Figure 54 : Comparaison de la population de porosité générée a I'aide de simulations Monte-Carlo avec des
mesures a la fois de métallographie (2-D) et de fractographie (3-D) pour l'alliage d'aluminium moulé W319
(Boileau 2001) : (a) temps de solidification 0,7 min, A2 = 23 um ; (b) temps de solidification 16,1 min, A2 =

70 um ; (A2 dans la légende des figures représente la valeur de SDAS) (Yi et al. 2007b).

Comme on peut le constater sur la Figure 55, la démarche probabiliste proposée est capable de prédire avec
certitude les distributions des défauts critiques mesurés en 3D pour différents alliages analysés.
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Figure 55 : Comparaison de la population de porosité estimé et celle mesurée expérimentalement.

La prédiction des défauts critiques a donné des défauts de petite taille en comparaison de ceux mesurés
expérimentalement. La densité de pores a été ajustée afin de trouver celle qui donne la meilleure estimation
(Figure 55). Cependant, cette sous-estimation de la taille des pores critique peut-étre due a une erreur dans
I’estimation de la distribution des défauts contenus dans le matériau, surtout que cette estimation est basée sur
des mesures faites en 2D.
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Figure 56 : Confrontation expérience modélisation pour la prédiction de la résistance a la fatigue de différents

alliages d’Al-Si de fonderie (Yi et al. 2007b).

Les auteurs sont parvenus a prédire le comportement probabiliste de quelques alliages d’aluminium de fonderie
avec précision (Figure 56 et Tableau 6). On remarque également, sur la Figure 56, 1’effet de SDAS. En effet,
une faible valeur de SDAS donne une résistance plus élevée. Ceci est dii au fait qu’il y a une corrélation entre
la taille de SDAS et la taille des retassures (Boileau et Allison 2001). Une valeur de SDAS élevée entraine une
taille des pores élevés, sauf si le matériau a subi un traitement CIC.

La démarche des chercheurs présente quelques limitations :

La formule (eq. L. 31) est plutdt adaptée pour les défauts d’une taille supérieure a 1000 pm.

La distribution des pores en 3D a été approchée a partir des mesures effectuées en 2D.

La densité en 3D des pores a été également approchée a partir des mesures effectuées en 2D.

Cette approche a été utilisée pour prédire les effets de volume pour des éprouvettes lisses sans présence

d’effet de gradient de contrainte.

La notion de Volume Elémentaire Représentatif n’est pas abordée.

Il y a des fortes hypothéses sur les deux fonctions g(x) et h(x). Selon les chercheurs, il est presque

impossible d'obtenir une expression explicite pour ces deux probabilités.

Ce formalisme théorique est basé sur plusieurs approximations notamment la supposition que puisque
x <« V13, le volume dans lequel le pore est défini comme un pore de surface devrait étre d'environ 5/8 xS

en se référant a la Figure 51. Cette estimation reste valable pour des géométries simples et n’est plus adaptée
pour des géométries avec des entailles.

1.8.4. Syntheéses sur les modéles probabilistes

Dans cette section, différents modéles probabilistes ont été présentes.

e Pour les méthodes basées sur la méthode du maillon le plus faible développée initialement par (Weibull
1961), les travaux de la littérature montrent que 1’hypothése du maillon le plus faible donne des
estimations inférieures a celles observées expérimentalement car elle ne permet pas de tenir compte de
I’effet de la surface (Beretta et al. 1995). (Bomas et al. 1999) proposent une amélioration en définissant
deux probabilités de rupture différentes (surfacique et interne).

e Certaines méthodes se basent sur la statistique des extrémes a partir des observations métallographiques
développées initialement par (Murakami 1991). (Makkonen 2001) propose d’améliorer cette approche.

e Des méthodes de type Monte-Carlo sont utilisées pour prédire la statistique des défauts extrémes et par

la suite celle de la résistance a la fatigue. (Yi et al. 2007b) ont développé un formalisme théorique de la
méthode de Monte-Carlo et (Romano et al. 2019 ; Romano et al. 2018) ont proposé une approche
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numeérique. La démarche de (Yi et al. 2007b) présente plusieurs inconvénients. Quant a la démarche
proposée par (Romano et al. 2019 ; Romano et al. 2018) elle est plus flexible et adaptable a des
géométries complexes. Il reste a noter qu’elle n’a pour le moment pas été utilisée pour la prédiction des
effets de volume. On peut également dire que la méthode de Monte-Carlo constitue un moyen plus sir
et plus flexible pour I’évaluation de la probabilité de rupture, méme si elle présente 1’inconvénient d’étre
codteuse en temps de calcul, surtout pour des composants avec une faible probabilité de défaillance. En
effet, pour une probabilité de rupture de 10~™, il faut réaliser entre 10™*2 et 10™*3 tirage (Fahsi 2009).
Toutefois ce dernier obstacle tend & disparaitre compte tenu de 1’augmentation rapide et continu des
puissances et des capacités de calcul.

On rappelle enfin que le passage de la distribution des pores critiques a la distribution de résistance peut étre
assuré de trois manieres différentes :

- Les critéres empiriques développés dans les travaux de Murakami et Endo, qui sont valables pour les
défauts de petite taille (Murakami 1991 ; Murakami et Endo 1994).

- Les critéres développés dans le cadre de la mécanique linéaire de la rupture, quand la taille des défauts
est relativement grande.

- Le critere faisant intervenir la constante d’El Haddad, qui présente 1’avantage d’étre valable pour les
défauts de petite taille et de grande taille (EI Haddad 1979).

1.9. Syntheése et conclusion du chapitre de I’Etat de I’art

Les alliages Al-Si de fonderie présentent des propriétés intéressantes. Ceci justifie leurs utilisations dans
différents domaines industriels ou les piéces peuvent étre sollicitées en statique ou fatigue mécanique. Les
procédés de fabrication de fonderie induisent des défauts (retassure, pore gazeux, film d’oxyde, ...) qui affectent
de maniére importante la tenue en fatigue. Si ces piéces sont sollicitées en FGNC, I’expérience montre que
’origine de rupture de ces piéces est principalement un défaut proche de la surface libre.

Les propriétés de résistance en FGNC de ces alliages dépendent donc des caractéristiques de défaut a I’origine
de I’amorcage :

- taille de défaut : plusieurs chercheurs ont montré que la résistance a la fatigue des alliages a défaut chute en
fonction de la taille de défaut (Rotella et al. 2020 ; Rotella 2017 ; Murakami et Endo 1994 ; Romano et al.
2018).

- distance par rapport a la surface : I’expérience montre que pour les échantillons avec un amorgage en interne
la résistance a la fatigue est supérieure a d’autres pieéces avec un amorgage en surface pour la méme taille
de défaut (Murakami et Endo 1994 ; Murakami 1991 ; Rotella 2017).

- forme de défaut : différents chercheurs ont montré que la forme du défaut est un facteur qui peut étre
consideré du second ordre.

- type de défaut : selon (Murakami 1991) ce qui compte est la taille de défaut qui est interprétée par le

paramétre v aire et pas sa nature ni sa forme. (Fajoui et al. 2018 ; Ben Ahmed et al. 2019) montrent que

pour un alliage d’Al-Si, des oxydes et des pores de méme taille en termes de vaire conduisent a une
résistance similaire en fatigue.

En résumé, la taille du défaut est un paramétre du premier ordre et sa localisation par rapport a la surface libre
est également trés importante. Le type et la forme du défaut sont deux paramétres qui n’ont pas un effet notable
en FGNC.

La statistique associée a ces deux paramétres conduit a I’apparition de différents phénoménes en fatigue a grand
nombre de cycles :
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e L’effet de volume se manifeste par une chute de la résistance en fatigue quand le volume fortement contraint
augmente. Ceci est expliqué par le fait que la probabilité de trouver un défaut critique est élevée pour des
volumes plus grands.

o L’effet de gradient de contrainte se manifeste par une augmentation de la résistance en fatigue quand le
gradient de contrainte augmente. Le gradient de contrainte correspond a une hétérogénéité de la distribution
des contraintes dans la structure. Cette hétérogénéité peut étre due a 1’existence d’une discontinuité dans la
structure (entaille, défaut, ...) ou au chargement (flexion rotative, flexion plane, ...). On dit que le gradient
a un effet bénéfique sur la résistance en fatigue.

o La dispersion. Cette caractéristique est trés importante car Groupe PSA utilise la méthode Contrainte-
Résistance dans sa démarche de dimensionnement fiabiliste. Peu de travaux se sont attachés a corréler les
propriétés de la distribution des défauts présents dans le matériau (distribution en taille et distribution
spatiale) avec le degré de présence de I’effet de volume et de gradient de contrainte ainsi qu’a la dispersion.

Plusieurs questions se posent alors :

- Comment la taille moyenne des défauts présents dans le matériau affecte la résistance en fatigue,
I’intensité des effets de volume et de gradient de contrainte et la dispersion ?

- Comment la distribution spatiale (densité) des pores affecte la résistance en fatigue, I’intensité des
effets de volume et de gradient de contrainte et la dispersion ?

Dans ce travail de these, la méthode du volume le plus contraint est adoptée pour une analyse conjointe des
effets de volume et de gradient de contrainte qui se présentent dans les alliages Al-Si de fonderie.

L’hypothése dans ce travail de thése est que la dispersion est supposée étre issue a 100% de la variabilité en
taille des défauts a I’origine de I’amorgage et implicitement a la population des défauts dans le matériau.

Le passage de la taille des défauts a la résistance correspondante est évalué en utilisant la loi de Murakami
identifiée a partir du diagramme de Kitagawa-Takahashi construit d’aprés les résultats expérimentaux.

Pour ce qui est de la démarche probabiliste a entreprendre, la méthode de Monte-Carlo sera utilisée pour rendre
compte le plus fidelement possible du lien entre population de défauts et résistance en fatigue. Il s’agira
également de modéliser par ce biais les effets de volume.
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CHAPITRE 2

2. MATERIAUX ET METHODES EXPERIMENTALES

2.1. Introduction
Dans ce chapitre, une caractérisation de la microstructure des matériaux étudiés sera tout d’abord abordée. Puis,
on montrera I’ensemble des outils expérimentaux qui sera mis en ceuvre pour la campagne expérimentale, en
particulier, pour 1’étude du comportement en FGNC du matériau et des mécanismes d’amorcgage. Enfin, la
technique de tomographie aux rayons X sera utilisée a la fois pour caractériser la population des défauts et pour
des observations post mortem afin de localiser les défauts conduisant a I’amorgage des fissures principales.

2.2. Matériaux

Dans le but d’étudier le role des hétérogénéités microstructurales (pores) sur les effets d’échelle et de gradient
de contrainte ainsi que sur la dispersion, deux nuances d’alliage d’aluminium de fonderie ont été utilisées. Dans
la suite, une présentation détaillée de ces nuances, que nous avons dénommées nuance A et nuance B, va étre
proposeée.

Nuance A
Il s’agit d’un alliage AISi7Cu05Mg03 de premiere fusion et de composition indiquée dans le tableau ci-dessous.

Tableau 7 : Composition chimique de ’alliage AISi7Cu0.5Mg0.3

Elément Si Cu Mg Zn Mn Ni Ti Pb Fe Sn
% en 6,5- 0,4- 0,28- 0,08-
masse 75 0.6 0.4 <0,10 <0,10 <0,05 0.2 <0,05 <0,20 <0,05

Dans le cadre de cette étude, cet alliage est coulé en coquille par gravité dans un moule de culasse. Un traitement
thermique complet T7 est ensuite appliqué afin de conférer les propriétés adaptées. Les étapes du traitement
sont :

Mise en solution a 535-540°C pendant 5 heures
Trempe a I’eau a une température de 60 a 70°C
Revenu a 200°C pendant 5 heures
Refroidissement a la température ambiante.

o O O O

Le procédé de moulage en coquille par gravité est présenté a la Figure 57. L’avantage de ce procédé est
principalement 1’obtention des piéces de bonne qualité avec une faible présence des pores.

A S

Figure 57: Procédé de moulage en coquille par graviteé.
Nuance B

La nuance B est un alliage AlSi7Mg03 de premiére fusion et de composition chimique indiqué dans le tableau
ci-dessous.
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Tableau 8 : Composition chimique de I’alliage A1Si7Mg0.3

Elément Si Cu Mg Zn Mn Ni Ti Pb Fe Sn
% en 6,5- 0,28- 0,08-
masse 75 <0,10 0.4 <0,10 <0,10 <0,05 0.2 <0,05 <0,20 <0,05

Dans le cadre de cette étude, il est coulé par le procédé de modele perdu (PMP) sous la forme d’une plaque et
suivi d’un traitement thermique complet T7 dont les conditions sont identiques a celles utilisées pour la nuance
A. les étapes d’élaboration des plagques sont :

1. Réalisation des maquettes en polystyréne et assemblage pour former une grappe [Figure 58 (a)].

2. Poteyage : cette opération assure 1’étanchéité en métal liquide du modeéle. La difficulté est ici d’adopter un
poteyage assurant ’imperméabilité en métal liquide et la perméabilité au gaz afin d’évacuer au maximum
le gaz généré par la sublimation du polystyréne.

3. Moulage : la grappe est plongée dans une cuve puis celle-ci est remplie de sable.

4. Coulée : le métal liquide est versé par le haut du descendant. Le contact de celui-ci avec le polystyréne
provoque la sublimation de ce dernier. Les dimensions de la plaque ainsi que les positions de prélévement
d’éprouvettes sont présentées en Figure 58 (b).

Alimentation en coulée

Descendant
fr T 1

. L 1
E

Plaques (" 8 ]
E ‘ ZSmn]r 100 mm
o
w

@) (b)
Figure 58: a) Grappe de coulée des plaques PMP permettant la coulée de 4 plaques simultanément, b)
dimensions de plaque ainsi que positions de prélévement d’éprouvettes.

Microstructure et propriétés mécaniques

Les deux alliages présentent des microstructures typiques des alliages d’aluminium de fonderie
hypoeutectoides. La Figure 59 met en évidence les hétérogénéités microstructurales de ces deux nuances.

i 0
T

Aluminury matrix .
< « >

(oS 100 e VY ¢ AR LA T J  400um

Figure 59: Microstructure de I'alliage (a) A (AISi7Cu05Mg03 - T7), (b) B (AISiTMgO3 - T7)

Les travaux précédents de (V. D. Le 2016b) et (Koutiri 2011b) ont permis la caractérisation de différentes
propriétés de ces deux nuances. La synthése de ces travaux de caractérisation est présentée dans le Tableau 9.
Le chapitre 4 présente en détails la caractérisation de la population de défauts en termes de taille et de
distribution spatiale.
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Tableau 9: Propriétés des alliages d’aluminium de fonderie étudiés

Grade Nuance A Nuance B
Désignation AISi7Cu05Mg03 - T7 AISi7Mg03 - T7
Procédé Coquille par gravité PMP
Traitement thermique T7 T7
SDAS (um) 42+10 77+19
Module d’Young E (GPa) 7746 (Koutiri 2011b) 68+5 (Koutiri 2011b)
Limite d’élasticité oy 50, (MPa) 26012 24015
Résistance mécanique a,, (MPa) 30444 25146
Allongement A (%) 4.7%1.2 0.8+0.1
Porosité (%) 0.03 0.28
Micro-dureté (Hv25Gr) 115 100

2.3. Campagne d’essais mécaniques

On rappelle que, pour I’étude proposée ici, il s’agira d’étudier les problemes de dispersion ainsi que des
conditions optimales de passage de I’élément de volume a la structure (effet de gradient de contrainte, effet de
volume) en fatigue a grand nombre de cycles. Pour cela un programme expérimental précis est mis en place. Il
comprend des essais mécaniques, des observations des mécanismes d’amorgage et I’utilisation de techniques de
caractérisation ad hoc (en particulier la tomographie RX).

Les essais de fatigue a grand nombre de cycles sont conduits pour un seul mode de chargement. Il s’agit d’un
chargement uni-axial en traction avec deux types d’éprouvettes. Des éprouvettes lisses pour la caractérisation
de I’effet de volume et des éprouvettes entaillées pour la caractérisation de I’effet de gradient de contrainte. Le
rapport de charge est fixé a R=0.1, permettant d’éviter les problémes de flambement. Comme ont pu le montrer
les travaux de Koutiri 2011, cette condition de sollicitations assure 1’obtention d’un mode d’endommagement
similaire a celui rencontré pour des conditions de sollicitations au plus proche de celles présentes sur la culasse,
caractérisées par une forte moyenne et un fort taux de baixialité.

Dans la suite, une présentation des moyens et des protocoles expérimentaux sont proposées.
2.3.1. Eprouvettes

A partir des deux nuances, différentes géométries et tailles d’éprouvettes ont été prélevées. Les géométries sont
définies a la Figure 60 et Figure 61. Deux grandes familles d’éprouvettes ont été utilisées :

- des éprouvettes sans entailles avec trois volumes (V1, V2 et V3)

- et des éprouvettes entaillées avec deux rayons d’entailles différents (VN1 et VN2).

16D+
S

(o] il COUPE C-C
COUPE A-A COUPE B-B
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A A B B

) S Y - S A A S

Figure 60: Geométries des éprouvettes lisses
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Figure 61: éprouvette entaillée pour un volume sollicité plus petit.

I est évident que lors des sollicitations mécaniques, la totalit¢ du volume de I’éprouvette n’est pas actif. Un
critére basé sur le volume le plus contraint de 80% est donc utilisé. L’estimation de ces volumes pour les
différentes éprouvettes est faite a I’aide d’un calcul EF [Figure 62, Figure 63 et Figure 64]. Le choix d’un niveau
de 80% de la contrainte maximale est justifié au chapitre 4.

A: Structure statique
Contrainte normale

Type: Contrainte normale{fxe ¥) A Structure statique

Unité: MPa Contrainte nomale
Systeme de coordonnées global E:::: f::""" rormale(Ace Y)
Temps: 1 Systéme de coordonnées global
17{11/2017 09:54 Temps: 1
17/11j2017 09:56

198,43 Max 198,43 Max

178,78 178,78

159,14 ‘ :2:

139,49 mjs«

119,84 100,19

100,19 60,53

80,539 oo

60,689 21,501 Min

41,24 z * '

21,591 Min

Figure 62: Estimation du volume le plus contraint pour les éprouvettes du volume V1. La barre d’échelle
représente la contrainte normale en MPa, et les volume actifs sont représentés dans le Tableau 10.

A: Structure statique
Contrainte normale

Type: Contrainte normale(Axe 2)
Unké: MPa

Systéme de coordonnées global
Temps: 1

A: Structure statique
Contrainte normale

Type: Contrainte normale(Axe Z)
Unité: MPa

Systéme de coordonnées global

17/1142017 11:26 Temps: 1
17/11/2017 11:01
122,68 Max
113,29 122,68 Max
103,9 113,29
94,501 103,9
85,107 94,501
75,713 85,107
66,319 75,713
56,924 66,319
47,53 6,924
38,136 Min 47,53
38,136 Min

Figure 63: Estimation du volume le plus contraint pour les éprouvettes du volume V2. La barre d’échelle
représente la contrainte normale en MPa. Les volumes actifs sont représentés dans le Tableau 10.
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A: Structure statique
Contrainte normale
Type: Contrainte normale(Axe Y)
Unité: MPa
Systéme de coordonnées global
Temps: 1
10/01/2018 20:22
80,009 Max
73,222
66,435
59,648
52,861
46,074 v
39,287
x5
25,714
18,927 Min 2 X

Figure 64: Estimation du volume le plus contraint pour les éprouvettes du volume V2. La barre d’échelle
représente la contrainte normale en MPa, et les volume actifs sont représentés dans le Tableau 10.

Les autres géométries avec entailles ont ét¢ définies pour 1’étude de I’effet de gradient de contrainte.

- VNLI1: ce sont des éprouvettes avec un rayon d’entaille de 1.4 mm conduisant a un coefficient de
concentration de contrainte Kt de 1.76. L’étude a d’abord porté sur ces éprouvettes mais il s’est avéré
qu’elles présentent un risque de plastification en fond d’entaille. Pour cette raison, une deuxiéme géométrie
VN2 a été proposée et utilisée.

- VN2 ce sont des éprouvettes avec un rayon d’entaille de 1.2 mm donnant un coefficient de concentration
de contrainte Kt de 1.68. On note que I’estimation du coefficient de concentration de contrainte a été faite
par simulation numérique, et qu’il correspond au rapport entre la contrainte maximale et la contrainte
nominale.

L’estimation de volume V80% de ces éprouvettes est présentée a la Figure 65.

A: Structure statique
Contrainte normale
Type: Contrainte normale(Axe Y)
Unité: MPa
Systéme de coordonnées global
Temps: 1
19/01/2018 11:20
155 116,69 78,386 40,079 1,7731 Min
174,15 Max 135,85 97,539 59,233 20,926

l
/I\ V (80%)

Figure 65: Estimation du volume le plus contraint pour les éprouvettes du volume VN1. La barre d’échelle
représente la contrainte normale en MPa, et les volume actifs sont présentés au Tableau 10.

B

Les profils de gradient de contrainte des éprouvettes entaillées en fonction de la distance a la surface libre au
fond de I’entaille sont présentés en Figure 66. Les gradients associés sont présentés en Figure 66 (a) et (b). Le
profil du gradient de contrainte a été calculé d’une maniére numérique. Ces géométries ont été définies afin

56



CHAPITRE 2

d’obtenir un gradient de contrainte au fond de I’entaille représentatif de ce que 1’on observe dans les zones

critiques en fatigue de la structure réelle (culasse) et qui est de I’ordre de 1 mm™

a)

1.2

12 % 1 do
. X =| x (.T) =1.19mm™! T 109,
- * Tmax "/ =0 'E' .
= 104 1 do
E E os{ , X =|— (— =1mm™!
E . O dr/ _
—= 08 o8 .
sl . G 06
. S— .0
X os B X
o3 .'b 3 .
hE o 3 - EE 0.4 .

. . L)
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., 0.2 [ ]
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aen, sesccee?®
.
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Figure 66: profiles de gradient de contrainte (a) pour une éprouvette VN1 et (b) une éprouvette VN2.

La synthése des lots utilisés dans la campagne expérimentale avec les caractéristiques des éprouvettes est
présentée au Tableau 10. On note que le FAV estimé prends en compte le mécanisme d’amorgage qui dépend

du matériau et le volume V80% estimé pour chacune des éprouvettes dans les paragraphes précédents. Plus de
détail sur son estimation est donné dans le chapitre 4.

Tableau 10: synthése des lots et éprouvettes utilisées

Nombre d’éprouvettes FAVa en FAVEen Gradient de
mm?, pour mm3, pour contrainte relative
Lot Kt une sous une sous X
Nuance A Nuance B surface de surface de
500 pm 650 pm [mm™]
VN1 5 5 1.76 5 6 1.2
VN2 50 23 1.68 5 6 1
V1 47 11 1 90 110 ~0
V2 46 11 1 320 450 0
V3 13 0 1 912 - 0

2.3.2. Moyens des essais de fatigue

Tous les essais de fatigue présentés dans ce rapport ont été réalisés sur une machine de fatigue uni-axiale de
type Vibrophore de marque Rumul pilotée en contrainte imposée [Figure 67]. La fréquence des tests est

d’environ 105 Hz.

Figure 67: (a) Machine de traction Vibrophore de type Rumul et boitiers d’acquisition pour la mesure de
déformation (b) jauges de déformation rosettes a 45° et (c) cellule de charge de 100 kN.
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Suite a quelques soucis quant aux pressions de serrage trop élevées des mors hydrauliques de la machine de
fatigue, un nouveau montage de serrage mécanique a été concu et fabriqué au laboratoire [Figure 68]. Afin
d’assurer 1’alignement du nouveau montage, des rosettes a 45° ont été utilisées [Figure 67 (b)].

Lame flexible

Mors a serrage
mécanique

Figure 68: Mod¢le 3D de I’amarrage mécanique utilisé sur la machine de fatigue en traction

2.3.3.Choix de la procédure expérimentale d’estimation de la résistance et de la dispersion en
fatigue

Afin d’estimer la valeur moyenne de la limite de fatigue pour un nombre de cycles fixé de N = 2 10° cycles et
la dispersion associée, différents traitements statistiques sont possibles. Les plus utilisées sont la Méthode des
Probits, la Méthode de 1’Escalier et la Méthode par Paliers.

La méthode des Probits consiste a définir des niveaux de contrainte (quatre ou cing) pour encadrer la
limite de fatigue présumée. L’espacement des niveaux doit étre fixé afin de rester dans la zone
d’endurance et d’observer a la fois des ruptures et des non-ruptures. Un méme nombre d’éprouvettes
(50 éprouvettes) sera testé a chaque niveau jusqu’au nombre de cycles fixé a I’avance pour la limite de
fatigue, 2.10° par exemple. Cette méthode est longue et trés gourmande en termes de nombre
d’éprouvettes a utiliser (plus de 80 éprouvettes, de préférence 150 a 200) est a réserver pour des études
fondamentales pour I’estimation de la limite de fatigue avec une grande précision.

La méthode d’Escalier est moins couteuse par rapport a la méthode de Probits. Elle se conduit avec
un plus faible nombre d’essais. Toutefois la précision obtenue sur 1’écart type dépend grandement du
nombre de tests conduit.

Ayant fixé le nombre maximal de cycles, on définit un pas d’échelonnement des niveaux de contrainte
qui est de I’ordre de grandeur de 1’écart type supposé. On essaie successivement les éprouvettes de la
facon suivante. Le premier essai est effectué & un niveau voisin de la limite de fatigue supposée. Si
I’éprouvette rompt, la seconde éprouvette sera essayée au niveau immédiatement inférieur ; si elle ne
rompt pas, la seconde éprouvette est essayée au niveau immédiatement supérieur. Ce processus est
ensuite poursuivi jusqu’a épuisement de toutes les éprouvettes disponibles en appliquant la régle :

oi + 1 =o0i+d avec d espacement des niveaux de contrainte

=+ dsil’éprouvette ‘i’ n’a pas rompu
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= - dsil’éprouvette ‘i’ a rompu

Ensuite, la méthode de (Dixon et Mood 1948) ou d’autres peuvent étre utilisées pour 1’estimation de la
limite de fatigue et sa dispersion. On note que cette méthode suppose la normalité de la distribution en
résistance (contrainte) ce qui n’est pas toujours le cas.

La méthode par paliers (Lanning et al. 2005) repose sur les étapes suivantes. Tout d’abord on démarre
un essai de fatigue a un niveau de contrainte donné, si I’essai atteint N = 2-10° cycles sans aucune chute
de fréquence (donc sans amorcgage présumeé), on incrémente le niveau de contrainte de Ao, et on relance
I’essai avec la méme éprouvette. Le pas de contrainte en amplitude est de 5 MPa. On suit la méme
procédure jusqu’a la détection d’une chute de fréquence (Figure 70 (b)). La limite de fatigue est ensuite
estimée en utilisant la méthode proposée par (Lanning et al. 2005) en utilisant la formule suivante :

Ny
2x106

ZD =0p—1 + (O-Tl - O'n_l) X eq 1.1

ou

= 35 :lalimite de fatigue estimée pour I’éprouvette sollicitée.

= g, : lepalier de chargement auquel I’éprouvette avait présenté une chute en fréquence.
* 0,_1 . le palier de chargement précédent.

* N : le nombre de cycle a rupture au palier o,.

Le choix de cette procédure d’essai a été fait pour trois raisons :

1. Cette procédure d’essai permet, a nombre d’échantillons équivalent, d’acquérir plus
d’informations et ainsi de diminuer les incertitudes d’estimation de la résistance et de la
dispersion en fatigue (Roué et al, 2020)

2. Le fait de re-tester la méme éprouvette jusqu’a la rupture nous permet d’identifier le défaut a
’origine de I’amorcage.

3. Elle nous permet d’estimer la limite de fatigue pour chaque éprouvette et par la suite d’associer
cette limite de fatigue a la taille du défaut a I’origine de ’amorgage. Cette démarche est
nécessaire pour 1’établissement du diagramme de Kitagawa-Takahashi ainsi que pour corréler
la dispersion en taille des défauts a celle de la limite de fatigue pour chacun des lots étudiés.

La limite de fatigue du lot est finalement la moyenne arithmétique de différentes valeurs de 2}, et sa
dispersion et estimée en calculant 1’écart type.

Tn—-1

] Pas=5MPa

Amplitude de contrainte MPa

>

Nf 2108 cycles

Figure 69: schéma de la procédure expérimentale par paliers

L’application de la méthode par paliers sans prise en compte du cumul de dommage suppose que le matériau
est peu ou pas sensible a I’historique de chargement. Pour un alliage d’aluminium proche de celui utilisé¢ dans
notre étude (A357-T6), aucun effet de I’histoire de chargement n’a été remarqué (Antonio Rotella 2017a). La
méthode d’estimation proposée par Lanning était également utilisée pour I’estimation de la résistance a la
fatigue d’un alliage Ti-6Al-4V (Lanning et al. 2005).
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Expérimentalement, un critére d’arrét de 1’essai a été établi en fonction d’une variation de la fréquence de
résonance de I’essai. L’essai de fatigue s’arréte quand une chute de 1 Hz de fréquence est détectée au cours de
I’essai (Figure 70 (b)) ou un nombre de 2 millions de cycles est atteint. La chute de fréquence de 1 Hz correspond
a une fissure d’environ 2 mm en profondeur (Figure 70 (a)).

Nombre de cycles
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(b)
Figure 70: (a) Faciés de rupture d’une éprouvette testée montrant le site d’amorgage. (b) courbe de chute en
fréguence obtenue pendant un essai de fatigue.

La Figure 70 (a) présente un faciés de rupture typique d’une éprouvette aprés sollicitation et rupture. La zone I
présente la zone de propagation de fissure en fatigue avec une profondeur d’environ 2 mm. La zone II présente
la zone de rupture ductile apres 1’arrachement final. La Figure 71 présente une éprouvette aprés la sollicitation
et la rupture finale.

Figure 71: Eprouvette rompue

2.3.4. Programme d’essais de fatigue

La Figure 72 présente le résumé du programme des essais de fatigue en traction avec un rapport de charge de
R=0.1 qui va permettre d’aborder les effets de volume et de gradient de contrainte.

Les essais sur les volumes lisses et les éprouvettes entaillées vont nous permettre d’étudier conjointement les
effets de volume et de gradient de contrainte sur la tenue en fatigue des deux alliages étudiés. On rappelle que
I’analyse conjointe des deux effets est faite en utilisant la notion du volume le plus contraint. Les deux nuances
avec différentes caractéristiques de population de défauts, taille et densité, seront fort utiles quand il s’agira
d’analyser ’effet des hétérogénéités microstructurales (principalement les pores) sur la dispersion. Afin
d’estimer la dispersion avec un niveau de confiance ¢levé, un nombre total d’essais portant sur 220 éprouvettes
a été realise.

On note que le fait de choisir un nombre plus important d’éprouvettes pour la nuance A que la nuance B est
consécutif aux résultats des essais préliminaires qui nous ont montré que cette nuance présente un effet de
volume et une dispersion plus élevés que la nuance B. Le nombre et les caractéristiques des éprouvettes sont
définis au Tableau 10
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Nuance A | Nuance B

A-VN1 A-VN2 A-V1 A-V2 A-V3
N=5 N =50 N =47 N =46 N=12

B-V1 B-V2
N=11 N=11

Figure 72: Synthése du programme d’essai.

2.3.5. Analyses en micro-tomographie

Afin de caractériser la population de défauts dans les deux matériaux, des analyses de micro-tomographie ont
été utilisées. Dans les travaux de thése de Viet-Duc Le (V. D. Le 2016b), des scans en tomographie sur 9
éprouvettes de la nuance B (un volume total de 2.2 103 mm?) et 4 éprouvettes de la nuance A (un volume total
de 0.9 103 mm3) ont été réalisés. La mesure en micro-tomographie est réalisée en collaboration avec I’institut
de Chimie de la Matiére Condensée de Bordeaux (ICMCB) sur une cellule Micro-tomographe X
GEV/TOME/SX avec une résolution spatiale de 5 x 5 x 5 um® et une source de RX allant jusqu’a 160 kV. Les
données sur la population de défauts sont utilisées dans cette thése.

D’autres analyses micro-tomographiques ont été utilisées pour étudier les mécanismes d‘amorgage sur trois
éprouvettes entaillées de la nuance B en post mortem au niveau de I’entaille. Afin de pouvoir scanner les
éprouvettes en ouvrant la fissure, un mini-montage de traction avec un systeme vis-écrou est utilisé [Figure 73].
Pour ces éprouvettes, le tomographe de Groupe PSA situé sur le site de Russelheim a été utilisé. Plus de détails
sur ce tomographe sont présentés en (Annexe : A3).

Figure 73: trois éprouvettes entaillées BVN2-14, BVN2-15 et BVN2-16 scannées postem-mortem.

Deux autres éprouvettes du lot AVN1-05 et BVN1-05 ont été scannées en ante-mortem au Laboratoire de
I’INSA de Lyon sur un tomographe avec un faisceau de Tension de 80 kV, une Intensité de 280 pA et une taille
de voxel de 8 pm.
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L=8mm

1
Figure 74: Géométrie de 1’éprouvette entaillée et de la zone scannée avec une hauteur de 8 mm

Le logiciel Image-J est utilisé pour le traitement des données de tomographie. Les étapes de traitements sont
résumees sur la Figure 75. Tout d’abord, (i) on télécharge les données brutes. Ensuite en applique un filtrage
avec un filtre Gaussien (ii). Ensuite, on utilise la fonction ‘Subtract Background’. Cette fonction est utile
puisqu’on est en présence d’une entaille (iv). Enfin, un seuillage (v), une binarisation (vi) suivie d’un Labelling
sont appliquées (vii).

Image Brute Filtrage 3D Substract Background

IO

-l | s, e

Labelling 3D Binarisation Seuillage

Figure 75: Etapes de traitements de données des scans obtenus en micro-tomographie RX

2.4. Conclusion
Dans ce chapitre, une présentation des matériaux étudiés issus des deux procédés de fonderie est proposée. La
principale différence entre les deux alliages concerne les caractéristiques des populations de défauts. Les autres
propriétés sont considérées avec un effet négligeable sur la tenue en fatigue devant 1’effet de la population des
pores. La nuance B présente une population caractérisée par une densité et une taille de porosité plus élevées
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gue celle de la nuance A. L’intérét de ce choix réside dans 1’optique d’étudier le role de la population de défauts
sur les effets de volume et de gradient de contrainte ainsi que sur la dispersion en tenue a la FGNC.

