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1 Introduction générale

Les matériaux « haute température » sont caractérisés par le maintien d'excellentes caractéristiques
mécaniques a des températures pouvant atteindre 70-80% de leur température de fusion [1]. Une
autre caractéristique tres importante est la résistance aux environnements agressifs rencontrés a de
tels niveaux de températures. Les superalliages base nickel ont émergé en combinant a la fois de

bonnes propriétés mécaniques a chaud et une bonne tenue environnementale.

Le premier exemple de superalliage a été documenté en 1926 grace au brevet déposé par Paul D.
Merica [2]. Au début des années 1920, ce dernier a observé que 1'ajout d'aluminium aux alliages de
nickel ou de Ni-Cu (Monel) améliorait considérablement leurs propriétés mécaniques. Plus tard, en
1929, Pierre Chevenard [3] a observé que l'addition d'aluminium a l'acier inoxydable austénitique
conduisait a la formation d'une phase durcissante. Dans les mémes années, le francais Maxime
Guillaume [4] a déposé le brevet du premier moteur aéronautique avec une turbine a gaz. Puis, les
premiers avions équipés de turboréacteurs ont été développés au cours de la Seconde Guerre
Mondiale, avec notamment le Junkers Jumo004 qui contenait des pales de turbine forgées en alliage

« TiNidur ».

L'un des domaines de l'ingénierie qui nécessite une résistance aux charges élevées dans des
conditions de haute température est précisément celui des turbines a gaz. Des exemples de turbines
a gaz se trouvent dans la propulsion aéronautique mais aussi dans la production d'électricité. La
Figure 1 montre un schéma d'un moteur aéronautique équipé d'une turbine a gaz simple flux (i.e.

sans flux secondaire “froid”).

Figure 1: Schéma explicatif d'un turboréactenr [1].

L'entrée de la turbine haute pression est située a la sortie de la chambre de combustion. C'est donc

dans cette zone que les matériaux subissent les plus hautes températures couplées a des charges
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mécaniques complexes et élevées. Pour cette raison, les alliages a base de nickel sont généralement
utilisés pour les composants des turbines. Dans les zones plus froides du moteur, d'autres alliages
plus légers peuvent étre employés, comme par exemple des alliages de titane, dont 'utilisation est
limitée a environ 500 °C. La Figure 2 montre la répartition des matériaux utilisés dans les différentes

zones du moteur Trent 800 développé par Rolls-Royce.

Figure 2: Illustration de la distribution des matérianx utilisés dans le motenr Trent 800 [1].

La recherche de performances accrues a conduit au développement continu des moteurs
aéronautiques et des matériaux qui les composent. Plus récemment, la réduction de l'impact
environnemental de l'aviation est devenue une priorité. Plusieurs projets, comme /~Advisory Conncil

Sfor Aviation Research and innovation in Europe (ACARE), visent a aborder ce probleme.

Lors de la conception d'une turbine aéronautique, 'un des principaux parametres a considérer est
la température d'entrée de la turbine (TET). Le cycle de Brayton (Figure 3représente le
fonctionnement d'un turboréacteur. A partir de 'observation de ce cycle théorique, il est possible
de comprendre que I'augmentation de la TET (point 4 du cycle en Figure 3) permet d'augmenter

le rendement global du moteur.



Fzgﬂre 3: Diagranime température-entropie pour un turboréactenr [1].
La Figure 4 montre I’évolution de la TET dans les moteurs aéronautiques depuis 1940. En fonction

du développement continu des technologies utilisées (matériaux, systemes de refroidissement,

barrieres thermiques...), la TET a augmenté de 700°C environ en presque 70 ans.

Figure 4: Evolution de la température d'entrée de la turbine (TE'T) dans les moteurs Rolls-Royce a partir de 1940 [1].

Naturellement, la TET applicable est limitée par la température de fonctionnement maximale des
matériaux utilisés. Parmi les différentes pieces soumises aux températures élevées, il y a les disques
de turbine (Figure 5). En plus d'étre soumis a des températures élevées, ceux-ci doivent également
supporter des charges mécaniques dues aux vibrations, a la force centrifuge et aux contraintes dues
aux différentes phases de vol. En raison de ce chargement thermomécanique complexe, le critére
de dimensionnement varie dans les différentes zones du disque. Il est rappelé ici que la fonction

primaire du disque de turbine est d’entrainer I’arbre qui fait tourner le compresseur (Figure 6). En

3



conséquence, la rupture du disque implique I'impossibilité pour le moteur de fonctionner. En outre,
en cas d’éclatement du fait des vitesses de rotation et des masses considérables, les fragments du
disque peuvent difficilement étre contenus par le carter et les blindages et comportent un danger
d’intégrité fort pour I'avion et ses occupants. Pour ces raisons, il constitue une picce critique (dite

N1) pour le moteur.

Alésage

Jante

Figure 5: Disque de turbine aéronautique (Safran Aircraft Engine).

La Figure 6 montre schématiquement les conditions thermomécaniques hétérogenes rencontrées
dans ces picces. Pendant le fonctionnement, la jante est soumise a des températures élevées
(~700°C) et des contraintes modérées (essentiellement en direction tangentielle) associé¢es a des
sollicitations de type fluage. Inversement, I'alésage est soumis a des températures plus faibles
(~500°C), mais a des contraintes plus élevées associées a des problématiques de résistance en
fatigue et en traction. Les méthodes de conception des disques classiques prévoient un
dimensionnement du disque basé sur la résistance en fatigue et a I’éclatement. La définition du
matériau constitutif du disque, et de sa microstructure, résulte donc d’un compromis entre ces

différentes propriétés.

> Critéres de conception des disques
- @ Températures intermédiaires (465°C)
] = Résistance a I'éclatement
= Fatigue oligocyclique
[ * Pas de viscoplasticité

o @ Hautes températures >700°C

Fluage et autres modes dépendants
du temps

Figure 6 : Représentation schématique des conditions thermomécaniques de fonctionnement d’un disque de turbine.



Ce cadre applicatif complexe a conduit a la nécessité d'un développement continu des
performances des matériaux grace a des méthodes de fabrication de pieces de plus en plus raffinées.
Il est bien connu que les propriétés mécaniques des superalliages base nickel sont liées a leur
microstructure [1]. Un des points clés qui font que ces matériaux sont particuliecrement adaptés aux
pieces « chaudes » est leur aptitude a conserver des niveaux élevés de caractéristiques mécaniques
jusqu’a de hautes températures. Aux cours des nombreuses études concernant les sources de
durcissement pour ce type de matériaux, trois influences principales ont été identifiées. La premicre
est celle des précipités intermétalliques qui représentent généralement la source majeure de
durcissement. La Figure 7 a été obtenue par Beardmore et al. [5] sur le systeme Ni-Cr-Al a
différentes températures et fractions de précipitation y'. Cette figure permet de mettre en évidence

Ieffet bénéfique de la précipitation sur les propriétés en traction de I'alliage, en particulier sur la

limite d’élasticité.
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Figure 7: Limite d'élasticité du systeme Ni-Cr-A1 a différentes températures et fractions volumiques de y' [5].
Une deuxi¢me source de durcissement bien connue pour les superalliages polycristallins est liée aux
joints de grains. Cependant, la Figure 8 montre un aspect fondamental dans la conception d’un
alliage pour 'optimisation de ses propriétés mécaniques. Une faible taille de grains permet en effet

d’optimiser le comportement en traction et en fatigue LCF, mais en méme temps réduit la résistance

du matériau au fluage et a la propagation des fissures.



Figure 8 : Représentation schématique de !'influence de la taille moyenne des grains sur les principales propriétés
mécaniques d'un superalliage base nickel [1]

La derniere source de durcissement principale est apportée par les éléments en solution solide.

Les traitements thermiques permettent de modifier la microstructure et donc ses propriétés. Une
des applications les plus exigeantes pour les superalliages base nickel polycristallins est représentée
par les disques de turbines aéronautiques (Figure 5). Différents traitements thermiques ont été
développés afin d’optimiser les propriétés de ces pieces. Les méthodes de conception classiques
consistent a dimensionner les disques afin de prévenir le risque d’éclatement. Cependant,
I'avancement des connaissances et des technologies a permis le développement d’applications

innovantes visant 'optimisation locale des picces.

L’augmentation de la température a la sortie de la turbine, nécessaire pour 'augmentation du
rendement des moteurs, posent de plus en plus de problemes liés notamment a la tenue en fluage
des matériaux. Une solution trés ambitieuse et prometteuse dans ce domaine a consisté a introduire
un traitement thermique particulier permettant d’obtenir un gradient de taille de grains suivant la
direction du rayon du disque. De cette manicre, il est possible d’optimiser localement la
microstructure ce qui permettrait un gain en termes de performances (température maximale de
fonctionnement plus élevée) ou de cout (géométrie des picces optimisée et réduction des poids).
Ce traitement thermique est appelé dual microstructure heat treatement (DMHT) et les microstructures
issues du traitement sont appelées duales. Les premicres études ont été effectuées sur des alliages
issus de la métallurgie des poudres. Dans ce domaine on trouve les résultats des Gayda et al. sur le
LSHR [6]—[8], de Mitchell et al. sur le RR1000 [9] et de Ning et al. sur le FGH 4096 [10]. La
faisabilité¢ d’une version duale de PAD730™ et de I'U720Li a été démontrée via une étude menée
en collaboration entre 'Ecole de Technologie Supérieure (ETS) de Montréal, Aubert & Duval et
I'Institut Pprime [11]. Des disques allant jusqu’a 224mm de diamétre ont été produits. La Figure 9

montre la structure granulaire obtenue sur différentes picces.
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External radius

Figure 9 : Structure granulaire d'un disque dnale en U720 (observations MEB-FEG) (a) et deux disques
duales en AD730TM (Mesures EBSD)(b-¢) [11].

L'AD730™ est un superalliage polycristallin développé en France par Aubert & Duval fabriqué par
vole conventionnelle (coulé-forgé) [12], [13]. Cet alliage a été spécialement congu pour des
applications tournantes comme les disques de turbines. En outre, ce matériau possede une

métallurgie adaptée pour I'application du DMHT [11], [14], [15].

Des travaux récents ont été réalisés afin de caractériser le comportement mécanique de ce nouveau
matériau (fatigue, traction, fluage) [11]—[13], [16]—[18]. En outre, des recherches ont été effectuées
afin de prédire la microstructure obtenue en fonction des procédés de fabrication et traitements
thermiques appliqués et les propriétés mécaniques résultantes [19]—[22]. Cependant, il est jusqu'a
présent encore difficile de prédire le comportement de microstructures complexes comme celles
rencontrées dans les disques duals. En particulier, ces difficultés sont accentuées dans la zone de
transition entre les grains fins au niveau de I'alésage et les grains plus grossiers au niveau de la jante.
L’absence d’une méthodologie robuste de dimensionnement de tels composants a gradient de
microstructure constitue aujourd’hui un frein a lintroduction d’une telle technologie dans les
turbines a gaz. Ainsi, ce travail de thése se propose d’apporter des éléments visant au

dimensionnement de composants de ce type.



Pour mettre en place une démarche couplant expériences et simulations, I’étude a été réalisée

sur PAD730™ choisi comme matériau « modéle » représentatif des alliages ¥ /Yy’ coulés-forgés.

I’étude expérimentale et la caractérisation du comportement de ces microstructures est toujours
possible, mais le cott en termes de ressources et de temps est tres élevé, ce qui pour I'instant est
un facteur limitant pour le développement de cette technologie. Un « instrument » concret qui peut
accompagner I’étude expérimentale réside dans des simulations représentatives. La croissance
exponentielle de la puissance de calcul des machines modernes a permis le développement de
modeles toujours plus complexes permettant de décrire de maniére plus ou moins fine le
comportement mécanique des matériaux. Cependant, a I’heure actuelle, il n’y a pas de mod¢le
complet capable de prendre en compte I'influence directe des caractéristiques microstructurales
locales (taille de grains, distribution en taille de précipités, ...) sur les propriétés macroscopiques

du matériau (i.e. temps de rupture en fatigue et/ou fluage).

Dans ce contexte, cette étude est destinée a lidentification et au développement d’une
méthodologie complete de caractérisation, modélisation et simulation du comportement dun
superalliage y/y' polycristallin 2 microstructure hétérogene. Ce travail se concentrera sur la
caractérisation et la prédiction du comportement viscoplastique monotone de PAD730™, et en
particulier sa limite d’élasticité, pour une vaste plage d’états de précipitation et de taille de grain,
entre la température ambiante et 700°C. L’objectif visé réside dans le développement d’une chaine
de modélisation et de simulation capable de prendre en compte I'influence explicite des principaux
parameétres microstructuraux sur la réponse mécanique locale de microstructures complexes,
notamment en présence de gradients microstructuraux. L’étude se compose d’une partie
expérimentale et d’une partie dédiée a la modélisation et la simulation. Cependant les différentes
parties ont été développées en paralléle et en synergie en adaptant les choix afin de répondre aux

questions apparues pendant I'avancement.

Ce manuscrit de these se décompose en 6 chapitres :

Le chapitre 2 est consacré a introduction aux superalliages base nickel y /¥’ et a la présentation de

PAD730™ qui fait objet de cette étude.

Le chapitre 3 est dédi¢ a la présentation des méthodologies expérimentales choisies ainsi que les
équipements utilisés. Les microstructures spécifiques congues pour cette étude, ainsi que les
traitements thermiques qui ont permis de les obtenir, sont décrits. En particulier, les résultats des
observations et des caractérisations effectuées, principalement ceux portant sur la description fine

de I’état de précipitation, sont présentés.




Le chapitre 4 présente les résultats des campagnes d’essais mécaniques (traction monotone,
traction-relaxation) congus afin de caractériser l'influence de deux parameétres microstructuraux
principaux : la distribution de taille de précipités et la taille moyenne de grains. L’utilisation
d’éprouvettes monogranulaires spécialement congues et fabriquées pour ces essais a permis I’étude
directe de T'influence de la précipitation en l'absence de joints de grains. Des éprouvettes
polycristallines avec une taille moyenne de grains variable sont étudiées. Les essais ont été effectués
a des températures allant de 20°C jusqu’a 700°C qui représente la température maximale visée de

fonctionnement pour un disque de turbine.

Les modeles analytiques utilisés pour prédire 'influence de la microstructure sont présentés dans
le chapitre 5. Les données utilisées pour I'application et la validation du modéle sont présentées. Le
but est de proposer une formulation robuste a intégrer dans un modéle de simulation en champ
complet dans optique d’une approche multi-échelles. L.a modélisation de I'influence des précipités
sur la cission résolue critique est abordée dans ce chapitre, initialement en appliquant des mode¢les
de la littérature et ensuite en proposant une formulation modifiée. I’influence de la taille des grains
et des éléments en solution solide est prise en compte de facon plus classique pour permettre enfin
de proposer une modélisation analytique complete pour la prédiction de la limite d’élasticité des
polycristaux a microstructures granulaire et de précipitation homogene. Cette démarche est ensuite
utilisée dans le contexte de simulations en champ complet pour introduire la sensibilité aux

parametres microstructuraux locaux dans les lois de comportement en plasticité cristalline.

Le chapitre 6 détaille les modeles générés ainsi que les résultats obtenus vis-a-vis de la simulation
du comportement des microstructures de ’étude. I.a démarche utilisée pour la mise en place d’un
mode¢le en champ complet basé sur la technique des éléments finis y sera détaillée. Les outils mis
en place au cours de cette étude ainsi que leur validation seront présentés. En particulier, les
simulations des essais sur les échantillons monogranulaires et polycristallins ont permis de valider
les parameétres identifiés pour la loi de comportement. Ensuite, la démarche de simulation a été
é¢tendue aux microstructures a gradient de taille de grains, en particulier pour Iétude du

comportement de la zone de transition dans un disque a gradient.

Finalement, le chapitre 7 présente les conclusions générales et les perspectives envisagées pour les

développements futurs.

Ce travail de thése a été développé dans le cadre de la chaire industrielle ANR-Safran OPALE qui porte sur
Loptimisation des propriétés de superalliages a base nickel polycristallins par le contrile de la microstructure. Ce
projet réunit les compétences de I'Institut Pprime (ISAE-ENSM.A UPR CNRS 3346), du CEMEF (MINES
ParisTech UMR CNRS 7635) et du groupe Safran.
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2 Les superalliages base nickel

Dans ce chapitre, les superalliages a base de nickel seront présentés en détail. En particulier, les
caractéristiques de leur microstructure et leurs effets sur les propriétés mécaniques finales du
matériau seront illustrés. De plus, des concepts de base pour la compréhension du comportement
mécanique de ces matériaux seront introduits. Enfin, le matériau de cette étude, PAD730™, sera

présenté.

2.1 Généralités

Le nickel est le cinquieme élément le plus abondant sur la Terre [1]. Ce matériau présente une
structure cristalline du type Cubique a Faces Centrées (CFC), stable a partir de la température
ambiante jusqu'a sa température de fusion qui est de 1455 °C. La structure CFC permet d’avoir de
bonnes propriétés mécaniques, en conservant une bonne ductilité et donc en facilitant la mise en
forme des picces. Parmi les éléments qui présentent cette caractéristique, le nickel est le plus
abondant et le mieux réparti sur la terre (Figure 10) ce qui permet de réduire sensiblement les cotts

de la matiere premiere.

Figure 10 : Production mondiale annuelle de Nickel (2013) [2].

13



Il existe trois classes de superalliages base nickel, identifiées par la méthode de durcissement utilisée:

e Superalliages durcis par solution solide.
e Superalliages durcis par précipitation.

e Superalliages durcis par dispersion d’oxydes.

Les alliages durcis par solution solide ont une bonne fabricabilité (mise en forme par forgeage,
soudabilité...) ainsi que de bonnes propriétés mécaniques associées a une excellente résistance
environnementale a haute température (Inconel 600, Hastelloy X ...). Cependant, ces alliages ont

des propriétés mécaniques inférieures aux autres en raison de I'absence de la phase durcissante [3].

Parmi les alliages durcis par précipitation, le plus connu et le plus utilisé est 1'Inconel 718. Ce
matériau a trouvé une large gamme d’application grace a ses excellentes propriétés mécaniques a
haute température combinées a un cott limité de mati¢res premicres, une fabricabilité relativement
simple et a sa recyclabilité. Cependant, la transformation de la phase précipitée ¥’ en phase & a
plus de 650 °C en limite I'utilisation pour des applications plus chaudes, comme par exemple pour

les turbines des moteurs de nouvelle génération [4], [5]. En effet, cette phase est un composé

b

intermétallique incohérent avec la matrice y et donc ne durcit pas Ialliage, méme si présente en

grandes quantités [1].

Dans ce travail de thése, on s’intéressera aux superalliages durcis par précipitation y’ obtenus par
voie coulée/forgée pour applications aux disques de turbine. L’alliage « modéle » retenu pour cette
étude est PAD730™. Dans la suite de ce chapitre nous nous concentrerons ainsi sur les

caractéristiques de cette classe de superalliage et celles de PAD730™ en particulier.

2.1.1 Microstructure des superalliages base nickel

Les superalliages ¥ /¥’ sont composés de deux phases principales :

e La matrice ¥ est une solution solide d'une structure cubique 2 faces centrées (Figure 11 a)
dans laquelle différents éléments contribuant a son durcissement sont dispersés.
e La phase ¥’ est la phase précipitée avec une structure ordonnée de type L1, (Figure 11 b).

Ces précipités, de type Nis (Al, T1), contribuent trés largement au durcissement du matériau.
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Figure 11: (a) Structure cristalline de type CFC ; (b) Structure cristalline ordonnée de type 1.1 .

2.1.1.1 Les précipités y’

Les caractéristiques de la microstructure de précipitation dépendent de la chimie de I’alliage et de
la séquence de traitements thermiques appliqués au matériau. Dans les superalliages y/y’, on
distingue en général trois familles de précipités en fonction de leur taille, de leur position au sein

de la microstructure et de leur ordre d’apparition durant les traitements thermiques.

Les précipités primaires ¥; correspondent aux plus gros précipités (de taille micrométrique ou plus),
en majorité de type intergranulaires (Figure 12 a). Ils sont exploités surtout dans la phase de
forgeage et de traitement thermique afin de contréler la microstructure granulaire. En effet, les
précipités primaires permettent d’ancrer les joints de grains (effet Swzith-Zener pinning [6]). Le résultat
est la génération d’une microstructure avec une taille de grains réduite (quelques dizaines de
micromeétres). Les précipités secondaires yj; et tertiaires y;;; ont une taille plus petite et sont
intragranulaires (Figure 12 b). Ces précipités contribuent de fagon prépondérante au durcissement

du matériau.

Figure 12: Ilustrations des différentes familles de précipités dans les superalliages base Nickel ; (a) joints de grains et
précipités primaires, (b) précipités secondaires et lertiaires dans le superalliage RR100.
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2.1.1.2 Carbures et borures

Les carbures et les borures sont considérés comme des éléments retardant I'endommagement
intergranulaire. Il existe deux types de carbures. Les carbures primaires de type MC sont formés
principalement lors de la solidification du matériau et sont trés stables. Les carbures secondaires de
type M23Cs et MeC sont formés au cours de la phase de vieillissement au niveau des joints de grains

(Figure 13). De la méme maniére, aux joints de grain, la formation de borures se produit en raison

de la réaction du bore avec des éléments tels que le chrome et le molybdéne.

P
el 3 {
Q798
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Figure 13: Joint de grains, précipités y' secondaires, carbures MC et borures MsBs dans le superalliage STAIL-15CC [7).