A partir de ces matériaux, des éprouvettes lisses avec différents volumes actifs ainsi que d’autres éprouvettes
entaillées ont été fabriquées. Les éprouvettes lisses sont utilisées pour I’analyse de I’effet de volume et les
éprouvettes entaillées pour analyser I’effet de gradient de contrainte et du volume. Un nombre important
d’éprouvettes a été choisi pour accéder a une estimation de la dispersion avec un niveau de confiance élevé (220
éprouvettes). Des analyses en micro-tomographie permettant la caractérisation de la population des défauts dans
les deux matériaux ont été également utilisées et d’autres pour la caractérisation des mécanismes d’amorgage
en post-mortem. Ces résultats sont présentés au chapitre V.
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3. PRESENTATION DES ARTICLES

La suite de ce rapport de thése est divisée en trois sections. Chaque section présente un article qui a été prépare
au cours de ce projet afin de remplir les objectifs énoncés au chapitre 2. Ce qui suit décrit le contenu de chaque
article ainsi que son contexte par rapport aux objectifs spécifiques. Afin de respecter les consignes de 1’école
doctorale quant a la rédaction d’un rapport de thése sous forme d’articles, cette partie de chapitre est consacrée
a la présentation en frangais des articles. La discussion des résultats en francais est détaillée dans le chapitre 7.

3.1. Article 1: Experimental investigation of the size effect in High Cycle Fatigue: role of the defect
population in cast aluminum alloys

Ce chapitre est inspiré de ’article publié sous la référence :

El Khoukhi Driss, Franck Morel, Nicolas Saintier, Daniel Bellett, Pierre Osmond, Viet-Duc Le, et Jérdme
Adrien. 2019. « Experimental Investigation of the Size Effect in High Cycle Fatigue: Role of the Defect
Population in Cast Aluminium Alloys ». International Journal of Fatigue 129 (December) : 105222.
https://doi.org/10.1016/j.ijfatigue.2019.105222.

Cet article traite de I’effet des caractéristiques des populations de défauts sur le comportement en FGNC, en
particulier I’effet de volume et de gradient de contrainte ainsi que la dispersion en résistance a la fatigue.

Différents lots d’éprouvettes relatives a deux nuances différentes ont été testés.

La nuance A issue du procédé de moulage en coquille présente des défauts de petite taille.
- Lot AVN1: 5 éprouvettes entaillées (Kt=1.76) et avec un Volume Actif en Fatigue de 5 mm?
- Lot AVN2 : 50 éprouvettes entaillées (Kt=1.68) et avec un Volume Actif en Fatigue de 5 mm?
- Lot AV1: 47 éprouvettes lisses avec un Volume Actif en Fatigue de 90 mm?
- Lot AV2: 46 éprouvettes lisses avec un Volume Actif en Fatigue de 320 mm?3
- Lot AV3: 13 éprouvettes lisses avec un Volume Actif en Fatigue de 912 mm3

La nuance B issue du procédé PMP présente des défauts de grande taille.
- Lot AVN1: 5 éprouvettes entaillées (Kt=1.76) et avec un Volume Actif en Fatigue de 6 mm?®
- Lot AVN2: 23 éprouvettes entaillées (Kt=1.68) et avec un Volume Actif en Fatigue de 6 mm?
- Lot AV1: 11 éprouvettes lisses avec un Volume Actif en Fatigue de 110 mm3
- Lot AV2: 11 éprouvettes lisses avec un Volume Actif en Fatigue de 450 mm3

La moyenne de la taille des défauts contenus dans I'alliage B est 1,5 fois supérieure a celle des défauts contenus
dans l'alliage A.

Dans cet article une analyse conjointe des effets de volume et de gradient de contrainte est menée. Afin de
quantifier ces effets sur la tenue en fatigue, une estimation du volume sollicité est nécessaire. Ce volume, qu’on
appellera par la suite Volume Actif en Fatigue, a été estimé d’une maniére empirique en respectant deux
criteres :

- Un critére de volume le plus contraint V80% (volume qui subit 80% de la contrainte maximale).
- Un critére d’amorgage : tous les sites d’amorcage se situent sous une couche de 500 um pour la nuance A
et 650 um pour la nuance B.

On signale que les travaux de la littérature montrent que les alliages d’aluminium Al-Si présente des
phénomenes tels que les effets de volume et de gradient de contrainte ainsi que la dispersion (Yi et al. 2003 ;
Romano et al. 2018). Mais sans pouvoir les quantifier en lien avec les caractéristiques de la population de
deéfauts. L’apport donc de ce travail est qu’il permet de quantifier ces phénomeénes en lien avec les populations
de défauts.
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On observe en effet que pour :

- Une population de défauts avec une taille moyenne relativement grande induit un faible effet de volume sur
la limite de fatigue ainsi qu’une faible dispersion et un Volume Elémentaire Représentatif en fatigue
(VERF) d’une taille relativement faible (cas de la nuance B).

- Au cas contraire, un alliage présentant une population de défauts d’une taille relativement petite, un effet
de volume plus marqué est observé ainsi qu’une grande dispersion et un VERF relativement grand (cas de
la nuance A).

3.2. Article 2: Spatial Point Pattern Methodology for the study of pores 3D patterning in two casting
aluminum alloys

Avant de conduire une modélisation de la distribution spatiale des pores, il est indispensable d’évaluer le niveau
de “’Clustering’’ présent dans les populations de défauts. Souvent la caractérisation de la distribution spatiale
se fait en utilisant la densité qui est un paramétre du premier ordre et qui n’est pas capable de décrire
I’arrangement spatiale des pores. Dans cet article, I’utilisation de la théorie de “’Point Process’’ est appliquée
pour la caractérisation spatiale des pores dans les matériaux étudiés.

Dans le cadre de la théorie de “’Point Process ", des outils mathématiques permettent cette caractérisation. Des
fonctions servent a décrire les propriétés du second ordre du processus existent telles que.

- Lafonction G : qui décrit la distribution du plus proche voisin.
- Lafonction F : qui décrit le degré du vide dans le processus.
- Lafonction J : qui est le rapport de 1-G/1-F

Méme si ces fonctions sont utiles pour avoir des premiéres informations sur 1’arrangement spatial des pores,
elles traitent uniquement de I’aspect des plus proches voisins dans la population de défauts. Des fonctions
permettant d’analyser les propriétés de processus au-dela du plus proche voisin existent également dans la
littérature. La plus connue de ces fonctions est la K-Ripley fonction. Des tests statistiques nous permettent donc
d’avoir une évaluation quantitative du degré de Clustering. Le test de Clark-Evans est également utilisé dans ce
travail de caractérisation apres son adaptation au cas 3D.

L’étude proposée présente 1’originalité d’utiliser les techniques développées dans le cadre de la théorie de
“’Point Process’’ pour la caractérisation de la population de défauts responsables de la tenue en fatigue.

3.3. Article 3: Numerical investigation of the size effect and scatter in High Cycle Fatigue: role of the
defect population in cast aluminum alloys

L’analyse des résultats expérimentaux nous ont permis de conclure a I’effet de la taille moyenne des défauts sur
I’effet de volume (et I’effet de gradient de contrainte) ainsi que sur la dispersion en résistance. A la suite de ces
observations, une démarche de modélisation est mise en place afin de prédire le comportement en fatigue des
deux alliages étudiés. Il s’agit notamment d’exploiter les données de tomographie permettant d’accéder aux
distributions en taille et position des défauts naturels.

La démarche de modélisation est basée sur (i) la génération d’une population de défauts synthétique dans des
éprouvettes avec des volumes donnés, puis (ii) I’extraction des défauts extrémes, enfin (iii) le passage vers les
résistances en fatigue a ’aide du diagramme de Kitagawa-Takahashi identifié expérimentalement. La méthode
de Monte-Carlo consiste a répéter ces étapes une multitude de fois afin d’obtenir des distributions statistiques.
Cette démarche est intéressante pour 1’analyse des différents parametres de la population de défauts (taille
moyenne, densité de pores, ...) sur le comportement en FGNC.

66



CHAPITRE 3

Les distributions en taille identifiées sur les données expérimentales des deux nuances étudiées ont été utilisées
pour la validation de la démarche numérique ainsi que la densité de population de défauts correspondante a
chacune des deux nuances.

L’originalité de ce travail repose sur :

- Une démarche flexible appliquée pour la prédiction de la limite de fatigue locale (k. 2p) des éprouvettes
lisses et entaillées. Cette démarche est intéressante puisqu’elle permet une estimation de la dispersion de
la résistance a la fatigue ainsi que du Volume Elémentaire Représentatif en Fatigue (VERF) directement
a partir des caractéristiques de la population de défauts.

- La prise en compte de I’effet de la distance des pores a la surface libre de 1’éprouvette.

Les trois articles sont complémentaires et répondent a la problématique globale de la thése.
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4. ARTICLE 1: EXPERIMENTAL INVESTIGATION OF THE SIZE
EFFECT IN HIGH CYCLE FATIGUE: ROLE OF THE DEFECT
POPULATION IN CAST ALUMINUM ALLOYS

This chapter is an improved version of the published paper with reference:

El Khoukhi Driss, Franck Morel, Nicolas Saintier, Daniel Bellett, Pierre Osmond, Viet-Duc Le, et Jérdbme Adrien. 2019.
«Experimental Investigation of the Size Effect in High Cycle Fatigue: Role of the Defect Population in Cast Aluminium
Alloys ». International Journal of Fatigue 129 (décembre) : 105222. https://doi.org/10.1016/j.ijfatigue.2019.105222.

“Truth is ever to be found in simplicity, and not in the multiplicity and confusion of things”

Isaac Newton
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Experimental investigation of the size effect in High Cycle Fatigue: role of the
defect population in cast aluminium alloys

Driss EL KHOUKHI*2 3" Franck MORELY?, Nicolas SAINTIER?, Daniel BELLETT?, Pierre OSMOND?, Viet-
Duc Let, Jérdme ADRIEN*
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Abstract. Cast Al-Si alloys have been widely used in automotive applications with regard to their low density
and excellent thermal conductivity. Many components made of these alloys are subjected to cyclic loads which
can lead to fatigue failure. Furthermore, for these materials the well know size effect in fatigue, whereby the
fatigue strength is reduced when the size is increased, can be significant and need to be properly evaluated.
This paper analyses the role of casting defects on the fatigue strength’s size effect sensitivity. A uniaxial fatigue
testing campaign (R=0.1) has been conducted using two cast aluminium alloys, fabricated by different casting
processes (gravity die casting and lost foam casting), associated with the T7 heat treatment, and with different
degrees of porosity. The fatigue response of different specimens (smooth and notched) with different stressed
volumes has been investigated. The first part of this article is dedicated to the experimental characterization of
the size effect in both alloys via the concept of the Highly Stressed Volume. The second part investigates the
effect of the Highly Stressed VVolume on the critical defect size via Kitagawa-Takahashi diagrams. The results
show that the magnitude of the size effect and the experimental scatter are strongly linked to the characteristics
of the defect population present in the alloy. It is revealed that the alloy B, with a population of defects with
relatively large size, shows non-significant size effect and less scatter in fatigue strength. In comparison, alloy
A that exhibits a population of defects of relatively small size manifests significant size effect and high scatter
in fatigue strength.

Keywords: HCF; size effect; microstructural heterogeneities; cast aluminium alloys; fatigue scatter.

4.1. Introduction
4.1.1. Context, introduction and objectives

The fatigue data transferability from laboratory specimens to real components or structures is very often difficult
to handle because of the high number of parameters potentially affecting the fatigue strength. Besides the
loading mode, the microstructural heterogeneities, the stress gradient and the size of the loaded volume can
show significant effects on the fatigue strength.

In particular, it is generally accepted that the fatigue strength of certain materials decreases with an increase in
the volume (Kelly and Morrison 1970). This is referred to as either the “volume effect”, the “size effect” or the
“scale effect” and is often simply explained by an increase in the probability of encountering a large material
defect in the fatigue active volume. The effect is influenced by factors related to the distribution of defects in
the material and the impact of the manufacturing process on the homogeneity of the material.

(Kloos et al. 1981) classified the size effect phenomenon into the following categories: (i) statistical size effect
induced by the high probability of defects in larger specimens, (ii) geometrical size effect attributed to stress
inhomogeneity from different notch types, this can also be referred to as the stress gradient effect, (iii)
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production size effect generated by production technology and (iv) surface size effect caused by the surface
characteristics such as roughness.

(Matti Makkonen 1999) proposed that the size effect, or the statistical size effect using Kloos’ terminology, can
be explained using the weakest link theory developed by (Weibull 1939). (Matti Makkonen 1999) showed the
influence of the statistical size effect on the high cycle fatigue behaviour of both smooth and notched cylindrical
specimens.

Regarding the gradient and the size effects, all the experimental investigations in the literature (Papadopoulos
and Panoskaltsis 1996) tend to show that “the higher the stress gradient, the higher the fatigue strength” and
“the higher the stressed volume size, the lower the fatigue strength”. In High Cycle Fatigue (HCF) and as
mentioned above, probabilistic approaches, based most of the time on the weakest link concept, manage to
capture the statistical size effect whereas the stress gradient effect can be adequately modelled using a non-local
criterion (Flaceliere and Morel 2004 ; Saintier et al. 2013 ; Banvillet et al. 2003 ; Abroug et al. 2018). It can
also be shown that the fatigue strength scatter and the statistical size effect are most of the time closely related.

Many authors have investigated the effect of porosity on the propagation mechanisms (Hidalgo et al. 2019 ;
Tenkamp et al. 2018 ; Ammar et al. 2008). Porosity is one of the main parameters in the fatigue life of cast
alloys as it affects both crack initiation and propagation phases. (Ammar et al. 2008) has shown that surface
porosity is the most important casting defect that affects fatigue life ; it acts as the most likely site for crack
initiation since 92% of all tested specimens fractured because of surface porosity acting as a crack initiation
site. The fatigue life of the sample decreases as surface pore size increases, and vice versa. Nevertheless, it
should be kept in mind that the objective here is to study the scalability and geometric size effect using the
Highly Stressed Volume (HSV) concept in terms of the fatigue strength distribution, corresponding to the
stopping criterion used experimentally (frequency drop of -1 Hz). This criterion corresponds to fatigue cracks
of approximately 3 mm in length on the surface of the specimens. Note that the specimens were not broken in
half. From this point of view, the main difference in fatigue resistance is attributed to the defect size and its
shape well as its location. These parameters control the magnitude of the size effect. This approach is motivated
by the fact that the Groupe PSA use a fatigue design strategy based on the Strength-Resistance method (Menan
et al. 2015).

Even though the experimental observations of the size and the gradient effects concern the macroscopic fatigue
response, a few studies (Flaceliere and Morel 2004 ; Abroug et al. 2018 ; Chantier et al. 2000 ; Le et al. 2016)
try to show how microscopic features like microroughness or microdefects can affect the global stress gradient
and size effects. The idea is, from some statistical distributions of surface or volume defects, to derive the
macroscopic fatigue strength distribution. When doing so, three main difficulties arise. First, the mechanisms
of crack initiation must be known to identify which of the microstructural features are responsible for fatigue
damage and hence which statistics must be described. The task is all the more tough when several damage
mechanisms are active (Pessard et al. 2011; Pessard et al. 2011). Second, the experimental description of the
statistics must be carried out by using a relevant representative volume. The question is here to know what the
minimum size of the fatigue Representative Element Volume (FREV) is and how this FREV is affected by the
microstructure features distribution. Third, when the main fatigue damage mechanisms have been identified,
the relation between the microstructural heterogeneities’ characteristics (size, shape ...) and the fatigue strength
levels must be estimated. The Kitagawa diagram is for instance largely used in fatigue to relate the fatigue
strength to the defect size.

The work presented in this paper aims at getting a better understanding of how the highly stressed volume and
the defect population affect the macroscopic fatigue response.

It focuses on cast Al-Si alloys, widely used in the automotive industry. In order to manufacture engine
components, the Groupe PSA indeed uses two foundry processes that result in components containing
Microstructural Heterogeneities (MH), principally shrinkage pores and oxides, with different characteristics
(size, shape and spatial distributions). These components are subjected to cyclic mechanical loads (in the High
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Cycle Fatigue regime) that can result in the appearance of cracks and thus lead to the failure of the structure.
The effect of the MH on the fatigue behaviour has been well documented in references (Le et al. 2016 ; Koultiri
etal. 2013 ; Le 2016 ; Koutiri 2011 ; Osmond et al. 2018).

A typical engineering design practice (Jan et al. 2012) involves the identification of a fatigue criterion, used to
size and validate real components, based on tests carried out on laboratory sized specimens, generally under
simple loading modes (e.g. tension, bending, and torsion). However, real component loading conditions are
often different to those applied to laboratory test specimens, particularly in terms of the size of the critical zone
(i.e. size effect) and the homogeneity of the stress state in this zone (i.e. stress gradient effect). Hence, the
industrial objective of this work is to develop predictive tools to ensure the passage from an elementary volume
to the structure, taking in account the size effect and the stress gradient effect. In this work, the effect of
microstructural heterogeneities, principally shrinkage porosity and oxides, on the statistical size effect in cast
Al-Si alloys is investigated.

An example of fatigue design approach taking account the size effect is the Highly Stressed Volume (HSV)
approach which was first introduced by (Kuguel 1961), and then employed by (Sonsino and Fischer 2005), and
(Lin and Lee 1998). The terminology Vn% is used to define the volume of material that is subjected to at least
n% of maximum principal stress (6n%=n%*omax). This volume of material is assumed to have an increased
probability of fatigue crack initiation. The percent is assumed to be 95% by (Kuguel 1961) and 90% by (C. M.
Sonsino and Fischer 2005b). The concept has been verified for metallic components with good success using
the V90% volume (C. M. Sonsino and Fischer 2005b). For short-fiber reinforced specimens and components, a
value of V80% proved to be more appropriate than VV90% (Sonsino and Moosbrugger 2008). The effect of HSV
on the fatigue behaviour has been well documented in references (Ai et al. 2019 ; Yang Ai et al. 2019 ; Zhu et
al. 2018).

Due to its significance in structural reliability, certain design standards require the size effect to be taken into

consideration. As an example, for the design fatigue curves of the ASME B&PV Code (Antaki and Gilada
2015a; 2015b; Hirano et al. 2014), the factors of 2 (stress) and 20 (cycles) are adjustment factors applied to the
small-specimen data to obtain reasonable estimates of the lives of actual reactor components. These factors
were intended to account for data scatter (including material variability) and differences in surface condition
and size between the test specimens and actual components.

Two Al-Si alloys with different porosity distributions are chosen in order to understand how the characteristics
of the defect populations affect the statistical size effect. Computed Tomography analyses are conducted in
order to characterize the porosity in terms of size, shape and spatial distributions in these alloys. Different
specimen shapes, including both smooth and notched specimens are machined from these alloys, in order to
obtain geometries with different Highly Stressed VVolumes. High cycle fatigue tests are conducted to investigate
the size effect on the fatigue strength using the HSV concept. Fractographic analyses are conducted to
investigate the relationship between the critical defects and the fatigue strength via the Kitagawa-Takahashi
diagram. Statistical analyses of fatigue data are also presented. Finally, the analyses of fatigue strength scatter
are conducted.

It is important to stress that 220 samples have been tested in order to get a good approximation of the statistical
distribution with a high level of confidence.

4.2. Materials and experimental conditions
4.2.1. Mechanical and Material Properties

To study the influence of casting defects on the statistical size effect, two primary cast aluminium alloys,
referred to as alloys A [AISi7Cu05Mg03-T7] and B [AISi7Mg03-T7], have been used (see Figure 76). These
alloys were fabricated by different casting processes (alloy A: gravity die-casting and Alloy B: lost foam
casting), and subject to the T7 heat treatment. These processes result in different porosity populations (i.e.
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volume fraction, defect size...) and different mechanical properties [see table 1 and table 2]. Previous works
concerning the characterization of these materials have been done by (Le et al. 2016) and (Koutiri et al. 2013).
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Figure 76: The microstructure of the investigated alloys (a) Alloy A (AISi7Cu05Mg03 - T7) (b) Alloy B
(AISi7Mg03 - T7) and (c) Grain map showing grains for alloy A with ./Area (grain) of approximately 337 +
143 pm.

Table 11 summarizes the mechanical and microstructural properties of these alloys (Le et al. 2016 ; Koutiri et
al. 2013).

Table 11 : Properties of the investigated cast Al-Si alloys

Grade Alloy A Alloy B
Designation AISi7Cu05Mg03 - T7 AISi7Mg03 - T7
Casting Process Gravity Die Lost Foam
Heat treatment T7 T7
SDAS (pum) 42+10 77+19
Young Modulus E (GPa) 77+6 [16] 685 [16]
Yield stress gyg.,q, (MPa) 260£2 24015
Ultimate tensile strength a,, (MPa) 30414 25116
Elongation A (%) 4.7£1.2 0.8+0.1
Porosity (%) 0.03 0.28
Micro-hardness (Hv25Gr) 115 100

From Erreur ! Source du renvoi introuvable., we conclude that the materials do not show a large difference
in terms of micro-hardness, yield stress, ultimate strength and Young Modulus. Nevertheless, in terms of the
SDAS parameter and Elongation, a significant difference is observed. However, it is well known that the
uniaxial fatigue resistance in the HCF regime is mainly controlled by the defect size (Le et al. 2016 ; Koultiri et
al. 2013 ; Iben Houria et al. 2015 ; Ben Ahmed et al. 2017 ; Serrano-Munoz et al. 2017). Therefore, in this work,
it is assumed that the SDAS and Elongation are not the main parameters controlling the fatigue response.
Furthermore, a complementary study is made to evaluate the effect of Cu on fatigue behavior in cast aluminium
alloys.
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4.2.2. Porosity Analyses

2500m 2500pum

Figure 77: Micro-tomography scans of the alloys (a) A alloy and (b) B alloy

In order to characterize the defect size distribution in these alloys, Computed-Tomography (CT) analyses were
undertaken. CT scans were done by the MATEIS laboratory at INSA Lyon with resolution of 8 um/voxel. The
AVIZ0O® software was then used in order to analyse the raw data. The alloys were characterised in terms of size
and shape distributions of their micro-shrinkage porosity. Also, the distance between individual centre of gravity
of each pore was determined. An inspection volume of 363 mm? was used. Figure 77 illustrates the defect
population as imaged by microtomography on two notched fatigue specimens (see section 2.4 for more details
on specimen geometry). It can be clearly seen that alloy B has considerably higher density of large pores when
compared to alloy A.

With the CT scans, only pores in the scanned volume can be observed. However, oxides are also potential sites
of crack initiation. Nevertheless, as the experimental results show, the dominant mechanism of failure is the one
that starts from a pore. Therefore, to understand the effect of microstructural heterogeneities on the fatigue size
effect, it seems enough to understand the effect of the porosity on the fatigue size effect.

Figure 78 shows the defect size distributions for the two alloys in terms of the equivalent Murakami parameter
(Yukitaka Murakami 1991), \/Areaeq of the defect. The relationship between pore volume obtained by

tomography and its equivalent square root of the projected area is given in (eq. V. 1). This relationship is
obtained by assuming a spherical pore shape.

VArea,, = m'/® (%)1/3 (eq. IV. 1)

The use of this approximation makes it possible to compare the sizes obtained by the CT scans and those
measured on the fatigue failure surfaces.

The maximum pore sizes in terms of the VArea,, parameter, obtained in the scanned volumes, are 166 um for
alloy A and 302 um for alloy B. Almost the entire population of the defects in alloy A have a vArea,,that is
lower than 100 um whereas 20% of the defects in alloy B have a vArea,, greater than 100 um.
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Figure 78: Distributions of the defect size of the pores from the scanned specimens in Fig. 2

In order to characterize the shape of the defects, the sphericity parameter is defined in equation (eq. IV. 2).

5= 71'1/3(6V)2/3

n (eq. 1V.2)

where A is the surface area of the pore and V is the pore volume. This parameter compares the shape of a pore
to a sphere. Only the perfect sphere will have a sphericity of 1.
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Figure 79: Defect size as a function of the sphericity of the defects
Figure 79 shows the relationship between pore size and sphericity for both alloys. It can be seen that the largest
pores have the lowest sphericity and a complex shape. This tendency has also been observed in the previous
works (Le et al. 2016 ; Ben Ahmed et al. 2017; Buffiere et al. 2001). According to Buffiere classification (Ben
Ahmed et al. 2017 ; Buffiére et al. 2001), this repartition tends to indicate the presence of shrinkage porosity
and gas pores. This last type of pores seems especially present in the alloy B.

Table 12 : Characteristics of the defect distributions from scanned volumes of 363 mm?

Alloy A Alloy B
VAreaq, [Um]  Sphericity =~ VArea., [Um]  Sphericity
Min 20 0.48 20 0.17
Max 170 0.99 300 1.00
Mean 40 0.85 60 0.71
Median 35 0.87 40 0.76
Standard deviation 20 0.09 50 0.20
Coefficient of variation 0.43 0.09 0.83 0.24
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Table 12 : shows that the alloys have different characteristics in terms of size and shape. We can summarize
the data contained in the table as follows:

» Defects size:
o The mean of the defects size contained in ally B is 1.5 times higher than the mean of those
contained in alloy A.
o Either the coefficient of variation and the standard deviation for alloy A are lower than for the
alloy B
» Defect shape:
o The alloy A presents more regular shaped pores compared to those in the alloy B.

The characteristics of the defect size distributions is likely to control the magnitude of size effect and scatter in
these alloys.

4.2.3. Experimental conditions of the fatigue tests

All fatigue tests were performed under uniaxial tensile loads with a stress ratio R = 0.1 using a Rumul Testronic
resonant testing machine at approximately 105 Hz. The stopping criterion was a drop in the resonance frequency
of 1 Hz, corresponding to the presence of a fatigue crack of approximately 2 mm on surface. All tests were
performed at room temperature, in air. The tests were conducted following the staircase method with a
maximum life of 2x10° cycles. The run-out specimens were retested until failure at higher load levels in order
to identify the critical defect that initiates a crack. A step of 5 MPa stress amplitude was used in the staircase
procedure. In a second time, the data of fatigue strength was analysed using the Lanning (Lanning et al. 2005)
formula in order to estimate the fatigue strength of every single sample.

4.2.4. Specimens geometry

To study the effect of stressed volume on the fatigue strength of alloys A and B, different fatigue specimen
geometries were defined, corresponding to different loaded volumes. These are shown in Figure 80 and are
referred to as: “VI-Small Volume”, “V2-Reference Volume”, “V3-Large Volume” and “VN1-Notched
specimen with K;of 1.76” and “VN2-Notched specimen with K;of 1.68”.
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Figure 80: Specimens for tensile fatigue tests

4.2.5. Estimation of the Fatigue Active Volume “FAV”

To illustrate the difference between the four specimen shapes in terms of loaded volume, the concept of the
Fatigue Active Volume “FAV” is used in an empirical manner.

In the following sections, the FAV is estimated using the combination of two criteria:

¢ Damage mechanism. In the literature, much works (Le et al. 2016 ; Iben Houria et al. 2015 ; Serrano-
Munoz et al. 2017 ; Boromei et al. 2010 ; Mu et al. 2014 ; Le 2016 ; A. Rotella et al. 2017) have shown
that the fatigue failure usually occurs at defect or pores located on the surface or in a sub-surface layer.
In the experimental work undertaken in this work, the crack initiation sites are located in a subsurface
of 500 um for alloy A and 650 um for alloy B. Figure 81-a- shows a subsurface pore with the depth ‘t’
in the crack initiation zone for alloy B. Figure 81-b- shows the cumulative distributions distance from
the surface for all pores observed in the crack initiation zones in these alloys.
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Figure 81: (a)The definition of the depth of a critical defect, and (b) Cumulative probability of the defect
depths for the alloy A and B

e Stress heterogeneity. A Highly Stressed Volume of VV80% is chosen. The justification for choosing
this value is based on the results for the V1 specimen, which has an hourglass shape (Figure 83). Most
of the fatigue cracks in these specimens do not occur in the centre of the specimen where the cross-
sectional area is the smallest and the stress is the highest. This is because the cast aluminium materials
investigated are defect containing materials. Figure 83 shows the case of a specimen in which the fatigue
crack is located approximately 5.82 mm from the middle of the specimen. Figure 82 shows the
normalised stress at the crack location as a function of the distance from the centre of the specimen.
From this figure, it can be seen that almost all of the specimens have failed at a stress level that is greater
than 80% of the maximal stress.
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Figure 82: Fatigue crack localization in the hour-glass shaped V1 specimens

Crack

, * : &
Figure 83: AV1 specimen showing that the fatigue crack is not necessarily located in the center of the
specimen

The combination of these two criteria is used to define the Highly Stressed Volume corresponding to 0.86;,,,4x
located in a subsurface layer of thickness 500 um for alloy A and 650 um for alloy B. In the following section,
this definition is referred to as the FAV. For each specimen geometry, an estimation of the Highly Stressed
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VVolume has been done using finite element computation with a linear elastic analysis. Figure 84 shows HSVs
identified for each case.

Tc
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Figure 84: Highly Stressed VVolume for (a) smooth specimens V1, V2 and V3 and (b) notched specimen

The use of the notch for the fatigue specimens VN1 and VN2 has been designed to get a very small active
volume.

In the following sections, we will use the estimated FAVa for alloy A and FAVs for alloy B. The FAV
corresponding to each specimen shape, as well as stress concentration factors and number of specimens tested
for each configuration, are presented in Table 13. We point out also that the FAV of the sample V3 for alloy B
is not indicated in Table 13 since it was not tested for this alloy. The stress concentration factors K; were
estimated as follows in (eq. V. 3):

K. = Tmax
P ==
Onom

(eqg. V. 3)

Where, g,,4, being the maximum elastic normal stress in the axial direction at the notch tip, and a,,o., is the
nominal elastic stress based on the net section.

Table 13 : Characteristics of the samples

Number of specimens FAVa in FAVg in Stress Gradient X
Sample K, mm? for the mm? for the [mm?]
Alloy A | Alloy B sublayer of sublayer of
500 pum 650 pum
VN1 5 5 1.76 5 6 1.19
VN2 50 23 1.68 5 6 1
V1 47 12 1 90 110 Close to 0
V2 46 12 1 320 450 0
V3 12 0 1 912 - 0

4.3. Fatigue SN curves and effect of FAV

4.3.1. High cycle Fatigue S-N Curves

High-cycle fatigue tests have been performed on specimens with different geometries taken from two Al-Si
cast aluminium alloys. S—N curves have been represented to characterize the statistical size effect in these alloys.
For the sake of simplicity, only the results corresponding to the standard volume V2 and the small volume V1
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are shown for both alloys. For more details on the data of the other batches, see Appendix A. Figure 85 shows
the S-N curves for these volumes: AV1, AV2, BV1 and BV2. The average S-N curves have been fitted to the
experimental data using a power law based on the least square method.
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Figure 85: SN-Curves plotted in semi-Linear diagram for the batches AV1, AV2, BV1 and BV2

From Figure 85, it can be seen that there is:

o A large difference between the AV1 and the AV2 data. This indicates a significant size effect in alloy A,

e Foralloy B, the data for BV1 and BV2 are almost superimposed. Hence, the size effect is almost negligible
for alloy B,

e Less scatter in terms of fatigue strength is observed for alloy B data compared to alloy A data. In fact, from
the experimental data, we observe that the failure level in stare-case table, particularly for the batch BV2, it
varies between two levels (50 and 55 MPa) (Appendix: Staircase).

e The mean fatigue resistance for alloy B is lower than that of alloy A. This difference can be associated to
the difference in terms of Cu content and the critical defects size between the studied alloys. Complementary
work aims to evaluate the effect of Cu on the fatigue strength was undertaken. The results show the small
effect of Cu on the fatigue strength in presence of pores in the material (Appendix: Al).
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From these remarks, it can be concluded that alloy A shows a strong statistical size effect as compared to alloy
B, at least for the range of investigated volumes. Furthermore, the alloy A present high scatter in fatigue strength
compared to the alloy B.

4.3.2. Statistical size effect

In order to illustrate the influence of the size effect on the fatigue strength, the product of the nominal stress
amplitude X, and stress concentration factor K; is used. That is, for the notched specimens the local stress
amplitude at the notch-tip is used. In references (Engelke and Esderts 2018 ; Lipp et al. 2013), it was shown
that there is a good correlation between the fatigue strength expressed as K; 2, and the highly stressed volume.
In this work, the correlation will be made in terms of the Fatigue Active Volume. Note that the notched
specimens were designed to ensure minimal local plasticity at the notch-tip. At the highest loads experimentally
applied for 5 specimens the von Mises stress exceeds the yield strength by 4%. Hence, another geometry of
notched samples was designed. This batch is called VN2 with low stress factor of 1.68 and does not present any
plasticity. Let us also notice that the estimation of the fatigue limit of each specimen is assessed using the
following formula proposed in (Lanning et al. 2005).

2p =0p_1 + (0 —0Op_g) X sz—1fo6 (eq. 1V. 4)
where 2}, is the interpolated fatigue limit at 2 millions of cycles. g, is the stress amplitude level of the block
prior to the block where failure occurs. For the specimens that fail at the first level (g;,,) of stress we supposed
the existence of a fictive level (g,,_1). g, is the maximum stress level of the final block of cycles during which
failure occurs, and Nf is the number of cycles to failure in the final loading block. The main objective here is to
get the fatigue limit of each specimen and not for the whole batch. The results are summarized in the following
tables (Table 14 for alloy A and Table 15 for the alloy B).

Table 14: Summary of the results for Alloy A

Average of local fatigue Standard deviation Coefficient of
Batch strength [MPa] [MPa] Variation
AVN1 120.29 9.62 0.08
AVN2 81.33 10.47 0.13
AV1 73.19 8.09 0.11
AV2 64.56 7.78 0.12
AV3 61.91 6.33 0.10

Table 15: Summary of the results for Alloy B
Batch Average of local fatigue strength Standard deviation [MPa] Coefficient of

[MPa] Variation
BVN1 70.43 3.96 0.06
BVN2 60.78 5.66 0.09
BV1 50.09 4.93 0.10
BV2 51.73 3.66 0.07

For a better visualization, the results are presented in Figure 86.
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Figure 86: Local stress amplitude at fatigue limit as function of critical volume for alloys A and B.

Figure 86 shows the effect of the fatigue active volume (FAV) on the local fatigue strength amplitude K, 2}, for
50% probability of failure for a stress ratio of R = 0.1 at 2x10° cycles. For both alloys, the local fatigue strength
amplitude decreases with increasing FAV, then stabilizes for each alloy at a specific FAV. The notched
specimens show the highest strengths in terms of the local stress amplitude.

Following these observations, it can be concluded that:

- the alloy A has a more pronounced volume effect than alloy B. Indeed, a drop of 20 MPa approximately in
local fatigue limit from AVN2 to AV3 for the alloy A. In contrast, the drop for the alloy B is almost 10 MPa
from BVN2 to BV2. This is probably due to the characteristics of the defect population (i.e. pore size,
distance between large pores, etc....). We notice that the batch AVN1, due to the presence of the notch, it
presents a plasticity.

- We notice also that the presence of oxides as mechanisms of failure does not induce big difference in the
resulted behavior of fatigue strength. This result is consistent with the literature (Rotella 2017 ; Antonio
Rotella et al. 2020 ; Rotella et al. 2017).

- for alloy A, the fatigue strength stabilizes from a specific volume of 320 mm?. This could be considered as
the Fatigue Representative Element VVolume (FREV).

- for alloy B, the fatigue strength stabilizes rapidly at a specific volume of 110 mm?*, which can be considered
as the FREV.
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Figure 87: Nominal stress amplitude as function of critical volume for alloys A and B

Figure 87 shows the same data as Figure 86 but in terms of the nominal stress. It can be seen that for both alloys,
the presence of the notch in the AVN2, BVN1 and BVN2 specimens dramatically decreases the nominal fatigue
resistance as expected due to the notch effect. But, for the batch AVNL it does not decrease dramatically due to
presence of plasticity.

Furthermore, on Figure 86 and Figure 87, in order to separate between the oxides and the pores in the case of
alloy A that present different mechanisms in crack initiation, it seems that taking account the data for the failure
from a pore or taking in account the data associated to the both mechanisms oxide or pore leads to the same
results. This result agrees with conclusions made by (Yukitaka Murakami 1991) and (Rotella 2017) about the
effect of the nature of the initiation site that can be considered insignificant.

4.3.3. Crack initiation Mechanisms

After fatigue failure, the crack initiation sites were systematically observed on all specimens. Different defect
types were identified to be at the origin of fatigue crack initiation and are discussed below. SEM was used to
measure Murakami parameter v/Area of the critical defects on the fatigue failure surfaces.

Pore at the surface

VArea, = 367 um

Internal pore
VArea; = 575 pym

view of (b) surface pore and (c) internal pore.
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Figure 88 highlights the importance in fatigue of the free surface (Itziar Serrano-Munoz et al. 2017). For this
specimen, a very large defect can be seen in the middle of the specimen (vVArea = 575 pm) and a smaller one
is visible near the surface (vArea = 367 um). The SEM observations clearly show that the smaller pore close
to the surface is responsible for the fatigue failure.

Site1
NArea="176un

Figure 89: Specimen with multiple crack initiation sites, specimen B-NV-04, Sa=45MPa, Nf=129663 cycles,
crack initiation from a pore at surface (a) Macroscopic view, detailed view of (b) gas pore and (c)

microshrinkage pore

This behavior was identified in many notched samples for the studied alloys. In fact, 4/5 (equivalent to 80% of
the samples) from the batch BVN1 present multiple crack initiation sites and 6/12 (equivalent to 50% of the
samples) from the batch BVN2. Moreover, 11/49 (equivalent to 22% of the samples) from the batch AVN2
present multiple crack initiation sites.

This behavior is supposed to be controlled by the presence of the stress gradient in the notched samples
compared to the smooth ones. In the literature (Thieulot-Laure 2008), Figure 90 presents a plate of thickness 10
mm under bending and tensile loading. On Figure 90-(a), two stress gradients corresponding to two zones of a
structure. Regarding crack initiation, a defect in the stressed area corresponding to the strong gradient (dashed
line) is more critical. This is no longer the case as soon as the crack has spread of almost 2.5 mm.
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Figure 90: behavior of crack initiation and propagation under different stress gradients (Thieulot-Laure 2008).

For alloy B, all the crack initiation sites are pores. In contrast, for alloy A, which has a lower density of large
pores, other crack initiation mechanisms were observed such as initiation from oxides, Persistent Slip Band
(PSB) and even the combination of the two mechanisms (see Figure 91, Figure 92 and Figure 93). However,
the dominant fatigue damage mechanism is crack initiation and growth from pores. Note that these damage
mechanisms are fully consistent with those observed by (Le et al. 2016) on specimen V2 under a stress ratio
R=-1. The statistics of crack initiation sites in these alloys are summarized in Table 16.
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Figure 91: Crack initiation site with the combination of two mechanisms, specimen AV1-29, Sa=75 MPa,
Nf=328135 cycles, crack initiation from an oxide at the surface and persistent slip band (PSB).

Figure 92: The presence of some sites with the combination of two mechanisms, crack initiation from
persistent slip band (PSB) and pore near to the surface.

n AV1-44, Sa= 85 MPa, Nf= 545162 cycles,
crack initiation from persistent slip band (PSB), (b) specimen AV2-17, Sa= 70 MPa, Nf= 441454 cycles,
crack initiation from an oxide at the surface, (c) specimen AV1-43, Sa= 65 MPa, Nf= 1581225 cycles, crack
initiation from pore at the surface. (d) specimen AVN2-04, Sa= 50 MPa, Nf= 1084107 cycles, crack initiation
from an oxide at the surface.
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Table 16 summarizes the fatigue damage mechanisms determined via SEM observations of the failure surfaces
for all tested specimens. For alloy A it can be seen that by decreasing the FAV size from AV3, to AVNL1, the
percentage of non-pore related mechanisms increases. For alloy B, the only mechanism is failure from pore.

Table 16: Statistics of fatigue initiation sites for HCF

Batch ) g - o~ ™ = g - o~

Mechanisms <§( <§( <>( <>( <>( % % 5 5
Pore at the surface 2 14 21 23 11 5 23 11 12
Sub-surface pore 0 6 4 0 1 0 0 1 0

Oxide Interne 0 0 0 0 0 0 0 0 0

Oxide at the surface 1 17 3 8 0 0 0 0 0

PSB 1 4 6 2 0 0 0 0 0

PSB + pore 0 6 1 0 0 0 0 0 0

Oxide + pore 0 1 6 5 0 0 0 0 0

Oxide + BGP 1 1 6 1 0 0 0 0 0

Number of observed specimens 5 49 47 39 12 5 23 12 12

Percentage of mechanisms initiated
from Pores (%)

40 53 53 59 100 100 100 100 100
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Figure 94: The critical defect size as a function of the Fatigue Active Volume

Figure 94 shows the evolution of the critical defect sizes expressed in terms of (v/Area) as a function of the
fatigue active volume for both alloys. The mean value of critical defect size in alloy B are larger than 225 um.
On the other hand, for alloy A, the mean value of critical defect size is less than 210 pum. The two curves show
the same tendencies. For a small FAV, the average critical defect size is low. It starts to increase and then
stabilizes for a FAV of approximately 110 mm? for alloy B and a FAV 320 mm? for alloy A. The average of
critical defect size is almost 4 times less for the notched specimens AVN1 when compared to the stabilized
volume. Furthermore, for the alloy A, the average of the critical defect size starts to stabilize at the volume AV2.
Nevertheless, the alloy B stabilizes at the volume BV1 and the average of critical defect size is almost 1.6 times
for the notched specimens BVN2 when compared to the stabilized volume.
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On Figure 94, for the alloy A, it seems that taking in account the data for the failure from a pore or taking in
account the data associated to the both mechanisms oxide or pore leads to the same results.

The postulate made by (Weibull 1939), i.e. the size effect is explained by an increase in the probability of
encountering a large defect in large volume, seems to apply in alloy A but not in alloy B. The size effect in alloy
A is very noticeable in contrast to what happens in alloy B. The following sections give further details on the
quantification of the magnitude of size effect in these alloys.

4.3.4. First quantitative approach of size effect

In this section, we aim to quantify the magnitude of size effect present in the studied alloys. The idea is to
measure the difference between the means of the batches V1 and V2 in terms of defects and stresses. In statistics,
Cohen's d is a parameter that quantifies the difference between the means of two populations divided by their
standard deviation as a measure to represent the magnitude of mean difference between them. Cohen (Cohen
1988) was the first to introduce this parameter. However, its accuracy relies on two assumptions, the Normality
of the distribution and the Homogeneity of variances. In practice, two groups of samples do not necessarily have
the same standard deviation. Therefore, to correct the assumption on the Homogeneity of variance, Hedges
(Hedges 1982) proposed to use the pooled standard deviation (eq. V. 6). Then, the corrected Cohen's d is
defined as the difference between two means divided by the pooled standard deviation (eq. IV. 5).

Population 2

/

Population 1

Hi H2

Figure 95: Illustration of two distributions

d=8"# (eq. IV. 5)

Sp
Where, W1 and |2 are the mean values of the populations.

The pooled standard deviation for the non-equal standard deviation is defined as:

5, = \/(m Dst +(np=1)s3 (eq. IV. 6)

nitn,—2

Where n; and n; are the sizes of the populations and s; and s; are their standard deviations.

In Cohen's terminology, an effect with a small magnitude is an effect that you can see only through a careful
study (in terms of number of samples, it takes a relatively large number of samples to reveal it). While an effect
with large magnitude is an effect which is big enough that you may be able to see with the naked eye (otherwise,
with a relatively small number of samples you can reveal it). The Table 17 contains descriptors for magnitudes
of ‘d’ from 0.01 to 2.0, as initially suggested by Cohen and expanded by (Sawilowsky 2009).

Table 17: descriptors for magnitudes of d = 0.01 to 2.0, as initially suggested by Cohen and expanded by
Sawilowsky.

Magnitude of the effect d Reference
Very small 0.01 Sawilowsky, 2009
Small 0.20 Cohen, 1988
Medium 0.50 Cohen, 1988
Large 0.80 Cohen, 1988
Very large 1.20 Sawilowsky, 2009
Huge 2.0 Sawilowsky, 2009
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Using the experimental data, in the following section we quantify the size effect in terms of defect size and
fatigue strength in the studied alloys by calculating the Cohen’s d of the two populations of the small volume
V1 and the standard V2 [Table 18]. We choose those volumes in order to avoid the notch effect.

Table 18: Summarizes the results in terms of the defect distributions measured on the fracture surface of the
standard volumes

Defect [um] Fatigue strength [MPa]
S |S | IS S| S| S| S
< < o o < < m 0
Mean 127 | 222 | 352 | 348 73 65 51 53
Standard Deviation 54 | 119 | 100 | 94 | 8.09 | 7.78 | 4.93 | 3.66
Pooled Standard Deviation 83 97 7.56 4.34

From these results in Table 19, the Alloy A present a large size effect in terms of defects and fatigue strength.
In the other hand, alloy B presents a very small size effect in terms of defects and small size effect in terms of
fatigue strength. For the alloy A, the fatigue strength presents a drop of 12% from the volume V1 to the volume
V2. On the other hand, the fatigue strength for the alloy B stay almost the same.

Table 19: Cohen "d" calculation

Cohen "d"
Defect Fatigue strength
Alloy A 1.16 1.06
Alloy B 0.04 0.46

4.4. Statistical Analysis of the critical defect and fatigue strength distributions

The aim of this section is to determine which typical statistical distribution (Lognormal, Weibull or Gumbel) is
best suited to model the experimental data (i.e. both the fatigue strength distribution and the critical defect size
distribution).

Table 20 shows the evaluated probability functions where f is the probability density function (PDF), and F is
the cumulative density function (CDF).
2

t
In addition, ¢ (x) = \/%_nf_xoo e 2 dt indicates the standard normal cumulative function.

Table 20: evaluated probability functions

Distributions () F(X)
1 (n(®) -w? In(2)—p
Log-normal o mexp (- o7 ) d( . )
Y (Z\'7 VY VY
Weibull P (;) exp [— (;) ] 1—exp[- (;) ]
1 -9 -9 -9
Guni Ler () ewien(- 0 ewiren (59

where p is the mean and s is the Standard deviation of logarithmic values for the lognormal distribution. o is
the scale parameter and v is the shape parameter for the Weibull distribution. v is the location parameter and 8
is the scale parameter for Gumbel law.
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Statistical tests are also used; the Anderson Darling test (AD) combined with its corresponding P-value and the
log-likelihood criterion. The reason for choosing the AD test is that in terms of fatigue we are typically interested
in the distribution’s tails, to which the AD test gives greater importance.

To summarize the use of these criteria;

- The best distribution is the one that has the smallest AD value.
- If the corresponding P-value of the AD test is less than a, corresponding to the 5% significance level
in this case, then the distribution does not show a good-fit to the data.
- The best distribution is the one that has the highest Log-likelihood value.
Following these criteria, the distributions have been ranked and then the distribution with the best overall rank
is chosen. The overall rank is obtained by summation of the individual ranking. The results are presented in
Table 21.

4.4.1. Statistics analyses of the defects

Table 21: Summary of the Goodness of Fit statistics for different distribution for the critical defects

Batch Number of specimens Tests Lognormal Gumbel Weibull

P-value 0.95 0.001 0.25

AD 0.17 1.97 0.47

AVN2 50 Log-likelihood 2140 151 141
Rank 1 3 2

P-value 0.58 0.001 0.17

AD 0.3051 1.6261 0.5379

AV1 40 Log-likelihood 223 232 224
Rank 1 3 2

P-value 0.70 0.001 0.31

AD 0.26 2.29 0.43

AV2 37 Log-likelihood 215 -230 217
Rank 1 3 2

P-value 0.74 0.68 0.90

AD 0.24 0.28 0.20

AV3 12 Log-likelihood 64 65 64
Rank 2 3 1

P-value 0.05 0.001 0.19

AD 0.72 1.40 0.51

BVN2 23 Log-likelihood 134 1139 134
Rank 2 3 1

P-Value 0.78 0.04 0.32

AD 0.23 0.78 0.43

BV1 12 Log-likelihood 59 62 61
Rank 1 3 2

P-value 0.61 0.38 0.65

AD 0.28 0.40 0.29

BV2 12 Log-likelihood 65 66 65
Rank 1 3 2

Ranking Summary 9 21 12

As shown Table 21, the lognormal distribution gives the best approximation for the critical defect size. This
conclusion had been made also by (Yi et al. 2003Db).

Figure 97 shows the experimental data fitted using the lognormal distribution. The parameters of the distribution
are obtained using the Maximum Likelihood Estimation method and are summarized in Table 23.
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Figure 96: Cumulative probabilities functions of the critical defects for the different tested volumes (a) for
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Figure 97 : Cumulative probabilities functions of the critical defects for the different fatigued volumes for
alloy B.

From Figure 96 it can be seen that for alloy A, the size of critical defects is increased drastically by increasing
the size of the FAV. However, for alloy B in Figure 97, the mean values of the distributions specially for the
volumes BV1 and BV2 are almost the same with averages respectively 352 and 348 um [see Table 18]. These
results explain the different sensitivity of alloy A and B fatigue strength to the FAV. In terms of the defect
spatial distribution, these results can be explained by the fact that, the largest defects in the alloy A are
distributed in a way that when the volume is increased there is a higher probability of finding a large defect.
However, for alloy B, the larger defects are so densely distributed that when increasing the volume of the
specimen the probability of finding a large defect does not increase. We remind the batches BVN1 and BVN2
have shown many double sites of initiation. All the critical defects were taken in account in the represented
distributions.

4.4.2. Statistics analyses of the fatigue strength

The same procedure was applied to the data obtained for the fatigue strength. Table 22 summarizes the results
of the statistical tests.
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Table 22: comparative analyses for statistical distribution models of fatigue strength

Batch Number of specimens Tests Lognormal Gumbel Weibull
AVN2 50 P-value 0.03 0.001 0.001
AD 0.85 2.08 1.65
Log-likelihood -100 -107 -105
Rank 1 3 2
AV1 47 P-value 0.22 0.08 0.20
AD 0.49 0.66 0.51
Log-likelihood -147 -150 -148
Rank 1 3 2
AV2 46 P-value 0.01 0.1 0.1
AD 1.05 0.57 0.65
Log-likelihood -125 -123 -124
Rank 3 1 2
AV3 12 P-value 0.40 0.1 0.04
AD 0.36 0.93 0.76
Log-likelihood -35 -37 -37
Rank 1 2 3
BVN2 23 P-value 0.04 0.56 0.59
AD 0.78 0.32 0.31
Log-likelihood -73 -71 -71
Rank 3 2 1
BV1 12 P-Value 0.96 0.53 0.72
AD 0.15 0.33 0.27
Log-likelihood -33 -34 -33
Rank 1 3 2
BV2 12 P-value 0.38 0.65 0.63
AD 0.37 0.29 0.30
Log-likelihood -27 -26 -26
Rank 3 1 2
Ranking Summary 13 15 14

From theses analyses, the lognormal distribution was also chosen as the best distribution for the experimental
data in terms of fatigue strength distribution for the different batches. The corresponding parameters are
summarized in Table 23.

Table 23: summary of the parameters of the identified distributions for 95% confidence level

Batch Defect Fatigue strength
Lognormal Weibull Gumbel Lognormal Weibull Gumbel
avNe M 4.36 a 103 v 119 U 4.39 o 86 v 87
s 0.55 Y 190 p | 6325 s 0.12 Y 7.23 B 12.45
AV1 vl 4.75 o 143 v 154 1l 4.23 o 77 v 77
s 0.43 y 260 B | 56.86 s 0.11 Y 9.90 B 7.75
AV?2 p | 524 o 243 v 275 W 4.16 a 68 v 68
s 0.51 y 207 B 143 s 0.12 Y 10.13 B 6.48
AV3 p o 514 o 214 v 230 W 4.12 a 65 v 65
s 0.50 y 258 B | 7575 s 0.10 Y 7.22 B 7.22
BVN?2 11 5.32 a 246 v 264 U 4.10 o 63 v 63
s 041 y 279 B 101 s 010 y 1380 B 4.47
BV1 B 583 o 389 v 406 vl 3.91 a 52 i\ 53
s 0.28 y 358 B 118 s 0.10 ¥ 11.28 B 4.63
BV?2 B 582 o 382 v 393 vl 3.93 a 53 i\ 52
s 0.27 y 422 B | 90.15 s 0.06 ¥ 15.19 B 2.08
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4.4.3. Cumulated probability function

In this section, the experimental data are plotted on a lognormal probability scale for the defect size and the
fatigue strength distributions :the data should follow a straight line if it conforms to the lognormal distribution
(Koehler 1990).

In general, this approach is based on a linearization of the cumulative probability function of the specific
distribution. For the lognormal distribution, the cumulative density function can be written as:

Y=A+BT (eq. IV. 7)

Where Y = ¢~1(F) and T = In (X) are the variables. Figure 98 and Figure 99 show lognormal probability
paper resulting from the linearized cumulative probability function.
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Figure 98: Critical defect sizes in Varea plotted on lognormal probability papers for alloy A.
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Figure 99: Critical defect sizes in Varea plotted on lognormal probability papers for alloy B.
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Figure 98 and Figure 99 show the distributions of critical defect sizes in v/ Area plotted on lognormal probability
papers for the studied alloys. Firstly, it can be seen that the critical defect sizes show good linearity on the
lognormal probability paper. This confirms that the statistical analyses above are correct. Similar results were
obtained in (Yi et al. 2003b).

Figure 99 shows that, for the two smooth specimen volumes, the critical defect distribution for alloy B are
superimposed. This confirms the conclusions from section 4.3. For the case of alloy A (Figure 98), increasing
the size of critical volume leads to an increase in the critical defect size, until the AV2 volume at which the
defect size stabilizes. While for the alloy B, the increase stops at the volume BV1 (Figure 99).

To sum up, for alloy A, the large defects are rare [see Figure 77]. Therefore, due to the small number of these
defects, large defects are unlikely to be found in small specimens (i.e. small critical defects) but are more likely
to be found in large specimens. In contrast, alloy B contains a high number of large defects that leads to almost
the same probability of finding a large defect in both volumes (BV1 and BV2).
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Figure 100: Fatigue strength in MPa plotted on lognormal probability papers for alloy A.
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Figure 101: Fatigue strength in MPa plotted on lognormal probability papers for alloy B.
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Figure 100 and Figure 101 show that the fatigue strength follows a lognormal distribution. Especially the AV1
and BV1 data. This is due to the continuous variation in the section of the V1 specimen shape. In addition to
the conclusions drawn in the previous section.

It is very clear thus that the size effect on HCF strength for alloy A is caused by differences in critical defect
sizes between different specimens and their spatial distribution. This difference leads to the difference
noticeable on Figure 100 between the batches. For alloy B, there is an insignificant difference in terms of critical
defect sizes between BV1 and BV2. Therefore, the same observation in terms of fatigue strength for the same
batches.

To sum up, the parameters of the distributions of defects in the material (size and spatial distribution) will
control the magnitude of the statistical size effect.

o Higher number of large defects leads to non-significant volume effect (case of alloy B): the volume
effect is present but has little effect on the observed variables.

e Low number of large defects leads to strong presence of the volume effect which is facilitated by
experimental means (case of alloy A).

4.5. Kitagawa-Takahashi diagram: defect size effect

In order to link the fatigue strength of the different specimens to the critical defect size, Kitagawa-Takahashi
diagrams have been established. The estimation of fatigue strength for each specimen was carried out using the
local stress. Results are shown in Figure 103.

In this work, the “hot spot” stress at the notch tip is used as a parameter to compare the different configurations.
Using classical logic, this implies that Ky is considered equal to K;, where K; is the elastic stress concentration
factor and K is the fatigue notch factor, defined as the ratio of the smooth specimen fatigue strength (reference)
to the notched specimen fatigue strength. However, the concept of K cannot easily be applied in this work
because it has been experimentally shown that the plane specimen fatigue strength is a function of the volume
(or the size of the smooth specimen). It is well known that Ky is generally inferior to K; and that this is often
contributed to a “notch effect” which is essentially a combination of the size effect the stress gradient effect and
the presence of local plasticity. If the plasticity is considered to be negligible than understanding the notch effect
corresponds perfectly to the objectives of this work.

Moreover, given that 1< Kr < Ky, and K;=1.68 is not very large, it is expected that the difference between K; and
Kz will not be large.

Figure 103 shows the Kitagawa-Takahashi diagram in terms of local fatigue limit K; 2}, as a function of the
square root of the critical defect size. The points on the graph are the critical defects observed on the fatigue
failure surfaces of the tested specimens of the two alloys. Note that, for the notched specimens of alloy B (with
multi-site initiation), only the largest defect is shown in Figure 102.
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Figure 102: Kitagawa-Takahashi diagram for different batches (R=0.1)

From Figure 102, the following conclusions can be made:

The fatigue strength of alloy A tends to decrease when the size of the critical defects increases. Same
conclusions were made by (Matti Makkonen 1999; Weibull 1939; Iben Houria et al. 2015; Y. Murakami
and Endo 1994). Note also that the size of the critical defects increases when the FAV increases. Indeed,
the notched specimens (AVN1) with the lowest FAV of 5 mm?® have the smallest defect sizes. By increasing
the size of FAV, the size of the critical defects has a tendency to increase and the fatigue strength drops.

Between specimens of size AV2 and AV3, there is almost no difference in the average value of the fatigue
strength as shown in Figure 86 and Figure 102. It can be concluded that the fatigue strength has stabilised,
most probably due to the saturation in the maximum critical defect size.

The size of the critical defects in the smooth samples of alloy B is relatively large for all types of tested

specimens. Their VArea are greater than 220 pum. For this range of defect size, the fatigue strength of the
specimens does not change significantly compared to the variation in alloy A.

On Figure 103, in order to separate between the oxides and the pores in the case of alloy A that present different
mechanisms in crack initiation, it seems that the only parameter that count is the size of the defect and not its
nature (oxide or pore).
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Figure 103: Kitagawa-Takahashi diagram (R=0.1)

Using the Kitagawa-Takahashi diagram represented with linear axes Figure 104 gives a better understanding of
the small size effect in alloy B. The critical defects are generally at the level where the fatigue strength begins

to stabilize. Therefore, and since the size of the critical defects remain relatively large (v Area greater than 220
um for the smooth samples), the difference in the fatigue strength and the scatter remain low. So, even for the
different specimen sizes, the fatigue strength does not significantly change leading to a slight size effect and a
low scatter.
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Figure 104: local fatigue resistance as a function of critical defect size (R=0.1)

Figure 105 is a schematic representation of the fatigue strength amplitude as a function of the average critical
defect size for volumes AV1, AV2, BV1 and BV2. It shows that due to the large average critical defect size of
the alloy B, the size effect and the scatter are low. In contrast, the average critical defect size of the AV1 and
AV2 specimens are in the interval in which the curve has a strong slope. A large difference between the fatigue
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strength of these two volumes and high scatter can hence be expected. We notice that, the initiation from an
oxide leads to the same behaviour and the same level of fatigue strength. Murakami first supposed that the type
of the defect does not matter (Yukitaka Murakami 1991). The same results were confirmed in the work of
(Rotella et al. 2017; Rotella 2017).

Ca a
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ca_A-V2

ca_B-V1
ca_B-V2

Figure 105: Schematic representation of fatigue resistance as a function of the means of critical defect size for
each batch

A large size effect in terms of fatigue strength is a result of large size effect in the corresponding distributions
of critical defect size (which is the case for alloy A). However, a large size effect in terms of critical defects
does not lead systematically to a large size effect in terms of fatigue strength, depending on the range of the
critical defect size.

4.6. Study of the notch effect

As previously discussed, four of the five specimens tested from batch BVNL1, have two crack initiation sites
(see Figure 89). In this section, the notch effect is investigated for both alloys. Computer Tomography analyses
are used to gain insight into the problem.

4.6.1. Post-mortem analyses

As shown in Figure 106, the defect density and the size of the defects in the notched section of the specimen
taken from alloy B are much higher in comparison with alloy A.
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Figure 106: CT scans of the notched section of (a) specimen AVN1-05, and (b) specimen BVN1-05

Figure 107 shows the location of the defects in the notched specimens AVN1-05 and BVN1-05 as a function of
their sizes in terms of VArea,,.
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Figure 107: The size of defects contained in the notched section and their location to the surface
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Figure 108: The location of the encircled defect in Figure 107

From Figure 107 and Figure 108, two important conclusions can be made; (i) firstly there is a higher number of
defects in the subsurface of the BVN1-05 specimen (10 defects) when compared to the AVN -05 specimen (3
defects). (ii) Secondly, the largest defect in the FAV for alloy B is almost 7 times larger than the largest defect

in alloy A in terms of VArea,,. The largest defect size in the alloy B notched specimen is about VArea,, of
approximately 200 um, and for the alloy A is about vArea,,0f approximately 35 pm.

The higher density of large defects in alloy B means that even by decreasing the FAV, there is still a high
probability of finding large defects near to the surface of the notch. This explains why the averages of the
distributions for alloy B in Figure 97 are higher than 225 um for different FAVs. The opposite is observed for
alloy A. By decreasing the FAV, the average size of the critical defect drops (see Figure 94). This leads to the
activation of other failure mechanisms such as oxide, inclusion or PSB.

Furthermore, the higher probability of finding many large defects near to the surface of the notch in alloy B can
lead to the multiple crack initiation sites. Two crack initiation sites were observed in four out of five notched
specimens for batch BVN1 and batch BVN2. This phenomenon is also linked to the gradient stress effect
introduced by the notch.

4.6.2. Crack initiation at the notch

In the following, the fractographic analyses have been matched to the tomographic analyses, the results are
shown in Figure 109 and Figure 110.
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Figure 109: Fatigue failure, (a) specimen AVN1-05, Sa=70 MPa, Nf=1584002 cycles, crack initiation site
with vVArea of 27 um (b) specimen BVN1-05, Sa=45 MPa, Nf=777402 cycles and crack initiation from a
pore at the surface with vArea of 313 pm.

For alloy A, the results show that due to the lack of large defects near the surface, the specimen has failed from
an inclusion located at the surface. For alloy B, due to the high density of large pores in this material, the
specimen has failed from a pore at the surface. It can be seen that the critical pore is not the largest one contained
in the fatigue active volume, as indicated in Figure 108. It is a different pore at the surface of the notch (see
Figure 109 (b) and Figure 110).

Figure 111: localization of the crack at the notch tip of the sample BVN2-15.

Figure 111 shows that the crack has initiated from a surface defect located in the highly stressed volume of the
notch. This crack corresponds to a drop in the resonance frequency of 0.3 Hz and Nf=539380 cycles. The critical

defect has a vVArea of 232 um [Figure 113].
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Figure 112: post-mortem tomographic analysis of the sample BVN2-15.

From Figure 112, we can notice the high density of pores in the notched sample taken from alloy B.

Figure 113: BVN2-15 Notch sample with crack initiation site after a total failure (a) is the macroscopic
view, and (b) is the detailed view showing the critical defect. For this sample specimen, Sa=40 MPa and
critical pore size VArea of 232 um.

4.7. Role of defect size population on scatter in fatigue strength

Figure 114 presents the evolution of the standard deviation of the studied alloys with the size of fatigue active

volume.
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Figure 114: Effect of loaded volume on the standard deviation of fatigue limit

As aforementioned in the precedent sections, first we can notice that both alloys show the same tendency in
standard deviation of fatigue strength. The standard deviation in fatigue strength is high for the smaller volumes
and decreases by increasing the volume of the sample (i.e. FAV). Secondly, the results show that the alloy A
with small defect sizes shows a high scatter in fatigue strength compared to the alloy B with larger defects.
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These conclusions are in correlation with the assumptions made in section 4.5 on Figure 105. Furthermore, for
the alloy A, taking in account the data associated to the both mechanisms oxide and pore or only pores lead to
the same value of scatter.

4.8. Conclusions

In this study, an experimental investigation has been conducted to evaluate the statistical size effect (or volume
effect) on the fatigue strength of cast Al-Si alloys. Statistical analyses of fatigue data were carried out by means
of statistical tests (Log-likelihood, AD test and its corresponding P-value). The main results can be summarized
as follows:

The fatigue strength is strongly dependent on microstructure defects in cast aluminium alloys. The most
harmful defects are the pores located on specimen surface or subsurface. The pore size is the key factor
controlling fatigue strength, and the random distribution of pores can cause great scatter in fatigue strength.
A variation in the highly stressed volume is accompanied by a change in the fatigue strength of the material.
This result confirms the existence of a size effect in cast Al-Si alloys. Furthermore, alloy A has a more
pronounced volume effect than alloy B. This is due to the characteristics of the defect population of each
alloy (pore size and distance between large pores).

Good correlation between the local fatigue strength amplitude K; 2, and the critical volume was found.
Hence, it can be concluded that the highly stressed volume approach is an effective way to describe the
statistical size effect in cast Al-Si alloys.

Both critical defects size and the fatigue strength follow a lognormal distribution. For the fatigue strength,
this has consequences for fatigue design. Some works are based on the idea that the fatigue resistance
follows a normal distribution (Thomas et al. 1999). Which is not the case for Al-Si cast alloys.

The fatigue strength for alloy A stabilizes from a critical volume of 320 mm?, which can be considered as
the Fatigue Representative Elementary Volume.

The fatigue strength of alloy B stabilizes at a smaller critical volume of 110 mm? which can be considered
as the fatigue RVE of this alloy.

The alloys do not show the same fatigue damage mechanisms. For the alloy B, all the specimens have shown
fracture initiated from a pore. However, the alloy A shows several mechanisms of crack initiation (pores,
oxide, PSB). Nevertheless, the initiation from the pore is the predominant mechanisms and the percentage
of the other mechanisms increases by decreasing the FAV size.

Size effect and scatter of fatigue are strongly linked to the average size of the critical defects. If the average
size of the critical defect is lower than 220 um, the alloy will show high size effect and high scatter, which
is the case of alloy A. If it is higher than 220 um the alloy will show low size effect and low scatter, that is
the case of alloy B.