L'effet global des carbures et des borutes est complexe a décrire. En effet, la présence de ces phases
aux joints des grains permet de réduire le glissement intergranulaire qui est le principal mode
d'endommagement dans le cas du fluage a haute température et a faible contrainte. Par exemple,
I'introduction d’une concentration de carbures et de borures respectivement de 0,09% et 0,01% en
masse, suffit pour améliorer la durée de vie en fluage de 10h a 100h [1]. Ceci explique pourquoi le
carbone et le bore sont généralement employés en tant qu’éléments mineurs dans les alliages
polycristallins, alors qu'ils ne sont pas utilisés dans les superalliages monogranulaires du fait de
I'absence de joints de grains. Au contraire, en l'absence de défauts majeurs et dans le cas d’'une
sollicitation en fatigue, de telles phases peuvent conduire a la génération de fissures. De plus, la
formation de carbures peut localement appauvrir le matériau en éléments nécessaires a la formation
de la phase y'. Par conséquent, autour des carbures peut se former une zone appauvrie en y' qui

changerait localement les processus de déformation et d’endommagement.
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2.1.1.3 Phases topologiquement compactes

La présence de quantités excessives d'éléments tels que Cr, Mo, W et Re peut favoriser la

précipitation de phases intermétalliques particulicres appelées TCP [8] (Figure 14).

Figure 14: Phase TCP sous forme de lattes dans un superalliage monogranulaire [9).

Ces précipités ont des structures relativement complexes et des densités d’empilement élevées, d’ou

le nom de phases topologiquement compactes [8], [10].

Les effets négatifs associés a la formation des phases TCP sont multiples :

e Les éléments qui précipitent pour former ces phases sont les mémes que ceux qui
permettent d'améliorer les propriétés en fluage du matériau. La formation de phases TCP
appauvrit donc la matrice de ces éléments et diminue donc le durcissement par solution
solide [1], [11].

e Les phases TCP agissent comme des concentrateurs de contraintes réduisant la ductilité du
matériau et conduisant a l'apparition précoce de microfissures dans le cas de I'application
impliquant des contraintes de fluage [9], [11].

e Les phases TCP sont plus fragiles que la matrice. La différence de dureté favorise la rupture

a l'interface TCP/y conduisant a I'apparition de fissures en cas de sollicitations de fatigue

[8]-

Des études récentes menées sur l'alliage Rene 65™ ont montré que la présence de phases TCP dans
un alliage polycristallin influence a la fois sa durabilité et son comportement viscoplastique [10].
Au cours de cette étude sur des éprouvettes vieillies formant des phases TCP et soumises a des
chargements de fluage (Figure 15), une augmentation de la vitesse de déformation a été mise en

évidence, pour la version traitée sub-solvus de l'alliage.
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Figure 15: Influence de phases TCP sur les vitesses de déformation en fluage pur a 700°C | 800 MPa du Rene 65 traité
sub-solyus [10)].

2.1.2 Composition chimique

Les superalliages sont des matériaux tres complexes. Généralement ils sont composés d'un grand
nombre d'éléments d'addition (plus de six éléments majeurs) ayant chacun un role spécifique pour
favoriser la mise en forme ou les propriétés finales du matériau. Le durcissement des superalliages
base nickel de type y/v' se fait par deux processus principaux : le durcissement par solution solide

et le durcissement par précipitation.

Le durcissement par solution solide se produit en dispersant les solutés dans la matrice. Les atomes
dissous génerent une distorsion du réseau cristallin en modifiant localement les propriétés et en
particulier le module de cisaillement. L'effet global est la réduction de la mobilité des dislocations
qui conduit donc a une augmentation de la résistance du matériau. Naturellement, un bon soluté
doit avoir une bonne solubilité dans le solvant afin de favoriser le processus de dissolution. De
plus, les solutés avec températures de fusion élevées, tels que le Tungstene (W), le Molybdéne (Mo),
le Niobium (Nb) et le Rhénium (Re), permettent d'améliorer la résistance a chaud de I'alliage. Le
Chrome (Cr) a peu d'influence sur la résistance du matériau, mais il est introduit afin d'améliorer la
résistance a la corrosion. En outre, le Chrome comme le Molybdéne permettent d'abaisser la vitesse
de propagation des fissures [12]. Cependant une concentration trop élevée de Chrome pourrait

conduire a la naissance de phases TCP [12].

Le role principal des précipités est de bloquer le mouvement des dislocations dans la matrice. Au

moment ou une dislocation rencontre un précipité, celle-ci peut le contourner ou le cisailler selon
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différents mécanismes qui dépendent des caractéristiques du précipité [13]. Les principaux
¢léments qui forment la phase y' sont : I'Aluminium (Al), le Titane (T1), le Tantale (Ta) et le Niobium
(Nb). L'Aluminium est le plus utilisé cat il permet aussi d'améliorer la résistance a 'oxydation, mais
des quantités trop élevées de cet élément peuvent conduire a un enrichissement de la matrice de
chrome et puis a la formation de phases TCP. Une teneur trop élevée en aluminium peut aussi
conduire a la formation d’une phase B2-NiAl, connue pour étre relativement fragile a basses
températures et tres ductile a chaud (T>900°C). Généralement, une fois la quantité maximale
d'Aluminium atteinte, du Titane est alors ajouté a I'alliage pour obtenir la fraction y' souhaitée [12].
Souvent, pour la méme raison, une certaine quantité de Niobium est également ajoutée. En prenant
en compte le rapport Ti/Al présent dans l'alliage, des valeurs élevées de ce rapport améliorent les
propriétés statiques du matériau en augmentant 'énergic de la paroi d’antiphase [14] et les

propriétés en fluage de l'alliage [15] (Figure 10).

Figure 16: (a) Changement des propriétés en traction a température ambiante d’un superalliage base Nickel en fonction du
rapport Ti) Al [14], (b) Influence du ratio Ti/ Al sur les propriétés en fluage d’un superalliage base Nickel [15].

Les influences des différents éléments utilisés dans les superalliages sont indiquées dans le tableau

ci-dessous.

Tablean 1: Riles des différents éléments chimiques présents dans les superalliages base Nickel [1], [12], [16]—[18].
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2.1.3 Procédés de fabrication

Les procédés de fabrication utilisés pour les superalliages influencent les propriétés finales du
matériau en modifiant sa microstructure (phases présentes, taille de grains, nature et morphologie
des joints de grain, type de précipités, homogénéité chimique ...). Il existe deux méthodes de

fabrication pour les superalliages forgés :

e Coulé et Forgé (Cast & Wronght), adaptée aux alliages a faible fraction volumique de
précipités y' (<45%)
e Métallurgie des poudres, plus couteuse, mais permettant d'obtenir un matériau a forte

teneur en phase v' (> 45%) et donc des propriétés mécaniques plus élevées
p Y prop ques p

L'AD730™ qui fait 'objet de ce travail est un superalliage polycristallin qui fait partie de la premiére
catégorie. L’U720L4, 'Inconel 718Plus et le Waspaloy représentent des superalliages similaires a

PAD730™.

2.1.3.1 Les superalliages “cast & wrought”

Les superalliages élaborés par la voie « coulé-forgé » suivent au moins deux étapes de fusion
différentes. Dans le cas d'applications nécessitant un haut degré de pureté du matériau, comme
pour les disques de turbine, trois étapes différentes de fusion du matériau sont appliquées, pendant
lesquelles le matériau subit un affinage continu. La Figure 17 représente schématiquement les

différentes étapes suivies pour le traitement de ce type de matériaux.

>

Vacuum induction melt Electro-slag refine Vacuum arc remelt
e :
il %
H N
e — t
Anneal Upset and draw Forge

Figure 17: Séquence de traitement d'un alliage pour des applications sur disques de turbine [19).
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La premicere phase de traitement, commune a la voie Cast & Wrought et a celle de la métallurgie
des poudres, est la fusion par induction sous vide, ou VVacuum Induction Melting (VIM), des matieres
premicres. Ensuite, une phase d'homogénéisation de la mati¢re fondue précede son insertion dans
une lingotiere de solidification soumise a une pression partielle d'argon. L utilisation de P'argon

permet d’obtenir un produit final présentant moins d’impuretés.

Les applications a hautes performances demandent des niveaux de pureté des matériaux tres
poussés en terme de teneur inclusionnaires (nitrures, carbures). Pour cette raison, le lingot obtenu
dans la phase de VIM est soumis a deux phases ultérieures de fusion et solidification. Ces étapes
sont appelées ESR (Electro-slag refine) et VAR (Vacum Arc Remelf). Le produit de cette phase de

fabrication a une structure et une composition chimique beaucoup plus raffinée que celle de départ.

Le lingot obtenu apres les procédés de fusion ne convient pas pour des applications mécaniques.
Par exemple, la microstructure granulaire est généralement trés grossiere avec des grains présentant
une taille de ordre de 10 mm. Il est donc nécessaire d’appliquer des phases de forgeage ultérieures
afin d’adapter la microstructure aux applications souhaitées par recristallisation. Apres I'application

des procédés thermomécaniques, il est possible d’obtenir une taille de grains de l'ordre du micron
[1].

Dans une premicre phase, le lingot est placé dans un four et amené a une température appropriée
pour le forgeage. A ce moment, il est progressivement déformé pour en réduire la section. Apres
la déformation, il est réinséré dans le four puis déformé a nouveau. L'effet de la déformation
appliquée, combinée au maintien en température et/ou a des traitements thermiques, est de
déclencher une recristallisation de la microstructure conduisant a une taille de grain réduite et
idéalement homogene dans le produit. Le processus qui vient d'étre décrit est appelé cogging [1]

(Figure 18).

Figure 18: Evolution de la section de la billette an cours des différentes phases du traitement thermomécanique 1]
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La voie « coulé-forgé » est moins cotteuse que la métallurgie des poudres et elle est également la
plus adaptée pour l'obtention de picces de grandes dimensions. La principale limite de ce type de
traitement est le fait que le produit final, malgré le processus de forgeage et d'affinage de la structure
cristalline, peut encore contenir des défauts liés a la coulée initiale. La massivité des composants
constitue également une difficulté, les conditions de refroidissement trés différentes entre le cceur

et la périphérie pouvant conduire a des gradients importants de taille de grains.

2.1.4 Traitements thermiques

Les traitements thermiques constituent la derniere étape de « réglage » des microstructures. Tout
d’abord, des traitements thermiques visant a ’hnomogénéisation chimique de la microstructure
suivent la phase de forgeage. Ensuite, des traitements ultérieurs sont appliqués afin de controler a

la fois la microstructure polycristalline et ’état de précipitation.

Comme indiqué précédemment, ils existent en général trois familles différentes de précipités y’
appelés primaires, secondaires et tertiaires, illustrées schématiquement en Figure 19 pour des

alliages traités sub-solvus.

Y pre— 10 v tertiaires (y'yy)

(ant ulaire, 1 2 10 ym)
(nterpranulare, 1 2 10 pmy (intragranulaire, ~ 10 nm)

4" secondaires (y'y)

(intragranulaire, ~100nm) Joint de Grains

Figure 19 : Schéma des différentes familles de précipités y' dans un alliage base-nickely [y [20].
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Les traitements thermiques visant au controle de la microstructure se composent généralement de
deux étapes principales. La premicre étape est celle de mise en solution (MES) suivie d’un

traitement de vieillissement (Figure 20).

Mise(s) en solution Vieillissement(s) (ou revenu(s))

Température , l w 1 .

Figure 20 : Traitement thermique type d'un superalliage (T'1 : température de mise en solution ; 11 : temps de mise
en solution ; 11 : vitesse de refroidissement) [2].

Le procédé de fabrication du matériau qui précede le traitement thermique induit une
microstructure issue de la précipitation de la phase ¥’ lors du refroidissement de la solution solide
sursaturée. Dans un premier temps, le but de la MES est de dissoudre les précipités complétement
ou partiellement vis-a-vis de la microstructure souhaitée. Ensuite la vitesse de refroidissement

permet de controler la nouvelle précipitation et donc la microstructure obtenue.

La température (T1) et le temps (t1) de MES ainsi que le nombre d’étapes de mise en solution
permettent de controler la taille des grains et celle des précipités ¥’ primaires. Si la température T1
est inférieure a la température de so/vus (T's) de la phase ¥, le traitement est dit sub-solvus. Dans ce
cas, seulement une partie des précipités est dissoute. Les particules restantes correspondent aux y’
primaires. Ces précipités ont un effet fondamental pour le controle de la taille de grains. En effet,
les particules restantes vont bloquer la croissance des grains en épinglant les joints de grains, cet
effet étant appelé Swith-Zener pinning [6]. L.a microstructure obtenue est donc généralement
caractérisée par des grains fins. Au contraire, si T1 est supérieure a Ts, le traitement est de type
super-solyus et tous les précipités sont alors dissous. Le résultat principal est I'absence des y’
primaires dans la microstructure finale. En outre, en absence de particules épinglant les joints de

grains, la microstructure granulaire obtenue est généralement caractérisée par des gros grains. La

température de solvus de PAD730™ est 1110°C [2], [21]. La Figure 21 montre ’évolution de la
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taille de grain en relation avec celle des ¥’ primaires pour deux superalliages différents (U720Li [20]

et NR3 [22)).

Figure 21 : Influence de la température de MES sur la taille de grains et sur la fraction de y' primaires dans (a)
LU720L3 |20 et dans (b) le NR3 [22].

La vitesse de refroidissement V1 a la suite de la mise en solution controle la taille et distribution
des précipités intragranulaires Yy’ secondaires et tertiaires. En général, des vitesses de
refroidissement plus élevées permettent d’obtenir une précipitation plus fine (Figure 22).
Cependant, si le refroidissement est trop rapide, la microstructure obtenue est
thermodynamiquement instable a cause de la précipitation incompléte de la phase y'. Un traitement
de vieillissement est donc indispensable pour stabiliser la microstructure et minimiser son évolution

lors de la mise en service.

Figure 22 : Evolution de la taille moyenne des précipités y' secondaires en fonction de la vitesse de refroidissement
apres MES dans le Rene88DT 23] et 'U7201L: [24].
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En réduisant suffisamment la vitesse de refroidissement, apparition des précipités tertiaires est
observée. En outre, la morphologie des précipités secondaires varie. Au fur et a mesure que la
vitesse de refroidissement se réduit, on passe des précipités sphériques a des géométries irrégulieres
allant jusqu’a des structures lamellaires. La Figure 23 montre la schématisation de ce phénomeéne
proposée par Furrer et al. sur 'U720Li [24]. Notamment, des précipités secondaires ¥’ cuboidaux

ont été observés pour certains traitements thermiques appliqués a PAD730™ [2], [25], [26].
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Figure 23 : Représentation des différentes morphologies des précipités observées en fonction de la vitesse de
refroidissement post MES [24].

Le traitement de vieillissement a pour objectif principal la stabilisation de la microstructure, en
particulier pour les microstructures obtenues avec des vitesses de refroidissement post-MES tres
élevées. Le revenu est généralement effectué a des températures proches des températures
maximales de fonctionnement de la picce. Le traitement est effectué afin de figer la microstructure
et permet aussi d’améliorer les propriétés mécaniques. La Figure 24 montre les résultats obtenus
par Furrer sur 'U720 concernant linfluence du traitement de vieillissement sur la dureté du

matériau et sur ses propriétés en traction monotone [24].

Figure 24 : Influence du traitement de vieillissement sur les propriétés mécaniques de I'U720 ; (a) influence sur la
dureté, (b) influence sur les propriétés en traction monotone |24].
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Une compilation des données disponibles pour ’AD730™ sur ’évolution de la précipitation en
fonction de la vitesse de refroidissement est reportée sur la Figure 25. Ces données ont permis de
concevoir les traitements thermiques adaptés afin d’obtenir les microstructures choisies pour cette

étude.

Figure 25 : Diametre équivalent moyen des précipités en fonction de la vitesse de refroidissement apres miise en

solution super-solyus 2], [21], [27]—[29].

2.1.5 L’AD730™

I’AD730™ fait partie des superalliages durcis par précipitation de type Y/Y'. Un des matériaux de
référence dans cette catégorie de superalliages forgés a hautes propriétés est I'alliage 718. Ce dernier
présente de nombreux avantages. Il posséde un bon compromis entre propriétés mécaniques et
cout de production avec une bonne soudabilité indispensable pour des grandes pieces [30], [31].
Cependant, il présente une forte dégradation de ses propriétés a partir de 650°C a cause de
Iinstabilité de sa microstructure (transformation y" — §) dans cette gamme de température [4],
[5], [32]. Dans une optique d’augmentation de la température de fonctionnement des picces, de
nombreux alliages ont été développés afin d’améliorer les propriétés mécaniques sur une plus large
plage de température. Notamment, la métallurgie des poudres a permis d’atteindre des fractions de
précipités plus élevées (= 60%). Aujourd’hui beaucoup d’alliages sont fabriqués ainsi, par exemple
le N18 [33] et le RR1000 [12]. Cependant cette technologie reste encore trop couteuse pour la
majorité des applications industrielles. Des matériaux alternatifs élaborés par voie conventionnelle
ont été aussi proposés comme le Rene 65, le Waspaloy ou 'U720Li. Ces alliages ont été optimisés

pour certaines applications. Par exemple, 'U720Li conserve des bonnes propriétés mécaniques
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jusqu’a 700°C. Néanmoins cet alliage est complexe a élaborer par voie conventionnelle a cause
d’une fraction élevée en ¥’ et d’une fenétre de mise en solution super-solvus étroite [34]—[36]. La
création de PAD730™ est basée sur la nécessité de concevoir un nouvel alliage avec un bon

compromis entre cout et propriétés et une température d’utilisation allant jusqu’a environ 750°C.

Des tests de forgeabilité ont été réalisés sur des échantillons d’AD730™, et comparés a plusieurs
nuances concurrentes. Ces tests consistent en des essais de traction a haute température (de 1040°C
a 1220°C) et forte vitesse de déformation (¢ = 107's™). La striction est examinée lors de ces
essais. Un alliage est considéré comme forgeable lorsque la striction mesurée lors de ce type d’essais
est supérieure a environ 55% [2]. La Figure 26 montre une comparaison des résultats de ce type
d’essais effectués sur PAD730™ et ses principaux concurrents. La plage de forgeabilité en
température de TAD730™ est supérieure a celle des concurrents. En outre, I’alliage reste également
facilement forgeable pour des températures sub-solvus et super-solvus. Cet aspect est fondamental
vis a vis de la réduction des cotts de production. En effet, il est possible d’effectuer un forgeage
super-solvus ou sub-solvus en fonction des souhaits sans aucun probleme de forgeabilité. Il est
important de noter que ce n’est pas toujours le cas pour les alliages concurrents. En effet sur la
Figure 26 il est possible de remarquer que 'U720Li ne peut étre forgé qu’en conditions sub-solvus,

alors que le Waspaloy présente une bonne forgeabilité pour des températures super-solvus

uniquement.
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Figure 26 : Comparaison des résultats de forgeabilité de 'AD730™ avec censc d’auntres alliages concurrents via
des essais de traction rapide a hante température [20].
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2.2 Influence de la microstructure sur les propriétés mécaniques

2.2.1 Comportement en traction

2.2.1.1 Influence de Ia taille des grains

La taille moyenne de grains joue un role fondamental sur la limite d’élasticité d’un polycristal.
Différentes études ont permis de vérifier que ce parametre évolue linéairement en fonction de \/%.

La loi phénoménologique de Hall-Petch permet de décrire cette influence [37] :

k L
o, =0, + - Eguation 2.1

S

ou 0y correspond a la limite d’élasticité macroscopique d’un polycristal a taille de grain infinie, et
incluant la contribution du durcissement par solution solide et par précipitation. La constante de
Hall-Petch, caractéristique du matériau, est en général comprise entre 700 — 750 MPa um®>pour

les superalliages base nickel [38]—[43].

La loi de Hall-Petch est assez bien vérifiée pour des tailles de grains conventionnelles. Pour des
applications spécifiques utilisant des grains tres fins (taille inférieure au micrometre), 'effet observé

peut s’inverser car d’autres mécanismes de déformation s’activent.

La Figure 27 illustre les résultats obtenus par Mangen et Nembach [44] sur le Nimonic PE16. Les
différentes courbes représentent différentes microstructures de précipitation. Il est possible de

o , . 1
remarquer que, dans tous les cas, une allure linéaire est observée en fonction de T Les symboles

pleins dans les graphiques représentent des microstructures a gros grains avec un appauvrissement

de la précipitation aux joints de grains, ce qui explique I’éloignement de allure linéaire.
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Figure 27 : Evolution de la limite d'élasticité (Rpo.s) en fonction de la taille moyenne des grains pour le Ninonic
PET16avec différentes microstructures de précipitation [44.

En général, I'influence de la taille des grains est plus forte sur les propriétés mécaniques liées aux
premieres phases de déformation plastique. Par exemple, la limite d’élasticité est plus influencée
que la contrainte a rupture par la taille moyenne des grains [45]. En revanche, pour rappel, une
réduction de la taille de grain s’accompagne d’une forte dégradation des propriétés vis-a-vis de la
durée de vie en fluage et de la propagation de fissures en fatigue-fluage (Figure 8). Il est donc

souvent nécessaire de trouver un compromis en fonction de I'application finale visée.
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2.2.1.2 Influence de Ila précipitation

Les précipités représentent la source principale de durcissement pour les superalliages ¥ /¥y’ comme
IPAD730™. La déformation plastique du matériau est essentiellement liée au mouvement des
dislocations dans le réseau cristallin. Les précipités agissent comme des obstacles a I'avancement

des dislocations générant un effet durcissant.

L’effet durcissant des précipités dépend fortement de la cohérence a l'interface y/y'. Cette
cohérence peut étre quantifiée par la valeur de I'écart de parametre de maille 8, également appelé
misfit. Cette particularité est a l'origine de la naissance de contraintes internes qui affectent les

propriétés mécaniques. Le msfit § est défini par la relation suivante :

a,—a
§=24x [ —
CZYI-I-CZY

. X . ' .
ou a,r et @, sont les parametres de maille de la phase y' et y respectivement.

Les mécanismes d’interactions activés entre dislocations et précipités sont variés et dépendent des
caractéristiques de la précipitation (fraction volumique, taille moyenne, distribution, distance inter-
précipités). Deux mécanismes principaux ont été identifiés pour les superalliages y/y’ dans les
conditions considérées dans cette étude : le franchissement des précipités par contournement et

par cisaillement.

Le cisaillement est généralement observé sur des précipités de petite taille. Une premiere dislocation
qui entre dans un précipité introduit un défaut d’empilement dit paroi d’antiphase, ou anti-phase
boundary (APB). Le passage d’une deuxiéme dislocation est nécessaire afin de rétablir I'ordre. Les

dislocations se déplacent donc par paire dans le réseau cristallin en formant une « superdislocation »

(Figure 28).