Density of large pores plays a role also in the fatigue size effect and scatter; more presence of large defects
in the material leads to non-significant volume effect (case of alloy B). On the other hand, less presence of
large defects leads to strong presence of the volume effect and scatter (case of alloy A).
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APPENDIX 1: SN CURVES

e SN curves
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Figure A. SN curve for the alloy A.
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Figure A. SN curve for the alloy B.
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STAIRCASE TABLES

APPENDIX 2

Staircase table for batch AV1

AV1-47 = 1567256
AV1-46 x 854130
AV1-45 x |o 89110

AV1-44 x |o |o |o |o 545162
AV1-43 = 1581225
AV1-42 x |lo |o 1292279
AV1-41 x |lo o |o 1743252
AV1-40 = 1995662
AV1-39 x 361970
AV1-38 x |lo |o 1567963
AV1-37 = 1945197
AV1-36 = 1028621
AV1-35 x |lo |o |o 1099695
AV1-34 x |lo o |o 1658253
AV1-33 x 624228
AV1-30 x |o 483099
AV1-29 x 1255402
AV1-28 x 325756
AV1-32 = 1504674
AV1-27 x |o 84737

AV1-26 x 1834795
AV1-25 x 379160
AV1-24 x |o |o |o 297233
AV1-23 x 271095
AV1-31 x 305048
AV1-22 x |o 830867
AV1-21 x |o |o 411741
AV1-20 x |o 922224
AV1-19 x 1256599
AV1-18 x 1066691
AV1-17 x |o 388060
AV1-16 x |o 1615089
AV1-15 x 330879
AV1-14 x |o |o 207326
AV1-13 x |lo |lo |o |o 344861
AV1-12 x 314844
AVI-11 x |lo |lo |o 1031132
AV1-10 = 659570
AV1-09 x 503900
AV1-08 x |o 529235
AV1-07 = 295150
AV1-06 x |lo |o |o 350867
AV1-05 x |lo |o |o 1264571
AV1-04 x |o |o 1228247
AV1-03 x |o |o 1873042
AV1-02 x |o |o |o 99555

AV1-01 x |° |° 1048913

. o S (8 |2 |38 |8 |28 [3 |28 |2
i £ I8 8 (8 |8 [k [= [ [ [ b=
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Staircase table for batch AV2

AV2-46 424055
AV2-45 207862
AV2-44 1656020
AV2-43 602003
AV2-42 221300
AV2-41 380204
AV2-40 693812
AV2-39 34182
AV2-38 1320201
AV2:37 867672
AV2-36 1391975
AV2-35 900176
AV2-34 1160047
AV2:33 1196663
AV2-32 1147932
AV2-31 1081376
AV2-30 435331
AV2-29 328135
AV2-28 291023
AV2-27 1350016
AV2-26 1179764
AV2-25 639271
AV2-24 123718
AV2-23 1351305
AV2-22 428882
AV2-21 1497443
AV2-20 1432995
AV2-19 817570
AV2-18 482700
AV2-17 441454
AV2-16 648430
AV2-15 569436
AV2-14 2000002
AV2-13 764058
AV2-12 297730
AV2-11 358060
AV2-10 2014781
AV2-09 872751
AV2-08 1999900
AV207

AV2-06 1663959
AV2-05 733008
AV2-04 231463
AV2-03 392140
AV2-02 1724321
AV2-01 520071

== EEEEE
z =
HENHBEEEE s

BVv2-11
471485

BV2-10
1418384

BV2-9
1205756

BV2-8
1729483

BV2-7
1214144

BV2-6
422845
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BV2-5
603598

BV2-4
1386581

BV2-3
180706

BV2-2
1522169

Bv2-1
1715287

0.1
0.1
0.1
0.1
0.1
0.1

No

Ca
MPa
55
50
45
40
35
30
Nf

Staircase table for batch BV2




CHAPITRE 4

Staircase table for batch AV3

Staircase

o MP.’T R AV3-01 AV3-02 AV3-03 AV3-04 AV3-05 AV3-06 AV3-07 AV3-08 AV3-09 AV3-10 AV3-11 AV3-12
80 0.1 = ;IJ'I X
75 0.1 g = )
70 0.1 g o X 0 X
65 0.1 o 2 0 0 X 0 X X X
60 0.1 X 0 0 X 0 0 X X 0
55 0.1 0 X 0 0 0 0
50 0.1 0 0
Nf 926468 | 1333158 | 316000 827135 | 1080523 | 425443 458688 632926 476402 | 1718933 | 684272 437907
table for batch BV1
N° BV1-1 BV1-2 BV1-3 BV1-4 BV1-5 BV1-6 BV1-7 BV1-8 BV1-9 BV1-10 | BV1-11
oa MPa R
60 0.1 X X
55 0.1 0 X X 0 X
50 0.1 0 X X 0 0 X X X
45 0.1 0 0 0 0 X
40 0.1 0 0
35 0.1 0
Nf 1494524 | 1433516 | 1368021 | 1067352 | 919402 503757 781765 993818 697638 | 1609297 | 860126

104




CHAPITRE 4

Staircase table for batch BVN1

N BVN1-01 BVN1-02 BVN1-03 BVN1-04 BVN1-05
ca MPa R
45 0.1 X X X
40 0.1 X X 0 0 0
35 0.1 0 0 0 0
30 0.1 0 0
Nf 590639 1249259 390896 129663 777402
Staircase table for batch AVN1
N AVN1-01 [ AVN1-02 | AVN1-03 | AVN1-04 AVN1-05
ca MPa R
80 X
75 0.1 0
70 0.1 X X 0 X
65 0.1 0 0 0 X 0
60 0.1 0 0 0
55 0.1 0
50 0.1 0
Nf 690648 356006 239540 287762 1584002
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BVN2_23 1861139
BVN2_22 612984
BVN2_21 1731197
BVN2_20 692632
BVN2_19 1536603
BVN2_18 1274614
BVN2_17 172689
BVN2_16 Nwﬂﬂww N%mo_mwo
BVN2 15 1250421 1280381
- (-0.3Hz) | (-1H2)
BVN2_14 %%.Mw_mwv wwwm_www
BVN2_13 1135579
BVN2_12 1880301
BVN2_11 24780
BVN2_10 938410
BVN2_9 616831
BVN2_8 708364
BVN2_7 1112739
BVN2_6 471570
BVN2_5 1175837
BVN2_4 328460
BVN2_3 76752
BVN2_2 1280310
BVN2_1 1467836
. | = |353EE8gE
z W s

(MPa)
60
55
50
45
40
35
30
25
20

Staircase table for batch BVN2
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Staircase table for batch BVN2

AVN2_49
AVN2_48
AVN2_47
AVN2_46
AVN2_45
AVN2_44
AVN2_43
AVN2_41
AVN2_40
AVN2_39
AVN2_50
AVN2_42
AVN2_38
AVN2_36
AVN2_35
AVN2_34
AVN2_33
AVN2_32
AVN2_31
AVN2_30
AVN2_29
AVN2_28
AVN2_27
AVN2_26
AVN2_25
AVN2_24
AVN2_23
AVN2_22
AVN2_21
AVN2_20
AVN2_19
AVN2_18
AVN2_17
AVN2_16
AVN2_15
AVN2_14
AVN2_13
AVN2_12
AVN2_11
AVN2_10
AVN2_09
AVN2_08
AVN2_07
AVN2_06
AVN2_05
AVN2_04
AVN2_03
AVN2_02

AVN2 01

N° épr

Sa
(MPa)

0.1

75
70
65

X o o o

0.1

0.1

0.1

60
55

0.1

0.1

50
45

0.1

0.1

40

0.1
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5. ARTICLE 2: SPATIAL POINT PATTERNS METHODOLOGY FOR
THE STUDY OF PORES 3D PATTERNING IN TWO CASTING
ALUMINIUM ALLOYS

“The formulation of a problem is often more essential than its solution, which may be merely a
matter of mathematical or experimental skill. To raise new questions, new possibilities, to
regard old problems from a new angle requires creative imagination and marks real advances

in science.”

Albert Einstein
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Spatial Point Pattern Methodology for the study of pores 3D patterning in
two casting aluminium alloys

Driss EL KHOUKHI* 23" Franck MOREL?Z, Nicolas SAINTIER?, Daniel BELLETT?, Pierre OSMOND?, Viet-Duc
Le!

ILAMPA, Arts et Métiers Paris Tech, 49 035 Angers, Cedex, France
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Abstract

Two cast aluminium alloys fabricated by different casting processes (gravity die-casting and lost foam
casting followed by the T7 heat treatment) and showing different degrees of porosity were characterized
with X-ray Computed tomography. Information concerning the pore distribution inside the investigated
materials is obtained in terms of pore size, pore shape and the pore positions in 3D space. Subsequently,
a spatial point pattern analysis is undertaken to investigate the pore distributions. Different methods,
including a nearest neighbor analysis, Ripley's K-function and Clark-Evans tests developed for 3D
applications, are used to analyse the observed patterns. The results show that the Homogeneous Poisson
Process is suitable to approximate the spatial distribution of the pores present in the investigated alloys.
Synthetic microstructures that mimic key macroscale features of the materials in terms of pore size and
the 3D spatial distribution of the pores were generated. These microstructures can be used in the
probabilistic modelling of fatigue behaviour.

Keywords: Casting process, X-ray Computed Tomography, Porosity, Point pattern, spatial statistics,
Ripley’s K-function, nearest neighbor function, Poisson process, Fatigue.

5.1. Introduction, context and objectives

In terms of fatigue failure, many authors have shown that surface porosity is the most important casting
defect that affects fatigue life. (Ammar et al 2008) showed that porosity acts as the most likely site for
crack initiation as 92% of all tested specimens fractured from surface or near-surface porosity site
(Figure 115).

Figure 115: A critical pore located at the surface of a specimen (ElI Khoukhi et al. 2019)

Moreover, in the literature, many studies (Ammar et al. 2008 ; Le et al. 2016 ; El Khoukhi et al. 2019 ;
Murakami 1991) have emphasized the importance of the distance between the critical defect and the
free surface. Figure 116 highlights the importance of this parameter. This figure shows a specimen
loaded in the High Cycle Fatigue regime, in which a very large defect can be seen in the very middle of
the specimen (VArea=575 um) and a smaller one is visible near the surface (VArea=367 pm). SEM
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observations clearly show that the smaller pore close to the surface is responsible for fatigue crack
initiation and failure.

Pore at the surface
VArea; = 367 ym

e

Internal pore

VArea; = 575 um

Figure 116: Fatigue failure surface for a specimen taken from cast aluminum alloy (AISi7Mg03 - T7),
which has failed at Sa= 55 MPa and Nf=919402 cycles for a stress ratio R=0.1. (a) Macroscopic view,
detailed view of (b) surface pore and (c) internal pore. It shows the importance of the position of a
defect relative to the free surface, in terms of fatigue failure (El Khoukhi et al. 2019)

Furthermore, experimental investigations have shown that the characteristics of the defect distribution
have a major impact on the sensitivity of the fatigue behaviour to the size effect and the stress gradient
effect as well as the scatter in the fatigue strength (EI Khoukhi et al. 2019).

(X. Zhu et al. 2007) have developed a probabilistic fatigue model to establish the relationship between
the porosity population and the resulting fatigue strength of a cast aluminum alloy. The predictions show
that, when the fatigue life is controlled by the porosity population, the mean and standard deviation of
the fatigue strength decrease with increasing mean pore size, pore size standard deviation, and porosity
density. In addition, the specimen size and shape are shown to influence the fatigue strength by affecting
the number of pores and the probability of pores intersecting with the specimen surface within the
stressed volume.

The same authors, in (Yi et al. 2007a) have extended this approach to examine how specific changes to
the nature of the porosity population, such as mean pore size, pore size standard deviation, porosity
density, and the volume of the specimen gauge section, affect the predicted fatigue behavior of the alloy.
In their model, the authors have supposed that casting pores are randomly distributed in each specimen,
and that the pore sizes follow a lognormal distribution. However, in real materials the population of
defects can exhibit 3D patterning and may not follow the lognormal distribution in terms of their size.

From these studies, it can be concluded that the variability in the fatigue strength is linked to the
variability in microstructural heterogeneities (i.e. size, spatial distribution, shape, density...). Therefore,
in the development of probabilistic models and for an accurate prediction of the resulting variability in
the fatigue strength, the precise characterization of the defect population is needed in order to create
numerical microstructures that ideally mimic key macroscale features of the material in terms of the size
distribution and the 3D spatial distribution of defect.

3D characterisation of defects is also important for Additive Manufacturing emerging technologies and
other casting process such as high-pressure die-casting. This type of characterization can help
understand the links between the process parameters and the porosity of the resulting parts (Chen et al.
2014).

115



CHAPITRE 5

In the literature, many authors have investigated the characterisation of the size and the shape of defect
populations (Guerchais, Morel, and Saintier 2017; Amal Ben Ahmed et al. 2019; Billaudeau, Nadot, and
Bezine 2004a; Yukitaka Murakami 1991), but relatively little work has focused on characterizing the
spatial distribution of defects, especially in 3D space (Wilson 2017). Typically, to take in account the
spatial distribution of defects, the density, defined as the number of defects per unit volume, is used.
This is a first order parameter which is not capable of describing the defect pattern in the material (i.e.
clustering, randomness, etc.). Figure 117 and Figure 118 highlight the fact that two alloys with the same
defect density but with different spatial arrangements: (a) clustering (b) random, can lead to different
behaviour in terms of high cycle fatigue.

Critical defect
a) (%) b)
Critical defect
\

(©

w oA
Free surface

Figure 117: Two samples with the same defect density but with different defect patterns (a) clustering,
and (b) random.

Figure 118: SEM fractography of 319-T7 specimens fatigued at the same maximum stress of 100 MPa
but with different fatigue lives of (a) 413 495 and (b) 189 221 cycles (Jang et al. 2009)

For these reasons, it is concluded that the 3D characterisation of the spatial defect distribution inside the
material is particularly important in terms of fatigue response. The rapid development of X-ray
Computed Tomography makes it possible to access to this information and more, such as the size and
shape of individual defects.

As discussed by (Amal Ben Ahmed et al. 2019) the presence of micro-shrinkage porosity in cast
materials is directly related to the solidification process and in particular the change in volume of the
material which occurs as the material changes state and cools. This is a physical process that is highly
dependent on the cooling rate, which in a complex real component is not constant in all zones of the
part.

On the other hand, different approaches have been proposed in the literature to predict the appearance
of defects in the casting process (Stefanescu 2005). For example, a multiphase (solid, liquid, and
porosity) model that predicts melt pressure, feeding flow, and porosity formation and growth during
solidification has been developed by (Blair et al. 2005). This model can predict the location in a casting,
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the defect volume fraction, and the size (diameter) of individual pores. It could be interesting to
characterize their spatial arrangement. This information can be useful to enhance the parameters of the
process to avoid the appearance of the clusters of pores in some locations in the parts.

For those reasons, in the present work, we will present the application of certain techniques that can be
used to characterize the 3D spatial distribution of defects contained in cast alloys. These techniques have
been developed in the framework of the Point Process Theory (Diggle 1983) and are often used in other
disciplines such as forestry (Perrin et al. 2006), plant ecology (lllian et al. 2007) as well as astronomy
(Babu and Feigelson 1996). However, very few researchers have applied it to the characterization of the
spatial distribution of material defects (Wilson 2017; Wilson et al. 2019). The ultimate goal of this work
is to propose a high cycle fatigue model that takes into account the defect size and spatial distributions
within a loaded volume.

5.2. Scope of the present work

The main objective of this paper is to characterize the spatial distribution of micro-shrinkage and gas
porosity in two cast aluminium alloys using the Point Pattern Process theory. This characterization tells
us whether the defects are aggregated (i.e. clustered) or dispersed in comparison to a Complete State of
Randomness described by a Homogeneous Poisson Process and over which spatial scales do patterns
exist. With this information it will be possible to create numerical microstructures that ideally mimic
the features of the material with respect to the size and spatial distribution of the defects present in the
alloys. Note that in this work it is assumed that the defect size distribution and the 3D spatial
distributions are not coupled. This hypothesis was verified by (Wilson 2017; Wilson et al. 2019) in an
alloy of the same kind.

The characterization of the defect size has been presented in a previous publication (EI Khoukhi et al.
2018), and it is generally accepted that the effect of the shape of a defect does not have a strong influence
on its fatigue behaviour (Yukitaka Murakami 1991). Hence, the focus of this paper is the characterisation
of the 3D spatial defect distribution.

This step is mandatory for future modelling work to predict the fatigue resistance of components made
from these alloys by coupling the defect size distribution, the spatial distribution as well as the loaded
volume. This modelling work will help understand how the scatter in the fatigue strength is linked to
the microstructural variability of the material, such as the variability in the defect size and the way the
defects are arranged in 3D space (clustering, regularity...).

As already mentioned, to characterize the 3D spatial defect distribution, the techniques developed in the
framework of Point Process Theory are used. In the following sections, these techniques are presented,
as well as their application to the investigated alloys.

5.3. State of Art, theory and definitions

According to (Diggle 1983), a Spatial Point Pattern is a set of locations, or events, within a specified
region. The events are irregularly placed and are modelled as the result of an unknown underlying
stochastic Process, referred to as a Spatial Point Process. We can think of the spatial distribution of pores
as the result of one such process. Point processes are a well-studied domain in probability theory and
the subject of powerful tools in statistics for modelling and analysing spatial data, which is of interest
in such diverse disciplines as forestry, plant ecology, astronomy and many more. As discussed by
(Diggle 1983), spatial point patterns can be divided into three main categories (Figure 119):
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e Random: or Complete Spatial Randomness (CSR) where point or events are distributed
randomly (Poisson process)
Clustering: if the points or events attract each other and appear in small groups called clusters.
Regularity: if the points or events repulse each other; no two points are close to each other.
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Figure 119: Spatial Pattern categories (a) random process, (b) clustering (d) regular process.

Point Pattern Analysis (PPA) is the study of the spatial arrangements of points in space (3 dimensions
in our case). The simplest formulation is a set S = {x € D} where D, which can be called the 'study
volume', is a subset of R, a 3-dimensional Euclidean space.

When exploring the properties of an unknown spatial distribution of defects contained in a material, we
can look at the density p, which can be estimated as the average number of pores per unit volume. A
spatial distribution also can be characterized by its second-order properties, which describe how events
or point are placed in relation to each other.

(Bailey and Gatrell 1995) have classified these techniques as Exploratory Analyses of the first order
properties and the second order properties of a process.

The exploratory analyses of first order properties of a process aim to analyse how the density, of
defects in a material for example, varies over an area or a volume. This category includes Quadrat
Analyses and Kernel Estimation.

On the other hand, exploratory analyses of second order properties of a process estimate the presence
of spatial dependence among events (pores) based on the distances from one another in comparison to
the CSR process. In this category, different techniques can be used:

- The Nearest-Neighbor distance distribution function (G-Function)
- The Empty space function of the point process (F-Function)
- The K-Ripley Function (Ripley 1977)

Furthermore, statistical test can be conducted to obtain quantitative information on how the studied
process differs from the CSR process. The Clark-Evans (CE) test is usually used (Clark and Evans
1954). This test aims to calculate the statistical significance level through comparison with the null
hypothesis of complete spatial randomness (CSR) provided by the homogeneous Poisson process. In
other words, it tends to measure the distance of the investigated process from the CSR process.

As previously stated, this study aims to explore how the defects are arranged in two cast aluminum
alloys. For these reasons, it has been decided to use the exploratory analyses of second order properties
of the patterns combined with the Clark-Evans test.

In the following sections, the detailed definitions of the different techniques used to analyse the spatial
distribution of defects contained in two casting aluminium alloys, will be presented. At the simplest
level, the data being analysed consist only of the coordinate locations of the events (i.e. the pores). Each
event or pore could also have attributes or variables associated with them like their size or shape.
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Since the analyses of second order properties of a process aims to compare it to the Poisson Point
Process, firstly we start by defining the Poisson Point Process.

5.3.1. The Poisson point process
A homogeneous Poisson point process is characterized by:

i.  the number of points in a subset V from R® follows a Poisson distribution of parameter p|V|,
where |V| is the volume of V:

k
PIN(V) = k} = L g-p1v (eq. V. 1)
ii.  p>0isthe point process density, which corresponds to the average number of points per volume

unit.
iii.  For mdisjoints sets V1, ... Vi, the random variables N(V)z, ..., N(V)m are independent.

The Poisson point process is used to represent Complete Spatial Randomness (CSR): each point is
stochastically independent, and there is absolutely no interaction between them (see Figure 119).
Therefore, the Poisson point process serves as a reference to evaluate if a point process is clustered (i.e.
the points are attracted to each other (see Figure 119 (b)) or regular (i.e. the points repulse each other,
see Figure 119 (c)).

5.3.2. Techniques based on distances to the Nearest-Neighbor (NN-distances)
This category includes the G, F and J functions that are commonly used to compare two sets of spatial
patterns, or one pattern against the null hypothesis of complete spatial randomness (CSR). These
functions are defined as follows.

G Function: nearest neighbor distance distribution function

The nearest neighbor distance distribution function of a point process S is the cumulative distribution
function G of the distance from a typical random point of S to its nearest neighboring point (also of S).
It is estimated by:

G(r) =T, 1(d; <7) (eq. V. 2)

where di is the Euclidian distance between pore i and its nearest neighbor, and N is the number of pores.
I(+) is the indicator function, which is one if the argument is true, else zero.

The estimate of G is then compared to the true value of G for a completely Spatial Random process
(Poisson Point Process) in 3D, defined by:

-4
Gr)=1—e3°""" (eq. V. 3)
where p is the density (expected number of points per unit area).

Deviations between the empirical and theoretical G curves may suggest spatial clustering or spatial
regularity.

F Function: empty space function of the point process

The F function, also called the “spherical contact distribution” of a stationary point process, in contrast
to the G function plots the cumulative frequency distribution for the distance of each grid point to its
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nearest pore when a regularly spaced grid of g points is superimposed upon the population. It is estimated
by:

F(r) = 32?211(21- <7 (eq. V. 4)

where zi is the distance of grid point i to the nearest pore. The F function is useful for detecting non-
homogeneities in the distribution of pores within the field. In addition, the estimate of F is a useful
statistic summarizing the gap sizes in the pattern. Like for the G function, the estimate of F is compared
to the true value of F for a Poisson Point Process in 3D, which is:

F(r)y=1- P (eg. V. 5)

Deviations between the empirical and theoretical F curves may suggest spatial clustering or spatial
regularity.
J-Function

The J-function (Baddeley et Lieshout 1995) of a stationary point process is defined as:

1-G(r)

J) =156 (eq. V. 6)

This function is used to compare a given distribution to a Poisson process. If :

- J(r) = 1: the process is a Poisson point process
- J(r) > 1: the point process tends to be regular
- J(r) < 1: the point process tends to be clustered
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Figure 120: schematization des three cases of J-Function, (a) regularity, (b) Poisson process and (c)
clustering (Baddeley et al. 2015).
5.3.3. The K-Ripley Function

While these three functions (G, F and J) provide qualitative information about the spatial distribution,
the K-Ripley function (Ripley 1977) is often chosen to infer statistical properties. It is a more descriptive
point pattern measure. Whereas the G-function and the F-function rely only on the nearest neighbor
distances to describe a point process, the K-Function (also called “Ripley's K-function” or the “K-Ripley
function” or the “reduced second moment function™) uses all distances between point pairs in the pattern
[Figure 121]. The K-Function of point process S is determined by the second order moment properties
of S. It is determined as follows:

Construct a circle of radius d around each point (event) i

Count the number of other events, labeled j, that fall inside this circle
Repeat these first two steps for all points i, and

Sum the results.

A wnh e
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These steps equate to:

v I(r;isd
K(d) =Yy, sy, Cu=d) (eq. V. 8)
where, N is the number of events (pores) in the studied region, |V| its volume and rj is the distance
between pore i and pore j. I(.) is the indicator function. I(r;)=1 if the distance, rj;, fromitojis less
then d. Otherwise I(ri;)=0.

5. Increase d by a small fixed amount
6. Repeat the calculation, giving values of K(d) for a set of distances, d
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Figure 121: Representation of the steps used to construct Ripley’s K function in 2D.

The estimate of K is a useful statistic, summarizing aspects of inter-point “dependence” and “clustering”.
It is usually compared to the theoretical value of K for a Poisson point process. In 3D, Ripley's K
function for a Poisson Point process is exactly the volume of the sphere with radius d (since the K
function is normalized by 1/p):

Kese(d) = 5 md? (eq. V. 10)

Like for the precedent estimators, deviations between the empirical and theoretical K curves may
suggest spatial clustering or spatial regularity.

Therefore, if:
- K(d) > Kcsr(d): the point process is clustered
- K(d) < Kcsr(d): the point process is regular

The K-Function describes the characteristics of a point processes at many distance scales. The G and F
nearest-neighbor distance functions do not have this property.

All of these methods give qualitative information about the pattern; if it is clustered, regular or random.
However, as most real patterns will almost never be perfectly random, even if the population is random,
a way is needed to determine how far a process really is from the CSR process. In order to evaluate the
degree of clustering or randomness compared to the Poisson process with a certain level of confidence
(ex. 1%, 5% or 10%) a statistical test should be used. The Clark-Evans test is one possibility. There are
two versions of this test: (i) The one-tailed version used if the pattern is known to be clustered (or
regular) and is compared to the CSR pattern. (ii) The two-tailed version used when it is unknown if the
process is clustered or regular.
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In general, after using either the 1% or the 2" order techniques, we can tell if the pattern is clustered or
regular. Therefore, in the following only the one-tailed version of the Clark-Evans test is used.

5.3.4. Clark-Evans test

The "Clark and Evans" test (1954) calculates for each pore the distances from the nearest neighbor. The
average value of these distances D,, can then be compared to the theoretical value u calculated for a
null hypothesis (i.e. the Poisson process) in order to characterize the spatial structure: clustering,
regularity, etc. The standardized sample mean under the CSR Hypothesis is defined by:

Z,, =2m=# (eq. V. 11)

g

It follows from the Central Limit Theorem that independent sums of identically distributed random
variables are approximately normally distributed. Hence, the most common test of the CSR Hypothesis
based on nearest neighbors involves a normal approximation to the sample mean of D, as defined by:
- 1
Dy =—Xi21D; (eq. V. 12)
To construct this normal approximation, the mean and variance of the Poisson distribution in 3D are
respectively given by:

-1

p=EX) = (%”)71*(4/3) (eq. V. 13)

2
o= |[[ERrG/) (eq. V. 14)
3 (w_n)z
3
where T is the gamma function.

But from the Central Limit Theorem it then follows that for sufficiently large sample sizes (m>30), Dn,
must be approximately normally distributed under the CSR Hypothesis with the mean and variance of
the Poisson Process, so:

-1 2
D~ N|(*%£5)? I(4/3),C6D (@) (eq. V. 15)

Hence, if we now denote the standardized sample mean under the CSR Hypothesis by:

-1
g Do _ (59 Burery cavis
m - — . .
Jrerm-(rarm)’

Then Z,, follows the standard normal distribution,
Zm ~N(0,1) (eq. V. 17)

If the CSR Hypothesis is true, then Z, should be a sample from N(0,1).

One-tailed version
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By definition, the level of significance of a test is the probability, o, that the null hypothesis is rejected
when it is actually true. And the upper-tail points, z,, for the standard normal distribution is defined by:

Pr(Z>=Z,)=a For Z~N(0,1) (eq. V. 18)

It is important to highlight that there is no “best” choice for a. The typical values given by most statistical
tests (Smith 2020) from the literature are listed in Table 24 below:

Table 24: One-tailed significance

Significance o Z,
Strong 0.01 2.33
Standard 0.05 1.65
Weak 0.10 1.28

Using the one-tailed significance table, for example, the non-randomness of a given pattern is considered
“strongly” (“weakly”) significant if the CSR Hypothesis can be rejected at the oo = 0.01 (o = 0.10) level
of significance. The value o =0.05 is regarded as a standard (default) value indicating “significance”.
We mention that in the case of clustering we use (-Z,) instead of (Z,) in Table 24 (see Figure 122).

No Significant
Clutering
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e )
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Figure 122: One-Tailed Test of Clustering.

P-Values for Test

Another approach is often adopted in evaluating test results. The idea is that, in the one-tailed test of
clustering versus CSR discussed above, suppose that for the observed standardized mean value, Z,, one
simply asks how likely it would be to obtain a value this low if the CSR Hypothesis were true? This
question is answered by calculating the probability of a sample value as low as Zy, for the standard
normal distribution N(0,1). This probability, called the P-value of the test, is given by

P(Z<Zy,) =dZn) (eq. V. 19)

where ¢ the probability density function for the normal distribution.
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Taking in account the dependencies between nearest neighbor distances

However, one major difficulty with the precedent techniques is that we have used the entire point pattern
(m=N) and have thus ignored the obviously dependencies between NN-distances. (Cressie 1993) calls
this “intensive” sampling and shows with simulation analyses that this procedure tends to overestimate
the significance of clustering (or regularity). The study of the dependencies between nearest neighbor
distances is discussed in the following sections.

5.4. Materials — the investigated cast aluminum alloys

In this work, two cast aluminium alloys referred to as Alloy A (AlSi7Cu05Mg03) obtained using gravity
die casting followed by a standard T7 heat treatment and Alloy B (AlSi7Mg03) obtained by lost foam
casting followed by T7 heat treatment are used. These alloys have been largely studied and characterised
in previous works by the present research group (EI Khoukhi et al. 2019), (Le et al. 2016) and (Koutiri
et al. 2013). The different manufacturing processes result in different porosity populations (volume
fraction, defect size, defect spatial distribution, ... [see Figure 123]) and it should be kept in mind that
alloy A contains an additional 0.5 wt% copper, compared to alloys B. The presence of copper results in
a higher micro-hardness of the alpha phase.

Table 25, Table 26 and Table 27 summarize the mechanical and microstructural properties of these
alloys

Table 25: Chemical composition of the alloy A [AISi7Cu0.5Mg0.3]

Element Si Cu Mg Zn Mn Ni Ti Pb Fe Sn

% in

weight 6,5-75 04-06 028-04 <010 <010 <0,05 0,08-02 <005 <020 <0,05

Table 26: Chemical composition of the alloy B [AISi7Mg0.3]

Element Si Cu Mg Zn Mn Ni Ti Pb Fe Sn

% in

weight 6,5-75 <010 028-04 <010 <0,10 <005 0,08-0,2 <005 <020 <0,05

Table 27: Properties of the investigated cast Al-Si alloys

Grade Alloy A Alloy B
Designation AISi7Cu05Mg03 - T7 AlSi7TMg03 - T7
Casting Process Gravity Die Lost Foam
Young Modulus E (GPa) 7746 68+5
Yield stress gy .20, (MPa) 260+2 2405
Ultimate tensile strength o,, (MPa) 304+4 25146
Void fraction (%) 0.03 0.28

In a previous publication (EI Khoukhi et al. 2019) presented the effect of microstructural heterogeneities
(SDAS, pore size, oxides ...) on the fatigue behavior of these materials in terms of fatigue failure
mechanisms, the size effect and the stress gradient effect as well as the scatter in the fatigue strength.
As the main objective of this paper is to analyse the 3D spatial distribution of pores that exists in these
alloys, the following section shows the data concerning the micro-porosity obtained from CT X-Ray
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tomography scans and the volume-rendering analyses done using the AVIZO software of samples
extracted from the studied alloys.

In these analyses, only defect sizes larger than 18 um? are taken into account. This decision was made
due to experimental observations indicating that defects smaller than this value are harmless with regard
to fatigue.

5.4.1. Porosity

In order to characterize the defect size and spatial distributions in these alloys, Computed-Tomography
(CT) analyses were undertaken. The CT scans were done by the MATEIS laboratory at INSA Lyon with
a resolution of 8 pm/voxel. The AVIZO software was then used in order to analyze the raw data. An
inspection volume of 363 mm?® was used. Note that the CT scan resolution can influence the precision
of the defect size measurements, in particularly for small defects.

2500pm 2500um

Figure 123: Micro-tomography scans of (a) Alloy A and (b) Alloy B

Figure 123 illustrates the defect populations within two notched specimens. For more detail on the use
of the notched specimen see (El Khoukhi et al. 2019). It can be clearly seen that Alloy B has considerably
larger pores when compared to Alloy A. This is to be expected as Alloy B was obtained by the lost foam
casting process. From these two scans, only the scan corresponding to BVN1-05 is used in the Point
Process analyses.

In addition, further measurements using the X-ray micro-tomography technique were conducted by (V.
D. Le 2016b) at the PLACAMAT (attached to the University of Bordeaux and CNRS), in France on a
X GE VITOME/SX micro-tomograph. A spatial resolution of 5 umx5 pmx5 um was used with a 160
kV (max) X-ray source. This data was also reconstructed and analyzed using the Avizo® software.

In these measurements, 9 samples from Alloy B were scanned. The total scanned volume corresponds
to 2.2x10° mm?. For Alloy A, 4 samples were scanned corresponding to a total volume of 0.9x10% mm?.

5.5. Statistical pattern analyses

The following sections show the application of the Point Pattern Process techniques discussed above to
the data obtained from the CT X-Ray tomography for the 3D pore distributions in the cast alloys.
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5.5.1. Techniques based on the distance to the Nearest-Neighbor (NN-distances)

Figure 124 shows the estimation of the G function for both Alloy A and Alloy B. As previously
discussed, the G function describes the nearest neighbor distance distribution of the pattern.
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Figure 124: The G Function: the different curves (a) in red correspond to the 4 scanned samples for
alloy A and (b) in blue correspond to the 10 scanned samples for alloy B

Visually, for both alloys, all the empirical curves lie above the theoretical curve for the Poisson process,
indicating that the NN-distances in the data are shorter than the expected from a Completely Random
pattern. This is consistent with clustering.

Figure 125 shows the results for the F-function, used to characterize the empty space function of the
point process.
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Figure 125: The F Function for (a) Alloy A and (b) Alloy B

From Figure 125, it can be noted that the F-Function increases slowly at first, for distances less than 400
pum for alloy A and 300 um for alloy B, but then increases more rapidly at greater distances for both
alloys. This is an indication of the presence of clustering in both alloys.

Figure 126 shows the J-Function versus the NN-distance r, estimated for the two alloys. The results
from the J-function confirm the presence of clusters in the studied patterns. This is because the curves
are lower than the value of 1 corresponding to the CSR Process. From Figure 126, it can also be
concluded that there is more clustering in Alloy A compared to Alloy B.
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Figure 126: The J-Function for Alloy A, and Alloy B and Poisson Process

In the next section, the results in terms of the K-Function are presented. This analysis gives greater detail
as it does not only consider the Nearest Neighbor pores. The drawback of this technique is that it requires
an edge effect correction. It is generally recommended that in order to minimize the edge effect, a
maximum distance ‘d’ of approximately ¥ of the minimum distance should be used.

5.5.2. The K-Ripley Function

Figure 127 shows the estimation of the K-Ripley function for both alloys. The black curve is the K-
Ripley function for a Complete Spatial Random process (CSR). A curve that is above the CSR curve
indicates clustering and a curve that is under the CSR curve indicates regularity.

35

=== Alloy A

......... Alloy B

Poisson Process

Ripley's K Function

Il
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 14 1.6 1.8
Distance d [mm]

Figure 127: Ripley’s K-function for Alloy A, Alloy B and the Poisson Process

Thanks to the use of the K-Ripley function, it can be seen that the point patterns of both alloys show a
combination of effects, clustering at small scales and regularity at large scales. This information was not
detected by the techniques based only on the Nearest-Neighbor distance.

In order to better highlight the difference between a point pattern process and the CSR process, the
estimated K-function is often displayed as the difference between the estimated K-Ripley function and

the expected K gz (d) = %nd3.
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When the estimated K-function value is similar to the expected value from the CSR process the
difference (K (d) — %nd3) is close to zero. This value is referred to as the “Residual K-Function”. When

the Residual K-Function is positive or the values of the estimated K-function are higher than the CSR
process, this indicates clustering. When the difference is negative it indicates regularity. Moreover, the
intersection of the K-Ripley function with the theoretical curve of the Poisson process determines a
critical distance.

Residual K-Function
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Figure 128: Residual K-Ripley functions of Alloy A, Alloy B and Poisson process.

The resulting plot is shown in Figure 128. The horizontal line indicates the “theoretical” values of
(K(d) - %nd3) using the CSR hypothesis. Furthermore, the Residual K-Function (Figure 128) shows

that the point patterns of both alloys have a combination of effects, clustering at small scales and
regularity at large scales.

Moreover, the intersections between the experimental curves and the CSR curve provides information
concerning the critical inter-pore distance below which there is risk of clustering. For both alloys, the
critical distance varies between 800 pum to 1600 um. This critical distance could be important in terms
of the size of Representative Volume Element for the fatigue behavior of the material, although
information concerning the defect size distribution would also be required.

Nevertheless, it would be beneficial to have quantitative evaluation that measures the degree of
clustering in the studied point processes. The following section presents the results of the Clark-Evans
test including a proposed methodology to adapt it to the 3D point pattern case. Note that only the One-
Tailed version is used as it is concluded that both alloys show clustered patterns.

5.5.3. Clark-Evans test in 3D

The key to this statistical test is to distinguish between the degree of clustering that could easily occur
haphazardly and those that could not (i.e. due to the physics of the process). Figure 129 shows a Poisson
pattern that contains some clusters. Two examples are circled in red.
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Figure 129: An example of a CSR pattern with a certain degree of clustering (i.e. the red
circles) that occurred fortuitously.