Figure 28 : Représentation schématique du phénomene de franchissement par cisaillement des précipités : (a)
Sformation de la paroi d'antiphase (APB) par le passage de la premiere dislocation ; (b) passage d’une
superdislocation [40)].
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De multiples mécanismes de franchissement par cisaillement différents ont été identifiés. Un
franchissement dit faiblement couplé (weak pair coupling) est observée pour les précipités de petite
taille, alors qu’un franchissement dit fortement couplé (strong pair coupling) est activé pour des
précipités plus grossiers. La Figure 29 montre une représentation schématique de ces deux
phénomenes, dont une présentation plus détaillée sera effectuée au chapitre 5 en lien avec la

modélisation du durcissement par précipitation.

Figure 29 : Représentation schématique des phénomenes de franchissement des précipités (a) par paires de
dislocations faiblement couplés et (b) par paires de dislocations fortement conplées [20).

Lorsqu’un précipité est trop grand pour étre cisaillé, il est contourné par les dislocations. Apres

avoir contourné le précipité, la dislocation laisse une boucle d’Orowan autour de ce dernier (Figure

30).

Figure 30 : Représentation schématigue du phénomene de contonrnement d’Orowan [40).

La Figure 31 permet de décrire schématiquement I'influence de la précipitation sur la limite
d’élasticité du matériau via la cission résolue critique, ou eritical resolved shear stress (CRSS). Dans
l'ordre, pour de trés petits précipités, on trouve le mécanisme de franchissement par paires
faiblement couplées. Dans ce cas on observe une augmentation de la CRSS si Ia taille des précipités
augmente. Ce comportement est inversé pour des précipités de moyenne et grande taille qui
activent respectivement le mécanisme de cisaillement par paires fortement couplées et le

contournement d’Orowan.
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Figure 31 : Schéma de 'influence des différents mécanismes d'interaction entre précipités et dislocations sur la
cission critique résolne d’un superalliage base-nickel y [y' [47).

La Figure 32 permet de mettre en évidence l'influence bénéfique de la précipitation sur la limite
d’élasticité du matériau. Ce graphique a été obtenu par Beardmore et al. [48] sur une série d’alliages
Ni-Cr-Al présentant différentes fractions volumiques de précipitation. Tout d’abord, il est
important de remarquer que la limite d’élasticité de la phase y' seule augmente tres fortement jusqu’a
environ 900°C et commence a chuter au-dela. Cela explique les bonnes propriétés a haute
température des superalliages base Nickel y/y' et leur dépendance tres complexe a la température
et a la fraction volumique de précipités y'. En effet, si une «loi des mélanges » semble s’appliquer
a haute température (cf. données a 950°C), cela n’est pas vérifié a faible température. On notera
que leffet durcissant est le plus marqué a température ambiante. En effet, une fraction volumique
de 20% de précipités suffit alors a obtenir une limite d’élasticité plus de deux fois supérieure a celle
des deux phases prises séparément. Ce durcissement, trées marqué a température ambiante,
s’accompagne d’une trés bonne stabilité avec la température. Pour des fractions volumiques
supérieures ou égales a 40%, la limite d’élasticité augmente avec la température. A basse
température (T < 500°C) le misfit 6 joue un réle fort sur la limite d’élasticité du y/y'

comparativement a y et y' prises seules.
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Figure 32: Limite d'élasticité du systeme Ni-Cr-Al en fonction de la température ponr différentes fractions volumiques de y'

[48].

I1 est évident que I’évolution complexe de la limite d’¢lasticité, dans la large plage de température
d’intérét, dépend de multiples facteurs (évolution de la fraction volumique de précipitation a
I’équilibre, de parameétres matériau, des contraintes internes, ...) et ne peut pas ¢tre décrite par une

modélisation simple.

En plus d'influencer les propriétés statiques de l'alliage, il a été observé que la phase y' influence
également les propriétés en fluage du matériau. La fraction volumique de phase y' joue un réle
important sur ces propriétés (Figure 33) [49], [50], mais ce n'est pas le seul paramétre a prendre en
compte. En effet, la taille et la répartition des précipités conditionnent I'interaction entre les
précipités et les dislocations et donc le comportement final du matériau. Cette question devient
centrale dans I’étude des superalliages modernes qui généralement présentent des microstructures

multimodales pour 'obtention de bonnes propriétés [51].
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Figure 33: Temps a rupture en fluage en fonction de la fraction volumique de phase y', pour différents alliages et différentes
températures d'essai [50).

2.2.1.3 Influence des éléments en solution solide

Le choix des éléments d’alliage employés est crucial pour le durcissement du matériau, notamment
par solution solide. Dans ce cas, les atomes des éléments solutés vont s’introduire dans le réseau
cristallin de la matrice métallique et auront pour conséquence de réduire la mobilité des

dislocations.

Les atomes étrangers en solution solide interstitielle ou substitutionnelle constituent des défauts
ponctuels qui vont introduire des distorsions élastiques de la maille cristalline. Le résultat est la
génération de champs de contraintes locaux. Ces champs vont interagir avec les dislocations en
réduisant leur mobilité et donc en durcissant le matériau. En général, une solution solide peut étre
formée entre éléments qui ne sont pas trop différents entre eux. Une différence du rayon atomique

inférieure a 15% et la méme structure cristalline favorisent la formation de la solution solide.

Dans le cas des superalliages base nickel, un soluté efficace doit posséder une bonne solubilité par
rapport au nickel, mais aussi une température de fusion élevée afin d’améliorer les propriétés a
haute température. Le molybdéne (Mo), le tungstene (W), le thénium (Re) et le niobium (Nb)

représentent des candidats optimaux.
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2.2.2 Comportement en fluage et relaxation

Deés lors qu’une sollicitation mécanique extérieure est appliquée a une microstructure, cette dernicre
va développer des mécanismes, notamment de plasticité, pour converger vers un nouvel état
d’équilibre. C’est notamment le cas lorsque 'on considere le processus de fluage et/ou relaxation.
Quand une éprouvette est soumise a une sollicitation de déformation, sa premicre réponse est le
développement d’une contrainte locale relativement élevée, qui a tendance a diminuer au cours du
temps. C’est le phénoméne de relaxation de contrainte. Le phénomene complémentaire (en
contrainte imposée) correspond au fluage. Dans ce cas, la contrainte constante appliquée engendre
une déformation dépendante du temps. Les temps d’ajustement des systémes peuvent varier de
plusieurs ordres de grandeur et dépendent du niveau de contraintes et de la température. Certaines
propriétés en fluage peuvent étre étudiées de maniere indirecte via des essais de relaxation. Une

démarche de ce type présente différents avantages qui seront détaillés dans la suite.

Dans les métaux tels que les aciers ou les superalliages base nickel, le fluage est non négligeable a
des températures supérieures a 0,2 Ty (ou Ty est la température de fusion de lalliage considéré)
[52]. Le fluage présente donc un caractere thermiquement activé [53]. Comme indiqué
précédemment, le fluage est un phénomene crucial a prendre en compte dans le dimensionnement

de pieces en service a haute température comme les disques de turbine.

2.2.2.1 Fluage

Un essai isotherme de fluage est généralement réalisé en appliquant une sollicitation uniaxiale en
contrainte imposée a une éprouvette (de forme adaptée). Dans la majorité des cas, I’essai est réalisé
en controle de charge constante et il y a donc une légere variation de la contrainte appliquée due a
la réduction de la section portante de I’échantillon en cours d’essai. Une évolution de la déformation
est donc observée dans Iéprouvette par rapport a D’état initial. La Figure 34 représente
schématiquement une courbe de fluage classique. Il est possible de distinguer trois phases

différentes pendant I’évolution du fluage :

e Le fluage primaire représente le premier stade du fluage. Une diminution de la vitesse de
déformation est observée due au durcissement du matériau.

e Le fluage secondaire est caractérisé par une vitesse de déformation constante (un équilibre
est atteint entre création et annihilation des dislocations dans le cas de fluage de type
dislocations).

e Durant la phase de fluage tertiaire, on observe une augmentation de la vitesse de

déformation. Les premiers phénomenes d’endommagement apparaissent en réduisant la
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section utile de I’éprouvette. La contrainte appliquée va donc augmenter produisant la

rupture de I’échantillon.

£ &
Rupture
Fluage
primaire
Fluage secondaire Fluage
tertiaire
-
Ia I
f  déformation
' temps

fA temps a la rupture
Figure 34 : Représentation schématigune d'une conrbe de fluage typique et de ses différents stades [52].

Généralement le fluage secondaire représente la majeure partie de la durée de vie en fluage. La
prédiction de ce phénomene est primordiale. Par exemple, dans des contextes industriels, il est
important de prédire le temps nécessaire pour atteindre une déformation critique afin de choisir les

temps adaptés pour les interventions de controle et de maintenance.

En négligeant les stades de fluage primaire et tertiaire, la relation entre la vitesse de déformation de
fluage € et la contrainte 0 appliquée durant le fluage secondaire peut étre décrite en premiere

approche par la loi de Norton [54] :
£ =Ao" Equation 2.2
Les parametres A et 7 peuvent ¢tre identifiés dans un diagramme de Norton ou les données de

plusieurs essais de fluage sont représentées en échelle logarithmique (Figure 35). Le passage en

échelle logarithmique permet en effet d’écrire :

log(é) = log(A) + nlog (o) Equation 2.3
Les graphiques en Figure 35 montrent que les parameétres .4 et 7 possedent une dépendance a la
température et a la contrainte. Dans un domaine de température et de contrainte donné, la valeur

de 'exposant n obtenue renseigne sur les mécanismes de déformation en jeu [55].
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On distingue généralement trois domaines [2] :

* n=1:le fluage est de type « diffusion », il correspond au domaine des fortes températures
et faibles contraintes appliquées ;

" n € [1-0] : les mécanismes de déformation peuvent étre soit liés au mouvement des
dislocations, soit aux phénomenes de diffusion, soit, le plus souvent, a une combinaison
de ces deux phénomenes.

" n > 06-7 : le fluage est de type « dislocations ». L.a production et le mouvement des

dislocations assurent la déformation ;

Figure 35 : (a) Diagramme de Norton Pour les alliages Ti-51.A1 et Ti-50A1 (850°C-950°C) [56], (b)
diagramme de Norton du superalliage NR3 (700°C-850°C) [57].

Le fluage de type dislocations est généralement activé pour des températures plus faibles. Dans ce
cas, la déformation est pilotée par le mouvement des dislocations dans le réseau cristallin.
L’interaction entre dislocations et précipités controle les mécanismes de déformation. Pour des
températures plus élevées (supérieures a 0.6T) le fluage de type diffusion est activé. Dans ce cas la
déformation est pilotée par la diffusion de lacunes dans le matériau. Généralement les zones

préférentielles d’activation de ces phénomeénes sont les joints de grains.

I est important de remarquer qu'un essai de fluage ne fournit qu’un point dans le diagramme de
Norton. Un nombre important d’essais, longs et colteux, sera nécessaire pour investiguer le
comportement du matériau sur une plage de contraintes et de températures suffisamment large. Le

recours a des essais de relaxation permet de pallier cette difficulté.
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2.2.2.2 Relaxation

L’essai de relaxation consiste a appliquer une déformation totale € maintenue constante (Figure

36a) et a mesurer I’évolution, généralement décroissante, de la contrainte o (Figure 36b).

Figure 36 Excemple de résultats d’un essai de relaxation : (a) évolution de la déformation et (b) de la contrainte an
cours de lessai

Dans hypothese de petites déformations, la déformation totale € se décompose comme la somme
de la déformation élastique &, de la déformation viscoplastique &, et de celle thermique &, telle

que:

Etor = E¢ + ép +&n,=0 Egquation 2.4

En absence d’endommagement et a température constante, on obtient :

fp=—= —¢ Egquation 2.5

Il est donc possible d’accéder a la vitesse de déformation viscoplastique via I’histoire des contraintes
mesurées, connaissant le module d’Young E (lui-méme obtenu lors de la mise en charge). Un seul
essai de relaxation peut ainsi fournir un ensemble de points (g, €) sur une vaste plage de contrainte

dans le diagramme de Norton.

2.2.2.3 Influence de la microstructure

A haute température, ou les phénoménes diffusifs sont prévalents, plusieurs études [1], [20], [36],
[58], [59], ont montré que 'augmentation de la taille des grains est bénéfique a la résistance au
fluage. En effet, en augmentant la taille de grains, le nombre de joints de grains favorisant ces
phénomeénes est automatiquement réduit. En outre, les joints de grains représentent une zone tres
sensible a 'oxydation et constituent une source majeure d’endommagement pour les superalliages
polycristallins a haute température [2], [60], [61]. Pour des températures plus faibles et des niveaux

de contrainte plus élevés, les mécanismes de déformation dislocationnels sont prépondérants. Dans
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ce cas, une faible taille de grains est bénéfique, car les joints des grains représentent des obstacles
pour le mouvement des dislocations dans le réseau cristallin. II est rappelé ici que le changement
de la taille de grains influence aussi les autres propriétés mécaniques du matériau, notamment celles
en traction. Pour cette raison, il est nécessaire de trouver un compromis vis-a-vis des conditions de
fonctionnement attendues (température, contrainte, type de chargement...). Compte-tenu des
mécanismes de durcissement par précipitation déja décrits pour les sollicitations de type traction,
la microstructure de précipitation aura un effet notable dans le domaine de contraintes et de

températures ou le fluage-dislocations est en jeu.
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2.3 Conclusion

Les superalliages base nickel représentent des matériaux largement adaptés pour les applications a
haute température. Cet aspect a conduit a une large utilisation de ces matériaux dans les applications
aéronautiques, en particulier dans les parties chaudes des turboréacteurs. Il a été vu aussi que les
propriétés finales du matériau sont tres liées a sa microstructure. Concernant les propriétés en
traction, trois sources principales de durcissement ont été mises en évidence pour les polycristaux:
les éléments en solution solide, la précipitation et la taille des grains. Néanmoins, la complexité de
cette classe de matériaux demande une attention particulicre en lien avec les procédés de
fabrication. Cet aspect devient primordial dans les applications a haute performance telle que les

disques de turbine.

Les éléments en solution solide dépendent essentiellement de la chimie. Ce sont donc les premicres
étapes de ’élaboration qui déterminent leur contribution. La microstructure granulaire ainsi que
celle de précipitation peuvent étre controlées au cours des étapes de fabrication. En particulier les
traitements thermiques sont exploités pour le controle de la microstructure finale. Des traitements
super-solvus sont utilisés afin d’obtenir une taille moyenne de grains plus élevée, alors que des
traitements s#b-solvus conduisent a des microstructures avec une taille moyenne de grains réduite.
Les vitesses de refroidissement ainsi que le nombre d’étapes du traitement thermique appliqué
permettent de controler la distribution en taille de précipités, celle-ci pouvant étre multimodale.
Généralement, des vitesses de refroidissement plus faibles conduisent a des précipités plus

grossiers.

Toutes les informations détaillées dans ce chapitre seront utilisées dans la suite afin de construire
la démarche couplée expériences/simulations. En particulier, la connaissance de I’évolution de la
microstructure en fonction du traitement appliqué permettra de concevoir une série de traitements
thermiques a appliquer afin d’obtenir un ensemble de microstructures variées. Le choix de ces
microstructures sera ciblé afin d’étudier linfluence des parameétres microstructuraux sur les
superalliages base nickel y/y’. Les données collectées expérimentalement permettront aussi
d’alimenter et valider une démarche de modélisation et simulation du comportement mécanique.
Le choix de PAD730™ comme matériau modéle s’inscrit dans cette démarche afin de pouvoir
bénéficier des données sur son comportement et sur sa microstructure au cours d’études
précédentes [2], [21], [22], [26], [59], [62]-[64]. En outre, la disponibilité d’échantillons

OTM

monogranulaires en AD730™" permettra de faciliter I'identification et validation de notre approche.
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3 Matériau, microstructures et techniques expérimentales

3.1 Introduction

Le chapitre 2 bibliographique a permis de mettre en évidence linfluence des parameétres
microstructuraux sur les propriétés mécaniques des superalliages base Nickel. La caractérisation de
la microstructure est donc fondamentale pour I’étude du comportement de ces matériaux et pour
sa prédiction par des modeles et des simulations. Ce chapitre a pour but de montrer les moyens de
génération et de caractérisation des microstructures. Les choix des microstructures modeles (en
AD730™) seront détaillés et justifiés vis-a-vis de la démarche de modélisation et simulation 2

effectuer dans notre étude.

La précipitation et les joints de grains constituent les deux sources principales de durcissement dans
cet alliage. La campagne d’essais a été spécialement congue pour caractériser leur influence. En
particulier, il a été décidé d’effectuer les essais sur des éprouvettes polycristallines et
monogranulaires pour mieux séparer ces deux effets. Des traitements thermiques ont été choisis
pour obtenir des microstructures granulaires et de précipitation “industrielles” ou “modeles”
variées et bien controlées. I’étude de linfluence sur les propriétés mécaniques demande tout
d’abord une préparation adaptée des échantillons, ainsi qu’une caractérisation appropriée des
microstructures testées. Dans la suite, les détails sur la maticre disponible pour I’étude ainsi que les
techniques de préparation des échantillons seront présentés. En outre, la démarche de
caractérisation des microstructures ainsi que les outils développés au cours de cette étude seront
montrées. En particulier, des mesures EBSD (electron back scattered diffraction) et observations MEB
(microscopie électronique a balayage) ont été traitées afin d’extraire les informations nécessaires.
Des outils de segmentation basés sur la technique de machine learning et de post traitement des

données ont été mis en place pour ce faire.

49



3.2 Eprouvettes et traitements thermiques

3.2.1 Matiere de I’étude

Toute la maticre utilisée dans cette étude, qu’elle soit sous forme polycristalline ou monocristalline,
a été fournie par Safran Aircraft Engines. La composition chimique du matériau est précisée dans

le Tableau 2.

Tablean 2: Composition chimique de '’AD730™ utilisé dans cette étude.

Alliage Ni Cr Co|W |Mo|Al |Ti [ Nb|Fe |C Zy B
AD730™ | Base | 16.0 | 85(27 3.0 [23]3.5|1.1 [4.0]<0.02|0.03|0.01

La totalité de la matiére polycristalline a été prélevée dans un demi-disque forgé d’un diametre
d’environ 420 mm issu d’études de faisabilité de disques pour turboréacteurs en AD730™. Les
conditions de forgeage ne seront pas détaillées pour des raisons de confidentialité. Des ébauches
cylindriques de diametre 6.3mm et longueur 47mm ont été prélevées dans le disque brut de forge.
Les ébauches ont ensuite suivi différentes séquences de traitements thermiques pour obtenir le jeu

de microstructures souhaitées en termes de taille de grains et de précipitation.

Des monograins en AD730™ ont été solidifiés par Safran Aircraft Engines. [ AD730™ n’ayant
pas d’applications sur des picces monogranulaires, les monograins produits ici (sans intérét
industriel direct) sont spécifiquement destinés a I’étude du comportement a I’échelle du grain. Une
partie de la matiére a été coulée suivant une direction cristallographique proche de <001>. La partie
restante a été coulée de fagon a obtenir des monograins favorablement orientés pour le glissement
simple. La mati¢re utilisée provient de la méme coulée utilisée dans le cadre de la thése de Thébaud
sur PAD730™ [1]. Un procédé « Bridgman » a été utilisé pour la production de ces barreaux

monogranulaires.

Chaque barreau a été sectionné en trois parties différentes (Figure 37a). Chaque élément prélevé a
subi un traitement thermique différent (afin d’avoir un ensemble de microstructures de précipités
variés a analyser). Apres le traitement thermique, des ébauches pour éprouvettes M6 ont été
prélevées comme illustré dans le plan de prélevement en Figure 37. Des pastilles ont aussi été

prélevées afin d’observer et caractériser les microstructures obtenues.
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Figure 37 : Plans de prélevements des ébanches cylindriques ponr 'nsinage d’épronvettes M6 dans les barreanx
monogranulaires d’AD730™ [1].

La solidification des monograins est caractérisée par une croissance dendritique. La maticre finale
est par conséquent hétérogene a cette échelle dont la longueur caractéristique est de 300 —
500 pum. 1l est possible d’identifier des zones dendritiques et interdendritiques qui présentent une
composition chimique légerement différente. Pour cette raison, une premicre étape
d’homogénéisation chimique a été effectuée sur tous les barreaux. Cette étape est en général tres
délicate parce qu’il faut éviter de « briiler » le matériau. Etant donné que PAD730™ n’est pas un
superalliage congu pour la production de monograins, une attention particuliére a été prétée a cette
étape. La montée en température a été effectuée de manicre tres graduelle car les carbures et les
borures représentaient des potentiels sites de bralure. Le traitement retenu est le suivant : apres
enfournement a 1090°C, une montée jusqu’a 1160°C est réalisée a 3.5°C. min~!. Un palier de
4h 2 1160°C est effectué suivi d’'une montée jusqua 1180°C a 2°C.min"1. La temperature
de 1180°C est maintenue pendant 24h. Ensuite une nouvelle montée jusqu’a 1200°C est effectuée
a 2°C.min~t. Un dernier palier de 24h a 1200°C est maintenu, suivi d’une trempe a lair. En
suivant la méme procédure d’homogénéisation chimique, mais sans le dernier palier a 1180°C,
Thébaud a observé que les échantillons présentaient encore une petite hétérogénéité chimique entre
zone dendritique et interdendritique [1]. Le palier a 1200°C a été rajouté a la fin du traitement pour

cette raison.

3.2.2 Traitements thermiques

3.2.2.1 Eprouvettes polycristallines

Trois tailles moyennes de grains ont été étudiéesy. Les microstructures correspondantes seront
appelées dans la suite : GF (grains fins), GG (gros grains) et TGG (tres gros grains). En outre,
différentes microstructures de précipitation ont été étudiées pour les microstructures GG et TGG.