Example for the case of intensive sampling (m=N) for a sample from Alloy A

To obtain insight into the Zn, variable, we first need an estimate of the Mean of the NN distance Em,
then an estimate of the density. By using equation (eq. V. 16) the value of Z, can be obtained. For
instance, the batch A23 has a D,, = 101 pm and a density p=13 mm=. Therefore:

Zym =—158> —Z,, = —1.65 (eq. V. 20)

Hence, from Table 24, this value of Z,, indicates “weak to standard significance” of clustering.
Moreover, the P-value in this case is given by:

P-value (A) = ¢(Z,, = —1.58) = 0.12 (~12%) (eq. V. 21)

This means that the chance of obtaining a mean Nearest-Neighbor distance this low with the CSR
hypothesis is 12% for Alloy A.

The same steps have been done for the other batches; the results are summarized in Table 28 and the
averages are show in Table 29. The results do not present a high dispersion for Z.

Table 28: Summary of the numerical results for intensive sampling (m=N).

Batch p [mm?] Zn
B10 4 -1.19
B19 8 -1.14
B20 10 -1.51
B30 7 -1.24
B31 8 -1.47
B32 6 -1.15
B43 6 -1.39
B48 6 -1.20
B49 6 -1.27

BVN1-05 4 -1.48
A01 13 -1.53
A23 13 -1.58
A24 13 -1.53
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A30 12 -1.53

Table 29: Averages values for the alloys

Alloy p [mm3] Zm
Alloy B 7 1.30
Alloy A 13 -1.54

However, As mentioned before, one major difficulty with this conclusion is that the entire point pattern
(m = N) has been used and as discussed above the obvious dependencies between NN-distances have
been ignored. With this in mind, a procedure for taking random subsamples of pattern points which tend
to minimize this dependence problem is presented below.

For the case of non-intensive sampling m<N

This procedure makes it possible to take random subsamples, and thereby reduces the effect of
dependencies among NN-distances. The objective is to take many subsamples of the same size (for
example with m=N/10) and to examine the range of Z-values obtained. If almost all samples indicate
significant clustering, then this yields a much stronger result that is clearly independent of the particular
sample chosen. In addition, one might for example want to use the P-value obtained for the sample mean
of Z as a more representative estimate of actual significance. Figure 130 shows the sampling procedure.

Nearest-Neighbour

distances
+
% Random Sampling
of m distances
!
j Distribution of Zm

Computation of Zm

0 : |

-1
F—

- /o H 4pm - i
- S r(s/3) - (r/3)*
T m < N distances
N points
(3D distribution of pores)
N .
X times

Figure 130: Principle of the sampling

This sampling procedure (Figure 130) was applied to both alloys and to a CSR process generated
numerically. The steps of this procedure are as follows :

Randomly choose m=N/10 nearest neighbor distances.

Average these m distances.

Calculate the expected mean distance given by the Poisson Process (CSR).

Calculate the corresponding Zm, value (and calculate the P-value).

Repeat steps 1 to 4 ‘X’ times.

Taking into account the average value of Z, (and the average value of P-value) and considering the
significance reference values given in Table 24, determine the degree of clustering.

oL E

These steps have been implemented using Matlab. The results are presented below.
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Figure 131: Sampling Distribution of Z-values for Alloy A (in red), Alloy B (in blue) and Complete
Spatial Randomness CSR (in yellow)
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Figure 131 shows the results of the non-intensive sampling technigque of the NN-distances for Alloy A
(in red) and Alloy B (in blue) and the NN-distances from a numerical CSR process (in yellow) used as
a reference. The results are summarized in Table 30. It can be concluded that there is no strong evidence
suggesting that a clustered spatial pattern is observed in the studied alloys (see Table 31). This implies
that the generation of the spatial defect positions in a synthetic microstructure can be done using the
Poisson distribution that gives the CSR process.

Table 30: Summary of the numerical results for intensive and Non-intensive sampling (m=N)
Batch p [mm®] Intensive sampling Zm = Non-intensive sampling Zm  P-Value

B10 4 -1.19 -1.16 0.2
B19 8 -1.14 -0.12 0.22
B20 10 -1.51 -1.49 0.13
B30 7 -1.24 -1.23 0.19
B31 8 -1.47 -1.46 0.14
B32 6 -1.15 -1.13 0.21
B43 6 -1.39 -1.38 0.15
B48 6 -1.20 -1.19 0.2
B49 6 -1.27 -1.26 0.18
BVN1-05 4 -1.48 -1.48 0.13
A01 13 -1.53 -1.53 0.12
A23 13 -1.58 -1.57 0.12
A24 13 -1.53 -1.53 0.12
A30 12 -1.53 -1.54 0.12

Table 31: Summary of the intensive and non-intensive sampling

Intensive sampling ~ Non-intensive sampling R Degree of
Alloys Average (Zm) Average (Zm) P-Value clustering
Alloy A -1.54 -1.54 0.12 Weak to standard
Alloy B -1.30 -1.19 0.18 Weak to standard

From this quantitative evaluation of the degree of clustering in the studied alloys using the Clark-Evans
test for both the intensive and non-intensive sampling cases, the following conclusions can be drawn.

i.  The value of Z, for Alloy A is -1.54 with the non-intensive sampling procedure, which is the
same for the intensive sampling procedure.
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ii.  The value of Z, for Alloy B is -1.19 with the non-intensive sampling procedure, which is very
close to -1.30 for the intensive sampling.

iii.  The scatter in the numerical distributions of Zn in Figure 131 is dependent on the size of the
sample (i.e. the number of pores in the pattern). The higher the number of pores, the lower the
scatter in the variable Z.

iv.  The values obtained with or without intensive sampling are almost the same. Therefore, it can
be concluded that the effect of dependencies between the NN-distances is negligible.

v.  From Figure 131, it confirms that the numerical methodology employed to generate pore
locations using the CSR process is quite good, as the average value of Zr, (in yellow) is equal
to zero.

5.6. Generation of synthetic microstructures

In the previous section, it has been shown that for both alloys their point processes can be modelled
using the Poisson Process. At the simplest level, the data are analysed only in terms of the coordinate
locations of the events (pores). However as previously mentioned, the population of defects can have
associated attributes such as the size or the shape of each defect. For the sake of simplicity, the point
process will be modelled in association with the defect size that has been determined from the CT X-
Ray tomography data. It is assumed that the size and the spatial distribution of the defects are
independent of each other.

For the generation of synthetic microstructures, the initial step is to generate the defect or pore positions,
and then to associate with each position a size with respect to the defect size distribution extracted using
the CT X-Ray tomography data. For the sake of simplicity, the defect shape has not been taken into
account. In addition, experimental work (Yukitaka Murakami 1991) has shown that the shape of the
defect has a slight effect in the high cycle fatigue failure process. Hence, in this work all defects are

assumed to be spherical in shape. The size of defects is expressed as the v Area of this spherical volume.

5.6.1. Spatial distribution of defects

In the following section, numerical processes are generated that have almost the same density as the
natural processes with the homogeneous Poisson process. Firstly, a verification of the ability of the script
that was developed to generate numerical Poisson processes is presented in Figure 132.
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Figure 132: An example of defect positions generated following the CSR process. (a) The 3D defect
positions and (b) the projection of the defect positions onto the XY plane.
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Figure 133: The G-function for the theoretical and the numerical CSR process.

Figure 132 and Figure 133 confirm that the numerical procedure correctly generates a defect population
that follows the Poisson process, as the numerical G-Function and the theoretical one are almost
superimposed.
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Figure 134: 3D defect positions for Alloy A. (a) The natural pattern obtained via a CT scan
and (b) the numerically generated pattern
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Figure 135: Projection of the defect positions onto the XY plane for Alloy A. (a) The natural
pattern obtained via a CT scan, and (b) the numerically generated pattern

Figure 134 (a) and Figure 135 (a) show respectively an example of the natural positions in 3D space and
its projection for a real sample from the alloy A. Figure 134 (b) and Figure 135 (b) show respectively
an example of the numerical positions in 3D space and its projection for a numerical sample for the alloy
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A with the same density of 13 mm-=. These figures give insight into the difference between the numerical
and the natural patterns.

The same steps were used to generate a numerical process for Alloy B. The results are shown in Figure
136 and Figure 137. The numerical process shown in Figure 136 (b) and Figure 137 (b) was also
generated using the homogeneous Poisson process with the same density of 7 mm=3. Figure 136 (a) and
Figure 137 (a) show an example of the natural pattern for Alloy B. These figures show that Alloy B has
lower clustering than Alloy A.
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Figure 136: 3D defect positions for Alloy B. (a) The natural pattern obtained via a CT scan and (b) the
numerically generated pattern
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Figure 137: The projection of the defect positions onto the XY plane for (a) the natural pattern
obtained via a CT scan and (b) the numerically generated pattern

From these results, the presence of some clustering can be seen in the natural pattern, when compared
to the numerical patterns corresponding to a homogenous Poisson process. Nevertheless, as previously
estimated using the Clark-Evans test, the degree of clustering is still less than the standard level.
Therefore, the resulting process can be and will be used for future modelling work.

5.6.2. Defect size distribution

Figure 138 shows the defect size distributions for the two alloys in terms of the equivalent Murakami
parameter (Yukitaka Murakami 1991), meq of the defect. The relationship between the pore
volume obtained by tomography and the equivalent square root value of the projected area is given in
(eq. V. 24). This relationship is obtained by assuming the pores have a spherical shape. The data are
obtained from different scans, with a total volume of almost 2.16x10°* mm? for Alloy B and almost
0.86x10° mm? for Alloy A.
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VArea,, = n'/® (%)1/3 (eq. V. 24)

This approximation makes it possible to compare the pore sizes obtained by the CT scans and those
measured on the fatigue failure surfaces. It can be seen that for this data the maximum defect size for
Alloy A is 285 um and for Alloy B it is 1492 um.
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Figure 138: The cumulative probability functions of the defect size in the studied alloys in VArea,,

Statistical tests were used to choose the best fit of the defect size distributions. The results of the
comparison between the different distributions shows that the Generalized Extreme Value distribution
has the maximum value of Ln-Likelihood for both alloys (Table 32). This distribution is therefore chosen
to model the defect size distributions for both alloys. The distribution parameters identified for each
material are summarized in Table 33.

Table 32: The Goodness-Of-Fit of the defect size distribution for the studied alloys

Generalized extreme

Alloy Criteria value Lognormal Gamma  Weibull ~ Gumbel
A Ln-Likelihood -57218 -60145 -61363  -64348  -79376
B Ln-Likelihood -64830 -69005 -71664 72662 -92007

Table 33: Parameters of the distribution chosen to model the defect size distributions

Alloy A Alloy B
p : density of pores (mm) 13 7
Spatial distribution Poisson process Poisson process
Distribution model Generalized Extreme Value  Generalized Extreme Value
(k=0.35, 0=4.4, u =22) (k=0.9, 6=9, u =25)

where [ is the location parameter, o is the scale parameter, and k is the shape parameter of the
generalized extreme value distribution.

The maximum pore sizes expressed in terms of the VArea,, parameter, obtained via the CT scans, are
approximately 900 um for Alloy A and 1500 um for Alloy B. Almost the entire population of defects
in Alloy A have a vArea,,that is lower than 100 um whereas 20% of the defects in Alloy B have a

VArea,, greater than 100 um. The defect size distributions were fitted using the generalized extreme

value density probability function. The resulting theoretical distributions were then used to generate a
defects size to be associated with each point in the modelled pattern.
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5.6.3. Examples of synthetic microstructures and comparison with the natural ones

The synthetic microstructures are generated by coupling the defect size distribution and the position
distributions. Figure 142 compares the generated 3D patterns and the natural ones. In terms of their
spatial distributions, the natural processes are random with a certain degree of clustering as previously
discussed. The synthetic ones are also random processes but with a lower degree of clustering. This
small deviation in the 3D patterning between the natural and numerical processes for both alloys can be
observed visually, nevertheless, this deviation has already been quantified using the Point Pattern
Theory and it has been shown that it is negligible according to the Clark-Evans test. Furthermore, it can
be noticed that the clustering is mainly due to the smaller defects.
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Figure 139: An example of size and 3D spatial distributions for Alloy A (a) from a CT scan and (b) a
numerically generated pattern. Both have height of h=8 mm and a radius of r= 3.5 mm.
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Figure 140: An example of size and spatial distributions for Alloy A projected onto the XY plane (a)
from a CT scan and (b) a numerically generated pattern. Both have height of h=8 mm and a radius of
r=3.5 mm.
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Figure 141: An example of size and 3D spatial positions of defects for Alloy B (a) from a CT scan and
(b) numerically generated patterns. Both have height of h= 8 mm and a radius of r=3.5 mm.
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Figure 142: Spatial positions of defects projected onto the XY plane with associated defect

size for Alloy B. (a) and (c) are examples of natural patterns, and (b) and (c) are examples of
numerical patterns.
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From Figure 142, for Alloy B, it can be seen that clustering occurs predominately for the smallest
defects. Furthermore, in terms of fatigue behavior, it is generally accepted that only the largest pores are
involved in the fatigue process of failure. Therefore, in addition to the low level of clustering given by
the Clark-Evans test for this alloy, clustering is only observed for the smallest pores. These results justify
the choice of the Poisson process to model the spatial distribution of the defects in these alloys.

Figure 143 and Figure 144, visually demonstrate that if the smallest defects are not taken in account,
less clustering would be observed in both alloys. In previously published work (El Khoukhi et al. 2019),
the smallest critical defects measured on the fatigue failure surfaces were approximately 30 pm in size.
Given this observation, in figures Figure 143 (b) and Figure 144 (b), only the defects with a size larger
than 30 pum are considered.
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Figure 143: Spatial positions of defects projected onto the XY plane with their associated
defect size for Alloy A, with (a) all scanned defects (larger than 18 um), (b) only the defects
larger than 30 pum.
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Figure 144: Spatial positions of defects projected onto the XY plane with their associated
defect size for Alloy B, with (a) all scanned defects (larger than 18 um), (b) with only the
defects larger than 30 pm.
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Figure 145 shows that the size distributions of the numerically generated defects are almost identical to
the natural defect size distributions. Furthermore, on this figure, the GEV distributions giving the best
Goodness-of-Fit are presented for both alloys.
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Figure 145: The defects sizes distributions for the natural and numerical process for (a) Alloy A and
(b) Alloy B

5.7. Conclusions and perspectives

In this paper, it has been shown that Point Process Theory is an efficient way to characterize the 3D
spatial distribution of defects in materials. The techniques developed in the framework of this theory
have been applied to two cast aluminum alloys, referred to here as Alloy A and Alloy B. The statistical
analyses have shown that the 3D patterns of the defects in the studied alloys do not present a high degree
of clustering. Consequently, for the generation of the defect positions in synthetic microstructures the
Homogeneous Poisson Process can be used. In order to generate numerical microstructures for the cast
aluminum alloys, the defect size distributions from the CT-X ray tomography scans were used. The
synthetic microstructures are generated by coupling the defect size distributions and the 3D position
distributions. The Clark-Evans test indicates that the numerical processes are in agreement with the
natural processes for both alloys. The resulting synthetic microstructures will be used in future
modelling work to predict the average fatigue strength as well as the scatter for a given Highly Stressed
Volume by providing information concerning the variability in the microstructural heterogeneities.
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6. ARTICLE 3: NUMERICAL INVESTIGATION OF THE SIZE
EFFECT AND SCATTER IN HIGH CYCLE FATIGUE: ROLE OF
THE DEFECT POPULATION IN CAST ALUMINUM ALLOYS

" There is no doubt that creativity is the most important human resource of all. Without
creativity, there would be no progress, and we would be forever repeating the same patterns.’’

Edward de Bono
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Probabilistic modeling of the size effect and scatter in High Cycle Fatigue
using a Monte-Carlo approach: role of the defect population in cast
aluminum alloys
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Abstract

In this study, a probabilistic model based on Monte-Carlo theory is applied to predict the fatigue
behavior of cast aluminum alloys. The objective of the proposed approach is to investigate the effect of
porosity (i.e. the defect size distribution and spatial density) on the fatigue strength and its associated
scatter. The proposed model is applied to two cast aluminum alloys with very different defect
characteristics. The results for these two alloys confirm that the model can be used to predict the average
fatigue strength with a relative error less than 5%. It also accurately reproduces the experimentally
observed trends concerning the scatter in fatigue strength. The scatter is underestimated but is of the
same order of magnitude as the experimental values. It is believed that this is because the proposed
model considers that the porosity is the only source of scatter. It is demonstrated that the model is well
adapted for the prediction of the volume or scale effect in fatigue. The model can also be used to estimate
the Representative Volume Element in Fatigue for cast aluminum alloys.

Keywords: High cycle fatigue, Cast aluminum alloys, Probabilistic model, Representative VVolume
Element (RVE), Size effect in fatigue, Highly stressed volume, Scatter in fatigue strength, Casting defect
population

6.1. Introduction

Many experimental studies have highlighted the dependence of the fatigue strength on the size of the
tested sample (Kloos, Buch, and Zankov 1981a) and the presence of a stress gradient (Papadopoulos
and Panoskaltsis 1996b). The size effect corresponds to the decrease in the fatigue strength observed
when the specimen size is increased. It is generally explained by an increase in the probability of
encountering larger defects in larger loaded volumes, which leads to a lower fatigue strength. Other
authors have shown that the presence of a stress gradient has a beneficial effect on the fatigue resistance
by comparing the results of different loading conditions with and without stress gradients (Morel and
Palin-luc 2002; Gaenser 2008).

(Kuguel 1961) was the first to introduce the notion of a Highly Stressed VVolume (HSV) which can be
used to conjointly analyze both the stress gradient and the size effects. Since then, the HSV approach
has been commonly used for this purpose by many authors (Kuguel 1961; Sonsino and Fischer 2005;
Morel and Palin-luc 2002; Yang Ai et al. 2019). For any given geometry, the Highly Stressed Volume
is selected as the regions subjected to more than n% of the maximum stress. This percentage is assumed
to be 95% by (Kuguel 1961), 90% by (Sonsino and Fischer 2005) and 80% by EI Khoukhi in the present
work and in previous publications (EI Khoukhi et al. 2019). It has been demonstrated that this approach
yields accurate predictions for the fatigue behavior of both the notched and smooth specimens (Y. Ai et
al. 2019; Yang Ai et al. 2019; Zhu et al. 2018).
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Experimental results indicate that, in terms of the local stress at a notch-tip (i.e. the hotspot stress), a
notched specimen can endure higher stresses in comparison with smooth specimens due to the smaller
Highly Stressed VVolume (Sun and Song 2018). Furthermore, other experimental works have shown that
the fatigue strength does not decrease indefinitely as the Highly Stressed Volume increases. This
indicates the presence of a Representative VVolume Element (RVE) in fatigue above which the fatigue
strength is constant and below which a volume effect is observed.

In addition, a great deal of experimental work has shown that cast aluminum alloys have a high degree
of scatter associated with their fatigue strength (EI Khoukhi et al. 2018; 2019; Simone Romano et al.
2019). It is generally accepted that the important parameters controlling the fatigue strength of a
specimen are a combination of (a) the size of the largest defects in the HSV and (b) the distance between
the largest defects and the free surface of the specimen (Murakami 1991 ; Murakami and Endo 1994).
The variation of these parameters in individual specimens leads to a variation in the fatigue strengths of
the batch. This explains the high scatter in the fatigue strength of these type of materials for which the
fatigue strength is predominately controlled by defects. Undoubtedly, other factors also exist and
influence the scatter in the fatigue strength (i.e. experimental error, surface roughness, residual stresses,
heat treatment, microstructure etc.). However, it is proposed here that the dominate factors are related
to the defect characteristics of the material. Furthermore, many works have shown that the scatter of the
fatigue strength for the large samples is smaller than that for the smaller ones (EI Khoukhi et al. 2019 ;
Yi et al. 2007).

From an industrial point of view, taking in account these two phenomena (the size effect and scatter) is
crucial to the structural integrity assessment and reliability evaluation of engineering components.

In order to gain insight into these phenomena, extensive experimental work is needed. Many specimens
with different sizes and shapes should be tested in order to investigate the decrease in fatigue strength
versus the Fatigue Active Volume and to estimate the RVE. Also, in order to assess the scatter in the
fatigue strength with a high level of confidence, more than 50 tests per batch is needed (Pollak 2005).
Furthermore, the results obtained on the standard sized specimens should be re-evaluated to make them
applicable to real structures. Due to the time and cost of a full-scale testing program like this, the use of
probabilistic models to predict the fatigue behavior has become more common in recent years. In
general, deterministic analyses are considered insufficient. In most deterministic procedures (Devlukia
et al. 1997), to ensure the integrity of components, the concept of a safety factor is normally used.
However, these empirical coefficients do not explain the origin of the dispersion, which limit the
optimization of the component of interest. Thus, probabilistic approaches are more useful and are
capable of capturing the aforementioned features of the fatigue phenomenon. In addition, the
relationship between small size specimens and full-scale components can be established easily by
probabilistic modeling of the size effect.

The Weibull Weakest-Link theory (Weibull 1939; Freudenthal and Gough 1946) is the tool most
commonly used to interpret the statistical size effect, to describe how the probability of failure under a
given stress depends on the size or volume of loaded material. The main shortcoming of Weibull’s
original formulation is that fracture is assumed to occur from the largest flaw, however, experience
shows that it is not systematically the largest flaw contained in the structure that leads to failure, but a
smaller flaw close to the surface can be more critical.

In order to correct this shortcoming, a combination of the Weibull theory and the Highly Stressed
Volume approach is usually used (Yang Ai et al. 2019a). In this approach, only the active volume of the
specimen is considered. The Weibull distribution supported by experimental data has been used for the
statistical analysis of the fatigue strength and to investigate the statistical size effect by many authors.
For example, (Shirani and Harkegard 2011) investigated the size effect on the fatigue strength of EN-
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GJS-400-18-LT ductile casting irons and (Rafsanjani and Sgrensen 2015) presented a probabilistic
model for fatigue failure probability estimation.

To summarize, the characteristics of the defect population (i.e. the defect size distribution and the spatial
defect density) of the material are the keys factors controlling certain aspects of the fatigue behavior, in
particular the size effect, the scatter and the size of the RVE.

From this postulate, a probabilistic model using a Monte-Carlo approach is proposed in this article to
examine how specific changes to the nature of the porosity population, in particular the average pore
size and the pore spatial density affect the fatigue strength and its scatter. These two parameters are
estimated by changing the “virtual” volume of the specimen in order to understand the size effect. The
proposed model uses the HSV concept in combination with Monte-Carlo sampling and aims to:

o Predict the sensitivity of two cast aluminum alloys to the size effect (with or without the
presence of a stress gradient).

e Provide an estimation of the RVE for both alloys.

e Provide an estimation of the scatter in fatigue strength for both alloys.

The current work is organized as follows: (i) a general description is given for the proposed probabilistic
approach for fatigue failure analysis, followed by a description of each step of the modeling approach.
(ii) The results of the model applied to two very different, but fictive defect populations are presented.
The influence of the defect size distribution on the fatigue strength and its scatter is investigated. Then
(iii) the influence of the defect spatial density is presented, and (iv) the model is applied to two cast
aluminum alloys. The model is validated for these alloys via comparison with experimental data. Finally,
(v) the approach is used to study the effect of the number of tests used in the experimental protocol on
the accuracy of the estimated fatigue strength.

6.2. Proposed probabilistic approach

The global approach proposed to study the probabilistic fatigue behavior of cast aluminum alloys is
presented in the flowchart shown in Figure 146.
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Figure 146 : Flow diagram for the proposed probabilistic approach showing the main steps used to
predict the fatigue strength.
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The global approach is based on the Monte-Carlo method. Each step is explained in detail in the
following section.

6.2.1. Porosity characterization

In phases 1 and 2, the defect population in the material is characterized using X-Ray micro-tomography.
From the scanned volume, the defect size distribution and the location of individual defects can be
determined in 3D space. The defect size is then characterized in terms of the equivalent Murakami
parameter vArea,q of the defect (Murakami 1991). The relationship between the pore volume obtained
by tomography and its equivalent square root value of the projected area is given by (eq. VI. 1). This
relationship is obtained by assuming the pores have a spherical shape.

VArea,, = n'/® (%)1/3 (eq. VI. 1)

This approximation makes it possible to compare the pore sizes obtained by the CT scans and those
measured on the fatigue failure surfaces.

Point process theory can be used to characterize the defect spatial distribution. The natural defect
population can then be numerically reproduced to create synthetic materials. Greater details are given
in the Chapter 5.

6.2.2. Generation of numerical synthetic materials

In phase 3, synthetic materials that mimic key macroscale features of the defect population in terms of
size and 3D spatial distribution are generated.

The experimental defect size distribution can be approximated by fitting a standard statistical
distribution, such as the normal, log-normal or Weibull distributions. The choice of the distribution and
the identification of the most suitable parameters are discussed in Chapter 5 and summarized in the
following sections. This distribution is then used to generate the defect sizes for the synthetic materials.
The defect size is defined in terms of the equivalent Murakami parameter vArea,, and it is assumed
that the pores have a spherical shape.

If the spatial distribution of the natural defects is unknown or presents a small degree of clustering, the
Poisson process can be used to generate the 3D positions of the synthetic defects. In this work Point
Process Theory has been used in order to characterize the spatial distribution of the natural defects. The
results are discussed in Chapter 5. It has been shown that the natural defect populations do not present
a high level of clustering. This is especially true of the largest defects which are the most likely to control
the fatigue behavior. Hence, it is concluded that the Poisson Process is suitable to approximate the spatial
distribution of the pores present in the investigated alloys. An example of a synthetic material is
presented in Figure 147.
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Figure 147: Example of synthetic material with diameter of 5 mm and height of 10 mm
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6.2.3. Extreme value analyses

From phase 3 to phase 4, extreme value analyses are applied. This consists of extracting the most critical
defect in the FAV. The principle of sampling and the definition of FAV are presented in the following
paragraphs.

e Principle of sampling

In terms of fatigue behavior, experience shows that the most critical defect in a structure or specimen is
usually the largest defect that exists close to the surface (V.-D. Le et al. 2016a; Iben Houria et al. 2015;
Itziar Serrano-Munoz et al. 2017; Boromei et al. 2010; Mu et al. 2014; A. Rotella et al. 2017). To take
this in account, only the subsurface volume should be considered that we called FAV.

For the definition of the FAV of a sample, first we estimate the Highly Stressed Volume under at least
80% of the maximal principal stress. Then, we take just the subsurface volume of a thickness ‘t” (Figure
149 (b)). The thickness ‘t” of the subsurface layer is an empirical parameter estimated by measuring the
size of the largest defect observed experimentally in fracture surfaces Figure 81.

Figure 148:The definition of the depth of a critical defect.

The use of FAV based on the notion of Highly Stressed Volume is interesting in order to take stress
gradient effect into account.

Pore at the surface

VArea, = 367 pym

Internal pore

VArea; = 575 ym

Figure 149: (a) Fatigue failure surface for a specimen taken from cast aluminum alloy (AISi7Mg03 - T7),
which has failed at Sa= 55 MPa, Nf=919402 cycles for a stress ratio R=0.1, (a) Macroscopic view,
detailed view of (b) surface pore and (c) internal pore. The SEM observations clearly show that the

smaller pore close to the surface is responsible for the fatigue failure, (d) representation of FAV in the

smooth specimen.

In the case of presence of stress gradient, the FAV is presented in Figure 150.
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Figure 150: definition of the Fatigue Active Volume (FAV) and the Highly Stressed Volume (HSV) in
(a) case of notched samples, and (b) case of smooth samples.

From the extensive experimental work presented in Chapter 4 (EI Khoukhi et al. 2019), the thickness of
subsurface layer for the studied alloys was defined as 0.5 mm for the alloy A (AISi7Cu05Mg03 - T7)
and 0.65 mm for the alloy B (AlSi7Mg03 - T7). These values will be used for the application of the

model to these alloys.

In the numerical study, the critical defect is defined as the largest defect contained in the FAV [Figure
151].
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Figure 151: Schematic representation of a numerical sample and its critical defect.

By repeating N times the generation of the numerical sample and extracting the critical defect in each
iteration, a distribution of N critical defects can be obtained. In general, this distribution follows the
lognormal probability function (EI Khoukhi et al. 2019). Physically, the N iterations correspond to the
number of samples. The same distribution can be compared to the distribution of critical defects
established by measuring the size of critical defects from fractography analyses of real fatigue test

specimens.
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¢ Relationship between the critical defects and the fatigue limit

It is well known that the fatigue strength decreases when the size of the critical defect increases. This
relationship is described in the Kitagawa-Takahashi diagram, shown schematically in Figure 152. The
objective of phase 5 is to obtain the distribution of the fatigue strength from the distribution of the critical
defects.

Distribution of fatigue strength
Mean
Standard deviation

Figure 152: relationship between the critical defects and the fatigue strength

The transformation from the distribution of the critical defects, obtained in phase 4, to the distribution
of the fatigue strength can be done using an equation established from the experimental data shown in
Figure 153. The Kitagawa-Takahashi diagram below presents the local fatigue strength as a function of
the critical defect size measured on the fatigue failure surface. For the definition of the local fatigue
strength see (El Khoukhi et al. 2019) and chapter 4.

General model Powerl:
fix) = a*x"b
Coefficients (with 95% confidence bounds):
a 213.2 (180.3, 246)
b -0.2275 (-0.2592, 0.1958)
Goodness of fit:
SSE: 1.84e+04
R-square: 0.5187
Adjusted B-square: 0.5158
RMSE: 10.43
101 & . . . S | . : . PR
10! 107

Local fatigue limit [MPa]

Area [um]
Figure 153: Diagram of Kitagawa-Takahashi for R=0.1

For the record, it should be noted that other techniques could be used to transform the critical defect
distribution into the fatigue strength distribution, such as the formula proposed by (Murakami 1991 ; El
Haddad et al. 1979).

e The probabilistic determination of critical defect and fatigue strength distributions

As previously mentioned, the numerical samples generated N times make it possible to establish a
distribution of critical defects that could be compared to the experimental distribution of critical defects
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measured on the fatigue failure surfaces of real specimens. The Monte-Carlo procedure used for these
simulations is explained and summarized in the following flowchart [Figure 154].

S0: Generation of the
sample volume ‘r’ and ‘h’
(radius and height)
i=0
N number of repetition
Parameter t

S1: Generation of the position of defects in the sample using the |
Poisson Process.

v

S2: Associate to each position a random size defect picked from

the defect size distribution identified from CT scans.

v

S3: Extract the largest defect included in the Fatigue Active Volume.

¥

S4: Using the diagram of Kitagawa-Takahashi, calculate the corresponding

fatigue strength.

S5: Establish the distribution of extreme defects and fatigue strength

Figure 154: Flow chart for the probabilistic determination of critical defect and fatigue strength
distributions. The algorithm was implemented in Matlab.

In the flow chart shown in Figure 154, the first step (S0) consists in defining the sample volume by
fixing its radius ‘r’ and height ‘h’. At the same time, the number of repetition ‘N’ corresponding to the
number of samples in the batch is defined. The parameter ‘i’ corresponds to the sample’s number.

After the definition of the sample volume, the next steps (S1) is to generate the defects within the
volume. The 3D defect positions are generated using the Poisson process. For each position, a defect
size is randomly selected from the defect size distribution that was identified from the CT scans (S2).
Note that other “fictive” distributions can be used to study the effect of different parameters of the defect
population, such as the average defect size and its standard deviation. Following the numerical
generation of the sample, the most critical defect is extracted (S3). The critical defect is defined as the
largest defect in the Fatigue Active Volume.

After extraction of the critical defect, the Kitagawa-Takahashi diagram is used to calculate the
corresponding fatigue strength for the sample (S4).

The preceding steps (S1 to S4) are repeated N times which makes it possible to establish the critical
defect distribution and the fatigue strength distribution corresponding to the sample volume (S5).

Finally, descriptive statistical analyses are applied to investigate the evolution of the average and the
standard deviation of the resulting distributions.

To summarize, to set-up the probabilistic modeling algorithm, the following parameters must be defined:

- The volume of the sample, via its radius r (or diameter) and height h.
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the definition of the Fatigue Active Volume via the ‘t’ thickness parameter.

The pore spatial density p. This parameter is needed for the generation of the 3D positions of
the pores using the Poisson process.

The defect size distribution parameters (for example, the location, shape and scale parameters
of the Weibull distribution)

The number of iterations N, or the number of samples in the batch with the same volume.

Many phenomena can be investigated using this algorithm.

v

v

v
v

The volume effect in fatigue: this phenomenon can be investigated by changing the volume of
the numerical samples (either the radius, the height or both) and fixing the other parameters p,
N and the parameters of the defect population. The resulting distributions can then be compared
in terms of their mean values and their standard deviations.

The effect of the defect size distribution on the fatigue strength: this can be examined by
changing the parameters of the defect size distribution and fixing the other parameters (N, p and
the volume of the samples).

The effect of the spatial density of the pores on the fatigue strength by changing the parameter
p and fixing the other parameters.

The effect of the number of the samples (N) on the estimation of the fatigue strength.
It is also possible to study different combinations of the aforementioned aspects.

In this paper, the modeling approach is firstly used to study the effect of the average defect size and the
pore spatial density on the size effect and the scatter. The results are discussed in the following
paragraphs.

6.3. Sensitivity analyses

6.3.1. Effect of the defect size distribution on the size effect and the scatter

As aforementioned, the first application of the model aims to study the effect of the average defect size
on the size effect and the scatter in the fatigue strength. For this, two fictive defect populations that are
very different in terms of their average defect size are used. The same defect density ‘p* is used for both
populations. In fact, ‘Population 1’ contains smaller defects when compared to ‘Population 2’ [Figure
155]. The parameters of the theoretical defect size distributions are summarized in Table 34.

Table 34 : Characteristics of the used populations of defects

Lognormal distribution
U o
Population 1 3 0.4
Population 2 5 0.3

These defect size distributions are visually presented in Figure 155.
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Figure 155 : The two fictive defect size populations investigated

Using these two defect size populations, different sample volumes were generated. The sample height
is held constant and the radius varies. The parameters used for this simulation are :

- p=7Tmm?3

- h=20mm

- r:radius changes from 1 to 9 mm

- N=80 (numerical sample for each volume)

- The Fatigue Active Volume parameter is t=0.5 mm.
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Figure 156 : Examples of numerical samples: (a) with population 1 and (b) with population 2.

The evolution of the critical defect size and the fatigue strength distributions as a function of the radius
of the numerical samples are presented in Figure 157 and Figure 159 for both alloys. The distributions
are presented on lognormal probability paper. The comparison between the two populations is presented
later.
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Figure 157 shows the evolution of the critical defect size distributions for different sample radii for the
two populations. The results clearly show that the average size of the critical defect distributions
increases when the sample radius is increased for both populations. This increase reaches a certain level
where it stabilizes to a constant value. This stabilization indicates the presence of an RVE. The same
conclusions can be extracted from Figure 158.
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Figure 158: The evolution of the critical defect size as a function of the sample radius for (a)
Population 1 and (b) Population 2. On each box, the central mark in red indicates the median, and the
bottom and top edges of the box indicate the 25th and 75th percentiles, respectively, and the outliers

are plotted individually using the '+' symbol.

Figure 159 shows the evolution of the fatigue strength distributions for different sample radii for both
populations. It can be observed that by increasing the sample volume (or radius), the fatigue strength
distribution decreases. This is the exact definition of the size effect. Furthermore, the decrease in the
fatigue strength stabilizes at a certain volume that can be defined by the RVE. It should be noted that
the saturation in the average critical defect size may occur at a different volume compared to the volume
for which the saturation in terms of the fatigue strength occurs. This is because the relationship between
the critical defect size and the fatigue strength is not linear.
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Figure 159: The evolution of the fatigue strength distributions for different sample radii for (a)
Population 1 and (b) Population 2.

Besides the effect of the sample volume (or radius) on the fatigue strength, the Figure 160 gives insight
into the change in the fatigue strength scatter when the sample volume (or radius is varied). It can be
seen that the scatter is higher when the volume is small. Further analyses of the scatter are detailed in
the following section.
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Role of defect size population on the volume effect

As already stated, the main objective of this section of the article is to illustrate the effect of changing
the defect population and in particular its average value, on the volume effect and the resulting scatter
in the fatigue strength. Figure 162 shows the evolution of the average fatigue strength value as a function
of the Fatigue Active Volume of the numerical samples.

We notice that there are two ways to represent the evolution of the mechanical entities (fatigue strength,
scatter) versus the volume either the “Total Sample Volume” or the “Fatigue Active Volume” (see
Figure 161). The relationship between them is given in (eq. V1. 2) and (eq. VI. 3).

—

Figure 161: numerical cylindrical sample.
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Total Sample Volume = whR? (eq. VI. 2)
Fatigue Active Volume = mh(2Rt — t?) (eq. VL. 3)

In the following sections, we have chosen to represent the results in terms of Fatigue Active volume.
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Figure 162: The evolution of fatigue strength as a function of the FAV for both populations.

o Firstly, both populations follow the same trend whereby the fatigue strength decreases with the
sample volume.

o Secondly, the fatigue strength of the synthetic material with the defect population characterized by
smaller defects (Population 1) is higher than the material where the defects are larger (Population 2).

o Thirdly, the decrease in the fatigue strength for Population 1 is more pronounced than the decrease
for Population 2; this difference leads to the two materials having different volume effects. In fact,
Population 1 shows a more pronounced volume effect compared to the Population 2 with the larger
defects.

¢ Finally, for both populations the fatigue strength decreases and then tends to a stabilized value. This
stabilization indicates the existence of a RVE for both alloys. It can be seen that the RVE for
Population 2 (with large defects) is smaller than the RVE for Populationl (with smaller defects).
This can be explained by the fact that for Population 2 with larger defects, the transformation to the
fatigue strength using the Kitagawa-Takahashi diagram occurs at the tail of the curve where the curve
is relatively flat, leading to only a lower variation in the fatigue strength.

The role of the defect size population on the scatter in the fatigue strength

It is well known that fatigue data in the HCF regime is characterized by a high degree of scatter. Even
if there are many attributes that contribute to this variability in the fatigue behavior, for cast aluminum
alloys porosity is the principal factor affecting the fatigue scatter. In the present work, it is assumed that
porosity is the only source of scatter in the fatigue strength.
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Figure 163: The standard deviation of the fatigue strength as a function of the Fatigue Active Volume

Figure 163 presents the effect of the FAV on the scatter in the fatigue strength. From the results of the
model, it can be noted that both populations show the same trend in the standard deviation of the fatigue
strength. Secondly, the scatter in the fatigue strength is high for the smaller volumes and decreases with
increasing sample volume. This result has already been demonstrated experimentally (El Khoukhi et al.
2019). Thirdly, the results show that Population 1 with smaller defect have higher scatter compared to
Population 2 with larger defects. This result is in agreement with the experimental results obtained in
by (EI Khoukhi et al. 2019).

Conclusions on the role of the defect size population on the volume effect and the fatigue
strength scatter

Figure 164 shows the evolution of the average fatigue strength for different sample volumes as a function
of the average critical defect size.
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Figure 164: The Kitagawa-Takahashi diagram with linear scales

This diagram shows that the average critical defects for Population 1 occur in the part of the Kitagawa-
Takahashi curve were a small variation in defect size leads to a large variation in the fatigue strength.
In contrast, the larger defects for Population 2 occur on the right of the curve where the variation in
fatigue strength is small. This observation explains the different degrees to which different materials are
affected by the volume effect. With the hypotheses that both populations have the same spatial pore
density (p =7 mm). It can be concluded that :
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o Alloys with smaller defects lead to a strong size or volume effect. The decrease in fatigue
strength can be detected easily in the experimental studies. Furthermore, it leads to higher scatter
in the fatigue strength.

o Alloys with larger defects lead to a less significant volume effect and lower scatter in the fatigue
strength.

These results have been confirmed experimentally (EI Khoukhi et al. 2019), for two different alloys with
two different population of defects. The results obtained on the studied alloys have been used for the
validation of the proposed approach. The results of the validation will be presented and discussed in the
following sections. However, firstly the effect of the pore spatial density on the fatigue behavior is
investigated.

6.3.2. The effect of the pore spatial density on the fatigue behavior

The effect of the pore spatial density on the fatigue strength is presented in this section. For this
investigation, the following inputs to the probabilistic model must be defined:

- Asingle defect size distribution is used: lognormal distribution with u=3 and 6=0.4

- The same spatial distribution is generated using the Poisson process

- The pore spatial density (p) is varied from 1 to 12 mm3

- The sample volume (or radius) is varied

- The number of repetitions is 50 000. It was used to obtain a stabilization of the coefficient of
variation for 72 point (red dots on Figure 166). Which is equivalent to 3.6 108 iteration.
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Figure 165: An example of three numerical samples with the same volume but with different pore
spatial densities

The effect of the pore spatial density (p) on the critical defect size is displayed in Figure 166 and Figure
167. A higher pore density results in an increase of the average critical pore size (Figure 166) and leads
to a decrease in the scatter in the critical pore size (Figure 167), for a fixed sample volume. The same
behavior is observed in terms of the effect of the sample volume on the critical defect size distribution.
Note that the scatter is presented in terms of the coefficient of variation, which is defined as the standard
deviation divided by the average value. Physically, the effect of pore density on the critical defect size
can be interpreted as when the overall number of pores in a given volume (sample size) increases, the
size of the average critical defect increases. This is simply because many more large pores are available
for crack initiation within the selected volume. Of course, when more large pores are available for crack
initiation, one would expect both the average fatigue strength and the fatigue strength scatter to be
reduced. This is demonstrated in Figure 168 and Figure 169.
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Figure 166: The critical defect size as a function of the pore spatial density and the FAV. The red dots
show the calculated values from which the surface is interpolated.
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Figure 167: The coefficient of variation (standard deviation/mean) of the critical defects as a function
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Figure 168: The fatigue strength as a function of the pore spatial density and the FAV
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Figure 169: The coefficient of variation (standard deviation/mean) of the critical defects as a function
of the pore spatial density and the FAV

Hence, the influence of the sample volume on the fatigue strength follows a similar trend to that of the
pore density (p). The fatigue strength and its standard deviation are predicted to decrease with increasing
specimen volume or pore density, and they tend towards almost constant values. This stabilization is
predicted to happen at the RVE. From these results and the previous conclusions, it can be seen that the
size of the RVE decreases:

- with increasing pore density (p).
- with an increasing average value of the defect size contained in the material.

6.4. Application to two cast aluminum alloys

In this section, the proposed model will be applied to two cast aluminum-silicon alloys that have been
extensively studied from an experimental point of view (El Khoukhi et al. 2019; 2018). The objective is
to investigate and validate the ability of the model to predict, for both alloys:

- the fatigue strength

- the scatter associated with the fatigue strength

- the sensitivity to size or volume effect (and implicitly stress gradient effect).
- size of the RVE in fatigue

6.4.1. Materials

To evaluate the capacity of the proposed approach to predict the influence of casting defects on the
fatigue behavior, two primary cast aluminum alloys, referred to as alloys A [AISi7Cu05Mg03-T7] and
B [AISi7TMg03-T7], have been used. These alloys were fabricated by different casting processes (alloy
A: gravity die-casting and Alloy B: lost foam casting), and subject to the T7 heat treatment. These
processes result in different porosity populations (i.e. pore density, defect size and spatial distribution...)
and different mechanical properties. Previous work concerning the characterization of these materials
has been done by (V.-D. Le et al. 2016a). Table 35, Table 36 and Table 37 summarize the mechanical
and microstructural properties of these alloys

Table 35: Chemical composition of the alloy A [AISi7Cu0.5Mg0.3]

Element Si Cu Mg Zn Mn Ni Ti Pb Fe Sn

% in

weight 6,5-75 04-06 028-04 <010 <010 <0,05 0,08-02 <005 <020 <0,05
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Table 36: Chemical composition of the alloy B [AISi7Mg0.3]

Element Si Cu Mg Zn Mn Ni Ti Pb Fe Sn
.
W{;’ié%t 6575 <010 028-04 <010 <010 <005 008-02 <005 <020 <0,05

Table 37 : Properties of the investigated cast Al-Si alloys

Alloy A Alloy B
Designation AISi7Cu05Mg03 - T7 AISi7TMg03 - T7
Casting Process Gravity Die Lost Foam
Heat treatment T7 T7
SDAS (pum) 42+10 77119
Young Modulus E (GPa) 77+6 68+5
Yield stress gy .9, (MPa) 260+2 24015
Ultimate tensile strength a,, (MPa) 30414 25116
Elongation A (%) 4.7£1.2 0.8+0.1
Void fraction (%) 0.03 0.28

An extensive experimental campaign involving 220 fatigue tests, reported in (EI Khoukhi et al. 2019;
2018) has highlighted the effect of casting defects on: (i) the size or volume effect, (ii) the scatter in the
fatigue strength and (iii) and the RVE for these alloys. The experimental results are used here in order
to validate the accuracy of the proposed probabilistic approach. As previously mentioned, certain
material and model parameters must be provided so that the model can predict the fatigue behavior of
the cast aluminum alloys. These parameters are:

- The defect size distribution in terms of VArea,,

- The defect spatial distribution: characterization of the defect populations in these materials was
presented in Chapter 5. The results show that the defect spatial distributions in the studied alloys
can be described by the Poisson point process.

- The pore density p of each material.

- The specimen geometries.

- The number of the numerical samples generated (N)

It should be noted that the Kitagawa-Takahashi diagram used for these materials is the same diagram
presented above in Figure 153.

Defect size distribution

Figure 170 shows the cumulative probability function of the defect size expressed in terms of \/Areaeq
for the studied alloys. The data are obtained from multiple CT X-Rays scans with a total volume of
V=2.2x10° mm? for Alloy B and a total volume of VV=0.9x10%® mm?for Alloy A. It can be seen that for
this data the maximum defect size for Alloy A is 285 pm and for Alloy B it is 1492 pm.
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Figure 170: The cumulative probability functions of the defect size distributions for (a) Alloy A and
(b) Alloy B in terms of vArea,,.

Work presented in Chapter 5 showed that the Generalized Extreme Value (GEV) distribution gives the
highest value of the Ln likelihood. Hence, the GEV gives the best-fit for the defect size distribution for
both alloys. The corresponding parameters are summarized in Table 39.

—— Experimental distribution - Alloy A
—=—=- Distribution used for the modeling of alloy A

0.08 4 —— Experimental distribution - Alloy B

0.02 4

0.00 T T T y T y y
0 20 40 60 80 100 120 140
Square root of the projected Area [pm]
Figure 171: The probability density functions of the defect size distributions for Alloy A. The red
curve is the experimentally determined distribution, and the green curve is the GEV distribution, and

the blue one is for the alloy B.

Spatial distribution

As discussed in Chapter 5, the Poisson point process can be used to describe the spatial distribution of
the defects in both alloys.

The pore density p

This parameter defines the number of pores per unit volume [mm]. It is important for the generation
of the pores in the numerical samples and corresponds to the average number of pores per volume unit.
The number of points in a sample volume follows a Poisson distribution (eqg. V1. 4) with the parameter
p|V|, where V| is the volume of the sample:

PINW) = k} = @ opi (eq. V1. 4)
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Therefore, when considering a numerical sample of volume V generated from a material with a pore
density of p, the total number of pores N: contained in the numerical sample is given by (eg. VI. 5):

Ny =pXxV (eqg. VI. 5)

The experimental analyses from the CT scans of the studied alloys indicate that the pore density for the
Alloy A is p=13 mm= and for the Alloy B is p=7 mm. These values will be used for the generation of
the numerical samples.

Sample Geometries

In previous experimental work discussed in (ElI Khoukhi et al. 2019), different fatigue specimen
geometries were defined, corresponding to different Fatigue Active Volumes. These are shown in Figure
172 and are referred to as: “V1-Small Volume”, “V2-Reference Volume”, “V3-Large Volume” and
“VN2-Notched specimen”. In order to compare the results of the model with the experimental results,
the same sample volumes are generated numerically with similar defect populations [Figure 172, Figure
173, Figure 174, Figure 175 and Figure 176].
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Figure 172: Sample geometries investigated experimentally and numerically (dimensions in mm)

The following figures show examples of the generated numerical samples.
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Figure 173: An example of a numerical sample for (a, ¢) Alloy A, Geometry “VN2-Notched
specimen”, Label “AVN2”, and (b, d) Alloy B, Geometry “VN2-Notched specimen”, label “BVN2”.
Dimensions are in pm.
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For the sake of simplicity, for the notched samples, we consider the numerical volume to be cylindrical.
In addition, the fatigue strength is expressed in terms of the local stress at the notch-tip.
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Figure 174: An example of a numerical sample for (a, c) Alloy A, Geometry “V1-Small Volume”,
Label “AV1”, and (b, d) Alloy B, Geometry “V1-Small Volume, Label “BV1”. Dimensions in um.

Note that for the sake of simplicity the Geometry “V1-Small Volume”, which experimentally has an
hour-glass shaped, is considered to have a cylindrical shape for the numerical samples.
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Figure 175: An example of a numerical sample for (a, ¢) Alloy A, Geometry “V2-Reference Volume”,
Label “AV2” and (b, d) Alloy B, Geometry “V2-Reference Volume”, Label “BV2” (Dimensions in

Hm)

The third specimen geometry is “V3-Large Volume”. This geometry was only tested experimentally
for Alloy A, hence only numerical samples for Alloy A were generated.
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Figure 176: An example of a numerical sample for (a, b) Alloy A, Geometry “V3-Large Samples”,
Label “AV3” (dimensions in pm).
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Table 38: The characteristics of the samples used for the experimental work

Number of FAVa in mm? for the FAVs in mm? for the
Geometry specimens/samples sublayer of 500 pum sublayer of 650 pum
Alloy A Alloy B
VN2 15 50 5 0
Vi 24 11 90 110
V2 20 11 320 450

Table 39: Summary of the model parameters and specimen geometries used to validate the proposed
approach

Alloy A Alloy B
p: density of pores (mm-) 13 7
Spatial distribution Poisson process Poisson process
e Generalized Extreme Value | Generalized Extreme Value
Defect size distribution (k=0.35. 5=4.4, 11 =22) (k=0.9, 6=9, |1 =25)
Geometries investigated AVN2, AV1, AV2, AV3 BVN2, BV1, BV2

where [ is the location parameter, ¢ is the scale parameter, and k is the shape parameter of the
generalized extreme value distribution.

The other parameters used for the simulation are the number of numerical samples N=50 for each
geometry/volume and 100 repetitions are done in order to have a numerical distribution with mean and
standard deviation. We choose to use this strategy because, we have noticed that the Fatigue strength
and its standard deviation change with the number of samples. That is the way we have used the same
number of samples of 50. Furthermore, the 100 repetition allow us to show the amount of variation in
the numerical fatigue strength and its standard deviation.

6.4.2. Validation

It this section the results are presented in terms of the estimated fatigue strength distributions. Firstly,
the results for Alloy A are presented and discussed, followed by the results for Alloy B. It can be seen
that the model provides a distribution of the fatigue strength for each volume. The average value of the
resulting distribution and its standard deviation are compared to the experimental values for each alloy.

Application to Alloy A

Figure 177 shows the comparison between the proposed model and the experimental data for Alloy A
with the notched geometry VN2 (labelled “AVN2”). Figure 177(a) shows the experimental data in terms
of the Cumulative Probability Function (CPF) fitted with the lognormal distribution and the predicted
CPF. The results show good agreement between the predicted distribution and the experimental data as
the predicted CPF is included in the 95% confidence interval of the experimental data. This result is
confirmed by Figure 177(b) which shows that the experimental average fatigue strength is close to the
average value of the numerical distribution. However, in terms of the scatter associated with this volume,
the model predicts a lower standard deviation compared to the experimental value [Figure 177(c)].
Further analyses of the difference between the numerical and the experimental data are presented later.
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Figure 177: Comparison between the experimental data and the model predictions for AVN2

The same conclusions can be made for the AV1 and AV2 cases. The model results are in good agreement
with the experimental results for the average value of the fatigue strength. However, the predicted scatter
is low compared to the experimental data.
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Figure 178: Comparison between the experimental data and the model predictions for AV1
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Figure 179: Comparison between the experimental data and the model predictions for AV2

For Alloy A and the geometry with the largest volume (AV3), the model gives an estimation of the
average fatigue strength of 59 MPa and the experimental value is 62 MPa. Hence, the relative error is
less than 5%. However, the scatter estimation is also underestimated, hence non conservative.
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Figure 180: Comparison between the experimental data and the model predictions for AV3

In the following section, a quantitative analysis of the differences between the experimental and the
predicted data is undertaken. A summary of this comparison is shown in Table 40.

Table 40: Summary of the results for Alloy A

Average fatigue Standard Coefficient of .
streng%h [Mga] deviation [MPa] Variation Relative error = (Exp-Num)/Exp
Fatigue Standard

Batch Exp. Num. Exp. Num. | Exp. | Num. strength deviation Cv
AVN2 | 81.33 81.73 | 10.47 6.86 | 0.13 | 0.08 -0.005 0.35 0.35
AV1 73.19 72.25 8.09 6.00 | 0.11 | 0.08 0.013 0.26 0.25
AV2 64.56 64.81 7.78 5.02 | 0.12 | 0.08 -0.004 0.36 0.36
AV3 61.91 58.87 6.33 346 | 0.10 | 0.06 0.049 0.45 0.42
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From the results shown in Table 14, it can be seen that the model gives excellent predictions of the
average fatigue strength with a relative error less than 5% and the predicted standard deviation is of the
same order of magnitude as the experimental standard deviation. In particular, the coefficient of
variation is almost the same for both the predicted and the experimental data with values of about 10%.
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Figure 181: The average fatigue strength for the alloy A versus the Fatigue Active VVolume for the
different geometries investigated

From Figure 181 and Table 14 the following conclusions, relative to Alloy A, can be drawn:

o The proposed model can predict the volume effect on the average fatigue strength (i.e. the size effect).

o The relative error in the predicted average fatigue strength is less than 5%.

e The proposed model is also able to give a good estimation of the RVE ; in fact, the experimental
estimation of the RVE where the change in the fatigue strength starts to stabilize, is approximately
equal to the volume (or FAV) of AV2, and for the numerical model, the RVE is in between [AV2
and AV3].
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Figure 182: The fatigue strength scatter for Alloy A versus the Fatigue Active Volume

168



CHAPITRE 6

From Figure 182, it can be seen that the proposed model is able to predict the experimental trend in
terms of the influence of the Fatigue Active Volume on the standard deviation. That is the scatter is
highest for small FAVs. However, the absolute values of the predicted standard deviation are
consistently lower than the experimental values.

It is well known that in the HCF regime the fatigue strength is characterized by high scatter which can
be attributed to many sources. For the cast aluminum alloys investigated in this work, casting defects
and in particular the presence of porosity are the principal source of scatter. Nevertheless, it is not the
only factor influencing the scatter. Other sources could include experimental error, environmental
factors, residual stresses, microstructure etc.). As it is assumed in the proposed model that the fatigue
behavior is completely controlled by the porosity, this is the only source of dispersion that is considered.
Hence it is normal that the predicted standard deviations are systematically lower than the corresponding
experimental values. In some cases, up to 2 times lower.

Application to Alloy B
In this section the proposed model is applied to Alloy B. The smooth specimen geometries (BV1 and
BV2) and the notch specimen geometry (BVN2) are considered. Note that, in terms of the experimental
data available for this material (ElI Khoukhi et al. 2019) it is considered that there are enough data to
accurately determine the average fatigue strengths, however, this is not the case for the scatter, especially
when compared to Alloy A.

Concerning the prediction of the fatigue strength for Alloy B, the same conclusions can be drawn as
those discussed above for Alloy A. It can be seen in Figure 183, Figure 184 and Figure 185 that good
correlation is obtained between the experimental data and the model predictions for the fatigue strength
distributions. The predicted CPFs are included in the 95% confidence intervals of the experimental data.

The predicted standard deviation for batch BVN2 is very close to the experimental value [Figure 183
(c)] and is lower for batches BV1 and BV2. The results are summarized in Table 41.
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Figure 183: Comparison between the experimental data and the model predictions for BVN2
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Table 41: Summary of the results of Alloy B

Average fatigue Standard Coefficient
deviation - Relative error = (Exp-Num)/Exp
strength [MPa] of Variation
[MPa]
Fatigue Standard

Batch Exp. Num. Exp. | Num. | Exp. | Num. strength deviation Ccv
BVN2 | 60.78 60.27 | 5.66 | 7.10 | 0.09 | 0.12 0.01 0.25 0.27
BV1 50.09 5122 | 493 | 3.11 | 0.10 | 0.06 0.02 0.37 0.38
BV2 51.73 50.17 | 3.66 | 1.09 | 0.07 | 0.03 0.03 0.70 0.69

It can be seen that the model accurately predicts the average fatigue strength with a relative error of less
than 3% and results in a predicted standard deviation with the same order of magnitude as the
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experimental value. Note that for Alloy B, 11 specimens for batches BV1 and BV2 have been
experimentally tested, and 23 for batch BVN2. For these batches, the estimation of the experimental
standard deviation is not considered to be accurate, as a greater number of specimens are needed.
Nevertheless, the predicted standard deviation is in general lower than the experimental values, except
for batch BVN2.
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Figure 186: The average fatigue strength for the alloy B versus the Fatigue Active Volume for the
different geometries investigated

In summary, Figure 186 and Table 41 show that the model predictions for the average fatigue strength
are accurate; the relative error is less than 3%. Moreover, the model predicts the existence of an RVE
for Alloy B with a volume that is approximately equal to the FAV of BV1, because the fatigue strength
for the batches BV1 and BV2 are very close.

Summary of the results for the two studied alloys

Figure 187 presents the correlation between the predicted and experimental average fatigue strengths
for both alloys. It can be seen that seven out of the eight data points are located inside of the 68%
confidence intervals. Hence, the predicted average fatigue strengths are in excellent agreement with the
experimental values.
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Figure 187: Correlation between experimental and predicted average fatigue strength for both alloys
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The preceding results and Figure 188 highlight that the proposed probabilistic approach is capable of
predicting the high cycle fatigue strength of both alloys with a relative error less than 5%, including the
accurate prediction of the volume effect, for both smooth and notched geometries.
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Figure 188: Comparison between the experimental average fatigue strength and the corresponding
predicted values for Alloys A and B versus the Fatigue Active Volume.

Therefore, it can be concluded that the proposed model can be used:

- To evaluate the susceptibility of cast aluminum to the volume effect
- To predict their fatigue strength distribution

- To estimate the RVE in fatigue

- To obtain insight into the scatter associated with the fatigue strength

Effect of the number of samples on the fatigue strength prediction

This approach can be extended to examine how changing certain parameters will affect the estimation
of the fatigue strength. In the following, a sensitivity analysis of the effect of the number of samples on
the estimated fatigue strength is presented. For this analysis, a constant sample volume is used, along
with the same defect size distribution and the same pore density. The only parameter that is varied is the
number of samples N. More information concerning the parameters that are used is given in Tableau 42.

Tableau 42: The parameters used for the sensitivity analysis of the number of samples, N

Parameters
p: density of pores (mm-) 2
Spatial distribution Poisson process

Generalized Extreme Value

Defect size distribution model (k=0.35, 5=4.4, 1 =22)

where [ is the location parameter, ¢ is the scale parameter, and k is the shape parameter of the
generalized extreme value distribution.
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Figure 189: Geometry of the sample (r=2.5 mm, h=12 mm and p = 2 mm)

The figures below show the results for the analyses where the number of samples are: N=5, N=30 and
N=50. The data is shown in the form of lognormal probability plots of the estimated fatigue strength
distributions. In each figure, the analyses have been repeated five times for the same number of samples.
The difference between the curves is due to the uncertainty in the estimation of the fatigue strength. This
uncertainty depends on the number of the samples generated. Figure 190 shows that when only 5
samples are used the results are unstable and five distinctly different distributions for the fatigue strength
are obtained. However, as the number of samples that are generated is increased the stability increases
and the distributions obtained via repeating the analysis 5 times converge.
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Figure 190: The predicted fatigue strength distributions for N=5 samples. The model has been
repeated 5 times
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Figure 194: The uncertainty in the estimation of the standard deviation of the fatigue strength
decreases as the number of samples increases

The evolution of the uncertainty as a function of number of samples is presented in Figure 194. It can
be clearly seen that in order to obtain high precision in the estimation of the fatigue strength and its
scatter a higher number of samples is necessary. For this sample volume and pore density (r=2.5 mm,
h=12 mm and p = 2 mm=), stabilization is reached within N=200 samples. It should be noted that the
stabilized value of N depends on the sample volume and the pore density p. That means, if the numerical
sample has a larger size, the stabilization will be reached with a lower number of samples N. In the same
way, if the pore density p is higher in the numerical sample, the stabilization will be reached with a
lower number of samples N.

6.5. Discussion

It should be noted that the proposed probabilistic model assumes that the porosity controls the fatigue
behavior of the material. This assumption is based on many experimental studies that showed that
usually the fatigue failures were initiated from a pore close to the surface (El Khoukhi et al. 2019 ; Le
et al. 2016 ; Rotella et al. 2017 ; Murakami 1991). The proposed method presents many advantages and
some drawbacks.

The advantages of the proposed model include:

- The average fatigue strength is predicted with high precision (relative error less than 5%).

- The trends in the fatigue strength scatter are correctly predicted, however the model
underestimates the absolute values of the standard deviation associated with the fatigue strength.

- The RVE can be estimated.

- The size or volume effect can be investigated.

- Arbitrary geometries involving the presence of stress gradients can be investigated through the
definition of the Fatigue Active Volume (FAV).

- The model can be used to assess the variability due to the manufacturing process and the effect
of the process parameters on the fatigue behavior of the alloys.

The proposed model has the following limits and drawbacks:

- The model is well suited to material for which the fatigue behavior is controlled by the presence
of “well defined” defects such as micro-shrinkage porosity in cast materials. Its application to
other defect types or microstructural heterogeneities, such as inclusions or persistent slip bands,
is possible but should be validated experimentally.
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- The model assumes that porosity is the only source of scatter. Hence it underestimates the
scatter.

- The proposed model cannot be implemented analytically. It must be programmed numerically
using a Monte-Carlo approach. This requires a certain degree of programming expertise and
time.

- Inthis work, we predicted the fatigue strength for specimens loaded with a load ratio of 0.1. In
case we want to predict the fatigue for specimens loaded with a different load ratio, we need to
establish experimentally a Kitagawa-Takahashi diagram that corresponds to aimed load ratio R.

- This approach is valid only when the failure mechanism is a pore (an oxide).

Moreover, the proposed approach was used to predict the distribution of the critical defects. The results
are shown in the APPENDIX.

- The predicted critical defect distributions are in general in agreement with the experimental
results, especially for the alloy A for whom we had more experimental data (Figure A 195,
Figure A 196, Figure A 197 and Figure A 198).

- However, for the alloy B, the predicted critical defects distributions are higher than the
experimental ones especially for batches BV1 and BV2. This difference in the size of the critical
defect distributions does not affect that much the predicted fatigue strength of the same batches.
Because, at this range of critical defect size, the fatigue strength does not decrease a lot (see
Figure A 199, Figure A 200, Figure A 201; Figure A 202 and Figure A 203). In order to show
the effect of the lack of experimental data, different simulations were performed with different
number of samples. The results show that with a similar number of samples (Figure A 200), the
predicted critical defect distributions are closer to the experimental ones than those performed
with high number of samples (Figure A 201).

- The proposed approach was used also to predict the average and the standard deviation for the
critical defect size for the alloy A versus the Fatigue Active Volume for the different geometries
investigated. The result shows the same tendency and a good agreement between the numerical
and experimental data (see Figure A 206 and Figure A 207).

6.6. Conclusions

In this work, a probabilistic model has been established to investigate the statistical characteristics of
the fatigue strength controlled by the porosity population in cast aluminum alloys. The results show that
the average pore size, the pore density, and the specimen volume, all influence the fatigue strength of
these alloys. In general, the largest pore that is close to the free surface determines the fatigue strength.
The average value and standard deviation of the fatigue strength decrease with increasing average pore
size, and pore density. The specimen volume was also found to influence the fatigue strength by
affecting the number of pores and their proximity with the specimen surface, this result explains the size
effect phenomenon. The characteristics of the parent defect population are found to control the
magnitude of the size effect. In fact, a population of defects with a smaller size leads to a high size effect
and high scatter in the fatigue strength compared to a defect population with larger defect sizes.

By applying the model to two cast aluminum alloys, it is demonstrated that the predicted fatigue strength
is in excellent agreement with the experimental results. Hence, it is concluded that the model can be
used to:
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- predict the fatigue strength distribution for smooth and notched geometries, via the definition
of the Fatigue Active Volume (FAV)

- evaluate the volume effect

- estimate the RVE in fatigue

- estimate the trends in terms of the scatter (but underestimates the scatter)

The principal drawbacks and limits of the model are:

- that it assumes that the fatigue behavior is completely controlled by porosity. Hence, it may not
be suitable for all materials with different fatigue damage mechanisms.
- It cannot be analytically implemented.

APPENDIX: CRITICAL DEFECT AND FATIGUE STRENGTH
DISTRIBUTIONS

The main objective of this simulations is to use the proposed approach to predict the critical defect
distributions and to compare them to the experimental data. We notice that for these distributions, we
have used only one repetition. We remind that for the distributions on Figure 177, Figure 178, Figure
179, Figure 180, Figure 183, Figure 184, and Figure 185, we have made 100 repetition in order to get
the average of the distribution and its standard deviation.
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Figure A 203: Batch BV2 (50 samples)
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Critical defect and fatigue strength distributions presented in paper probability plot
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Figure A 204: Fatigue strength in MPa plotted on lognormal probability papers for alloy A
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Evolution of the critical defect size for the alloy A versus the Fatigue Active Volume
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Figure A 206: The average critical defect size for the alloy A versus the Fatigue Active Volume for the
different geometries investigated (numerical and experimental).
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Figure A 207: The standard deviation for the critical defect size for the alloy A versus the Fatigue
Active Volume for the different geometries investigated (numerical and experimental).
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7. CONCLUSION ET ANALYSE CRITIQUE DES RESULTATS

Les travaux présentés dans cette thése ont concerné deux problématiques scientifiques majeures
relatives au comportement en fatigue des alliages de fonderie :

- La premiere porte sur I’effet des hétérogénéités microstructurales sur 1’effet de volume et du
gradient de contrainte sur la réponse en fatigue des alliages d’aluminium de fonderie,

- La deuxiéme porte sur 1’effet des caractéristiques de la population de défauts sur la dispersion
de la résistance en fatigue.

La compréhension de I’impact des caractéristiques de la population de défauts (taille moyenne, nombre
de pores par unité de volume) sur ’effet de volume et de gradient de contrainte ainsi que la dispersion
est indispensable lors de la mise en place d’approches permettant d’assurer avec succes le passage des
résultats d’essais sur éprouvettes de laboratoire au dimensionnement de structures réelles.

En effet, la revue bibliographique conduite dans ce rapport a montré que les alliages d’aluminium de
fonderie présentent un effet de volume et de gradient de contrainte ainsi qu’une dispersion plus au moins
prononcée. Mais les effets exacts des paramétres de la population de défauts (taille moyenne, Ecart-
Type, nombre de pores par unité de volume), n’ont pas encore été pleinement compris.

Ces travaux de these ont donc visé a une meilleure compréhension de ces effets. Une étude
expérimentale d’ampleur a été menée et a concerné deux alliages d’aluminium de fonderie issus de deux
procédés de fonderie différents (alliage A (AS7U0,5G0,3 K T7) et alliage B (AS7G0,3 PMP T7)). La
principale différence entre ces deux alliages porte sur les caractéristiques de la population de défauts :
(i) taille moyenne des pores, nombre de pores par unité de volume.

- Alliage A (AS7U0,5G0,3 K T7) : est issu d’un procédé de moulage en coquille et conduit a une
population de défaut avec la quasi-totalité de pores de taille inférieure a 100 um et une densité de

pore de I’ordre de 13 mm,

- Alliage B (AS7G0,3 PMP T7) : est issu d’un procédé de moulage PMP et conduit a une population
de défaut avec environ 20% de pores de taille supérieure & 100 um et une densité de pore de 1’ordre
de 7 mm?=,

Ces différentes populations de défauts ont été soigneusement caractérisées et on a essayé de savoir en
quoi les différences enregistrées affectaient la dispersion et 1’effet de taille.

Les résultats des essais sur les deux alliages montrent que, globalement, la nuance A présente une limite
d’endurance plus élevée que la nuance B, le procédé de moulage en coquille conduisant a des défauts
de plus petite taille que le procédé PMP. Ce résultat est cohérent avec les travaux de la littérature
(Simone Romano et al. 2019).