Tout d’abord des microstructures de précipitation « industrielles » ont été générées ; les éprouvettes
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correspondantes seront appelées GG-std et TGG-std. Des microstructures modeles ont aussi été
générées en modifiant les traitements industriels afin d’élargir la gamme de microstructures
analysées. Ces microstructures seront appelées GG-eau, GG-air et TGG-Ir (Ir est utilisé dans ce
manuscrit pour indiquer une trempe en laine de roche) en fonction du type de trempe appliquée

pendant les traitements thermiques.

La taille des grains dans une microstructure polycristalline est influencée par I’étape de mise en
solution du traitement thermique. Un parametre fondamental pour cet aspect est la température de
solvus des précipités ¥’, qui est de l'ordre de 1105°C pour PAD730™. Cette valeur représente la
température a atteindre pour dissoudre complétement les précipités. Les microstructures GG et
TGG ont été obtenues apres une mise en solution super-solvus permettant la dissolution complete
des précipités pouvant freiner la croissance des grains. A linverse, les microstructures GF
requicrent une mise en solution sub-solvus pour maintenir la population de précipités primaires y;

freinant la mobilité de joint de grains par effet d’épinglage.

3.2.2.11 Microstructure GF

Le traitement thermique utilisé pour obtenir la microstructure GF est issu d’études précédentes
[2]-[5]. Ce traitement a pour objectif d’optimiser les propriétés statiques et cycliques du matériau.
Une mise en solution sub-solvus est effectuée pendant 4h a 1080°C, suivie d’'une trempe a lair sur
ébauche. Ensuite un traitement de vieillissement est appliqué pour stabiliser la microstructure de

précipitation a 730°C pendant 8h suivi d’une trempe a l'air (Figure 38).

Figure 38 : Traitement thermique de la microstructure GF [1].
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3.2.2.1.2 Microstructure GG

Le traitement thermique de la microstructure GG-std (Figure 39) a été défini au cours d’études
antérieures visant a développer une microstructure polycristalline a « gros grains » performante en
fluage [6], [7], obtenue via un traitement de mise en solution super-solvus. Ce type de
microstructures n’est composée que de deux familles de précipités (yy;; et y;). La mise en solution
super-solvus en deux étapes se compose d’un premier plateau de 2h a 1120°C suivi d’un
refroidissement a 70°C - min~! (trempe en laine de roche sur ébauche), puis d’un deuxiéme
plateau de 4h a 1080°C suivi d’un refroidissement a 300°C - min~! (trempe air sur ébauche).
Ensuite un traitement de vieillissement en deux étapes est appliqué 2 800°C pendant 4h eta 760°C

pendant 16h, tous les deux suivis d’une trempe a lair.

Figure 39 : Traitement thermique de la microstructure GG-std [1].

Afin d’obtenir des microstructures de précipitation différentes tout en gardant la méme
microstructure polycristalline, deux traitements thermiques alternatifs sont proposés. I’objectif
visé est de générer deux microstructures “mod¢les” caractérisées par une distribution de taille de
précipités unimodale. La partie du traitement thermique modifiée est celle de la mise en solution.
Dans les deux cas, seul le premier palier de 2h a 1120°C a été effectué au lieu des deux prévus par
le traitement industriel (Figure 39). Ensuite deux vitesses de refroidissement différentes ont été
appliquées en réalisant une trempe a I’air sur P’ébauche (~300°C - min~1) ou une trempe a I'eau
(~3000°C - min™1). Un traitement de vieillissement classique a été utilisé (800°C pendant 4h et
760°C pendant 16h avec trempe a lair pour les deux paliers). Ces deux microstructures sont

appelées GG-air et GG-eau.
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3.2.2.1.3 Microstructure TGG
La microstructure TGG-std a été obtenue avec un traitement similaire a celui donné en Figure 39
pour la microstructure GG-std, en élevant la température du premier palier de mise en solution a

1160°C (au lieu de 1120°C). Cette modification permet une plus grande croissance des grains.

Comme dans le cas des microstructures GG, un traitement thermique a été congu afin d’obtenir la
méme taille de grains de la microstructure TGG-std, mais avec une distribution de précipitation
monomodale. Comme dans le cas des microstructures GG-eau et GG-air, une mise en solution
avec un seul plateau a été appliquée. Le traitement complet est le suivant : 1160°C pendant 2h
suivi d’une trempe en laine de roche, ensuite deux plateaux de vieillissement 800°C pendant 4h et

760°C pendant 16h suivis de trempes en air (Figure 40). L.a microstructure correspondante est

appelée TGG-Ir.

Figure 40 : Traitement thermique de la microstructure TGG-1r.

3.2.2.2 Eprouvettes monogranulaires

3.2.2.2.1 Monograins orientés proche <001>

La taille des précipités dépend de la vitesse de refroidissement apreés mise en solution ainsi que de
la température de mise en solution. Trois monograins ont été traités avec la méme étape de mise
en solution, mais avec trois vitesses de refroidissement différentes. Le choix effectué se base sur
des études antérieures [2], [3], [7], [8] sur I’évolution de la taille des précipités en fonction de la
vitesse de refroidissement (cf. §2.1.4, Figure 206). L’objectif final étant la génération de

microstructures trés variées, trois vitesses de refroidissement bien différentes ont été choisies. En
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particulier, une mise en solution super-solvus a 1120°C pendant deux heures a été suivie par un
refroidissement respectivement de 40°C - min~1, 100°C - min~?! et 300°C - min~!. Les deux
premieres vitesses de refroidissement ont été réalisées dans un four sous vide avec refroidissement
sous pression d’argon controlée de Safran Aircraft Engines, tandis que la dernicre vitesse de
refroidissement a été obtenue a I'Institut Pprime, dans un four sous air, par trempe sur ébauche

[1]. Les microstructures issues de ces traitements seront par la suite appelées respectivement SX-

40, SX-100 et SX-300.

Les microstructures générées avec les traitements exposés ci-dessus sont probablement hors
équilibre thermodynamique, en particulier les deux qui ont subi les vitesses de refroidissement
rapides. Cet aspect a des conséquences tres importantes surtout pour les essais a haute température.
En effet ce type d’essais nécessite une mise en chauffe de I'’éprouvette suivie d’un temps d’attente
de P’équilibre thermique qui demande environ 15 min. Pendant ce temps, des microstructures hors
équilibre thermodynamique pourraient évoluer. Pour cette raison une étape supplémentaire de
stabilisation a été proposé par Thébaud [1] consistant dans un traitement 700°C /2h suivi d’une

trempe a lair.

La derniere microstructure générée pour les monograins orientés <001> a été spécialement congue
afin d’obtenir une comparaison directe entre comportement en présence et en absence de joints de
grains. Pour cela, les échantillons monogranulaires ont subi le méme traitement thermique prévu
pour la microstructure polycristalline a gros grains industrielle (GG-std) (Figure 39). De cette
maniere, les deux microstructures devraient étre identiques en termes de précipitation. Dans ce cas,
la différence de comportement mécanique sera liée a la présence ou a I’'absence des joints de grains
et des caractéristiques sous-jacentes (texture cristallographique, taille de grains...). Le traitement
retenu consiste en par une mise en solution en deux étapes : 1120°C/2h avec un refroidissement
a ~70°C -min~1, ensuite 1080°C/4h et refroidissement ~300°C - min~1. Aprés la mise en
solution, un traitement de vieillissement en deux étapes a été effectué : 800°C /4h + 760°C /16h.
Le traitement de mise en solution original prévoyait respectivement 40°C - min~* et 100°C -

min~1 pour les deux vitesses de refroidissement pendant la mise en solution. Ces vitesses ont été

modifiées en raison des capacités des fours du laboratoire. En particulier une trempe en laine de

1 1

roche (Ir) sur ébauche a permis d’obtenir ~70°C - min™" et une trempe a I'air ~300°C - min~

[1]. Cette microstructure sera par la suite appelée SX-GG.

3.2.2.2.2 Monograins orientés de manic¢re favorable au glissement simple
Un barreau monogranulaire a été fabriqué présentant une désorientation marquée par rapport a la

direction cristalline <001>. Différentes microstructures ont été générées a partir de ce barreau via
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des vitesses de refroidissement différentes. La mise en solution a également été effectuée 2 1120°C
pendant 2h. Ensuite trois vitesses de refroidissement ont été appliquées respectivement avec
trempe a Peau, air et laine de roche sur ébauche, ce qui correspond approximativement a des
vitesses  de3000°C -min~t, 300°C-min~! et 70°C-min~!. Pour équilibrer
thermodynamiquement les microstructures obtenues, un traitement de vieillissement a 730°C/8h
a été effectué apres la mise en solution. Ces trois microstructures seront appelées respectivement

SX-eau, SX-air et SX-Ir dans la suite.

Le Tableau 3 permet de synthétiser la totalité des traitements thermiques appliqués, au cours de

cette étude, aux éprouvettes monogranulaires et polycristallines.

Tablean 3 : Synthése des traitements thermiques appliqués anx microstructures monogranulaires et polyeristallines.

AQ (air quench) =trempe a lair ; WQ (water quench)= trempe a l'ean.

Microstructure MES Vieillissement
1120 °C/2h/-70 °C-min-! 800 °C/4h/AQ
SX-multimodal
+ 1080 °C/4h/AQ 760 °C/16h/AQ
SX-40 1120 °C/2h/-40 °C-min-! 700 °C/3h/AQ
. SX-100 1120 °C/2h/-100 °C-min-! 700 °C/3h/AQ
Monograins
SX-300 1120 °C/2h/-300 °C-min-! 700 °C/3h/AQ
SX-eau 1120 °C/2h/WQ 730 °C/8h/AQ
SX-air 1120 °C/2h/AQ 730 °C/8h/AQ
SX-Ir 1120 °C/2h/-70 °C-min-! 730 °C/8h/AQ
GF 1080 °C/2h/AQ 730 °C/8h/AQ
1120 °C/2h/-70 °C-min! 800 °C/4h/AQ
GG-std
+ 1080 °C/4h/AQ 760 °C/16h/AQ
800 °C/4h/AQ
GG-eau 1120 °C/2h/WQ
760 °C/16h/AQ
Polycristaux 800 °C/4h/AQ
GG-air 1120 °C/2h/AQ
760 °C/16h/AQ
1160 °C/2h/-70 °C'min-! 800 °C/4h/AQ
TGG-std
+ 1080 °C/4h/AQ 760 °C/16h/AQ
800 °C/4h/AQ
TGG-1r 1120 °C/2h/-70 °C-min-!
760 °C/16h/AQ
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3.3 Mesure d’orientation cristallographique (analyses EBSD)

Des analyses EBSD ont été effectuées sur toutes les éprouvettes testées. Dans le cas des
éprouvettes polycristallines, ces analyses ont permis d’extraire les orientations cristallographiques
des grains, ainsi que leur taille. A moins que cela ne soit précisé autrement, dans la suite du
manuscrit, la taille moyenne des grains considérée correspond a la moyenne de la distribution des

diametres équivalents calculés pour chaque grain observé. Le diametre équivalent considérée est le

: N . A . . , A , . .
diametre d’un disque ayant la méme aire du grain observé (dpq = 2 \/: ; A étant laire du grain
3

observé).

Concernant les éprouvettes monogranulaires, les mesures EBSD ont permis de connaitre
l'orientation de chaque éprouvette par rapport a un repere attaché a 'éprouvette. Cette information
est absolument nécessaire pour exploiter les essais de traction sur monograins en calculant la cission

résolue sur les différents systemes de glissement en fonction de la contrainte de traction appliquée.

Dans le cadre de cette étude, un microscope électronique a balayage (MEB) conventionnel (JEOL
6100) avec une tension d’accélération de 25kV a été utilisé pour les analyses EBSD. Concernant le
protocole de préparation des surfaces a analyser, tous les échantillons ont été polis avec du papier
SiC jusqu’au grade 4000. Ensuite, un polissage en solution diamantée jusqu’au grade 1um a été
appliqué. Une derniere étape de préparation a été effectuée en utilisant le polissage électrolytique.
Les conditions de polissage électrolytique utilisées pour cette étude sont les suivantes : tension de

45V appliquée pendant 6 s a une température d’environ 6-8°C (solution A3 de Struers).

3.3.1 Données EBSD sur polycristaux
3.3.1.1 Microstructure GF

Les résultats des observations sur la microstructure GI ont été traités afin de tracer le squelette
granulaire en considérant (Figure 41a) et en excluant (Figure 41b) les joints de macles. Des
cartographies d’orientation ont aussi été tracées en présence (Figure 42a) et en absence (Figure 42b)
des joints de macles. On notera que cette analyse a demandé I'exclusion manuelle des précipités y;
autrement reconnus comme des grains par le logiciel de traitement des cartographies a cause des
dimensions comparables et d’une indexation (naturellement) de type CFC. Les statistiques extraites
(Figure 41 c-d) indiquent une taille moyenne de 6um et 10um respectivement en prenant en
compte et en excluant les joints de macle [1]. En outre, les cartographies des orientations cristallines
en Figure 42 présentent un matériau qui est tres peu texturé avec une distribution trés homogene

des orientations cristallographiques. Ce résultat est attendu pour des pieces forgées.
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Figure 41 : Analyses EBSD de la microstructure a Grains Fins. (a) Cartographie des joints de grains ; en noir
les joints généranx [5 — 180]°; En rouge les joints de macles 23 (b) Cartographie des joints de grains excluant les
Joints de macles 23 (c) Distribution en taille des grains, avec macles (d) Distribution en taille des grains en
excluant les macles (Grains reconstruits) [1]

Figure 42 : Analyses EBSD de la microstructure a Grains Fins (direction de référence normale a la surface
analysée). (a) Cartographie des orientations cristallographiques prenant en compte les joints de macles 23 (b)
Cartographie des orientations cristallographiques excluant les joints de macles 23 [1].
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3.3.1.2 Microstructure GG

Comme dans le cas de la microstructure GF, des observations EBSD ont permis ’étude de la
microstructure granulaire GG. Les résultats ont montré une taille moyenne de 191um et 340um
en prenant en compte et en excluant les macles respectivement (Figure 43). En outre cette
microstructure présente également une distribution homogene en termes de taille et d’orientations

cristallines (Figure 44).
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Figure 43 : Analyses EBSD de la microstructure a Gros Grains. (a) Cartographie des joints de grains ; En noir
les joints généranx [5 — 180]° ; En rouge les joints de macles 23 ; (b) Cartographie des joints de grains excluant
les joints de macles 23 ; (c) Distribution en taille des grains, avec macles; (d) Distribution en taille des grains en
exccluant les macles (Grains reconstruits) [1].
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Figure 44 : Analyses EBSD de la microstructure a Gros Grains (direction de référence normale a la surface
analysée). (a) Cartographie des orientations cristallographiques prenant en compte les joints de macles 23 ; (b)
Cartographie des orientations cristallographiques excluant les joints de macles 23 [1].

3.3.1.3 Microstructure TGG
La derniére microstructure polycristalline analysée est la microstructure TGG. Les observations
EBSD ont permis de caractériser la distribution de taille des grains (Figure 45). La taille moyenne

calculée en excluant les macles est de 630um avec une taille maximale d’environ 1400um.

Figure 45 : Distribution en taille des grains pour la microstructure TGG (a) avec macles et (b) en excluant les
macles (Grains reconstruits).
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3.3.2 Données EBSD sur Monograins

3.3.2.1 Monograins orientés proche <001>
Lorientation des 4 éprouvettes monogranulaires est représentée dans le triangle standard a partir
des angles d’Euler mesurés (Figure 46). On note qu’ils présentent une tres faible désorientation par

rapport a la direction cristallographique <001>.

Figure 46 : Orientations cristallographiques des monograins SX-40/100/300/ GG représentée en figure de pole
inverse par rapport a la direction de traction dans le triangle standard cubique (code coulenr : isovalenrs du factenr

de Schmid).

Pour chacune des 4 éprouvettes, le Tableau 4 fournit les trois angles d’Euler, ainsi que les 3 plus
grand facteurs de Schmid classés par ordre décroissant. Ces 3 valeurs des facteurs de Schmid sont
tres proches entre elles, surtout les 2 premieres, mais elles sont également tres proches de la valeur
exacte pour une otientation [100] (u = 0.408) (parmi les 12 systemes de glissement octaédriques),

favorisant I'activation du glissement multiple.

Tablean 4 : Trois premiers factenrs de Schmid et angles d’Euler mesurées pour les microstructures SX-

40/100/300/ GG.
Angles d’Euler (°) Facteurs de Schmid
Microstructure

(01, b, 02) 281 Uz Us
SX-40 (260.7, 4.1, 69.3) 0.434 0.432 0.415
SX-100 (126.0, 2.2, 200.8) 0.422 0.422 0.413
SX-300 (277.4,2.4,92.0) 0.425 0.425 0.407
SX-GG (344.06, 5.0, 50.2) 0.433 0.430 0.428
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3.3.2.2 Monograins orientés de maniére favorable au glissement simple

Les résultats des mesures EBSD pour les éprouvettes monogranulaires SX-eau/air/lr sont
représentés dans la Figure 47 ainsi que la distribution du facteur de Schmid maximal en fonction
de I'orientation. Les angles d’Euler mesurés, ainsi que les 3 plus grands facteurs de Schmid (parmi
les 12 calculés), sont reportés dans le Tableau 5. Toutes les éprouvettes présentent un facteur de
Schmid maximal supérieur a 0.49. De plus, I’écart entre les 2 plus forts facteurs de Schmid est en
général plus marqué que celui observé précédemment pour les monograins orientés [001]. Cette
constatation permet de confirmer que les échantillons sont orientés de manicre a favoriser du

glissement simple dans les premieres phases de déformation plastique.

Direction de sollicitation 1 1 1 [111] 0.500
(@) ®
0.450
0.390
Laine Roche
700°C
Eau 700°C 1 __» Laine Roche 0.330
Ao ‘_3_:;‘ 2bec .

'1" Eau 20°C |

001 s 101 [001] (1011~ 0.274

Figure 47 : (a) Représentation dans le triangle standard des orientations mesurées ponr les échantillons
monogranulaires SX-ean/ air/ I ; (b) Distribution du facteur de Schmid maximale en fonction de I'orientation.

Tablean 5 : Angles d’Eunler et factenrs de Schmid des monograins SX-ean/ air/ Ir.

Angles d’Euler (°) Facteurs de Schmid
Microstructure

(91, P, 02) H1 Mo U3
Eau 20°C (22.6, 107.4, 320.3) 0.493 | 0.460 | 0.304
Eau 700°C (4.9, 119.0, 20.1) 0.496 | 0.462 | 0.295
Air 20°C (337.0, 113.8, 326.4) 0.493 | 0.480 | 0.272
Air 700°C (14.5, 113.2, 26.8) 0.496 | 0.477 | 0.268
Laine de Roche (Ir) 20°C (30.0, 95.5, 341.4) 0.490 | 0.439 | 0.329
Laine de Roche (Ir) 700°C (23.3, 68.4, 28.0) 0.493 | 0.446 | 0.317
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3.4 Caractérisation de la microstructure de précipitation
(Observations MEB)

3.4.1 Détails expérimentaux

3.4.1.1 Acquisition des images

La caractérisation de la microstructure (en particulier pour les précipités tertiaires plus fins)
nécessite une résolution et des grandissements élevés. Pour cette raison, au lieu d'un MEB
conventionnel, un MEB-FEG (Field Emission Gun) (JEOL 7000F) a été utilisé pour I'acquisition
des micrographies a fort grandissement. Les images ont été généralement prises sous une tension

d’accélération de 25kV.

3.4.1.2 Préparation des échantillons

L’observation des échantillons, notamment a des fins de mesures morphologiques quantitatives
des précipités, nécessite une préparation adaptée et soignée des surfaces. Tous les échantillons ont
été polis avec du papier SiC jusqu’au grade 4000. Ensuite, un polissage en solution diamantée
jusqu’au grade 1um a été appliqué. Une étape supplémentaire de polissage électrolytique a été
appliquée. Les conditions de polissage électrolytique utilisées pour cette étude sont les suivantes :
tension de 45V appliquée pendant 6 s, a une température d’environ 6-8°C (solution A3 de Struers

conservée au réfrigérateur).

Une attaque chimique est ensuite nécessaire apres le polissage électrolytique pour observer les
précipités y'. Le but de ce traitement est de dissoudre une des phases (la matrice y ou les précipités
Y') sans attaquer lautre, afin d’obtenir un meilleur contraste durant Pobservation MEB-FEG des

échantillons. Deux types d’attaques chimiques ont été utilisées : une attaque a l'eau régale
(1/ 3HNO;3 + 2/ 3 HCl %vol) ou une attaque avec une solution tri-acides (45% acide sulfurique,
42% acide nitrique et 13% acide phosphorique en % volumique). La premicre (attaque a 'eau
régale) permet d’attaquer les précipités ¥’ sans endommager la matrice ¥, tandis que la seconde a

Peffet inverse. Les deux méthodes présentent des avantages, mais aussi des points négatifs

différents.

Un effet bénéfique de I'attaque a l'eau régale est la réduction des effets 3D liés a la quantité
(profondeur) de matiére attaquée. En effet, le fait de dissoudre seulement les précipités permet
d’observer une vraie coupe de la microstructure analysée (Figure 48 a). A I'inverse, I'attaque tri-
acides dissout la matrice dans une certaine profondeur (de par la connexité de la matrice) (Figure
49), les observations associées contiendront donc un cumul d’information dans cette profondeur.

Cependant, il faut remarquer que les observations d’une microstructure 3D via des coupes 2D sont
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affectées par des problemes de stéréologie (Figure 48). Des techniques de correction stéréologique
doivent étre appliquées pour remonter a des informations plus réalistes. Un dernier aspect qui rend
I'application d’une attaque a I’eau régale délicate est la calibration de la procédure d’attaque. Une
fois la solution choisie (eau régale pure ou diluée), il est nécessaire de déterminer le temps d’attaque
adapté. Dans le cas de microstructures multimodales, souvent, des tres petits précipités (tertiaires)
coexistent avec des trés gros précipités (secondaires). Un temps d’attaque adapté aux précipités
plus grossiers pourrait étre trop long pour les petits et, dans certains cas, entrainer la disparition de

ces derniers en affectant les mesures finales.

Figure 48 : (a) Représentation schématique d’un attaque chimique a l'ean régale sur une microstructure y |y’
(byc) Influence de la position du plan de coupe de ['échantillon su la taille mesurée.
L’attaque tri-acides permet de mettre en évidence les petits et les gros précipités en méme temps
de maniere beaucoup plus facile. La Figure 49 montre une schématisation du résultat d’une attaque
de ce type. En général, le fait de dissoudre la matrice permet de déterminer de maniére plus précise
la distribution de taille des précipités (absence d’effet de stéréologie). En revanche, la profondeur

de I'attaque, non connue et non constante sur la surface attaquée, introduit des erreurs sur d’autres
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parametres mesurés. Notamment, des précipités situés a des profondeurs différentes pourraient se
superposer suivant la direction d’observation (Figure 49). En outre, les petits précipités, en raison
de leur taille réduite, sont influencés par les forces électrostatiques et peuvent rester en suspension
sur la surface observée comme schématisé en Figure 49. Ces phénomenes de superposition
entrainent une surestimation de la fraction surfacique et en conséquence du calcul de la fraction
volumique. Pour la méme raison, cette attaque ne permet pas une estimation adaptée des fractions

relatives des différentes familles présentes.

i
s
z
i

. , . , . . . . /
Figure 49 : Représentation schématique d'un attague tri-acides sur une microstructure y [y'.

3.4.1.3 Traitement et analyses d’image

La segmentation des images a été effectuée via la méthode développée a I'aide du logiciel Fiji et
basée sur la méthode du machine learning (voir Annexe A — Traitement et analyses d’images). Le post
traitement des résultats de segmentation a permis la quantification précise des précipités. Huit
micrographies par microstructure et par grandissement, prises dans des zones différentes, ont été

utilisées pour la caractérisation.

Deux parametres principaux ont été extraits pour toutes les microstructures apres la segmentation
des micrographies associés : la taille des précipités et leur fraction surfacique. Les résultats de la
phase de segmentation est une image binarisée permettant de distinguer deux classes représentant
la matrice ¥ et les précipités y'. La fraction surfacique est calculée via le rapport entre laire totale
des précipités et I'aire totale de la matrice. La taille moyenne des précipités est calculée en mesurant
l'aire de chaque précipité observée, une liste d’aires est donc obtenue en sortie. Une taille

équivalente est ensuite définie pour chaque précipité via le diametre du disque ayant la méme aire
du précipité observé (deq = 2,/Ap /T ; avec A, aire du précipité). Les listes de tailles équivalentes
obtenues pour une méme microstructure au méme grandissement sont fusionnées dans une liste

unique. Ensuite, un algorithme d’analyse des données permet de tracer la distribution de taille de
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précipités expérimentale, ajuster des distributions statistiques analytiques sur les données trouvées
(i.e. distributions normales) et, éventuellement, identifier et séparer (via un algorithme de
déconvolution) deux familles identifiées pour une microstructure au méme grandissement. La taille
moyenne et Iécart type de chaque famille seront donc la taille moyenne et I’écart type des

distribution statistiques correspondantes.

3.4.2 Résultats

3.4.2.1 Polycristaux

3.4.2.11 Microstructures Grains Fins

La microstructure de précipitation GF a été caractérisée grace aux micrographies MEB-FEG
(Figure 50). Outre les deux familles de précipités y; et ¥j;, une faible fraction de précipités y;;; a
été détectée (Figure 50d). Les tailles moyennes obtenues sont respectivement de 1um, 36nm et

12nm.

Figure 50 : Micrographies MEB-FEG de la microstructure GF. (a) Structure granulaire (grandissement x1000)
(1] ; (b) précipitation vy (grandissement x1000) (1] ; (c) précipitation Yy; (grandissement x50000). (d)
Distributions expérimentales et statistiques des populations de Vi .

Les précipités y; sont positionnés aux joints de grains (Figure 50a) ayant contribué a I’épinglage de
ces derniers pendant la phase de mise en solution. Les précipités tertiaires et secondaires fins et

sphériques se trouvent en positions intragranulaires.
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3.4.2.1.2 Microstructures Gros Grains
Les micrographies MEB-FEG ont permis une analyse qualitative de la structure granulaire (Figure
51) ainsi qu’une quantification précise de la microstructure de précipitation (Figure 52) des

microstructures GG.

Figure 51 : Observations de la microstructure GG an MEB-FEG en électrons rétrodiffusés (BSE) : (a)
Structure grannlaire (Grandissement : x 30) ; (b) Précipitation intergranulaire (Grandissement : x 500) [1].

Les analyses effectuées par L. Thébaud [1] sur la microstructure GG-std ont mis en évidence une
distribution bimodale de la précipitation intergranulaire. En particulier une famille de précipités
secondaires est apparue lors du premier refroidissement pendant la mise en solution, ces précipités
ont ensuite coalescé en forme cuboidale pendant le deuxieme palier a2 1080°C. Ces cuboides
présentent un diameétre équivalent entre 250nm et 300nm. Lors de la deuxieme étape de mise en
solution, des précipités tertiaires sphériques apparaissent au refroidissement. Ces particules vont
ensuite coalescer et grossir pendant la phase de vieillissement. La taille moyenne observée apres

vieillissement en termes de diametre équivalent est 30 — 40nm [1].
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Figure 52 : Microstructure « Gros Grains » observée an MEB-FEG. (a) Premiére vague de précipitation Yy,
(Grandissement : x 10000) ; (b) Précipitation aux joints de grains (Yiyet carbures/ borures) (Grandissement : x
10000) ; (c) Seconde vague de précipitation vy (Grandissement : x 50000) [1].

11 faut noter que dans I’étude de Thébaud [1], seule une population unimodale de petits précipités

sphériques a été mise en évidence (Figure 53).

Figure 53 : Caractérisation en fraction surfacique de la précipitation y' dans la microstructure GG [1].
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Au contraire des analyse décrites en [1], les observations et analyses effectuées pendant notre étude
ont montré la présence d’une troisicme population de trés petits précipités tertiaires généralement
concentrés autour des secondaires cuboidaux (Figure 54). La présence de cette famille a aussi été
confirmée par Mrozowski et al. [9] au cours d’études effectuées exactement sur la méme
microstructure (Figure 54). La distribution finale obtenue (Figure 54b) montre les précipités
tertiaires tres petits de taille moyenne d; = 14.7nm, les petits précipités secondaires sphériques de

taille moyenne d s, = 28.7nm ctles précipités secondaires cubiques avec une taille moyenne ds. =

293nm (la procédure utilisée pour la mesure de la taille moyenne des précipités cubiques est

identique a celle utilisée pour les précipités sphériques).
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Figure 54 : (a) Micrographie MEB-FEG de la microstructure de précipitation GG-std montrant la présence
d’une population tertiaire trés fine et (b) caractérisation de la distributions des petits précipités [10].

Ensuite, les microstructures de précipitation GG-air et GG-eau ont été étudiées (Figure 55 a,c).
Dans les deux cas, une population unimodale de précipités sphériques a été observée, avec un
diameétre moyen équivalent d’environ 35nm pour la microstructure GG-air et 29nm pour la
microstructure GG-eau (Figure 55 b,d). La différence de taille observée n’est finalement pas tres

importante, trés probablement a cause du traitement de vieillissement en deux étapes.
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Figure 55 : Micrographies MEB-FEG et distribution de taille des précipités correspondantes pour les
microstructures : (a-b) GG-air (grandissement x50000) ; (¢-d) GG-ean (grandissement x50000).

11 faut noter que la résolution des images MEB-FEG limite intrinsequement la quantification en
taille des plus petits précipités. Cela a conduit, aprés la segmentation, a définir une taille seuil en
dessous de laquelle les précipités n’ont pas été inclus dans I'analyse. Ce seuil s’observe clairement
sur les distributions en Figure 55 b,d. Cependant, l'utilisation d’une méthode basée sur le calcul de
la moyenne a partir de I'extraction de la distribution statistique permet d’atténuer ce probléeme. En
effet, l]a moyenne arithmétique des données serait affectée par cette taille seuil, surtout dans le cas
de distributions présentant une taille moyenne faible comme dans le cas des microstructures GG-
eau/air. Au contraire, la moyenne de la distribution normale associée aux mesures expérimentales

est moins sensible a cette influence et restitue une valeur plus proche de la réalité.
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3.4.2.1.3 Microstructures Tres Gros Grains

Les micrographies MEB-FEG de la microstructure TGG-std (Figure 56) ont été réalisée avec deux
grandissements différents (x10k et x50k). Une distribution multimodale a donc été observée
comme attendu apres un traitement de mise en solution en deux étapes. Comme dans le cas de la
microstructure GG-std une population de précipités secondaires cuboidaux entourés par des petits
précipités sphéroidaux a été observée. Le grandissement plus faible (x10000) a été utilisé pour la
caractérisation de la distribution des gros y;; (Figure 56a) alors que le plus fort grandissement
(x50000) a permis une caractérisation fine de la distribution des yj;; (Figure 56c¢). Les tailles
moyennes en termes de diametre équivalent mesurées sont de 324nm et 33nm pour les précipités

secondaires et tertiaires respectivement.
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Figure 56 : Micrographies MEB-FEG de la microstructure TGG et distributions de taille de précipitation
corvespondantes : (a-b) Yy cuboidanx (grandissement x10000) ; (c-d) V11 sphéroidanx (grandissement x50000).
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La microstructure TGG-Ir a enfin été investiguée. Les micrographies MEB-FEG montrent une
microstructure unimodale (Figure 57a) avec des précipités sphéroidaux. La segmentation et post

traitement des images (Figure 57b) montrent un diametre moyen équivalent d’environ 63nm.
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Figure 57 : (a) Micrographie MEB-FEG de la microstructure TGG-Ir pour la mesure de la (a) distribution de
taille des y{y sphéroidanx.

3.4.2.2 Monograins

3.4.2.2.1 Monograins orientés <001>

Les microstructures SX-40/100/300 ont été observées apres refroidissement post-mise en solution
et avant le traitement de vieillissement (Figure 58). Tandis que la microstructure issue du
refroidissement le plus lent (§X-40) présente une précipitation bimodale, composée de précipités
Y11 denviron 160 nm de diamétre, et de précipités y;;; d’environ 10 nm de diamétre (Figure 59a),
les deux autres microstructures ne présentent quune population de précipités y;; (observables au
MEB-FEG). Elles regroupent des précipités ¥;; de diamétre 80 nm et 35 nm respectivement pour

les microstructures SX-100 et SX-300 [1].
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Figure 58 : Micrographies MEB-FEG des monograins ayant subi des vitesses de refroidissement post mise en
solution contrilées — (a)(b) 1120°C/ 2/ (40°C.min-1) ; (¢)(d) 1120°C/ 2h/ (100°C.min-1) ; (¢)(f)
1120°C/ 2h/ (300°C.min-1) ; (a) (c) (¢) Grandissement x 10000 ; (b) (d) (f) Grandissement x 50000 [1]

Apres le traitement de vieillissement, les observations ont été répétées. Les microstructures
obtenues ont été observées a nouveau au MEB-FEG et les micrographies ont été analysées (Figure
59). Le vieillissement a produit 'appatition de précipités y;;; d’une taille du méme ordre de
grandeur que pour ceux déja observés sur SX-40 (~ 10 nm de diamétre). La taille des précipités y;;

reste sensiblement la méme [1].
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Figure 59 : Microstructures observées aprés traitement thermique de « vieillissement » a 700°C/ 3h/ Air (a) SX-
40 ; (b) SX-100 ; (c) SX-300 [1].

Sur la Figure 60, il est possible d’observer deux exemples de micrographies obtenues pour la
microstructure SX-GG a deux grandissements différents (x10000 et x25000). Comme vu
précédemment, la distinction entre les gros précipités y; cuboidaux et les précipités plus petits est
évidente. En outre, dans la Figure 60c a plus fort grandissement il est possible d’apercevoir une

bimodalité de la distribution de petits précipités, avec de clusters des trés petits précipités tertiaires

Y1 qui apparaissent surtout autour des y;; cuboidaux.

Figure 60: Micrographies MEB-FEG de la microstructure SX-GG (a) grandissement x10000, (b)
grandissement x25000, (c) détail de la micrographie x25000 mettant en évidence la présence de clusters de petits
précipités tertiaires antour des précipités secondaires cuboidanx.
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Huit micrographies ont été réalisées pour chaque grandissement. Le grandissement plus faible
(x10000) a été utilisé pour la mesure de la distribution de taille des yy;, la résolution des images ne
permettant pas d’aussi bien capter la distribution des yj;. Les micrographies a plus fort
grandissement (x25000) ont permis une observation plus précise des précipités tertiaires. Les
résultats obtenus via le traitement d’images et le post traitement des données sur les micrographies
sont illustrés dans la Figure 61. En particulier, la Figure 61a présente les distributions obtenues

pour les précipités tertiaires, alors que la distribution des précipités secondaires est présentée en

Figure 61b.

Figure 61: Résultats du traitement d’images pour la microstructure SX-GG

3.4.2.2.2 Monograins orientés de maniére favorable au glissement simple

Des exemples de micrographies réalisées au MEB-FEG pour ces microstructures sont représentés
en Figure 62. Quatre micrographies ont été produites pour chaque microstructure en utilisant le
grandissement le plus adapté a chaque fois (x25000 pour les microstructures SX-air et SX-Ir et
x100000 pour la microstructure SX-eau). L’analyse d’images a mis en évidence la présence de
distributions monomodales de précipités. Le nombre total de particules observées varie en fonction
du grandissement utilisé et de la taille moyenne des précipités. Environ 1200 particules ont été
observées pour la microstructure SX-1r, 2000 pour la SX-eau et 4500 pour la SX-air. Les statistiques
de distribution de taille obtenues sont résumées dans la Figure 62. Comme attendu, la taille
moyenne augmente en réduisant la vitesse de refroidissement. Les microstructures SX-eau et SX-
air présentent respectivement une taille moyenne de 18 nm et 62 nm avec une morphologie
sphérique (Figure 62 a,c). La microstructure SX-Ir montre une taille moyenne de 119 nm avec une

morphologie légérement plus complexe (Figure 62 e).

75



nombre de précipités

nombre de précipités

nombre de précipités
=Y
=1

120 A

[
L=
(=]

@
o

o
o

B
(=]

40

201

704

w
o

L
o

L5
(=]

[
(=]

o

data
—— best-fit

taase L.

15 20 25 30
diametre equivalent précipités (nm)

u

35

data
—— best-fit

40

50 60 70 80 90 100

diametre equivalent précipités (nm)

data
—— best-fit

60

80 100 120 140
diametre equivalent précipités (nm)

160

Figure 62 : Micrographies MEB-FEG et distributions de taille des précipités correspondantes pour les
microstructures : (a-b) SX-ean (grandissement x100000) ; (¢-d) SX-air (grandissement x25000) ; (e-f) SX-Ir
(grandissement x25000).

Comme dans les cas précédents, les histogrammes en Figure 62 b,d,f, présentent une taille de
coupure limitant les mesures des particules les plus petites. Dans les trois cas présentés en Figure
62, trois seuils différents sont constatés. Ce seuil croit avec la taille moyenne des précipités
observés. Cette observation est un point clé pour comprendre Iorigine du phénomene. En effet,
des précipités plus grossiers demandent généralement un temps d’attaque chimique plus élevé. Les
trois microstructures ont donc été attaquées a l’eau régale avec des temps différents. En

conséquence, d’éventuels précipités plus petits pourraient avoir été trop attaqués et completement
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ou partiellement dissous. Pour cette raison, 'augmentation du seuil de détection pourrait étre
proportionnelle au temps d’attaque utilisé de manicre cohérente a I’évolution observée en Figure
62. En conclusion, la présence de cette taille de coupure pourrait cacher la présence d’une fine
population tertiaire. En effet, une investigation détaillée des micrographies obtenues sur ces
microstructures permet de mettre en évidence la présence de traces d’une fine précipitation trop
attaquée et donc difficile a caractériser. La Figure 63 montre deux exemples obtenus pour les
microstructures SX-air (Figure 63a) et SX-Ir (Figure 63b), les traces de la précipitation fine sont
indiquées par les fleches rouges. La mesure manuelle de ces petits précipités a permis d’effectuer
une analyse qualitative de leur taille moyenne. Les diamétres moyens équivalents estimés sont

d’environ 6 nm, 10 nm et 15 nm respectivement pour les microstructures SX-eau, SX-air, SX-Ir.

Figure 63 : Détails des micrographies MEB obtenues pour les microstructures S X-air (a) et SX-Ir (b) ; mise en
évidence de la présence de populations de précipités tertiaires (fleches rouges).
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3.5 Essais mécaniques

Les essais de traction et traction/relaxation ont été réalisés avec une machine électromécanique
Instron 8562 équipée d’une cellule de charge de capacité dynamique de 100kN (Figure 64). Trois
températures ont été étudiées pour les différentes microstructures : 20°C, 500°C et 700°C. Les
essais de traction ont été pilotés en vitesse de déplacement de traverse, alors que ceux de
traction/relaxation ont été pilotés en déformation. Le chauffage des éprouvettes est effectué grace
a un four a résistances (précision sur la température 2 +1°C). Un extensométre a couteaux
céramiques a été utilisé pour mesurer la déformation pendant les essais de traction/relaxation et
pendant les premiers stades de déformation des essais de traction (jusqua 2% de déformation
totale). La deuxieme partie des essais de traction a été suivie jusqu’a rupture et a été mesurée via le

déplacement du vérin de la machine d’essai pour ne pas endommager I'extensomeétre.

Figure 64 : Machine électromécanique Instron 8562 utilisée pour les essais (cellule de charge de capacité
dynamique de 100£N).

La géométrie des éprouvettes utilisées pour les essais est représentée sur la Figure 65. Le diametre
des tétes de ces éprouvettes est de 6mm (Figure 65). La partie utile de 'éprouvette a un diametre

de 4mm et une longueur de 14mm.
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Figure 65 : Géometrie des éprouvettes N6 testées dans cette étude.

Le Tableau 6 résume les essais effectués sur la totalité des échantillons.

Tablean 6: Matrice d'essais pour les échantillons de I'étude (T'=essai de traction a rupture ; T-R= essai de
traction/ relaxation)

Microstructures 20°C 500°C 700°C
SX-40 T-R
SX-100 T-R
SX-300 T-R
Monograins SX-1r T T-R
SX-air T T
SX-eau T T
SX-GG T T
GF T T T-R
GG T T T-R
GG-eau T T T-R
Polycristaux
GG-air T T T-R
TGG T T T-R
TGG-Ir T T T-R

3.5.1 Essais de traction

Apres montage dans les mors de la machine d’essai des éprouvettes M6, une contrainte préalable
d’environ 40 MPa (tres réduite par rapport aux performances du matériau) a été appliquée pour
assurer I'alignement de Iéprouvette. Ce passage est fondamental pour éviter le glissement de
I'extensometre pendant les premiers instants de Pessai a cause du mouvement de I’éprouvette
durant son alignement. Dans le cas des essais a 700°C, apres avoir mis en place et allumé le four a
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résistances une rampe de 15°C - min~!

est imposée jusqu’a atteindre 650°C. La température finale
de 700°C est atteinte avec une vitesse de 3°C - min~t. Un palier de 2h a 700°C est ajouté avant de
lancer Pessai afin de permettre a 'éprouvette et aux mors d’atteindre I’équilibre thermique. Une
procédure équivalente a été suivie pour les essais a 500°C. Les essais ont été effectués avec une

vitesse de déformation imposée de 5 - 10~4s71,

3.5.2 Essais de traction-relaxation

Les essais de relaxation, dont un exemple est donné en Figure 66 afin d’en rappeler le principe, ont
été réalisés en imposant une déformation totale de 2%. Avant I’étape de relaxation, la déformation
totale de 2% est atteinte en réalisant un essai de traction dans des conditions similaires a celles
décrites précédemment. Cependant, la contrainte initiale de 40 MPa n’a pas été appliquée. Une fois
le temps nécessaire a assurer I’équilibre thermique atteint, extensometre est appliqué a I'éprouvette
et la phase de mise en charge est lancée. Le systeme de controle de la machine d’essai permet
ensuite de maintenir constante la valeur de déformation totale au cours de I’essai grace aux mesures

de ’extensomeétre.

Figure 66 Exemple de résultats d'un essai de relaxation : (a) évolution de la déformation et (b) de la contrainte an
cours de [essat.
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3.6 Synthese des résultats et conclusions

Les traitements thermiques choisis pour cette étude ont permis d’obtenir un ensemble varié de
microstructures granulaires et de précipitation. La totalité des traitements retenus est indiquée dans
le Tableau 7.

Tablean 7 : Synthese des traitements thermiques appliqués anx microstructures monogranulaires et polycristallines.

AQ (air guench) =trempe a l'air ; WQ (water quench)= trempe a ['ean.