Egalement, I’analyse des mécanismes d’amorgage montre que :

- Tous les amorgages se font majoritairement a partir d’un défaut (oxyde ou pore) proche de la
surface
- L’analyse des faciés de rupture montre que la nuance A présente différents mécanismes
d’amorgage :
= Amorgage a partir d’un pore.
=  Amorgage a partir d’un oxyde.
=  Amorgage a partir d’une bande de glissement.
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- Pour la nuance B, tous les sites d’amorgage sont des pores.

- Les lots constitués d’éprouvettes entaillées présentent des sites avec un multi-amorcage. Ce
comportement peut étre expliqué par la présence d’un gradient de contrainte.

- Pour les deux nuances, les analyses statistiques des tailles des défauts critiques montrent que la
taille moyenne des défauts critiques augmente quand la taille du FAV croit, puis se stabilise.
Pour la nuance A, il a été remarqué aussi que lorsque la taille du FAV diminue le pourcentage
de mode d’amorgage a partir d’un pore au détriment d’autres mécanismes (oxydes et PSB).

Par ailleurs, les essais de fatigue montrent que la résistance a la fatigue décroit en fonction du volume
sollicité puis se stabilise a partir d’un certain seuil qu’on considére comme le RVE. Ce comportement
est observé pour les deux nuances étudiées. Du point de vue industriel, I’estimation du RVE est
importante. En général, il est recommandé de mener les essais de fatigue sur des éprouvettes d’un
volume supérieur au RVE afin de définir une limite d’endurance indépendante de volume de
I’éprouvette. Ces essais montrent aussi que la taille du RVE dépend du matériau, donc des
caractéristiques de la population de défauts présents dans le matériau. Les expériences montrent que la
nuance avec les plus gros défauts (Nuance B) sature plus vite que celle avec les plus petits défauts
(Nuance A). Ces résultats peuvent étre expliqués en se référant a la représentation schématique de
diagramme de Kitagawa-Takahashi (axes linéaires).
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Figure 208: Diagramme de Kitagawa-Takahashi linéaire

En se référant a la Figure 208, la forte ou la faible présence de I’effet de volume et de gradient de
contrainte ainsi que la dispersion peut étre expliquée quantitativement comme suit.

Pour les différents lots de la nuance A, la taille moyenne des défauts critique est inférieure a vArea =
220um. Pour ces tailles, une petite variation en taille de défauts induit une variation potentiellement
importante en contrainte. Ce qui induit :

= Plus de dispersion en amplitude de contrainte.
= Un effet de volume plus prononcé.

Pour tous les lots de la nuance B, la taille moyenne des défauts critiques en vArea est supérieure a
220um. Pour I’ensemble de ces défauts, une grande variation en taille induit une variation négligeable
en contrainte. Ce qui conduit a :

= Moins de dispersion en amplitude de contrainte.
= Un effet de volume moins prononcé.

Il est important de préciser que, pour accéder a I’effet des caractéristiques de la population de défauts
sur la dispersion en limite d’endurance, un nombre élevé d’éprouvettes a été utilisé (220 éprouvettes).
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Ces résultats nous ont permis de mettre en évidence 1’effet des caractéristiques de la population de
défauts sur les phénomeénes liés au comportement en FGNC.

L’analyse statistique des distributions de résistance et de taille des défauts critiques montre qu’ils suivent
une loi log-normale. Quant a la dispersion relative, les deux matériaux présentent une dispersion relative
de I’ordre de 10% en limite d’endurance. Ceci est un résultat primordial pour le dimensionnement
fiabiliste par la méthode Contrainte-Résistance utilisée par Groupe PSA. Cette méthode nécessite la
connaissance de la résistance moyenne, la dispersion et la définition de la distribution de la résistance
afin d’assurer un bon dimensionnement. Néanmoins, 1’utilisation n’est pas toujours aisée puisque la
résistance moyenne et la dispersion dépendent du volume sollicité (volume le plus contraint). Cet
inconvénient peut étre surmonté en utilisant la démarche numérique présentée dans ’article 3 (chapitre
5) et discutée aux paragraphes suivants.

Cette démarche de modélisation probabiliste vise, a partir de la population de défauts, a prédire la limite
d’endurance en FGNC des alliages d’aluminium de fonderie. Une caractérisation de la population de
défauts est alors nécessaire afin de générer des microstructures numérigues le plus proches de celle
identifiée expérimentalement avec la technique de Micro-tomographie RX. La densité qui donne une
valeur moyenne de nombre de pores par unité de volume est souvent I’unique paramétre utilisé afin de
caractériser une population de défauts. Cependant ce parameétre n’est pas suffisant pour une description
compléte de la population de défauts. L’arrangement spatial des pores dans 1’espace peut présenter des
groupement (clusters) qui ne sont pas captés par la densité. Une description plus réaliste est possible par
I’utilisation d’outils mathématiques développées dans le cadre de la théorie de point Process (Chou
1995). L’application de ces outils sur les deux matériaux utilisés dans cette étude montre que les
populations de défauts peuvent étre modélisée en utilisant le processus de Poisson.

La démarche de modélisation probabiliste permettant de passer de la population de défauts a la
prédiction de la tenue en fatigue utilise I’approche de Monte-Carlo. Cette démarche repose sur les étapes
suivantes (i) Génération numérique des défauts en utilisant la loi de Poisson et connaissant la densité de
défauts de I’alliage (nombre par millimetre cube), puis, (ii) utilisation des statistiques des extrémes pour
extraire les défauts les plus critiques et ensuite (iii) utilisation du digramme de Kitagawa-Takahashi pour
construire les distributions en résistance correspondantes.

La démarche de modélisation prédit plutdt bien les tendances observées expérimentalement :

- Une population de défauts avec une taille moyenne relativement grande induit un faible effet de
volume sur la limite d’endurance ainsi qu’une faible dispersion et un Volume Elémentaire
Représentatif en Fatigue (VERF) d’une taille relativement faible.

- A l’inverse, dans un alliage présentant une population de défauts de taille relativement petite, un
effet de volume plus marqué est observé ainsi qu'une grande dispersion et un VERF relativement
grand.

- L’application de la démarche en utilisant les données de tomographie en termes de taille et de
distribution spatiale des pores dans les deux matériaux ainsi que leurs densités (Alliage A et Alliage
B) permet de prédire une limite d’endurance des différents lots testés avec une erreur relative de
moins de 5%. La démarche est aussi capable de données une estimation du VERF.

- La prédiction de la dispersion est non-conservative. La dispersion prédite est inférieure a celle
mesurée expérimentalement. Ce résultat montre que les caractéristiques de la population de défauts
(taille moyenne, écart type, densité) ne contrélent pas seuls la dispersion en limite d’endurance,
mais d’autres parametres interviennent tels que :

o Géométrie des défauts et variation des parametres microstructuraux locaux.

o Conditions d’essais : préparation de I’éprouvette et alignement de la machine
Remarquons néanmoins que la méme machine d’essais de fatigue a été utilisée pour tous
les essais et que les éprouvettes ont été préparées par la méme personne.
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o conditions liées a I’environnement (changement de température ...)

- La démarche de simulation a également été utilisée pour I’analyse d’autres paramétres tels que
I’effet du nombre d’éprouvettes, I’effet de la densité de pores sur I’effet de volume et de gradient de
contrainte. On constate que :

o avec un faible nombre d’éprouvettes, I’incertitude sur I’estimation de la limite d’endurance
peut étre conséquente.

o Pour ce qui est de I’effet de la densité des pores (nombre de pores par millimétre cube), une
densité plus grande induit un faible effet de volume et une faible dispersion en résistance
(cas de la nuance B) et vice-versa.

La compréhension du role de la population de défauts sur I’intensité de ces phénomeénes nous a donc
permis de développer une démarche numérique permettant de :

- prédire la limite de fatigue avec une grande précision (erreur relative inférieure a 5%)

- prédire la taille du Volume Elémentaire Représentative en fatigue des alliages Al-Si.

- Evaluer la sensibilité a l'effet de taille (et de gradient) ainsi que la dispersion des alliages
d'aluminium de fonderie.

Cette démarche est utilisable pour évaluer la variabilité du processus et I'effet des parametres du
processus sur le comportement a la fatigue des alliages Al-Si de fonderie.

Globalement, les deux parties de ’étude a savoir les essais expérimentaux et la démarche de
modélisation se complétent et répondent aux problématiques définies dans le cadre de cette these.

Commentaire a propos du lien entre I’approche probabiliste proposée et une modélisation utilisant la
loi de Weibull

Afin de clairement montrer I’importance de la prise en compte de toutes les caractéristiques de la
population de défaut, on se propose, dans la suite, d’apporter une vision critique de ’utilisation de la loi
de Weibull dans la prédiction de la résistance en fatigue. Il s’agira plus précisément de mener une
discussion a propos du parametre de forme de la loi de Weibull ¢y’. On procédera dans un premier temps
a I’estimation de ce paramétre avec deux méthodes différentes a partir des données expérimentales. Puis
il s’agira d’estimer ce parametre ainsi que d’autres variables (résistance a la fatigue, écart type et
coefficient de variation) avec la démarche de modélisation proposée au chapitre 5.

- Estimation de paramétre de forme de la loi de Weibull ‘y’ a partir des données expérimentales

Dans 1’équation (eq. VII. 1) on rappelle la fonction de répartition de la loi de Weibull & deux parametres
qui sera utilisée dans la suite. ¢y’ est le parameétre de forme, et o est le facteur d’échelle. En utilisant la
formule en (eq. VII. 2), on peut estimer le paramétre de forme “y’. On note également qu’il peut étre
également identifié directement aprés ajustement des distributions de résistance a la fatigue de chaque
lot en utilisant la méthode de maximum de vraisemblance.

F(X)=1—-exp[- (%)y] eq. VII.1

_raep)-rasy)
- r(1+1y)

v =

Ml Ml

eq. VI1.2

Les résultats sont présentés au Tableau 43.

Tableau 43 : estimation du paramétre de forme “y’ de la loi de Weibull :
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Coefficient de Parametre “y’

- Paramétre “y’ PN . L
Lot variation (Estimé par eq. VI1.2) (Estimé a partir des distributions par

(cv) Maximum de vraisemblance)
AVN2 0.13 9.21 7.23
AV1 0.11 10.99 9.90
AV2 0.12 10.02 10.13
AV3 0.10 12.15 7.22
BVN2 0.09 13.57 13.80
BV1 0.10 12.15 11.28
BV2 0.07 17.63 15.19

On remarque que les deux méthodes d’estimation donnent des valeurs proches. On observe également
que le paramétre “y’ pour les lots de la nuance B est plus élevé que celui des lots de la nuance A. Ce
résultat confirme bien que la nuance B présente moins de dispersion que la nuance A.

- Estimation du paramétre ‘y’ de la loi de Weibull pour les deux nuances a partir des résultats
de simulation.

Dans les simulations suivantes, une population de défauts similaire a celle de I’alliage A puis une autre
similaire a celle de I’alliage B sont utilisées. Pour chacune des populations, on fait varier la densité des
pores et le rayon de I’éprouvette numérique en gardant sa hauteur fixe (15 mm). Le nombre de répétitions
est de 30 000 par point (pour 16 points). Les résultats de la simulation qui correspondent a 1’alliage A

sont représentés sur la Figure 209 et ceux qui correspondent a 1’alliage B sont représentés sur la Figure
210.
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Figure 209 : Résultats de simulation pour la nuance A, avec la surface de réponse pour (a) la
résistance, (b) I’écart type, (c) le coefficient de variation et (d) I’exposant de la loi de Weibull.
De la Figure 209, les tendances suivantes sont observées :

- Lalimite d’endurance chute quand la taille du FAV ou la densité augmente (Figure 209. a).
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De

L’écart type chute quand la taille du FAV ou la densité augmente (Figure 209. b).

Sur cette plage de FAV et de densité, le coefficient de variation de résistance a la fatigue reste
constant (Figure 209. c).

En utilisant la formule en (eqg. V1. 1), le parametre y’ de la loi de Weibull est calculé. Ce parametre
comme le cv restent également constants (Figure 209. d).

o%  Résistance de Fatigue [MPa]

&

»N -~ o oo
Parametre y de Weibull

8

pensite des

Figure 210 : Résultats de simulation pour la nuance B, avec la surface de réponse pour (a) la
résistance, (b) I’écart type, (c) le coefficient de variation et (d) I’exposent de la loi de Weibull.

la Figure 210, les tendances suivantes sont observeées :

La limite d’endurance chute quand la taille du FAV ou la densité augmente (Figure 210 .a).
L’écart type chute quand la taille du FAV ou la densité augmente (Figure 210 .b).

Les parametres cv et “y* de la loi de Weibull présentent une tendance différente de celle de la nuance
A. En effet, la nuance B présente une faible dispersion surtout pour les volumes grands, et par la
suite le paramétre ¢y’ croit rapidement pour ces volumes.

Cette courte analyse permet de montrer que le choix d’un paramétre de forme de la loi de Weibull a
deux paramétres constants ne permet pas toujours de rendre compte des tendances observées dans les
nuances étudiées. La loi de Weibull est dont a utiliser avec précaution pour certains alliages.
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PERSPECTIVES

Méme si les résultats obtenus dans cette étude permettent de comprendre de maniere bien plus précise
les effets d’échelle dans les matériaux a défaut, certaines problématiques qui n’ont pu étre abordées
nécessiteraient une attention particuliere. On pense en particulier a :

Effet d’échelle pour différents modes de chargement (effet du rapport de charge et du taux de
bi-axialité)

Effet d’échelle et dispersion dans le cas des nuances A et B avec traitement HIP. 1l serait alors
possible de s’affranchir du réle de la population de défauts et d’accéder a 1’effet intrinséque de
la matrice (constituée de a-Al, phases eutectiques, intermétalliques ...)

Réle de la géométrie complexe des défauts. Quelle géométrie simplifiée pourrait étre considérée
comme équivalente du point de vue de I’endommagement en fatigue ?

Approche en durée de vie plutét qu’en contrainte. Il a été choisi, dans ces travaux de thése,
d’aborder I’effet d’échelle et la dispersion sous I’angle de la résistance en fatigue. Il serait
nécessaire maintenant de vérifier si une approche en durée de vie conduirait aux mémes
tendances que celles observées. Une connaissance trés précise des conditions de propagation
des fissures longues et courtes sera alors indispensable.

Application de la démarche probabiliste développée dans cette étude au cas d’un
dimensionnement fiabiliste comme illustrée sur la Figure 211. En effet, afin de prédire la
probabilité de rupture de la structure, il suffit de prédire la probabilité de rupture de la zone la
plus critique. Pour cela, nous avons besoin de suivre les étapes suivantes pour la mise en place
de la démarche développée et validée dans le chapitre 6 dans le cas de la culasse.

1) Une estimation de Volume Actif en Fatigue par calcul EF.

2) Caractérisation de la distribution des défauts qui se présente localement au niveau de
FAV par microtomographie RX.

3) Générer une population de défauts synthétique similaire a la réelle dans le FAV.

4) Extraire le plus gros défaut contenu dans ce volume.

5) En utilisant le diagramme de Kitagawa-Takahashi on remonte vers la résistance de
fatigue locale.

6) On répéte les étapes 3, 4 et 5 plusieurs fois, pour obtenir une distribution de défauts
critiques et de résistance. La distribution en résistance sera utilisée dans la méthode de
Contrainte-Résistance.

7) Le Bureau d’Etude peut notamment fournir la distribution en contrainte. Cette
distribution peut étre établie par la méthode de comptage Rain-Flow.

8) La confrontation de ces deux distributions (Résistance et Contrainte) et une éventuelle
utilisation de la méthode de Monte-Carlo pour calculer la probabilité de rupture (ou
fiabilité).
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Figure 211: Flow diagram with main steps applied to predict fatigue strength and reliability of
structures.

Une autre application est possible dans le cas des essais de validation sur les blocs moteurs. On note que
la contrainte n’est pas forcément une distribution. Elle peut étre supposée constante. Par exemple, dans
le cas d’un test de sévérité sur un bloc moteur sollicité en régime max (Cdmax). La distribution de la
contrainte pourra se réduire a la constante Cdmax. Par la suite, on peut faire un dimensionnement semi-
fiabiliste (Figure 212).

C CLna:-;

Resistance

Risk of failure

o N

Figure 212: Méthode de calcul semi-probabiliste en considérant un chargement constant. Pour le
chargement (Cdmax), une éventuelle incorporation des coefficients de sécurités est possible. Pour plus
de détails sur les méthode semi-fiabilistes voir (Bignonnet et al. 2016).
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ANNEXES

Al. SUIVI DE LA PROPAGATION DE FISSURE A PARTIR DE
DEFAUTS ARTIFICIELS

1. Introduction

Le Chapitre 4 a permis de mettre en évidence certains traits caractéristiques du comportement en fatigue
d’alliages d’aluminium de fonderie et principalement 1’effet d’échelle en lien avec certaines propriétés
microstructurales. Les résultats obtenus sont tres riches d’informations mais 1’analyse conduite est restée
dans un cadre restreint qu’on peut rappeler ci-apres :

e Seule une approche en contrainte a été conduite. La problématique de la propagation de fissure
et des effets de microstructure sur I’évolution de la taille de la fissure n’a pas été du tout abordée.
Comme I’étude porte sur le régime de la fatigue a grand nombre de cycles, la prise en compte
du cas spécifique des fissures courtes semble étre nécessaire ;

e Le Chapitre 4 porte uniquement sur les défauts naturels. La quantité de données recueillies est
trés importante et permet de tracer un diagramme de Kitagawa trés riche en information. On
peut néanmoins s’interroger sur la criticité de défauts artificiels introduits a la surface de nos
échantillons en comparaison avec I’ensemble des données disponible sur les défauts réels ;

o Les alliages A et B présentent des populations de défaut trés différentes. Leurs compositions
chimiques différent également avec un %Cu beaucoup plus important dans 1’alliage A. Méme
si la porosité est un facteur du premier ordre sur la réponse en fatigue, le role exact de 1’ajout
de Cuivre sur le comportement en fatigue n’a pas été abordé et reste a définir

Cette annexe est proposée afin de compléter et d’enrichir les travaux présentés au chapitre 4 qui ont fait
I’objet de I’article .... Elle concerne le comportement mécanique des fissures (principalement courtes)
en fatigue dans 1’alliage d’aluminium de fonderie étudié. Les conditions d’amorgage et de propagation
de ces fissures, a partir d’un défaut artificiel introduit par micro-percage, sont caractérisées en procédant
a un suivi de la taille de la fissure par vidéomicroscope optique. Des analyses post-mortem a ’aide des
techniques de microscopie optique et de microscopie électronique a balayage sont également menées
afin d’analyser les effets de la microstructure (Intermétalliques et zones eutectiques Al-Si) sur le
comportement a la fissuration.

Ce chapitre s’articule autour de trois axes. Le premier axe (i) est consacré a une bréve étude
bibliographique sur la problématique des fissures courtes dans les alliages d’aluminium de fonderie. Le
deuxieme axe (ii) consiste a présenter et discuter les résultats du suivi de fissures. Le troisieme (iii)
repose sur une analyse des effets de microstructure sur le comportement des fissures en phases
d’amorcage et de propagation.

1.1. Rappels sur la spécificité des fissures courtes

Les fissures courtes de fatigue peuvent étre caractérisées selon deux catégories (Figure Al. 213) :

- les fissures micro-structuralement courtes, avec une taille de 1’ordre de la dimension caractéristique
de la microstructure (typiquement la taille de grain).
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- les fissures mécaniquement courtes, d’une taille comparable avec la dimension de leur zone
plastique.

- les fissures physiquement courtes. Ce sont des fissures typiquement d’une taille inférieure au
millimetre. Ces fissures sont caractérisées par un phénomeéne physique annexe de haute importance
et participe a la propagation de la fissure. Il s’agit de phénomeénes liés a I’environnement. On peut
citer les phénomenes de corrosion, d’oxydation ou encore de fermeture de fissure.

Elles peuvent se propager a des vitesses qui différent de, et généralement dépassent, ceux des fissures
longues pour une méme valeur du facteur d'intensité de contrainte. Il s’ensuit des prédictions de durée
de vie potentiellement non-conservatives ( Figure Al. 213).
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Figure Al. 213: Représentation des stades de propagation d’une fissure en fatigue selon (Miller et al.
1982).

L'allégement des structures est aujourd'hui un probléme central dans l'industrie automobile. L utilisation
de I’alliage d’aluminium de fonderie pour la fabrication de plusieurs pieces dans le domaine automobile
est souvent optée. Ces pieces contiennent inévitablement des défauts (inclusion, retassure,
soufflure, ...). Ces défauts constituent souvent un site d’amorcage des fissures courtes et peuvent mettre
en danger l'intégrité de la structure. L’analyse des mécanismes d’amorgage et de propagation de ces
fissures dans les alliages d’aluminium de fonderie est primordiale pour mieux maitriser le
dimensionnement, notamment en fatigue, des structures industrielles.

Expérimentalement, deux démarches se présentent pour 1’étude de I’amorgage et de propagation des
fissures courtes.

Démarche 1 : comme utilisée dans les travaux de (Mbuya and Reed 2014).

1. Prélévement d’éprouvettes d’un matériau contenant des défauts naturels

2. Sollicitation en fatigue

3. Vérification réguliere de 1’apparition des fissures sur la surface de 1’éprouvette et de leur suivi. Le
suivi dans ce cas se fait souvent en utilisant la méthode de répliques sur toute la surface de
I’éprouvette.

Démarche 2 : comme utilisée dans les travaux de (Abdessamad et al. 2018).

1. Prélévement des éprouvettes d’un matériau contenant des défauts naturels

Traitement de Compression isostatique & Chaud (CIC) des éprouvettes.

3. Introduction d’un défaut artificiel sur la surface de I’éprouvette (par micro-percage, usinage
¢lectrochimique, ...)

4. Sollicitation en fatigue

5. Suivi de fissure (avec la méthode des répliques ou par vidéomicroscope, ...)

N
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Dans notre étude, c’est la deuxiéme démarche qui est choisie. Car, elle présente 1’avantage de
localisation de I’amorgage au niveau du défaut artificiel. Le suivi de fissure est fait par vidéomicroscope.

1.2. Effet de la microstructure sur la propagation des fissures courtes

D’apres les études de la littérature, la microstructure dans les alliages d’aluminium de fonderie semble
jouer un role différent dans les phases d’amorcage et de propagation des fissures courtes en fatigue
mécanique.

En effet, des travaux montrent que 1’amorgage se fait souvent au niveau des particules primaires de Si.
Les travaux de (Joyce et al. 2003) ont notamment montré que la fissuration en fatigue dans deux alliages
Al-Si se produit principalement au niveau des particules primaires de Si a la fois & température ambiante
et & haute température (200 °C et 350 °C). Les auteurs (Joyce et al. 2003) ont également observé que
I'amorcage des fissures se produit principalement au niveau des particules intermétalliques et des pores
dans l'alliage a 6,9 (wt %) de Si, mais exclusivement a partir des pores dans l'alliage a faible teneur en
Si (0,67 wt %). Ces études indiquent donc que l'abaissement de la teneur en Si réduit le role des
particules de Si dans l'amorgage des fissures de fatigue. Cela s'accompagne malheureusement d’une
augmentation en taux de porosité, qui domine ensuite le comportement a la fatigue, en particulier pour
l'alliage a faible teneur en Si (Moffat et al. 2005). A I’issue de ces observations, des alliages a faible
teneur en Si ont été proposés (Moffat et al. 2005) pour atténuer I'amorgage des fissures de fatigue a partir
des particules primaires de Si.

Pour ce qui est de la propagation, les fissures courtes de fatigue sont connues pour fortement interagir
avec les particules intermétalliques et les zones eutectiques. Plusieurs travaux (Moffat 2007 ; Mbuya et
al. 2016 ; 2012) montrent que les particules intermétalliques et les zones eutectiques Al-Si jouent un
role important sur le chemin de fissuration et la vitesse des fissures courtes. En effet, la croissance de
petites fissures est souvent retardée ou méme arrétée au niveau des particules intermétalliques et des
régions eutectiques Al-Si. La bifurcation des fissures aux intermétalliques et au Si eutectique est
également fréquemment observée (Moffat et al. 2009).

(a)

Crack A initiation x f

J\ Crack B initiation

b el 94 : \ Damage at eutectic
1000 cycles SOum -~ /D . Ch 2 AL-Si region

Figure Al. 214: mécanismes d’amorgage et effet de la microstructure sur la propagation des fissures
(a) une réplique pour la localisation d’amorgage, (b) image MEB montrant le role de microstructure
dans I’amorgage et (c) une réplique indiquant I’effet de la microstructure sur la propagation de fissure
(Mbuya and Reed 2014).

Dans (Mbuya and Reed 2014), des alliages d’aluminium de fonderie ayant subi un traitement de
Compression Isostatique & Chaud (CIC) sont utilisés. Un suivi de fissure est conduit par la méthode des
répliques. Les auteurs ont observé que la croissance de fissures courtes est souvent retardée ou méme
arrétée au niveau des particules intermétalliques et des régions eutectiques Al-Si. Une bifurcation des
fissures aux intermétalliques et aux zones eutectiques est également fréqguemment observée.
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1.3. Comportement mécanique des fissures courtes

Historiqguement, la majeure partie des travaux effectués cherche a expliquer les fissures mécaniquement
courtes et a étendre 1’analyse de la MELR. Plusieurs chercheurs comme (Ritchie and Lankford 1986;
Mbuya and Reed 2014; Mbuya et al. 2012 ; 2016 ; A. Moffat et al. 2009) se sont intéressés a leurs
études. Un exemple de ces travaux est présenté dans la Figure Al. 215.

La Figure A. 3 regroupe des données de différents alliages d’aluminium de fonderie testés avec un
rapport de charge (R=0.1) par (Mbuya and Reed 2014). Elle met en évidence la différence de
comportement des fissures courtes et des fissures longues. Comme on peut le constater, généralement
les fissures courtes présentent une vitesse de propagation (da/dN) plus élevées que celle des fissures
longues pour la méme valeur de AK. Ces résultats sont en accord avec ceux de (Caton et al. 1999) sur
la Figure Al. 216.
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Figure Al. 215: Données de propagation de fissures courtes pour toutes les fissures analysées dans
l'alliage d’aluminium traité en CIC par rapport au matériau non traité ainsi que les données de
croissance de fissures longues correspondantes. Le suivi est fait avec la méthode des répliques (Mbuya
and Reed 2014).
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Figure Al. 216: Données de propagation de fissures courtes et longues pour des fissures analysées
dans l'alliage d’aluminium (Caton et al. 1999).
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1.4. Méthodologies de prise en compte de comportement des fissures courtes

Pour répondre a la problématique des fissures courtes, différentes approches ont été proposées. Ici, on
présente les deux méthodes les plus discutées dans les travaux de la littérature.

o Correction avec AKes : prise en compte de ’effet de fermeture de fissure

L’effet de fermeture est souvent utilisé pour expliquer la spécificité des fissures courtes. En effet, la
différence de vitesse de propagation entre fissures courtes et longues s'estompe fortement dés que ces
vitesses sont exprimées en fonction de Keff. Cette méthode présente 1’inconvénient de nécessiter
I’estimation du niveau de fermeture de la fissure qui n’est pas facile a déterminer expérimentalement.

Pour le calcul des durées de vie en bureau d’études (BE), on utilise en général une loi type Paris pour
les fissures longues et une pour les fissures courtes tronquée comme représenté sur la Figure Al. 217

(b).
%T (a) (b) | Calcul en BE

(da )’d;\")f'(. .

K( daldN)"

ET

r FL
A’\ sewil .eff

Figure Al. 217: Méthode de correction avec AKou (a) sSchématisation de comportement des fissures
courtes, et (b) schématisation de la loi de Paris pour les fissures courtes.

e Correction avec I’ajout de la constante d’El Haddad (El Haddad et al. 1979)

Avant d’introduire cette méthode, on rappelle tout d’abord les hypothéses de (Yukitaka Murakami 2019)
pour le calcul de AK pour les défauts de surface. Selon Murakami, une équivalence mécanique existe
entre une fissure qui est amorcée a partir d’une interface inclusion-matrice et une fissure qui est amorcée
a partir d’un pore (Figure Al. 218).

(@) Inclusion (b)

<&—P Direction of the maximum tensile stress

Figure Al. 218: Equivalence entre (a) une fissure s’amorgant a partir d’une inclusion (b) a
partir d’un pore (Murakami 1991).
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()

Free surface

Figure Al. 219: (a) estimation de facteur d’intensité de contrainte pour des fissures surfaciques (b)
estimation de I’aire effective du défaut (Murakami 1991). Le facteur de forme Y vaut 0.65 selon
Murakami.

Selon (Murakami 1991), le facteur d’intensité de contrainte peut étre estimé avec la formule suivante.

AK = YAo+/ mVArea (eg. AL.1)

Le principe de la méthode de (El Haddad et al. 1979) repose sur I’ajout d’une fissure d’une taille fictive
(ap) a lataille de la fissure réelle qui permet de ramener la courbe de propagation de la fissure courte a
celle des fissures longues (Figure Al. 220). La constante a, est estimée en fonction des propriétés du
matériau et du chargement. Pour plus de détails sur cette méthode voir la section (3.4). Précisons que
cette méthode sera utilisée dans 1’analyse des fissures courtes dans cette étude.

AKpyoa = Y.Aa\/n(\/Area + ag) (eq. Al.2)
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Figure Al. 220: Courbe de propagation des fissures courtes et longues pour un alliage
d’Aluminium BSL65 (El Haddad et al. 1979)

2. Conditions et démarche expérimentales de suivi de fissure

Afin de bien comprendre les mécanismes physiques gouvernant la cinétique de ces fissures courtes, une
démarche expérimentale a été mise en place. Les étapes de cette démarche sont les suivantes :
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Prélevement des éprouvettes a partir de la culasse (Nuance A : AlISi7Cu05Mg03 - T7)

Traitement CIC de ces éprouvettes afin de fermer tous les pores artificiels

Polissage de ces éprouvettes

Introduction des défauts artificiels

Controle de la forme et de la taille des défauts (microscope optique et profilométre)

Sollicitation de fatigue appliquée a ces éprouvettes et observations en temps réel de I’amorcage

et de la propagation de fissure en utilisant un vidéomicroscope optique.

7. Observation en microscopie optique de la zone d’amorcage et du chemin de propagation de la
fissure et son interaction avec la microstructure.

8. Rupture compléte de I’éprouvette et observation de faciés de rupture.

o kcwbhE

2.1. Matériau

Le matériau utilisé correspond & I’alliage AlSi7Cu05Mg03 coulé par le procédé de moulage coquille
pour I’obtention de la culasse. Les éprouvettes prélevées ont subi un traitement CIC et ensuite un
traitement thermique T7. Le traitement de CIC est réalisé sous une température de 500°C aveC une
pression de 1000 bars. Ce traitement a été sous-traité a la société Bodycote.

Figure Al. 221: Image EBSD de la nuance A avant traitement (CIC) indiquant une
JArea (grain) =337 + 143 um (Le 2016).

2.2. Préparation des éprouvettes

Sur les éprouvettes avec la géométrie définie a la Figure Al. 222, des défauts artificiels ont été introduits
par micro-pergage.

Défaut artificiel

Figure Al. 222: (a) géométrie d’éprouvette de traction et (b) localisation du défaut artificiel.
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Les étapes (Figure Al. 223) d’introduction des défauts artificiels et de suivi de fissure ainsi que la
mesure de la taille de la fissure sont les suivantes :

Polissage (20 min avec une solution de diamant de 1 um) : E1

Micro-percage (E2) avec une fraise a 2 tailles.

Nettoyage dans un bain d’ultrason

Image avec profilométre et microscope optique (vérification taille et forme) : E3
Sollicitation en fatigue selon le protocole de Locati et suivi avec un vidéomicroscope : E4
Nettoyage dans un bain d’ultrason

Observations de la surface (Microscope optique, MEB) : E5

Rupture de I’éprouvette et Observation de facies de rupture MEB : E6

N A WDNE

p—S00pm __, E2

e E3

Figure Al. 223 : étapes de préparation et d’introduction des défauts artificiels

2.3. Géométries des défauts

Sur la Figure Al. 224, un exemple de vérification de la géométrie de défaut avec le profilométre est
présenté.
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Figure Al. 224: Exemple de défauts artificiels et sa caractérisation avec le profilométre (a), (b), (c) et
(d) sa représentation tridimensionnelle.

Afin d’introduire les défauts artificiels, une micro-perceuse (Figure Al. 225(a)) a été utilisée. La
vérification de la forme et de la taille des défauts est assurée avec le profilometre (Figure Al. 225(b)).

Outil

igure Al. 225: (a) micro-perceuse et (b) le profilométre

Le MEB est utilisé a la fois pour analyser les mécanismes d’amorgage et ceux de propagation des
fissures courtes (Figure Al. 226).

ZEISS SUPRA 25

Résolution : 1.5nma 20kV, 1.7 nma
15kV, 3.5nma 1kV.

Tension d'accélération 0.5—20 kV.
— « Agrandissement : 12x—500 000 x. —
Taille de la chambre :
- Diametre : 330 mm.
- Hauteur : 270 mm.

Sonde : EDS (Energy Dispersive
Spectroscopy).

Figure Al. 226: Microscopie électronique a balayage et ces caractéristiques

Afin d’étudier I’amorcage et la propagation des fissures courtes, les méthodes expérimentales suivantes
ont été utiliseées :
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Fréquence de résonance : La progression de la fissure conduit a une chute de la raideur de ’ensemble
du dispositif éprouvette et ligne d’amarrage. Cette chute de raideur conduit a la baisse de la fréquence
de résonance Figure Al. 227 (a).

Vidéomicroscope : permet a la fois la détection et le suivi visuel de la fissure Figure Al. 227 (b). Cette
technique présente I'avantage d'une observation directe avec un suivi en temps réel sans avoir besoin
d’arréter la machine. L’inconvénient de cette méthode est l'impossibilité d’accéder a la géométrie du
front de fissure.

Figure Al. 227: (a) vibrophore de type Rumul Test-Tronic et (b) vidéomicroscope.