Microstructure MES Vieillissement
1120 °C/2h/-70 °C-min 800 °C/4h/AQ+
SX-multimodal
+ 1080 °C/4h/AQ 760 °C/16h/AQ
SX-40 1120 °C/2h/-40 °C-min 700 °C/3h/AQ
SX-100 1120 °C/2h/-100 °C-min™ 700 °C/3h/AQ
Monograins
SX-300 1120 °C/2h/-300 °C-min™ 700 °C/3h/AQ
SX-eau 1120 °C/2h/WQ 730 °C/8h/AQ
SX-air 1120 °C/2h/AQ 730 °C/8h/AQ
SX-Ir 1120 °C/2h/-70 °C-min™ 730 °C/8h/AQ
GF 1080 °C/2h/AQ 730 °C/8h/AQ
1120 °C/2h/-70 °C-min 800 °C/4h/AQ+
GG-std
+ 1080 °C/4h/AQ 760 °C/16h/AQ
800 °C/4h/AQ+
GG-eau 1120 °C/2h/WQ
760 °C/16h/AQ
Polycristaux 800 °C/4h/AQ+
GG-air 1120 °C/2h/AQ
760 °C/16h/AQ
1160 °C/2h/-70 °C:min’! 800 °C/4h/AQ+
TGG-std
+ 1080 °C/4h/AQ 760 °C/16h/AQ
800 °C/4h/AQ+
TGG-Ir 1120 °C/2h/-70 °C-min™
760 °C/16h/AQ

Le Tableau 8 résume les caractéristiques mesurées pour les différentes microstructures générées.
Les analyses sur les microstructures polycristallines ont confirmé I'obtention de trois tailles
moyennes de grains différentes. En outre, les microstructures de précipitation obtenues via les
traitements industriels correspondent bien aux caractéristiques obtenues. Les traitements modifiés
afin d’obtenir les microstructures « mode¢les » ont permis d’obtenir des microstructures unimodales
ou quasi-unimodales. De méme, dans le cas des échantillons monogranulaires, des microstructures

de ce type ont été réalisées. Cependant, I’absence de population tertiaire pourrait étre due a un
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probleme lié a la préparation de I’échantillon. L’attaque chimique utilisée pourrait avoir dissout
complétement les petits précipités tertiaires (ou partiellement, mais suffisamment pour perturber
la caractérisation). Par exemple, dans le cas des échantillons monogranulaires, cette difficulté est
présente pour les microstructures SX-eau/air/lr. Une premiere estimation de la taille moyenne des
précipités tertiaires a pu étre effectuée sur ces trois microstructures, mais elles seront investiguées
ultérieurement. L’étape de mise en solution pour ces éprouvettes a été initialement congue afin
d’obtenir des distributions unimodales. Cependant, il a été montré précédemment que ces
microstructures sont thermodynamiquement instables. L’étape de stabilisation a 730°C/8h poutrait
donc produire la précipitation d’'une famille de fins précipités tertiaires comme dans le cas des
microstructures monogranulaires orientées <001>. Cet aspect reste donc a vérifier. Une
vérification similaire est a effectuer sur les polycristaux GG-eau, GG-air et TGG-Ir ayant subi des

traitement thermiques similaires aux microstructures monogtranulaires SX-eau/air/lr.

Tablean 8 : Récapitulatif des caractéristiques microstructurales des différentes microstructures de ['étude.

Taille
Diameétre moyen équivalent * SD /
moyenne
Microstructures Fraction surfacique
grains (um)
Y1 (um) Yu (nm) Y (nm)
SX-40 - 160 £ 24 / 0.30 9+29/0.01 -
SX-100 - 80 = 13.8 / 0.32 6+3/0.01 -
SX-300 - 35 % 6.2 /0.30 - -
. 300 £ 70/ 0.15
Monograins | SX-GG - 25+ 5.6/ 0.06 -
50 £10/0.27
SX-Ir - 119 £ 17.4 / 0.27 - -
SX-air - 62* 14 /0.29 - -
SX-eau - 18 £ 5.1 /0.28 - -
GF 1+£0,19/015 | 33.2+75/024 | 11.5+4.5/0.01 10+ 4
293 + 33 /0.12
GG-std - 14.7£2.2 / 0.04
28.7+3/0.18
340 + 160
Polycristaux GG-eau - 29+5/0.29 -
GG-air - 3517 /0.28 -
TGG-std - 324+ 70/ 0.14 331£9.6/0.20
626 £ 138
TGG-Ir - 64 +12.8 / 0.29 -
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Les mesures obtenues, couplées avec les essais mécaniques, permettront d’étudier précisément
I'influence des parameétres microstructuraux sur les propriétés mécaniques. Concernant les
monograins, la connaissance de l'orientation précise de chaque éprouvette permettra de remonter
a la mesure précise de la cission critique résolue. Ce parametre est trés utile pour analyser en détail
I'influence de la précipitation sur les propriétés en traction. Les données microstructurales seront
aussi utilisées pour alimenter les modeles analytiques et les simulations pour calibrer la démarche

de prédiction des propriétés finales.
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4 Comportement monogranulaire et polycristallin en
traction et traction-relaxation

4.1 Introduction

Le chapitre 3 a permis de montrer les caractéristiques microstructurales obtenues via les
traitements thermiques développés pour cette étude. L’étape suivante nécessaire pour la
caractérisation de I'influence de la microstructure sur les propriétés mécaniques du matériau est
la réalisation des essais mécaniques. Le but de cette étude étant 'investigation des propriétés en
traction monotone, il a été décidé d’effectuer deux types d’essais : traction monotone jusqu’a
rupture et traction/relaxation. Les essais ont été effectués sur les éprouvettes monogranulaires
et polycristallines afin de pouvoir séparer l'influence de la taille de grains et celle de la
précipitation. Trois températures ont été investiguées au cours de cette étude : 20°C, 500°C et
700°C. La température de 700°C est tres proche de la température maximale d’utilisation de
PAD730™. En outre, cette température est représentative des températures maximales vues par
un disque de turbine dans la zone de la jante. Pour cette raison, des essais de relaxation ont été
jugés nécessaires pour la caractérisation du comportement viscoplastique du matériau. Les
phénomenes visqueux a 20°C et 500°C étant négligeables, les essais de traction-relaxation n’ont
été réalisés qua 700°C. Pour rappel, les détails expérimentaux relatifs a ces essais ont été

présentés a la fin du précédent chapitre (§3.5), ainsi que la matrice d’essai (Tableau 06).

4.2 Comportement en traction

4.2.1 Essais sur monograins

Tous les monograins ont été testés a 700°C. A cause d’une disponibilité de matic¢re limitée,
seules les microstructures SX-eau/air/Ir ont été testées a température ambiante. En outre, les
essais de traction sur les microstructures SX-40/100/300/GG ont été interrompus a une valeur

de déformation totale de 2% pour ensuite effectuer des mesures de relaxation.

Les microstructures SX-eau/air/lr ont été testées jusqu’a rupture a 20°C et 700°C et la
microstructure SX-GG a 500°C (Figure 67 b). 1l est important de noter que les courbes tracées
représentent contraintes et déformations conventionnelles et non vraies. Les courbes vraies
seraient plus représentatives, en particulier pour les grandes déformations, parce car elles
prennent en compte la variation homothétique de la section associée a l'allongement de
I'éprouvette. Cependant, dans le cas des monograins testés, I’hypothése de variation

homothétique de la section ne peut pas étre appliquée en raison d’une forte ovalisation (Figure
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67 a). Une forme de section de ce type est caractéristique d’'une déformation de type glissement

simple, ce qui a déja été vérifié grace aux mesures EBSD sur les différents échantillons.

Figure 67 : (a) Sections finales aprés rupture pendant essai de traction a 700°C pour les échantillons SX-
ean/ air/ Ir. (b) Courbes de traction pour les monocristanx S X-ean/ air/ Ir a 20°C et 700°C et SX-GG a
500°C (¢ =5-107*s71)

La premiere partie des courbes jusqu’a 2% est représentée en Figure 68 pour faciliter 'analyse
de I'influence de la température et de la microstructure sur la limite d’élasticité. La différence de
pente de la partie élastique des courbes mise en évidence dans la Figure 68 vient de la différence
d’orientation des échantillons testés. Cette désorientation a déja été discutée dans le chapitre 3.
En outre, les influences a la fois de la température et de la microstructure de précipitation sont
assez peu marquées. En effet, il est possible de constater que la limite d’élasticité ne se réduit
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que légerement (= 5%) en augmentant la température de 20°C a 700°C. En outre, une
précipitation plus fine permet d’atteindre une limite d’élasticité 1égerement plus élevée. Une
augmentation de la limite d’élasticité d’environ 8% est constatée entre la microstructure SX-Ir
et la microstructure SX-eau. Cependant, afin d’exploiter au mieux les résultats originaux sur les
monocristaux, il vaut mieux se référer aux cissions résolues critiques (CRSS) mesurées a partir
de la limite d’élasticité macroscopique et du facteur de Schmid. En effet, les CRSS permettent
de s’affranchir de ’effet de Potientation facilitant I’étude de I'influence de la microstructure. Cet

aspect est détaillé dans le paragraphe suivant dédié a la discussion des résultats.

800 -

700 A

600 -

500 -

400 A

300 A

contrainte axiale (MPa)

A —+— SX-eau
100 - —&— SX-air
—4— SX-Ir

0.00 0.25 0.50 0.75 1.00 1.25 1.50 1.75 2.00
déformation conventionnelle (%)

Figure 68 : Partie initiale des conrbes de traction monotone pour les monocristanx SX-ean/ air/ lr a 20°C et

700°C (¢ =5-10"*s™1)

La phase de traction a 700°C pout les échantillons SX-40/100/300/GG a été interrompue a
2% de déformation totale imposée pour ensuite procéder a la phase de relaxation. Les courbes
obtenues dans la phase de traction sont représentées sur la Figure 69. Pour permettre une
comparaison directe, les courbes obtenues sur les autres échantillons ont été également insérées
dans la Figure 69. Dans cette plage de déformation (¢ < 2%), il n’y a quasiment pas
d’écrouissage, sauf pour la zone de transition élasto-plastique. Méme dans cette zone,

I’écrouissage observé est déja pratiquement saturé a environ 0.2% de déformation plastique.
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Ensuite un comportement quasiment plastique parfait est observé, caractérisé méme dans
certains cas par un faible adoucissement. En outre, la limite d’élasticité de la microstructure SX-
GG est bien au-dessus des autres tres probablement grace a la multimodalité de la précipitation

trés accentuée dans cette microstructure.

Figure 69 : Courbes de traction interrompue (2% de déformation maximale) pour les échantillons
monggranulaires testés a 700°C (6 = 5-107*s71),

4.2.1.1 Evolution de la limite d’élasticité (Rp,_) et de Ia CRSS

Le Tableau 9 résume les principaux résultats obtenus sur les microstructures monogranulaires.
L’influence de la microstructure de précipitation sur les propriétés mécaniques du matériau est
évidente. Avant d’analyser ce résultat, il est possible de faire une distinction entre les différentes
microstructures en fonction de leurs propriétés. On peut affirmer que les différentes
microstructures analysées, sauf pour la microstructure SX-GG, ont une distribution de
précipités unimodale ou « quasi-unimodale ». En effet, dans ces microstructures, on retrouve
toujours une faible fraction volumique de la deuxieme famille de précipités s’il y en a. Seul le
monocristal SX-GG a trois familles de précipités différentes avec des fractions volumiques
comparables. Ayant fait cette distinction, la premicre observation possible liée aux résultats est
I'influence de la précipitation sur la limite d’¢lasticité. Pour les microstructures unimodales ou
quasi-unimodales on observe, 4 fraction volumique de phase ¥’ constante, une augmentation de
la limite d’élasticité pour les microstructures avec une précipitation plus fine. I.’augmentation de
la limite d’élasticité est trés prononcée dans le cas de la microstructure multimodale SX-GG.

90



Tablean 9 : Propriétés en traction des épronvettes monogranulaires en AD730™ (¢ = 5-107*s71),

Température Facteur de Rpo.2 CRSS Rm A%
Microstructure E (GPa)

&9) Schmid (MPa) (MPa) (MPa) (Rupture)
SX-40 700 91 0.434 612 266 - -
SX-100 700 91 0.422 708 299 - -
SX-300 700 87 0.425 745 317 - -

20 157 0.490 698 342 905 55
SX-Ir

700 155 0.493 657 324 814 51

20 188 0.493 791 355 925 58
SX-air

700 125 0.496 697 346 798 50

20 173 0.493 755 372 946 66
SX-eau

700 143 0.496 717 355 759 55

500 103 0.439 921 404 10061 23
SX-GG

700 88 0.433 986 427 - -

Le Tableau 9 indique aussi les valeurs des cissions résolues critiques CRSS calculées pour chaque
échantillon a partir des orientations issues des mesures EBSD. Il y a deux facteurs qui
contribuent a la CRSS dans un monocristal : la microstructure de précipitation et les éléments
en solution solide. La contribution de la solution solide est strictement liée a la chimie du
matériau et pour cette raison elle est constante dans les échantillons analysés. La contribution
des précipités reste donc la seule variable en jeu, permettant une comparaison directe. La Figure
70 montre un exemple d’évolution de la CRSS dans le cas des microstructures SX-eau/air/Ir
aux deux températures testées. Le graphique a été tracé en fonction de la taille moyenne des
précipités de la famille principale (précipités secondaires). La tendance déja observée sur la
limite d’élasticité est confirmée (la variation de Rp résulte bien d’un effet de précipitation et pas
seulement de l'orientation cristalline). Une microstructure de précipitation plus fine permet
d’augmenter la CRSS du matériau. En outre, le graphique de la Figure 70 permet de mettre
mieux en évidence I'influence de la température. Toutes les microstructures présentent une forte
stabilité de la CRSS jusqu’a la température maximale de fonctionnement de 700°C. En moyenne,
une diminution d’environ 4% de la CRSS est observée entre 20°C et 700°C, pour les trois

microstructures.
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Figure 70 : Evolution de la cission critique résolue en fonction de la taille moyenne des précipités pour des
microstructures unimodales testées a 20°C et 700°C.

4.2.1.2 Evolution de la contrainte maximale et allongement a rupture

LLa méme tendance observée pour la limite d’élasticité est retrouvée pour la contrainte maximale
des microstructures SX-eau/air/lr testées a 20°C. La microstructure SX-eau, ayant une
distribution fine de précipités, présente la contrainte maximale la plus élevée. En revanche, a
700°C (Figure 67) les résultats sont inversés, car la microstructure SX-air montre un écrouissage
moins marqué a 700°C. Dans ce cas la microstructure SX-Ir montre la contrainte maximale la

plus élevée (Figure 71).
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Figure 71 : Evolution de la contrainte maximale en fonction de la taille moyenne des précipités pour des
microstructures unimodales testées a 20°C et 700°C.

De méme, les courbes de traction de ces microstructures ont la méme allure 2 20°C avec un
plateau suivi d’une augmentation de la contrainte plus marquée pour les précipités plus grossiers.
A 700°C, les microstructures SX-lIr/air gardent la méme allure tandis que, pour la microstructure
SX-eau, on trouve une courbe plus classique avec un plateau jusqu’a la partie finale avec un

adoucissement qui précede la rupture.

Enfin, les éprouvettes SX-cau/air/lr ont montré des allongements a tupture tres élevés,
caractéristiques d’une déformation pilotée par du glissement simple. En effet pour ces
microstructures des allongements a rupture compris entre 50% et 66% (en déformation
conventionnelle) ont été relevés alors qu’une valeur de 23% a été mesurée pour la microstructure

SX-GG orientée différemment.
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4.2.2 Essais sur polycristaux

Les détails des microstructures polycristallines de ’étude ont été introduits dans le chapitre 3.
Dans l'objectif principal de caractériser l'influence de la taille de grains sur les propriétés
mécaniques en traction, trois tailles moyennes de grains seront investiguées (GF, GG, TGG).
Pour rappel, les microstructures GF et GG-std représentent des microstructures industrielles
optimisées respectivement pour les propriétés en traction et en fluage. La microstructure TGG-
std a été congue afin de disposer d’une troisi¢me taille de grains a investiguer en gardant une

distribution de précipitation similaire a la microstructure GG-std.

Un seul essai a été effectué pour chaque microstructure et pour chaque température testée. La
Figure 72 montre les courbes obtenues pour les trois microstructures GF, GG-std et TGG-std
aux trois températures testées. Pour rappel, les essais de traction a 700°C ont été interrompus a
2% de déformation maximale (car suivis d’une relaxation), d’ou les courbes incomplétes. Les

principaux résultats des essais sont résumés dans le Tableau 10.
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Figure 72 : Courbes de traction des microstructures polyeristallines GF, GG-std et TGG-std a
20°C/500°C/ 700°C (¢ = 5+ 10~*s™Y). Essais interrompus a 2% a 700°C.
La forte influence de la taille moyenne des grains est évidente dans la Figure 72 ainsi que dans
la Figure 73 présentant les mémes courbes jusqu’a une déformation de 2% uniquement. La
Figure 73 permet de mieux analyser I'influence de la microstructure sur la limite d’élasticité.
Lallure générale des courbes est peu impactée par la taille des grains. Dans la plage de

déformation totale allant jusqu’a 2%, I'allure de la partie plastique et donc I’écrouissage varient
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tres peu en fonction de la taille des grains. On remarquera également que 'allongement a rupture

a tendance a augmenter lorsque la taille de grain diminue.

Figure 73 : Partie initiale des conrbes de traction des microstructures polycristallines GF, GG-std et TGG-std
4 20°C/500°C/ 700°C (¢ =5-107*s71),

Ensuite les microstructures polycristallines « modeles » ont été testées. Pour faciliter la lecture,
les courbes relatives aux microstructures GG (Figure 74, Figure 75) ont été représentées
séparément par rapport a celles des essais TGG. Il est rappelé ici que les microstructures GG-
eau et GG-air observées pendant la phase de caractérisation sont tres similaires entre elles. Pour
cette raison les résultats des deux microstructures modeles a gros grains sont treés similaires entre
eux (Figure 74, Figure 75). Les résultats obtenus sur les microstructures modeles sont également

synthétisés dans le Tableau 10.

95



1750 -
1500 -
£
s 1250
9
.© 1000 -
<
©
£ 750 |
g |
S 500 1 |
© !
250 A i —— GG-eau
: —4— GG-air
0 - : —#— GG-std
0.00 O.bZ 0.05 0.10 0.15 0.20
déformation rationnelle
Figure 74 : Comparaison des courbes de traction de toutes les microstructures “Gros Grains” a
20°C/500°C/700°C (¢ = 5-107*s71),
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Figure 75 : Détail de la partie initiale des courbes de traction de toutes les microstructures “Gros Grains” a
20°C/500°C/700°C (¢ = 5-107*s71),
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Le but des microstructures modcles est de comparer les courbes de traction des éprouvettes
polycristallines avec la méme taille moyenne de grains, mais une microstructure de précipitation
différente. La Figure 74 et la Figure 75 montrent la comparaison des courbes pour les
microstructures GG-std/eau/air, alors que la Figure 76 et la Figure 77 permettent de comparer

les résultats pour les microstructures TGG-std/lr.

1400 |
1200
£ 1000
=
[¢}]
< 800
%
©
2 600
C
©
£ 400 -
(o]
(@]
200 -
—%— TGG-Ir
0 —8— TGG-std

0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.12 0.14
déformation rationnelle

Figure 76 : Comparaison des conrbes de traction de toutes les microstructures “Trés Gros Grains” a
20°C/500°C/ 700°C (¢ = 5-107*s71),
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Figure 77 : Détail de la partie initiale des courbes de traction de toutes les microstructures “I'res Gros Grains”
4 20°C/500°C/700°C (¢ =5-107*s71),
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Tablean 10 : Récapitulatif des résultats des essais de traction sur les microstructures polyeristallines en

AD730™ (¢ = 5x107*s71),

Microstructure Température E (GPa) Rp0.2 UTS A%
(°C) (MPa) (MPa) (Rupture)
20 193 1266 1955 23
GF 500 166 1179 1836 22
700 166 1169 - -
20 209 909 1695 23
GG-std 500 154 909 1431 16
700 158 918 - -
20 194 835 1213 11
TGG-std 500 148 771 1198 15
700 153 773 - -
20 177 1084 1753 18
GG-air 500 180 986 1413 13
700 159 1020 - -
20 184 1064 1675 17
GG-eau 500 160 1033 1507 17
700 149 1013 - -
20 192 919 1351 11
TGG-Ir 500 157 857 1223 17
700 160 873 - -
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4.2.2.1 Influence de Ia taille de grains

Le comportement classique des matériaux métalliques polycristallins est observable dans les
résultats des essais effectués sur polycristaux. La limite d’¢élasticité augmente sensiblement en
réduisant la taille moyenne des grains. Par exemple, en prenant en considération les essais a
700°C, on passe d’une valeur de 773 MPa pour la microstructure TGG-std a 1169 MPa pour la
microstructure GF, avec respectivement une taille de grains moyenne de 630 um et 10 um.
Ces essais sont fondamentaux pour calibrer la loi de Hall-Petch qui décrit I’évolution de la limite
d’élasticité avec la taille moyenne de grains (cf. paragraphe 2.2.1.1). Pour rappel, celle-ci

s’exprime comme :

=0y +—= Eguation 4.1

S

ky , . . .. . . o1 .
Le facteur NG représente la contribution des joints de grains proportionnelle a —= via un facteur

Vd Vd

k, dit constante de Hall-Petch. g, représente les autres contributions a la limite d’élasticité

initiale (précipités, solution solide...).

La Figure 78 montre les résultats obtenus pour les trois températures testées ainsi que les valeurs
de ky obtenues. Tout d’abord, il est possible de remarquer que la régression linéaire n’est pas
tres adaptée pour 'ajustement des données expérimentales, en particulier pour les essais a 500°C
et 700°C. Une allure similaire a déja été observée sur des superalliages base nickel par Mangen
et Nembach [1]. Dans leur étude, ils ont noté un écart par rapport a Iallure linéaire surtout pour
les tailles de grains plus élevées. La conclusion de I'étude de Mangen et Nembach attribue cet
effet a la déplétion de précipitation aux joints de grains qui avait été observée dans les
microstructures étudiées. Cet appauvrissement de précipités aux joints de grains peut engendrer
un adoucissement du matériau avec une réduction conséquente de la limite d’élasticité. Des
investigations supplémentaires seraient nécessaires pour voir si ce phénomene est bien en jeu

dans le cas présent.

99



Figure 78 : Calibration de la loi de Hall-Petch via les résultats des essats de traction sur les microstructures

pobyeristallines GF, GG-std et TGG-st a 20°C, 500°C et 700°C
Une deuxieme réflexion est liée a la valeur trouvée pour le coefficient k,,. Dans la littérature, les
superalliages polycristallins base nickel présentent une valeur de k,, généralement comprise
entre 0.70 — 0.75 MPa-m®5 [1]-[4]. En moyennant les valeurs trouvées aux trois
températures d’essai, la valeur trouvée pour PAD730™ est d’environ 1.3 MPa - m%5. Cette
valeur est donc élevée par rapport a celle attendue. Il est rappelé ici que, comme vu dans le
chapitre 3, la microstructure GF présente une précipitation trés différente de celles des
microstructures GG-std et TGG-std. Cette différence impacte sans doute les résultats obtenus,
mais a ce stade il est impossible de découpler I'influence des précipités de celle de la taille de
grain. Pour cette raison, cet aspect sera approfondi ultérieurement a 'aide des outils de

modélisation développés dans la suite de cette étude.

La Figure 79 permet d’analyser de la méme maniere ’évolution de la contrainte maximale (UTS)

avec la taille de grains. Celle-ci diminue également avec 'augmentation de la taille des grains.
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Figure 79 : Evolution de la contrainte maximale mesurée pendant les essais de traction monotone en fonction
de la taille moyenne de grains.

4.2.2.2 Influence de Ia température

Comme dans le cas des échantillons monocristallins, PAD730™ présente pour toutes les
microstructures polycristallines une limite d’élasticité tres stable en fonction de la température
(faibles variations observées dans la plage de températures étudiée). 11 est possible de noter ce
phénomeéne dans la Figure 80 qui résume les valeurs de limite d’élasticité mesurées sur toutes

les microstructures polycristallines.
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Figure 80 : Comparaison de la limite d’élasticité mesurée a 20°C, 500°C et 700°C pour différentes

microstructure polyeristallines.
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La Figure 81 illustre I’évolution de la contrainte maximale avec la température. Dans ce cas, les
résultats a 700°C ne sont pas disponibles car les essais ont été interrompus avant rupture de
I’échantillon. En regardant le diagramme en Figure 81 on remarque une sensibilité plus élevée
de la contrainte maximale a la température par rapport a celle obtenue par la limite d’¢élasticité

(Figure 80).
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Figure 81 : Comparaison de la contrainte maximale mesurée a 20°C, 500°C et 700°C pour différentes
microstructure polycristallines.

4.2.2.3 Influence de Ia précipitation

Les microstructures modeles permettent de comparer les résultats obtenus pour des échantillons
avec une taille moyenne de grains similaire, mais des microstructures de précipitation
différentes. La Figure 82 permet une comparaison directe des résultats obtenus pour les
microstructures standard GG et TGG et les microstructures modeles correspondantes. Dans
les deux cas, un phénomene insolite est observé : les microstructures unimodales présentent des
propriétés en traction plus élevées par rapport aux microstructures multimodales. Ce
comportement est inversé par rapport a ce qui a ¢été observé sur les échantillons

monogranulaires.
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Figure 82 : Comparaison de la limite d'élasticité mesurée pour les microstructures GG et TGG standard et
modele.

Dans le cas des microstructures GG et TGG, les mesures pourraient étre affectées par effet de
la taille de quelques gros grains par rapport a la section utile de I’éprouvette. Pour rappel, la
section des éprouvettes testées est de 4mm. Cette dimension est tres proche des plus gros grains
présents, surtout dans les microstructures TGG (taille maximale d’environ 1,4 mm). Cependant,
la répétabilité de la tendance observée au cours de différents essais permet d’exclure un effet de
ce type. Une autre explication pourrait venir de la démarche de caractérisation utilisée pour les
microstructures. Comme évoqué précédemment au chapitre 3, des vitesses de refroidissement
élevées peuvent générer des distributions monomodales thermodynamiquement instables.
Généralement, ces microstructures évoluent au cours du vieillissement en provoquant la
précipitation de fines particules tertiaires. La dimension de telles particules est de ordre de
quelques nanometres ce qui rend parfois difficile leur identification par les techniques de

préparation et d’observation des échantillons utilisées.
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4.3 Etude du comportement en relaxation

Comme déja anticipé, la seule température intéressante parmis celles investiguées vis-a-vis du
comportement viscoplastique du matériau est 700°C. Pour cette raison, les essais de relaxation
ont été réalisés a 700°C pour toutes les microstructures polycristallines et pour les monocristaux
orientés proche [001]. Il est rappelé ici que tous les essais de relaxation ont été effectués a partir
du méme niveau de déformation totale (€,o¢ = 2%). Chaque microstructure a donc atteint une
contrainte maximale différente en fonction des différentes propriétés en traction montrées dans
les paragraphes précédents. Pour cette raison, les courbes de relaxation montrées dans la suite
seront normalisées par rapport a la contrainte initiale. Cette « astuce » permet de comparer plus
facilement le comportement des différentes microstructures. Il y a trés peu d’informations dans
la littérature sur le comportement en relaxation de PAD730™ [5]—[7]. En outre, en général, les
niveaux de déformation atteints dans ces références sont sensiblement plus faibles par rapport

a celui investigué dans cette étude.

4.3.1 Influence de la taille de grains

Pour analyser I'influence de la taille des grains, les résultats obtenus pour les microstructures
polycristalline GF, GG-std et TGG-std ainsi que pour le monograin SX-GG seront présentées.
La Figure 83 illustre les courbes de ces quatre microstructures normalisées par rapport a la
contrainte initiale enregistrée pour chaque essai. Les microstructures GG-std et GF montrent
une allure classique pour les superalliages base-nickel ¥ /¥’ [8]-[10]. Dans la partie initiale on
retrouve une rapide décroissance de la contrainte, suivie d’une réduction de la vitesse de
variation de la contrainte. Le méme comportement est obtenu pour la microstructure SX-GG,
mais de mani¢re moins tranchée a cause du temps d’essai plus court. La microstructure TGG-

std se relaxe moins.
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Figure 83 : Courbes de relaxation des épronvettes SX-GG, GF, GG-std et TGG-std testées a 700°C
(Etor = 2%).
Un outil de traitement des résultats bruts des essais de relaxation a été mis en place pour
I'extraction des parametres nécessaires a la modélisation. La procédure utilisée permet de réduire
le probléme du bruit de mesure tres présent dans ce type d’essais via un fitting basé sur les séries
de Prony. Les données débruitées sont ensuite traitées de maniere conventionnelle afin de tracer
les courbes de Norton du matériau. Les détails et la démarche complete sont reportés dans

I’Annexe B.

11 est rappelé ici que le graphique de Norton consiste a tracer la vitesse de déformation plastique
en fonction de la contrainte. LLa Figure 84 montre le diagramme de Norton obtenu pour les
quatre microstructures déja analysées dans la Figure 83. Dans tous les cas, on observe une
rupture de pente dans les courbes qui indique un changement dans les phénomenes de
relaxation. Comme déja indiqué précédemment, la partie initiale plus raide de la courbe indique
la prévalence de phénomenes liés au mouvement des dislocations, alors que la partie moins raide
indique la prévalence de phénomenes diffusifs. Dans la Figure 84, il est possible d’observer que,
dans la zone relative aux mécanismes dislocationnels, le comportement entre les différentes
microstructures est trés similaire. Les pentes mesurées sont tres raides et confirment I’activation
de phénomenes fortement liés au mouvement des dislocations. La microstructure GF montre
des vitesses légerement moins élevées en confirmant un effet bénéfique des joints de grain vis-

a-vis du mouvement des dislocations. A T'inverse, pour les contraintes plus faibles, c’est la
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microstructure GG qui conduit a une vitesse de déformation moins élevée par rapport a celle
GF. Dans cette plage de contrainte, I'éprouvette monogranulaire montre des vitesses de
déformation plus élevées par rapport aux microstructures polycristallines. Ce phénomene est
inattendu vis-a-vis de 'absence des joints de grains, mais il a déja été constaté au cours d’une
étude précédent menée par Thébaud et al. [11] sur PAD730™. Thébaud et al. ont pu constater
Peffet bénéfique des joints de grains sur les propriétés en fluage de PAD730™ 4 700°C via des

essals comparatifs sur monocristaux et polycristaux.

Figure 84 : Diagramme de Norton issu des essais de relaxation a 700°C sur les microstructures SX-GG,
GF, GG-std et TGG-std (€ro¢ = 2%).
Les données relatives a chaque essai ont été post-traitées afin d’extraire les parameétres de la loi
de Norton. Le Tableau 11 résume les résultats obtenus pour les microstructures présentant une

relaxation sensible.

Tablean 11 : Récapitulatif des coefficients de Norton tronvés pour les microstructures testées en relaxation a
700°C Ny = pente dans la plage de faibles contraintes ; Wy =pente dans la plage de fortes contraintes).

Microstructure n,q n,
GF 6.5 21.6
GG-std 14.3 46.7
TGG-std 2.3 19.5
GG-air 11.6 22.6
GG-eau 9.1 18.9
SX-GG 3.6 36.1
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Le Tableau 12 résume les valeurs trouvées par Durand et al. [12] sur des éprouvettes en
AD730™ possédant une microstructure trés proche de la microstructure GF de notre étude.
On observe une augmentation des exposants de sensibilité viscoplastique en réduisant la
température d’essai, ce qui indique une réduction de la sensibilité a la vitesse de déformation.
Les exposant trouvés pour la microstructure GF de notre étude a 700°C vont dans le méme
sens (augmentation de la valeur de Pexposant n en réduisant la température), mais la différence
constatée, étant trop élevée, ne peut pas étre due a la seule variation de température. La
différence entre les études de Durand et notre étude de relaxation est le niveau de contrainte
initiale a partir duquel la relaxation est enclenchée. Dans le cas des essais de Durand, la
contrainte initiale maximale est de 900 MPa alors que dans notre étude on retrouve une
contrainte initiale d’environ 1300 MPa. La déformation plastique initiale induit dans les
éprouvettes est tres différent dans les deux cas, ce qui affecte le comportement en relaxation
observé. En effet, I'influence de la déformation plastique initiale sur le comportement en
relaxation des superalliages base nickel a été mise en évidence par Durand et al. dans la méme
étude. En particulier, ils ont testé en relaxation deux éprouvettes monogranulaires avec la méme
microstructure a2 500MPa et 760°C en appliquent une déformation plastique préalable sur une
des deux. La présence des dislocations initiales, introduites par la déformation plastique, a
modifié le comportement mécanique en accélérant la relaxation (i.e. en augmentant I’exposant
n de la loi de Norton). Ce résultat est donc cohérent avec les exposants plus élevés observés sur

la microstructure GF au cours de nos essais.

Tablean 12 : Récapitulatif des coefficients de Norton trouvés par Durand et al. [12] sur une miicrostructure a
grains fins en AD730™ My = pente dans la plage de faibles contraintes ; Wy =pente dans la plage de fortes

contraintes) .
Température (°C) ny n,
790 1.8 16.1
760 2.1 16.5
730 2.4 16.8

I1 est rappelé ici que les essais de relaxation ont été effectués a partir de la méme valeur de
déformation totale. Pour cette raison, I’état de déformation plastique induit dans les différentes
microstructures est trés différent vis-a-vis des propriétés en traction (notamment la limite
d’élasticité). Il est donc difficile de comparer de manicre trés fine les mécanismes activés dans
les différentes microstructures. Pour ce faire, il faudrait appliquer une déformation totale
adaptée a chaque microstructure dans le but d’obtenir la méme déformation plastique

macroscopique pour chaque échantillon avant relaxation. Pour cette raison, la comparaison avec
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la microstructure TGG-std est plus complexe. En effet cette microstructure plastifie pour des
niveaux de contrainte beaucoup plus faibles par rapport aux autres, empéchant la comparaison
directe des résultats. En outre, cette microstructure relaxe beaucoup moins par rapport aux
autres rendant difficile le traitement des données (rapport signal/bruit) et permettant d’analyser
une plage réduite de contraintes. Enfin, il faut aussi remarquer que pour la méme valeur de
déformation plastique macroscopique induite, il y a une différence importante entre un
échantillon monogranulaire et polycristallin. En général le champ de déformation induit dans
un monoctistal est beaucoup plus homogene par rapport a celui obtenu dans un polycristal, ce

qui rend la comparaison plus compliquée.

4.3.2 Influence de la précipitation
La Figure 85 montre les courbes de relaxations obtenues pour les éprouvettes GG-std, GG-air
et GG-eau, qui présentent des microstructures de méme taille moyenne de grains, mais des

distributions de précipités différentes.

Figure 85 : Courbes de relaxcation des épronvettes GG-std, GG-airet GG-eau testées a 700°C (Eror =
2%).
Il est possible de remarquer immédiatement d’apres la Figure 85 que ’échantillon GG-eau a
subi une brusque réduction de la contrainte apres environ 14 heures d’essai. Cette réduction a
été générée par Papparition d’une fissure sur la surface de I'éprouvette qui s’est propagée jusqu’a

la quasi-rupture de Déprouvette, conduisant a cette chute brutale de la contrainte. Ce
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comportement vient probablement du type de traitement thermique appliqué. En effet, une
trempe a 'eau peut étre tres brusque pour des échantillons traités super-solvus, qui sont
dailleurs connus pour étre peu tolérants a la trempe [13]—[106]. La Figure 86 montre I'éprouvette

GG-eau testée en relaxation ainsi que la fissure apparue pendant I’essai.

Figure 86 : Détail de la fissure apparne en surface de I'épronvette GG-ean pendant lessai de relaxation a
700°C

La Figure 87 permet de comparer les diagrammes de Norton pour les microstructures GG-std
et GG-air. Pour des fortes contraintes, la microstructure GG-air montre des vitesses de
déformation plastique moins élevées (pour la méme contrainte) par rapport a la microstructure
GG-std. Il est intéressant de remarquer aussi que la microstructure GG-air est plus performante
dans les essais de traction monotone par rapport a celle GG-std. LLa microstructure GG-std est
soumise a une déformation plastique macroscopique plus élevée ce qui pourrait expliquer la
différence de comportement aux fortes contraintes. La différence pourrait aussi venir d’un
comportement différent des microstructures concernant I'interaction avec le mouvement des
dislocations. Avec les données actuelles, il est difficile de statuer sur ce point et il serait judicieux

de refaire des essais au méme niveau de déformation plastique.

Enfin, il faut noter aussi que les valeurs du coefficient de Norton trouvées pour toutes les
microstructures GG pour les contraintes plus faibles restent tres élevées. Ce résultat montre que
la rupture de pente détectée indique le passage entre un mécanisme purement de type
“dislocations” a une zone transitoire. Les phénomenes purement diffusifs pour ces
microstructures sont activés dans des plages de contraintes plus faibles par rapport a celles
étudiées dans les essais présentés.
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Figure 87 : Diagramme de Norton issu des essais de relaxation a 700°C sur les microstructures GG-std et
GG-air (€¢or = 2%)

La Figure 88 montre les courbes de relaxation obtenues pour les microstructures

monogranulaires. Il est rappelé ici que chaque microstructure possede une distribution de

précipités différente. La microstructure SX-GG est la seule qui montre une relaxation trés

marquée. Les autres éprouvettes monogranulaires relaxent de manicre tres faible.
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Figure 88 : Courbes de relaxation des épronvettes monogranulaires SX-GG, SX-40, SX-100 et SX-300
testées a 700°C (€ror = 2%)
D’apres la Figure 88, les microstructures SX-40 et SX-300 présentent une augmentation initiale
de la contrainte avant de relaxer. Ce phénomene est da a une contraction de I’échantillon
pendant les premieres phases de relaxation qui induit une augmentation de la contrainte. Des
études préalables ont montré ’existence de ce phénomene sur le superalliage base nickel Inconel
718 [17]; dans ce cas la contraction est liée & la précipitation de la phase y'" [18]—[20].
L’apparition de ce mécanisme a été mise en évidence aussi sur PAD730™ dans une étude plus
récente [7] ; dans ce cas la contraction est liée a la précipitation de la phase y'. 1l a été observé
que la contraction de I’échantillon est due majoritairement a une évolution de la distribution des
précipités (en particulier de la taille moyenne) et de transformations chimiques dans les phases
Y et ¥'. En outre, Papparition du phénoméne dépend de la contrainte de relaxation initiale et de
la présence ou non d’une pré-déformation plastique. Durand et al. [7] ont étudié une
microstructure similaire a la microstructure GF de cette étude soumise a deux contraintes
initiales de relaxation différentes : 500MPa et 900MPa. Dans le cas de la contrainte plus faible,
une augmentation de la contrainte a été observée dans les premiers instants de I'essai de
relaxation, alors qu’une allure classique a été obtenue lors de ’essai a contrainte initiale plus
élevée. Pourtant ces phénomenes transitoires restent limités en amplitude au regard de

I’évolution globale sur des temps longs.
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4.4 Synthese des résultats et conclusions

La campagne d’essais a permis de mettre en évidence I'influence de la microstructure sur les
propriétés mécaniques en traction et en traction/relaxation de PAD730™. Les Tableau 13 et
Tableau 14 résument respectivement les principaux résultats obtenus via les essais de traction
sur les microstructures monogranulaires et polycristallines. Une forte influence de la
microstructure de précipitation sur les propriétés en traction a été observée. En particulier, la
limite d’élasticité est fortement affectée par ce paramectre. Concernant les microstructures
unimodales ou quasi-unimodales, une précipitation plus fine conduit a une augmentation de la
limite d’élasticité. Les microstructures multimodales ont montré des performances nettement

plus élevées.

Tablean 13 : Propriétés en traction des éprouvettes monggranulaires en AD730™ (¢ = 5-10"*s™1)

Facteur
Température Rp0.2 CRSS Rm A%
Microstructure E (GPa) de
(°C) (MPa) (MPa) (MPa) (Rupture)
Schmid
SX-40 700 91 0.434 612 266 - -
$X-100 700 91 0.422 708 299 - -
$X-300 700 87 0.425 745 317 - -
20 157 0.490 698 342 905 55
SX-Ir
700 155 0.493 657 324 814 51
20 188 0.493 791 355 925 58
SX-air
700 125 0.496 697 346 798 50
20 173 0.493 755 372 946 66
SX-eau
700 143 0.496 717 355 759 55
500 103 0.439 921 404 1061 23
SX-GG
700 88 0.433 986 427 - -

La taille moyenne des grains permet aussi de controler la limite d’élasticité. Comme attendu, une

microstructure granulaire plus fine a permis d’atteindre une limite d’élasticité plus élevée.

. . L . 1
Cependant, les données obtenues ne suivent pas une allure linéaire en fonction de NG (comme

prévu par la loi de Hall-Petch). En outre, la valeur trouvée pour le coefficient de la loi de Hall-

Petch s’éloigne nettement de celles reportées dans la littérature pour des alliages similaires.
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Deux aspects peuvent étre a la base de cette allure :

e Une différence en termes de microstructures de précipitation entre les microstructures

analysées.

e Une influence néfaste de la déplétion de précipitation aux joints de grains.

L’influence d’une microstructure de précipitation différente sera investiguée ultérieurement en
s’appuyant sur les modeles de durcissement par précipitation présentés au chapitre suivant. En
effet, I'identification d’un modele capable de prédire la seule influence de la précipitation permet
d’obtenir, dans le cas d’un polycristal, la contribution de joints de grains seuls. Une fois cette
contribution obtenue pour tous les polycristaux, il est possible de s’affranchir de I'influence de
la précipitation et d’évaluer plus précisément le role de la taille de grains dans une approche type

« Hall-Petch ».

Tablean 14 : Récapitulatif des résultats des essais de traction sur les microstructures polycristallines en

AD730™ (¢ =5-107*s71)

Température Rp0.2 Rm Rationnelle A%
Microstructure E (GPa)
(°O) (MPa) (MPa) (Rupture)

20 193 1266 1955 23

GF 500 166 1179 1836 22
700 166 1169 - -

20 209 909 1695 23

GG-std 500 154 909 1431 16
700 158 918 - -

20 194 835 1213 11

TGG-std 500 148 771 1198 15
700 153 773 - -

20 177 1084 1753 18

GG-air 500 180 986 1413 13
700 159 1020 - -

20 184 1064 1675 17

GG-eau 500 160 1033 1507 17
700 149 1013 - -

20 192 919 1351 11

TGG-Ir 500 157 857 1223 17
700 160 873 - -
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11 est rappelé ici que pour les microstructures monogranulaires SX-eau/air/lIr et polycristallines
GG-eau, GG-air et TGG-Ir la présence d’une population de précipités tertiaires trés fins non
détectés (ou a peine détectés) est possible. Cet aspect expliquerait par exemple les limites
d’¢lasticité plu élevées mesurées pour les microstructures GG-eau, GG-air et TGG-lr, par
rapport aux microstructures polycristallines multimodales correspondantes (GG-std et TGG-

std). Cette hypothese sera vérifié au cours du chapitre 5 a 'aide des modeles.

Enfin, les essais de relaxation ont permis d’étudier le comportement visqueux des différentes
microstructures. Les résultats ont montré a la fois une influence marquée de la précipitation et
de la taille de grains. Cependant, il est important de remarquer que le comportement en
relaxation du matériau est complexe et son étude mériterait une campagne d’essais dédiée et
bien congue. En outre, les essais ont été effectués a déformation totale maximale égale pour
toutes les éprouvettes testées. Compte-tenu de leurs propriétés en traction (notamment leur
limite d’¢lasticité) tres différentes, les éprouvettes ont donc été soumises a des déformations
plastiques différentes entre elles. Cette différence engendre une variation des conditions initiales
des essais de relaxation entre les différentes éprouvettes, rendant plus complexe la comparaison
des résultats. Il serait intéressant de répéter les essais en appliquant une déformation plastique
identique pour toutes les microstructures avant relaxation. Pour ces raisons, les résultats de
relaxation obtenus au cours de cette étude seront utilisés pour une analyse seulement qualitative

de I'influence microstructurale sur le comportement visqueux.