3. Reésultats des essais de fissuration
3.1. Analyse du comportement mécanique

Plusieurs tentatives de suivi de fissure ont été faites surl2 éprouvettes. Un seul test a conduit a des
résultats exploitables. Les 11 autres essais ont permis la construction d’un diagramme de Kitagawa-
Takahashi pour les défauts artificiels et de le comparer avec celui des défauts naturels. La méthode par
paliers proposée par (Lanning et al. 2005) a été utilisée pour I’estimation de la résistance a la fatigue.

e Données brutes

Les éprouvettes sont désignées ES (Eprouvette de Suivi de fissure). La derniére ligne du Tableau 44
donne des informations sur la géométrie des défauts, défauts hémisphériques ou de forme plus complexe
(Figure Al. 255) avec diamétre et profondeur. Notons que 12 éprouvettes ont été testées et que seules 7
ont amorcé une fissure au niveau du défaut artificiel. Les autres éprouvettes ont fissuré au niveau de téte
de I’éprouvette.
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Tableau 44: Résultats de tenue a la fatigue pour les essais avec défauts artificiels

Es-01 Es-02 Es-04 Es-07 Es-08 Es-09 Es-10
R=0.1
s, (MPa)
80 X
75 0 X X
70 X X o] o]
65 0 0 0 X
60 0
55 0
50 0
45 0
40 0
35 0
30
Nf 270139 1236206 = 1410944 415942 1112325 = 1025368 369238
+aire (um) 376 260 155 160 250 125 189
z g S R z z R
z iy Ay 22 z z 22
o O —~ Q «Q = ® N T =] S o
Géométrie _§§ %% @% §§"§ _§_§ _§§ §§“§
35 = > > g = 35 35 g s
2 P P < 5 = = < 3
= & 3 g3 = = 53

e Lescourbes SN

Sur la Figure Al. 228, on présente la courbe SN des résultats des essais de fatigue pour I’ensemble des
défauts artificiels. On indique également pour chaque point la taille du défaut artificiel a I’origine de
I’amorgage.

100
. 5
2 30
[0
£ 70 1
: =
c X
E 5 o] || e
[) &—> x1
S 40 —>x1
] > x1
T 30
=
= 20
£ 1

0

100000 1000000

Nombre de cycles, N

Figure Al. 228: Courbe SN pour les essais avec défauts artificiels
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o Diagramme de Kitagawa-Takahashi

La Figure Al. 229 regroupe les résultats de résistance a la fatigue estimeés avec la méthode de (Lanning
et al. 2005), obtenus en utilisant les éprouvettes avec des défauts naturels (pores et/ou oxides) des
nuances A et B aux quelles on a ajouté les résultats obtenus pour les essais avec des défauts artificiels.

AVNZ_Pores
@ AV2_Oxydes
BW2_Pores

o AVNZ_Oxydes e AV1 Pores

@ AV Pores @ BVN1_Pores

® Defauts artificels

AVN1 Pores AVNI1_Ouydes
@AV1 Ouydes e AV2 Pores
@BVNZ_Pores BV1_Pores
100 ]
L o

Limite de fatigue locale [MPa)

10
10

100
Racinede I'aire [um]

1000

Figure Al. 229: diagramme de Kitagawa-Takahashi pour des défauts artificiels et d’autres naturels.

- LaFigure Al. 229 montre que les résultats des essais avec défauts artificiels se situent au sein des
données relatives aux défauts naturels des nuances A et B. A partir de ces résultats en peut conclure
que P’effet de Cu sur la limite d’endurance est faible pour une taille de défaut supérieure a 100 pm.
La nuance B (avec des tailles de défauts de méme ordre que celles des défauts artificiels) présente

en effet des niveaux similaires de résistance en fatigue.

- Les défauts et les oxydes induisent le méme ordre de dispersion. Ce point a été déja abordé dans le

chapitre 11I.

- La limite d’endurance chute en fonction de la taille des défauts. Un résultat trés connu dans les
travaux de la littérature (Billaudeau et al. 2004 ; Murakami and Beretta 1999 ; Romano et al. 2019

; Rotella 2017).

3.2. Analyse des mécanismes d’amorcage

La Figure Al. 230 montre un amorgage de la fissure au niveau d’un défaut artificiel. La géométrie de
ce défaut est présentée sur la Figure Al. 231. Cet amorgage et sa propagation sont facilités par la
présence d’une zone eutectique proche de la zone de forte concentration de contrainte du défaut. Les
résultats de la littérature montrent également que les fissures préferent se propager en suivant les joints
de grains (Fabien Lefebvre 2003). Selon (Buffiere et al. 2001c) les particules eutectiques qui se
positionnent suivant une ligne indiquent la présence de joint de grains (Figure Al. 232).
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Figure Al. 232: (a) schéma des positions des particules de silicium eutectiques autour d’un pore et (b)
effet de ces particules sur I’amorgage de fissure (Buffiére et al. 2001c).

e Eprouvette avec un défaut hémisphérique

Il a également été possible d’observer une fissure de fatigue amorcée a partir d’un défaut hémisphérique
(Figure A. 20).
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Afin d’analyser les mécanismes d’amorgage a partir de ce défaut artificiel, des simulations numériques
ont été menées sur un défaut de méme forme hémisphérique et méme taille (diametre de 600 um). A
I’aide de ce calcul élément finis (en comportement élastique), on comprend que 1’amorgage se fait dans
la zone de forte concentration de contrainte (Figure Al. 234).

von Mises (N/mA2)
6267407
l 5.177e+07
| 5,288e+07

. 4799407

. 4310e+07
3821e+07
3,332e407
2843¢+07
2,354e407

L 1865¢+07

1,376e+07
88716406
3,91406

Figure Al. 234: Concentration de contrainte (contrainte équivalente de von Mises) au bord d’un défaut
artificiel hémisphérique.

e [Eprouvette avec un défaut a forme cylindrique a fond hémisphérique (Figure Al. 235)

La Figure Al. 236 montre le résultat d’un essai de fissuration sur une éprouvette avec un défaut a forme
cylindrique avec un fond hémisphérique (Figure Al. 235). A partir de la Figure Al. 236, on déduit que
les deux lignes droites au niveau des zones de forte concentration de contrainte du défaut indiquent le
mécanisme d’amorcage par formation de Bandes de Glissement Persistantes (BGP). La Figure Al. 237
explique ce mécanisme d’amorgage. La fissure s’amorce sur une bande de glissement puis se propage
en Mode 1. on note également la présence d’une fissure non-propageante au-dessus de la fissure
principale. Le méme type de fissures est appelé “’microfissure’” dans la Figure Al. 237.

Surface libre

\ 200 pm

wrl og]

Figure Al. 235: forme de défaut artificiel

BGP: Eande de Gliéselﬁent Persistante
ZE: Zone Eutectique
Figure Al. 236: Amorgage puis propagation a partir d’un défaut artificiel a la surface de

I’éprouvette ES07
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Fissure
" principale

Figure Al. 237: Mécanisme d’amorgage d’une fissure de fatigue a partir d’une Bande de Glissement
Persistante (Do 2013).

Un calcul élément finis tenant compte de la forme spécifique de ce défaut artificiel (Figure A. 25) permet
de localiser la zone la plus contrainte (ZCC) a I’origine de la formation des bandes de glissement et de
la fissure.

Surface libre i von Mises (N/m”2)

7,512e+07

6,892e+07
. 6,272e+07

. 5,652e+07

. 5032e+07
4411e+07
l 3,791e+07
3,171e+07

_ 2,551e+07
1,931e+07
1,311e+07

6,905e+06

7,034e+05

Z.CC: Zone de concentration de contrainte
FD: fond de défaut

Figure Al. 238: Simulation par éléments finis sur une éprouvette avec un défaut numérique similaire a
celui de la Figure Al. 235.

3.3. Analyse de la cinétique de propagation des fissures courtes

Grace a I'utilisation du vidéomicroscope optique, le suivi de fissure a été réalisé. Les courbes de la
cinétique de propagation de la fissure a=f(N) et de sa vitesse de propagation en fonction de facteur
d’intensité de contrainte ont été établies.

On rappelle que le défaut de 1I’éprouvette analysée dans cette section est le méme que celui présenté a la
Figure Al. 236.
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 FEG - - AB=-0206 Tz
Figure Al. 239: images de suivi de fissures a différents nombres de cycles, les fleches indiquent le
front de fissure.

Des images ont été prises a ’aide d’'un MEB afin mieux comprendre 1’effet de la microstructure sur la
propagation de la fissure. Une discussion plus détaillée est proposée en section (3.6). La Figure A. 27
présente une vue globale de la fissure suivie dans cette etude.

Figure Al. 240: Cette image correspond a une chute de fréquence de -1 Hz et a un nombre de
cycles Nf de 415939. Les fleches indiquent le front de fissure.

e Analyse de propagation de la fissure en fonction du nombre de cycles

A partir de ces séquences d’images prises a I’aide de vidéomicroscope, la mesure de 1a taille de fissure
en fonction du nombre de cycles est réalisée a I’aide du logiciel Image-J. On note que lors de ’amorcage
de cette fissure, il y a eu un décalage entre la fissure de droite et celle de gauche Figure A. 28. La fissure
de droite a amorcé apres environ 150000 cycles (Figure Al. 242).
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2T i

Figure Al. 241: localisation des deux fissures, a droite a gauche.
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Figure Al. 242: Longueur en surface de la fissure en um en fonction du nombre de cycles, N, fissure

de droite et de gauche.

Pour le traitement de la propagation de cette fissure, on a considéré la somme des deux fissures (de
droite et de gauche). La fissure résultante suit une loi exponentielle, un résultat conforme aux travaux
de la littérature (Virkler et al. 1979).

Figure Al. 243:

500

. /e
_. 400 y=21,475eic05x @
E s R2=0,9778 /8
s 300 ‘
A 250 -
= 4
B »~
g 150 ." "-
T 100 o
gL -
5: “_’.
0 50000 100000 150000 200000

MNumber of cycles, N

250000

Longueur de la fissure totale en surface en um en fonction du nombre de cycles, N.

On note que sur I’axe vertical on a noté ‘2a’.
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3.4. Analyse de la vitesse de propagation des fissures courtes (da/dN=f(AK))

Aprés 1’¢établissement de la courbe de propagation de la fissure, I’établissement de la courbe
(da/dN=f(AK)) est nécessaire afin d’analyser le comportement des fissures courtes. Mais, tout d’abord
on rappelle que pour pouvoir estimer le facteur d’intensité de contrainte AK en utilisant la formule de
Murakami (Figure Al. 219), une estimation de 1’aire de la fissure est nécessaire.

Afin d’utiliser 1’approximation proposée par Murakami, le front de la fissure est considéré semi-
circulaire et la racine de I’aire peut étre calculer en fonction de la longueur « I ».

Dans le cas d’un défaut de surface, 1’aire considérée est un demi-cercle (Figure Al. 244).

Il %" Front de fissure

Premier stage de propagation

Figure Al. 244: schématisation du front de fissure.

VArea = \/@ = \/gl (eg. AL.3)

La courbe obtenue par la suite est représentée sur la Figure Al. 245.

350
300 y = 13,4501 G .
RI=09778 ‘e
250 o
T
= 200 ’ ¢
: -
@ 150 .
=1 -
.
100 J [
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_.'0"'
[ ] ]
]
1] L) 1(MMM0 150MM0 LLLLY] 250000

Mumber of cycles, N

Figure Al. 245: Taille de fissure totale en aire en fonction de nombre de cycles, N.

Lorsque la taille de la fissure est faible, sa vitesse de croissance (da/dN) est faible. Quand la taille de
fissure commence a croitre, sa vitesse (da/dN) croit aussi.

Par la suite, le calcul de AK est donné par 1’équation (eq. Al.4).
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AK =Y.AovnvArea = 0.65Ac n\/gl (eq. Al.4)

e Méthode de correction d’EL HADDAD

L’idée d’EL HADDAD est d’introduire une constante ‘ap traduisant une taille de fissure fictive. Les
solutions de la mécanique linéaire de la rupture (plastique et élastique) ont ensuite été modifiées pour
décrire le comportement de fissures courtes en introduisant cette constante.

AK = Y.Aa\/n(\/Area +agp) (eg. AL.5)

L’expression de la constante ‘ap® est une constante du matériau et est donnée par la formule suivante
(eq. Al. 6).

1 (DKrp\?
ay = - (m) (eq A16)

ou AKry est le facteur d'intensité de contrainte seuil au-dessous duquel les fissures longues restent sans
propagation ; Acp est la résistance en fatigue du matériau.

= e AKra\% _ 3 MK\ 2
AKyoq = YAo \/;H(WD) = 0.65A0 \/;l+ () (eq. AL7)

Dans cette formule (eq. A1.7) nous avons besoin d’une estimation de AKr4. Ca valeur a été estimée en
utilisant les données de la littératures issus des travaux de (Mbuya and Reed 2014) (voir Tableau 45).

Tableau 45: Données de essais de fissuration des alliages d’aluminium de fonderie selon (Mbuya and Reed 2014)

Alloy No. of tests ~ AKg, (MPay/m)  dafdN at AKy, (mm/cycle)  Kq (MPay/m)  Paris constants Range of AK and da/dN for the Paris regime
C (mm/fcycle) m AK (MPa/m) da/dN (mm/cycle)

HIP Al7Si-Sr 32 3.5 1.6 x 1077 13.9 24 % 10°° 49  46-10.1 4.1 % 10°5-1.8x 104

As-cast AlI7Si-Sr 1 3.1 24 %1078 12.8 4%107° 47 46-10.1 44 x10°-1.7x 104

HIP Al0.7Si 1 3.2 41 %1077 13.1 6x107° 41 46-10.1 41x10%-1.8x10*

As-cast Al0.7Si 1 3.0 1.1 x 1077 11.9 3.4 x 1072 48  4.6-10.1 4.1 x 107°-1.8 x 1074

# Values given for this alloy are averages of 3 tests.

A partir du Tableau 45, le AKyy utilisé pour la formule (eq. Al. 5) est de AK7y=3.2 MPa.m®®. Les
résultats de la vitesse de propagation de fissure en fonction de facteur d’intensité de contrainte sont
représentés dans la Figure Al. 246. La courbe en rouge présente la méthode sans correction pour le
calcul de AK (eq. Al.4), et la courbe en vert représente les résultats aprés la modification d’El Haddad
(eqg. AL7).
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Figure Al. 246: Vitesse de propagation de la fissure en fonction de facteur d’intensité de contrainte

A partir de la Figure Al. 246, la premiére constation qu’on peut signaler concerne le AKyy estimé sans
la modification d’EL HADDAD. En effet, les essais de fissuration et de propagation des fissures longues
indiquent un AKry de Iordre de 3.2 MPaVm selon les travaux de (Mbuya and Reed 2014). Alors que
les résultats de nos essais indiquent un AKu de 1’ordre de 1 MPaVm. (Mbuya and Reed 2014) avaient
signalé aussi le méme comportement pour les fissures courtes qu’ils avaient analysées dans leurs travaux
(Figure Al. 215).

3.5. Analyse des moyens de détection des fissures

Dans nos travaux de suivi de fissure, on rappelle que deux moyens de suivi de fissures ont été utilisés.
Le vidéomicroscope et le capteur de la chute en fréquence de résonnance de la machine de fatigue
Rumul. Dans la suite, une analyse comparative de ces deux techniques est discutée.

1000 [ Cracklongth (um) | 31
+ Crack len pam

00 | Mg, - =019
200 | * e, . L2 I
T 700 | .. - 021 =
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= 600 | 1.‘ - =022 E‘
= 500 | ** 023 3
g o K2 oo E
= 9 L L m
E :EE ,j * _QEE

5 200 | o L -0.28

100 | .".'o.l" L 027

0 = : ' .28

’ 1000 2000%° 30000 4000
Number of cycles, N
Figure Al. 247: Longueur de fissure en surface et chute de la fréquence de résonance en fonction de
nombre de cycles, N
De la Figure Al. 247, on observe que la chute de fréquence se fait dés que la fissure s’amorce (taille de
50 um a peu pres) et se propage. Les deux techniques sont donc capables de détecter I’amorcage de la
fissure et de sa propagation.

La Figure Al. 248 montre la corrélation entre la chute de fréquence de résonance de la machine et la
longueur surfacique de la fissure. Cette courbe montre qu’on a une bonne corrélation entre les deux
grandeurs mesurées quand la taille de la fissure devient supérieure a 50 pum.
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Figure Al. 248: Corrélation entre la chute de fréguence de résonance de la machine et la longueur

surfacique de la fissure.

Les résultats d’analyse de ces deux techniques (contrdle de la chute de fréquence de résonnance et le
vidéomicroscope) indiquent que ces deux sont capables de détecter des petites fissures de 1’ordre de 50

um.
3.6. Effet de la microstructure sur la propagation de la fissure courte

La fissure qui a été suivie avec le vidéomicroscope est présentée en Figure A. 36. Sur cette Figure. on
observe clairement I’effet de la microstructure sur la propagation des fissures courtes. La présence des
intermétalliques jouent le role de barrieres microstructurales lors de la propagation de la fissure. On
observe également que méme si la taille de la fissure est supérieure & 1 mm, sa propagation semble

affectée par les barriéres microstructurales.

Déviation et blocage de la fissure par les zones eutectiques.

f/"
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Figure Al. 249: Effet de la microstructure sur la propagation des fissures courtes dans les alliages

d’aluminium de fonderie.
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Figure Al. 250: effet de la microstructure sur la propagation des fissures courtes, (a) effet des

intermétalliques, et (b) des particules de Si sur la propagation de la fissure.
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<+— Sens de propagation Sens de propagation <«—

3

La fissure change de direction en
rencontrant uné particule de silicium.

Figure Al. 251 : (a) la fissure principale bifurque en suivant deux zones eutectiques, (b) la fissure
principale est déviée aprés la rencontre avec une particule de silicium.

A partir des Figure Al. 250, Figure Al. 251 et

Figure Al. 252, on observe que la fissure a tendance a suivre les Zones Eutectiques (ZE) pendant sa
propagation. Les ZEs continus indiquent souvent la présence d’un Joint de Grain (JG). En plus, lors de
passage de la fissure dans les ZEs, des bifurcations peuvent se produire. On note aussi que la présence
des intermétalliques sous forme d’aiguilles contribue a la déviation et parfois a I’arrét de la fissure. Ces
résultats sont en accord avec les résultats de la littérature (Mbuya and Reed 2014; I. Serrano-Munoz et
al. 2020) (Figure Al. 253).

Grain
Boundary

- :i® . - -,
Figure Al. 253: Image microscopique en MEB d’une fissure a un joint de grain entre grainl et grain 2.
Elle montre des particules intermétalliques brisées (fleches rouges) (1. Serrano-Munoz et al. 2020)
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La présence de pores sur le chemin des fissures peut faciliter la propagation de ces derniéres (Figure Al.
254).

-‘uouééedmti ép suas

Figure Al. 254 : la propagation de la fissure peut étre facilit
chemin (a) image de la fissure et (b) zoom sur le pore.

Aprés la prise photos au MEB et en microscopie optique, les éprouvettes ont été remontées sur la
machine puis sollicitées pour une rupture complete. Quelques images fractographiques sont
représentées sur la Figure Al. 255.

e

VAire = 376[.tm%£
A

VAire =155um

Figure Al. 255: Facies de rupture pour les défauts artificiels avec (a) forme hémisphérique, (b) forme
non-hémisphérique et avant (d) et apres (c) rupture totale.

4. Conclusions

L’ensemble des résultats obtenus dans cette étude montre que :

1. Avec la machine on est capable de détecter une fissure d’une taille proche de 50 um.
e Lalongueur de la fissure suit une loi exponentielle en fonction du nombre de cycles.

e Savitesse de propagation est faible quand sa taille est inférieure a 400 pm.
e Savitesse croit avec sa taille
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e [’amorcage se fait dans les zones de forte concentration de contraintes.

Concernant la phase d’amorcage de la fissure lors des essais de fatigue, deux mécanismes d’amorcage
ont eté observés :

e Amorcage par formation des bandes de glissement persistantes (des deux c6tés de défaut)
e Amorcage dans une zone eutectique localisée dans la zone de concentration de contrainte de
défaut artificiel

Les résultats montrent que la microstructure joue un réle important dans la détermination du chemin de
propagation de fissure et de sa vitesse de propagation :

e La fissure a tendance a suivre les ZE pendant sa propagation. Les ZEs continus indiquent
souvent la présence d’un JG.

e Lorsde passage de la fissure dans les ZEs, des bifurcations peuvent se produire.

e La présence des intermétalliques sous forme d’aiguilles contribue a la déviation et parfois a
I’arrét de la fissure.
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Quelques autres images de fissuration a partir des défauts artificiels

Figure Al. 257: un zoom sur la fissure de I’éprouvette Es-10.
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Figure Al. 260: un zoom pour I’éprouvette ES-01
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Figure Al. 261: un zoom sur la fissure de I’éprouvette Es-01.

222



ANNEXE : Al

R: M:
X:0.318 | X:0.318
Y:D.241 | Y:0.242

Z:0.0 Z:0.0

L\

1 L~
dX=3.925 um, dZ=97.65 nm, Slope=0.024879

2.25 mm

[T

Figure Al. 263: exemple d’un scan par profilométre d’un défaut artificiel hémisphérique de diametre

de 100 pm.
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A2. METHODES POUR LA PRISE EN COMPTE DU
GRADIENT DE CONTRAINTE

A2.1. Méthode du *’Point chaud”’

Dans cette méthode on utilise parfois un coefficient effectif d’entaille K tel que

G(I)is
Kf = et (eq. A2.2)
o’ étant la limite d’endurance d’une éprouvette lisse et o™ celle d’une éprouvette entaillée (en
contrainte nominale).
L’indice de sensibilité q permet de décrire la dépendance de la limite d’endurance a I’effet d’entaille.

Son expression est donnée par :

(eq. A2.3)

La limite d’endurance est estimée finalement par
2p =KpSq = [1+qK, — D]S, (eq. A2. 4)

q varie entre 0, dans le cas d’un matériau insensible a I’effet de 1’entaille, a 1, valeur qui correspond a
la méthode du ‘Point chaud’. Peterson et Wahl [1936] ont montré que cet indice dépend du matériau
ainsi que de la géométrie de la piéce et de I’entaille.

Les approches associées a cette méthodologie se distinguent tout simplement dans la définition de Kf.
A2.2. Approches classiques (Neuber (1958) et Peterson (1959))

Deux approches prenant en compte 1’effet du gradient de contrainte ont été proposée par Neuber (1958)
et Peterson (1959) comme une alternative & I’approche précédente dans la prédiction de la limite
d’endurance des éprouvettes entaillées. Les deux auteurs, au lieu d’utiliser la contrainte maximale au
‘point chaud’ pour évaluer la limite d’endurance, définissent une zone effective dans laquelle la
contrainte est moyennée. La différence entre les deux méthodes réside dans la fagon de définir la zone
effective. Peterson considére un point a la distance Dpm du fond de I’entaille et Neuber considére une
Iigne Dim.

Agy(x) (a) Agy(x) (b)
Linear-Elastic Stress Linear-Elastic Stress
Distribution Distribution

Notch Tip Notch Tip >

/ Dy

Figure A2. 264: Représentation schématique de méthode (a) de Peterson (b) de Neuber

=y

/ Dy x

Drw : la distance critique pour la méthode de Peterson

Dvwm : la distance critique de Neuber

Kf =1+2etkKf =1+
1+ 1+

Ki—1

(eq. A2.5)

PN
p
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p est le rayon de I’entaille, py et pp sont respectivement des constantes de matériau de la méthode de
Neuber et de Peterson. La difficulté réside dans la définition de la relation entre les constantes pp et Dpw,
aussi entre py et Dim. A titre indicatif, dans le cas d’un chargement en flexion ou en traction alternée,
la méthode point de Peterson conduit a :

25K
Pp = DPMT_; (eq. A2.6)

Le facteur 2.5 est le résultat d’un ajustement avec des données expérimentales.
Cette approche présente les inconvénients suivants :

- Il s’est avéré que les coefficients K, Kf, K, K, dépendent du gradient de contrainte défini par
Siebel et Stieler en 1955 (Siebel E, Stieler M. 1955).

- Dans les formules pour I’estimation de Kf, I’estimation de Kt est a définir en fonction des
contraintes nominale et locale. Mais, dans le cas des structures réelles, la contrainte nominale
n’est pas définie clairement.

- La longueur caractéristique de matériau est estimée empiriquement et n’est pas toujours
disponible.

A2.3. Théorie de la distance critique (TDC)

Taylor propose une généralisation des deux méthodes de (Neuber 1958 ; Peterson1959). Dans son
approche, il utilise la distance critique L issue de la mécanique linéaire de rupture exprimée initialement
par (El Haddad et al. 1979). Le principe est que 1’éprouvette entaillée atteint sa limite de fatigue quand
la contrainte a une distance critique au fond de ’entaille est égale a limite de fatigue d’une éprouvette
lisse du méme matériau.

L= l(ﬁ)2 (eq. A2. 7)

s Op

ou AK,, est le seuil de propagation des fissures longues et g, la limite d’endurance d’une éprouvette
lisse. Ces deux valeurs sont calculées pour un rapport de charge R donné. Taylor a proposé quatre
méthodes pour la prédiction de la limite d’endurances des éprouvettes entaillées.

e Meéthode point (PM)

b (T = %.9 = 0) = 0p (eq. A2. 8)
e Méthode ligne (LM)
~ 1 (2L
3p =5, Jy oy(r,8 = 0)dx = oy (eq. A2. 9)
e Methode surface (SM)
~ 2 /2 1.32L
2 = 7(1.32L)2 f—n/z fo 0yy(r,0)drde = o (eq. A2.10)
e Méthode de volume (VM)
s 3 /2 (1.54L .
ZD = 2m(1.54L)3 f: f_n;r/z fo O-yy(r, 9, (p)TZSandeQ d(p = 0y (eq A2. 11)

Cependant, (Kim et al. 1995) démontrent expérimentalement que la distance critique est un paramétre
qui ne dépend pas que du matériau, mais aussi de la géométrie de 1’éprouvette et de I’entaille. En plus,
(Lanning et Nicholas 2005) montrent également que pour certains matériaux, les distances critiques sont
une fonction de Kt.
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A2.4. Méthodes du gradient de contrainte

En présence d’une entaille, la méthode de gradient de contrainte prédit la limite d’endurance par :

3, = Jemax (eq. A2. 12)

Sx

OU g max €st ’amplitude de contrainte maximal au fond de I’entaille et S, est le facteur *support’ de
I’entaille.

(Siebel E, Stieler M. 1955) proposent une estimation empirique de S,.
Se =1+ /pox (eq. A2. 13)
ou p, est un parametre de longueur a ajuster et X le gradient de contrainte adimensionnel.

Le gradient proposé par Siebel et Stieler concerne le cas d’un chargement uni-axial. Dans le cas d’un
chargement multiaxial, (Papadopoulos and Panoskaltsis 1996) proposent une formulation plus générale.

o= )+ () () 219

Avec Prax est la pression hydrostatiqgue maximale donnée par I’expression

Prax = max E tr (g(t))} (eq. A2. 15)
ou Xest le tenseur des contraintes qui varie en fonction du temps t.

Le gradient de Papadopoulos a été utilisé avec succes notamment au travers d’une extension du critére
de Crossland a la prise en compte des effets de gradient (Papadopoulos and Panoskaltsis 1996a).
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A3. CARACTERISTIQUES DU TOMOGRAPHE DE GROUPE PSA

Chverall dimension RO 20000 3 244000 {Lox W x H) in [mm]
Weight ca. 13 metric tonnes
Working mode Cone beam CT with honzontal and vertical enlagpement

possihadity; 21 Inspection

Manmpulation system O-Axis, pramite basis, active wibmtion damping system,
4 ¥ 4
secondary collimation unit (detector side)

X-may tube Microfokus Y. FXE 22548, 225kV, max. 3200, directional

tube head {open design)

Dietector Flat panel detector Perkin Elmer 1620AN1x
2048 x 2048 Pixel, Pixel sixe 200um, 16hit

4096 x 4096 |mm]| active detector anca

(renemtor 225kV Gulmay UC225/6

Penpheral device electrical cabinet, computer cluster, vacuum pump

maximum probe dimension | ca. 0 320mm x 320mm (without detector enlarpement)

ca. (3 300mm x 800mm (without detector enlargement)

Focus-Detector Distance 467mm - 1236mm (vanable)

maximum part weighe ca. kg

maximum  wall  thickness | plastic: = 300mm

| I
(x-my energy limit) . =
S T} 4 aluminum: < 130mm

steel: < Mmm
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A4. CONCEPTION DU MONTAGE DE TRACTION

Ici on présente plus de détail sur le montage congu pour mener les essais de fatigue en mode de traction

e Caractéristiques d’Alliage d’ Aluminium, qui est le matériau pour I’éprouvette :
= Re: 280 MPa
= E:71GPa
* Rm:310 MPa
e Caractéristiques de I’acier (XC 30) pour le reste du montage :
= E=200000 MPa
= Re=350 MPa
= Rm=690 MPa
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Figure A4. 265 : Dessin d'ensemble du montage

228



ANNEXE A4

Figure A4. 266 : Maillage des éléments de montage

/2017 18:13

271,52 Max
236,9
202,28
167,66
133,04
98,425
63,806

1 29,188

30,053

-5,4309
6,2556e-5 Min

-40,05 Min

Figure A4. 267 : Vérification de résistance par calcul EF
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128,27
99,825
71,383
42,941

14,498 Min

100,00 {mm)

Figure A4. 268 : Vérification de résistance par calcul EF. L’effort est transmis a 1’éprouvette qui
présente la contrainte maximale au niveau du sa zone de raccordement (zone de concentration de
contrainte)
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Etude de I’effet des hétérogénéités microstructurales sur la dispersion de la tenue
en fatigue a grand nombre de cycles d’alliages d’aluminium de fonderie : passage
de I’élément de volume & la structure

Driss EL KHOUKH]I [PSA

GROUPE

BORDEAUX

Résumeé : Ces travaux de thése portent sur la tenue en fatigue d’alliages Al-Si de fonderie pour des applications dans
l'automobile. Ils concernent plus précisément (i) l'effet des hétérogénéités microstructurales sur la dispersion en
tenue en FGNC et (i) leurs réles sur les effets d’échelle et de gradient de contrainte. Les hétérogénéités
microstructurales caractéristiques de cette famille de matériau sont la matrice d’aluminium, les inclusions (particules
de silicium, intermétalliques) et les défauts de fonderie (films d’oxyde et porosités). L'expérience montre que les pores
et les oxydes sont des facteurs du premier ordre. Ils sont également responsables des effets d’échelle, de gradient de
contrainte et de la grande dispersion observée. Afin de comprendre le réle des caractéristiques de la population de
défauts (densité et distribution en taille des pores), sur 'intensité de ces phénomeénes, une vaste étude expérimentale
avec plus de 220 éprouvettes est menée en utilisant deux alliages d’aluminium de fonderie issus de procédés de
fonderie distincts (alliage A (AS7U0,5G0,3 K T7) et alliage B (AS7GO0,3 PMP T7)). La principale différence entre ces
deux concerne les caractéristiques de la population de défauts. Les essais de FGNC a R=0.1 sont conduits avec un
seul mode de chargement. Il s’agit d’'un chargement uni-axial en traction avec deux types d’éprouvettes. Des
éprouvettes lisses pour la caractérisation des effets d’échelle et des éprouvettes entaillées pour la caractérisation des
effets de gradient. La méthode de volume le plus contraint est utilisée dans ’analyse conjointe des deux effets.

Une démarche de modélisation probabiliste pour la prédiction de la tenue en fatigue basée sur la théorie de Monte-
Carlo est ensuite développée. Elle repose sur (i) la génération numérique des défauts en utilisant la loi de Poisson,
(ii) I'utilisation des statistiques des extrémes pour extraire les défauts critiques et (iii) I'utilisation du diagramme de
Kitagawa-Takahashi pour générer les distributions en résistance. Cette approche conduit a des résultats en accord
avec l’expérience et permet la prédiction de la limite d’endurance avec une erreur inférieure a 5% pour les différents
lots.

Enfin, une étude complémentaire est menée afin d’évaluer l’effet de la différence de teneur en Cu sur le comportement
en fatigue. Il est prouvé que le Cu a un effet négligeable sur la tenue en fatigue dans ce cas d’étude. La méme étude
a permis d’analyser l’effet de microstructure sur le comportement des fissures courtes. Les résultats sont en accord
avec d’autres travaux de la littérature.

Mots clés : FGNC ; Effet d’Echelle ; effet de Gradient de Contrainte ; Hétérogénéités Microstructurales ; Al-Si de
fonderie ; Dispersion ; Tomographie RX ; Modélisation Probabiliste ; Monte-Carlo ; Fissures Courtes.

Abstract: This PhD thesis deals with the fatigue strength of cast Al-Si alloys used in the automotive industry. The
impact of microstructural heterogeneities on the fatigue resistance scatter is investigated as well as the size and
stress gradient effects. They are factors to be considered when transposing the results obtained on standard size test
specimens to real structures. The characteristic microstructural heterogeneities for this family of materials include
the aluminum matrix, casting defects (oxide films and porosity), silicon particles and intermetallic particles. A
thorough experimental study shows that pores and oxides are the major sources of crack initiation and fatigue failure.
It is observed that these alloys exhibit a large dispersion of the fatigue response together with a clear dependence
upon the size of the loaded volume and the stress gradient. These features are proved to be strongly linked to the
population of defects. The few studies from the literature regarding these phenomena in these alloys do not highlight
the key role played by the characteristics of the defect population. Here, a vast experimental study with more than
220 specimens is carried out using two cast aluminium alloys, fabricated by different casting processes; alloy A
(AS7U0.5G0.3 K T7) obtained by die casting process and alloy B (AS7G0.3 LFC T7) obtained by Lost-Foam casting
process. The main difference between these alloys is the defect size distribution and the pore density. Uniaxial high
cycle fatigue tests are carried out with a R-ratio of 0.1. Two types of specimens are tested: smooth specimens used
to characterize the size effect and notched specimens used to characterize the stress gradient effect. The size and
stress gradient effects are examined conjointly using the Highly Stressed Volume method.

A probabilistic approach using the Monte-Carlo theory is proposed and is based on the following steps; (i) numerical
generation of defects using the Poisson law, (ii) statistics of extreme values used to predict the critical defect
distribution and finally (iii) the Kitagawa-Takahashi diagram used to obtain the fatigue resistance distributions. This
approach leads to results that are in very good agreement with the experimental results and correctly predicts the
fatigue strength distributions for both alloys, for different specimen sizes and for both smooth and notched
specimens.

An additional study is finally carried out to assess the effect of Copper in the studied alloys and the short crack
growth features. It is concluded that the Copper content has a negligible effect on the fatigue behavior for uniaxial
tensile fatigue when casting defects are present. The short crack behavior is in agreement with previous works from
the literature.

Keywords: HCF; Size Effect; Stress Gradient Effect; Microstructural Heterogeneities; Cast Aluminium Alloys; Fatigue
Scatter; X-Ray Tomography; Probabilistic Modeling; Monte-Carlo; Short Cracks.