Les résultats obtenus, en plus de permettre 'étude directe de I'influence de la microstructure sur
les propriétés, seront utilisés dans la suite pour la mise en place de la démarche de simulation
du comportement. En particulier, les données expérimentales seront extrémement utiles pour
alimenter les modeles analytiques et, ensuite, pour la phase de validation des résultats. Ces
modeles seront ensuite intégrés au sein des modeles de simulation en champ complet. Encore
une fois, les résultats expérimentaux seront fondamentaux pour la validation des prédictions
obtenues via les simulations. Cet aspect illustre la synergie entre I’étude expérimentale et la

simulation du comportement mécanique développées au cours de cette étude.
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5 Modélisation du durcissement des superalliages base
Nickel y/y’
5.1 Etat de Part

Le comportement mécanique exceptionnel des superalliages base Nickel a haute température est
principalement attribué a la présence de la précipitation (cf. §2.2.1.2), qui peut augmenter la limite
d’élasticité de I'alliage jusqu’a 5 fois par rapport a celle de la phase ¥ seule. Il est donc évident que,
dans le but de prédire le comportement en traction d’un superalliage base Nickel, la modélisation
du durcissement par précipitation est fondamentale. Dans le chapitre 2, les mécanismes principaux
de durcissement par précipitation ont été présentés. Il a été vu que les précipités agissent comme
des obstacles pour les dislocations mobiles dans la phase y. Une dislocation peut franchir un
précipité en le cisaillant (précipités de petite taille) ou en le contournant (précipités de grande taille).
En particulier deux mécanismes de cisaillement ont été observés, un cisaillement par paires

faiblement couplées (weak pair coupling) et un cisaillement par paires fortement couplées (strong pair
coupling).

Les analyses expérimentales proposées dans le chapitre 4 ont montré que linfluence de la
précipitation sur le comportement d’un grain porte majoritairement sur sa cission résolue critique.
Le but de cette étude étant la modélisation du comportement en traction des superalliages base
Nickel, nous avons choisi d’utiliser des mod¢les analytiques, physiquement fondés, proposant une
expression de I'influence de la précipitation sur la cission résolue critique. Par le passé, plusieurs
modeles ont été proposés par différents auteurs. Goodfellow [1] en a proposé récemment une
synthése. Généralement, les modeles plus anciens tentent de prédire I'influence de distributions
unimodales a faibles fractions volumiques de précipitation [2]-[5]. Dans les superalliages
polycristallins modernes, des distributions multimodales sont généralement souhaitées avec des
fractions volumiques élevées. Pour cette raison, les travaux plus récents visent a modéliser des
microstructures de ce type [6]—[9]. Les autres sources principales de durcissement sont représentées

par la taille de grains et les éléments en solution solide.

Au cours de ce chapitre, une démarche de modélisation complete du durcissement d’un superalliage
base Nickel est proposée afin de prédire la cission résolue critique d’'un monograin et la limite
d’élasticité d’un polycristal. Les contributions des éléments en solution solide et de la taille de grains
seront prises en compte a I'aide de modeles analytiques simples. L’étude de l'influence de la

précipitation représente le cceur de ce travail, mené en lien avec Iétude expérimentale. Une
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modélisation analytique physiquement fondée sera donc proposée pour prédire le durcissement

dans le cas de microstructures multimodales a fraction volumique élevée.

5.1.1 Formulation des mod¢les de durcissement par précipitation

Un des points essentiels concernant les mécanismes de glissement, entre la structure CFC de la
matrice ¥ et les précipités ¥', est le glissement par paires de dislocations dans la phase ¥'. Une
dislocation a/2 < 110 > {111} représente une dislocation parfaite dans le réseau CFC qui ne peut
pas entrer dans les précipités sans former une paroi d’antiphase [10]. Pour cette raison, il est
nécessaire que les dislocations se meuvent par paires, de sorte que la deuxieme dislocation élimine
la paroi d’antiphase introduite par la premicre. Le passage de la premiere dislocation se traduit par
lintroduction d’un défaut d'empilement dans les précipités conduisant a la formation de liaisons
Ni-Ni et Al-Al et donc a la naissance d’une paroi d’antiphase. L’énergie associée a cette paroi
d’antiphase représente une barric¢re qui doit étre surmontée pour qu'une dislocation puisse franchir
un précipité. La valeur de contrainte nécessaire pour franchir les précipités est de l'ordre de
grandeur de Y4pp/b [10] (avec Y4pp I'énergie de paroi d’antiphase et b la magnitude du vecteur de
Butgers). C’est la valeur considérablement élevée du rapport Y4pp/b qui explique 'importance du

durcissement par précipitation dans cette classe d’alliage.

5.1.1.1 Formulation des modéles classiques

De tres nombreuses études ont été réalisées afin de caractériser I'effet du cisaillement des précipités
sur la limite d’élasticité des superalliages. En particulier, deux classes principales de mécanismes et
modeles associés ont été développés : celui concernant les précipités de petite taille (couplage de
type faible) et celui relatif aux précipités de plus grande taille (couplage de type fort). Ces modcles
sont capables de décrire le comportement des matériaux avec une distribution unimodale et avec

une faible fraction volumique de phase y'.

5.1.1.1.1 Cisaillement par couplage faible
Lorsque les précipités sont de petite taille, la distance entre la paire de dislocations est élevée par
rapport a la taille moyenne des précipités [11], [12]. A la base du modéle de couplage faible, il y a

deux hypothéses simplificatrices :

e Précipités de forme sphérique

e Taible fraction volumique de phase ¥’
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Figure 89: Représentation schématique du couplage faible (adapté de [10]).

Sur le schéma de l'interaction de type faible (Figure 89), 'espacement de Friedel (noté A) représente
la distance moyenne entre les particules de précipitation. En imposant 'équilibre entre les
différentes forces agissantes, il est possible d'écrire les équations d’équilibre pour les deux

dislocations représentées. En particulier, il y a trois contributions différentes [10] :

e [a force motrice générée par la contrainte appliquée T

e Laforce élastique R exercée mutuellement entre les deux dislocations, répulsive puisque les
dislocations ont la méme orientation. Cette force maintient le couple séparé.

e La force d'épinglage F générée par I'énergie de la paroi d’antiphase

Les équations d'équilibre suivantes sont obtenues pour les deux dislocations :

bl + R+ F, =0 Eqﬂal‘;’m 5.1
thi, —R+F, =0 .
2 2 Eguation 5.2
ou b est le vecteur de Burgers et :
F,=-2 T .
1 YareT1 Egunation 5.3
F, =42 T: .
2 YapBT2 Eguation 5.4

F; et F, ont des signes opposés parce que le passage de la premiere dislocation introduit I” énergie

de paroi d’antiphase et celui de la deuxiéme I'annihile. En sommant les deux équations précédentes
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et en observant que généralement A; = A, on obtient la valeur de contrainte nécessaire pour

cisailler le précipité (Tp):

_ Yars (27”1 - 27’2) _ YapB (27”1 _ 27’2)

= b A+ Ay ~ 2b /1_1 Z Equation 5.5

I a été observé que la premicre dislocation contrdle le processus de franchissement des précipités.
En particulier, celle-ci doit se courber de manicre a générer une tension permettant de dépasser la
force d'épinglage créée par I'obstacle [10]. Un schéma de ce phénomene est montré dans la Figure
90. L’interaction donne lieu a la formation d’un angle de courbure ¢, la tension de ligne appliquée

par la dislocation étant notée Ten.

Figure 90: Schématisation de la naissance de la tension sur la ligne de dislocation (couplage faible) [10].

Au contraire, la deuxieme dislocation est droite, il n’y a pas d’angle de courbure et il est donc

. . 2r, N , . . L ey N .
possible de dire que /1_2 = f (ou f représente la fraction volumique des précipités). Il reste 2 estimer
2

2r . . , . N . . .
le rapport A_l Pour ce faire, il est nécessaire de formuler une autre hypothése simplificatrice : les
1

précipités ont une distribution réguliere dans 'espace, avec un réseau carré d'espacement L (Figure

91). De cette facon, il est possible d'écrire :

1/2

[ = 21
- (ﬁ) n }fqﬂaiz'm 5.6
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Figure 91: Transformation due a I'hypothése de précipités ordonnés dans un réseau carré (adapté de |10]).

Sur la base du schéma montré dans la Figure 90, on peut écrire :

2Tcos (f) =F , )
2 Eguation 5.7
A = 2R sin @ ,
1 >t Eguation 5.8
La tension de ligne de dislocation Ten est estimée comme :
Ten = . Gb?
en = E ngz‘z’m 5.9

ou G est le module de cisaillement du matériau. Grace aux substitutions appropriées, il est enfin

possible d'écrire I’équation finale :

_ Yars l<6VAPBfr)1/2 _ fl

Tp = 2b T Eqﬂaz‘z'm 5.10

Dans la formule on voit une dépendance linéaire par rapport a r /2 (a fraction volumique de

précipités constante). Cette dépendance n'est respectée que pour les précipités de petite taille. En

1 N A 7’ ’ - ~ .
effet, lorsque r /2 commence  étre trop élevé, certaines hypotheses de base de la formulation ne
sont plus respectées. Par exemple, 'hypothese de précipités ponctuels n'est plus applicable. De
plus, la distance entre la paire de dislocations est comparable a la taille des précipités. Dans ce cas,

on parle de mécanisme de couplage de type fort.

5.1.1.1.2 Variantes d’Ardell et Kozar

Différentes modifications ont été proposées pour le modele classique de couplage de type faible
[7], [13], [14]. En particulier Ardell et al. [15] et Kozar et al. [7] ont introduit dans la modélisation
Iinfluence de la taille des précipités (considérés sphériques) en surmontant les limites de

I'hypothese de particules ponctuelles. La prise en compte de la taille des particules dans les
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équations d’équilibre permet d’obtenir des résultats plus réalistes. Les deux formulations proposées

par ces auteurs sont les suivantes :

1 5o
Trx)‘l?"dell — YapB B+ § B*+ 4B . f , ‘
b 2 (1 _% B) Equation 5.11

L

pKozar _ YaPB [ |YapgT T T (r )2
: b T, Ly 2

Egunation 5.12

1/2
avec la tension de ligne de dislocation Ty = 0.36Gb? ; B = M; Ls = (i) 2r — 2r.
32T¢en 3nf

La Figure 92 montre les prédictions de la cission critique résolue a température ambiante obtenues
pour un alliage NiAl par le modéle classique de couplage de type faible et les deux variantes
proposées par Ardell et Kozar. En regardant le graphique en Figure 92, I'Equation 5.11 et
PEquation 5.12 il est possible de remarquer que le modéle de couplage de type faible et celui de
Kozar posseédent la méme allure en fonction de r et f, alors que le modéle de Ardell présente une
relation plus compliquée. En outre, le mode¢le classique et celui de Ardell prédisent des valeurs
négatives de durcissement données par une surestimation de la force d’ancrage agissant sur la

deuxieme dislocation de la paire [9].

Figure 92 : Prédiction de la cission critique résolue a température ambiante pour un alliage NZAL par le modele de
couplage faible et les variantes de Ardell et Kozar [9].
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5.1.1.1.3 Cisaillement par couplage fort

Comme anticipé dans le paragraphe précédent, le couplage de type fort est un phénomene qui se
présente pour des précipités de taille plus élevée. Puisque dans ce cas la distance entre deux
dislocations qui se déplacent par paires est comparable a la taille des précipités, il est possible que
le couple de dislocations soit contenu complétement dans un méme précipité. Un schéma

représentatif de ce type d’interaction est montré dans la Figure 93.

— 2!’1 [—-—

O i< O

Figure 93 : Représentation schématique du couplage fort (adapté de [10]).

Dans ce cas, il est possible de montrer que l'interaction entre dislocations et précipités est fortement
dépendante de la force de répulsion élastique R. L’espacement de Friedel est le méme pour les deux
dislocations (44 = A,) et il est supposé égal a l'espacement L du réseau ordonné carré. En
combinant de maniere appropriée les deux équations d'équilibre précédemment trouvées, on

obtient :

2thL+ (F; + F,) =0 -
T ( 1 2) Equation 5.13

2R+ (F, —F,)=0 ’
( 1 2) Equnation 5.14

Ainsi, d’apres I’Equation 513:

1F, + F,

—___-1 -2 Eqmz‘zbn 5.15
2 bL
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Les deux forces F dépendent de la longueur | du trait de dislocation comptis dans le précipité
pendant le franchissement (Figure 94). A partir de considérations géométriques on obtient pour des

précipités sphériques que :

I — 2(2r% — x2)1/2 ,
(x) (2rx —x*) Eguation 5.16

/////

point d'entrée.

Dislocation 2 Dislocation 1

Ix)

Figure 94 : Représentation schématique de 'interaction entre un couple de dislocations et un précipité sphérique dans le cas du
couplage fort [10].

Figure 95 : Représentation des denx forces d’épinglage F'1 et F2 (a) et de leur somme.
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Dans la Figure 95 sont représentés les graphiques de Fi et F, et leur somme en fonction de la
distance x. On note que la valeur maximale de la somme est obtenue pour X = Xm, c'est-a-dire au

moment ou la deuxiéme dislocation touche le précipité. Dans ce cas, nous avons I, = 0 et donc :

2tbL = —F,(x,,) = l(xy) = 2R . ,
1(em) = Yappl(¥m) Eguation 5.17

Dans la derniere équation trouvée, I'influence de la force de répulsion élastique sur la contrainte de
cisaillement critique est évidente. La valeur de R peut étre estimée en se basant sur la théorie des
dislocations. En effet, deux dislocations a une distance x» produisent une force linéique V de

répulsion environ égale a [10] :

v Gb?
- 2TTX Equation 5.18

En introduisant un facteur correctif w, il est donc possible d’écrire :

2
R=w (Gb ) {Grm) Eqmz‘i&ﬂ 5.19

2t ) xp

En substituant la valeur trouvée pour R dans I'Equation 5.17, il est possible de déterminer une

premiére estimation a la fois pour T et pour Xy, :

= L(C) i

2\L)m x, Equation 5.20

_ 2w (Gb?
m = Yapp \ 2T Egunation 5.21

En combinant ces deux équations et I’Equation 5.16, nous obtenons l'estimation de la valeur de
contrainte de cisaillement critique qui doit étre appliquée pour que les dislocations puissent franchir

les précipités :

1/2

1 /Gb\ 2w (2mY,ppT
-1 (-

wGb? Equation 5.22
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Finalement, en remplacant aussi l'expression de L, il vient :

1/2

o= [ () pra (maear )

p r wGbh2 Eqmzz‘zbn 5.23

N

3
T2
Il est intéressant de noter que, dans ce cas, la valeur critique de la contrainte de cisaillement diminue
de maniere monotone au fur et a mesure que la taille des précipités augmente. Nous avons donc
un comportement inversé par rapport a celui du couplage de type faible. Cette observation suggere
donc que la valeur la plus élevée de la contrainte critique (et donc le meilleur effet de durcissement)
est obtenue dans la zone de transition entre les deux types d'interaction. Cet aspect a été vérifié sur
une large gamme de superalliages durcis par précipitation testés expérimentalement, comme par
exemple sur 'U720Li [14] et le RR1000 [16]. Il est donc évident que la zone de transition entre les
deux types de couplage est celle qui présente le plus d'intérét lorsque l'on souhaite optimiser la

précipitation de la phase y’ dans un superalliage y /¥’

5.1.1.1.4 Contournement d’Orowan

Pour des particules suffisamment grandes, la contrainte nécessaire pour qu’une dislocation
franchisse un précipité est plus élevée que celle requise pour le contournement. Dans ce cas, le
mécanisme de contournement d'Orowan est activé parce qu’il est énergétiquement plus avantageux

[17]. Une représentation schématique de ce phénomene est montrée dans la Figure 96.

Figure 96 :: Représentation schématique dn phénomene de contonrnement d'Orowan [18].

La contrainte de contournement d'Orowan est donnée par 'équation suivante [19] :

3Gb

Tore = T Equnation 5.24
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Il est possible de déterminer une valeur critique du rayon des précipités (1,) qui détermine la
transition du mécanisme de franchissement par cisaillement a celui de contournement tout

simplement en imposant :

T, =T .
P oro Eguation 5.25

5.1.1.2 Analyse des prédictions des modéles classiques

La Figure 97 montre la comparaison entre les résultats expérimentaux et la prédiction obtenue via
les modeles classiques d’interactions faible et forte pour deux matériaux ayant respectivement une
fraction faible et une fraction élevée en précipitation. Les données expérimentales ont été obtenue
par Raynor et al. [4] et Reppich et al. [19], [20]. Les courbes ont été tracées par Galindo-Nava et al.
[9] et une constante de 100 MPa/f/? a été ajoutée aux prédictions pour prendre en compte
d'autres effets de durcissement (notamment l'influence de la taille de grains et des éléments en
solution solide). Dans la Figure 97 (a) une bonne approximation des résultats expérimentaux par les
deux modeéles est évidente. Au contraire, sur la Figure 97 (b) on observe que, pour les fractions
volumiques ¢levées, le modele d’interaction faible n'est pas en mesure de produire une bonne
prédiction. Le deuxieme probleme des modéles classiques est qu'il n'y a pas de transition continue
entre les deux types de comportement, ce qui conduit a des prédictions incohérentes dans la zone
de transition. L'écart entre les prédictions et les résultats expérimentaux est accentué dans le cas de
fractions de précipitation élevées et d’une distribution multimodale. En particulier, il faut remarquer
que les précipités ¥’ tertiaires ont généralement des dimensions contenues dans la zone de
transition. Cette plage de taille contient la valeur maximale de durcissement atteignable. En outre,
les zones a proximité du maximum sont caractérisées par des fortes variations de la cission critique
avec la taille. Enfin, la caractérisation des précipités de petite taille est tres délicate, ce qui rend plus
compliquée la phase d’identification des modeles en s’appuyant sur les mesures expérimentales.

Pour ces raisons, l'analyse des résultats dans cette plage est cruciale.
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Figure 97 : Application des modeles de couplage faible et fort a denxc alliages ayant respectivement une faible fraction
volumique (a) et une fraction volumique élevée (b) de précipités ; comparaison avec les résultats expérimentanx [9].

5.1.1.3 Modéle de Galindo-Nava

Comme vu précédemment, les modeles classiques ont des limitations liées aux hypotheses qui sont

ala base de leurs formulations. Galindo-Nava et al. ont donc développé un modele pour surmonter

ces dernieres. Les principales limites identifiées sont [9] :

Absence d'analyse détaillée dans la zone de transition entre couplage de type faible et fort.

Effet de durcissement négatif prédit par le modéle de couplage faible pour les précipités de
petite taille.

Hypothese d'interaction entre les dislocations et des précipités considérés ponctuels, ce qui
n'est acceptable que pour des fractions volumiques faibles.

Surestimation de la contrainte critique par le modele de couplage fort dans la zone de
transition, surtout pour des fractions de précipités élevées

Impossibilité de prendre en compte des distributions multimodales de précipitation

La mode¢le de Galindo-Nava et al. [9] a été développé dans le but de surmonter toutes ces limites

et de proposer une formulation unifiée adaptée a des microstructures multimodales. Les détails de

la formulation seront donc présentés dans la suite.

5.1.1.3.1 Formulation du modéle unimodal

La premiére limite des mode¢les classiques a surmonter est la description du comportement dans la

plage de transition. Par définition cette valeur maximale de contrainte critique est obtenue lorsque
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la courbure de la dislocation est annulée (passage a l'interaction de type fort). Brown et Ham [11]

ont observé que cela se produit quand :

Ten = Yapo? Equation 5.26

De plus, Nembach et al. [21] ont observé que la force maximale exercée par le précipité est obtenue
lorsque la taille des particules permet d’empécher la premiere dislocation de franchir completement
la moitié de la particule. Ceci est obtenu si la tension de la ligne de dislocation est égale a la moitié
de la force de répulsion des particules. On peut donc obtenir I'Equation 5.27 a partir de laquelle il
est possible de dériver une valeur critique pour le rayon des particules, qui identifie le passage entre

les configurations de couplage faible et fort.

1
— 2 ,
YappT = 2 Gb Egquation 5.27
_ Gb?
m = 2Y g Eqﬂdﬂon 5.28

Le probleme des valeurs de contraintes négatives prédites par le modéle de cisaillement par
dislocations faiblement couplées est généré par 'hypothese que la premicre dislocation a déja
traversé un certain nombre de lignes de précipités. Comme le montre le schéma de la Figure 89,
dans ce cas plusieurs rangées de précipités (qui doivent étre traversées par la seconde dislocation)
sont déja compléetement coupées par le passage de la premicere. 11 faut donc prendre en compte un
effet d'épinglage sur la deuxieme dislocation donnée par la présence de la paroi d’antiphase.
Cependant, il faut noter qu'un schéma de ce type ne représente pas la réalité expérimentale du
cisaillement critique pour une taille de précipités donnée, mais plutot a un niveau de contrainte plus
élevé qui a permis a la premicere dislocation de traverser un certain nombre de rangées de précipités
[9]. Pour cette raison, un schéma illustratif modifié est proposé pour l'interaction de type faible
(Figure 98(a)). Dans ce cas il n'y a pas de lignes de particules déja coupées entre les deux dislocations

et donc, dans les équations d'équilibre, le terme relatif a I'épinglage de la deuxiéme dislocation

donné par I'énergie de la paroi d’antiphase est nul.
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Figure 98: Représentation des différents mécanismes de couplage activés pendant Uinteraction de type cisaillement entre
précipités et dislocations : (a) couplage de type faible ; (b) couplage intermédiaire introduit par Galindo-Nava; (c) couplage de
type fort ; (d) schématisation géometrique d'un précipité partiellement cisaillé [9).

Comme une valeur de référence r, du rayon des précipités a été déterminée, il est possible de
calculer la longueur de la premiere dislocation contenue dans le précipité (1) au moment de la
transition. En regardant la Figure 98 (d) et en utilisant de simples équations géométriques [10], on
trouve que si = 13, (couplage fort) :

I, =2(r% = (r —r,)?%)1/? .

1 ( ( m)") Equation 5.29
Concernant le cas du couplage faible on a tout simplement l; = 2r comme déja montré dans le
schéma de référence. Il est donc possible d'imposer une transition progressive entre le modele
faible et le modéle fort, en prenant :

_ 2r L if r <, (paires faiblement couplées) Equation 5.30
T2 - - )2z if T =1y, (paires fortement couplées) '

Pour corriger I'erreur obtenue par l'hypothese des particules ponctuelles, il est nécessaire de
modifier la valeur de la distance moyenne entre les précipités, en tenant compte de la taille des
précipités eux-mémes. Dans le cas de 'interaction de type faible, la premiere dislocation est courbée
afin de générer une tension de ligne de maniere a couper le précipité. La distance moyenne entre
les particules qui sont franchies est donnée par 'espacement de Friedel [22] :

Ten
n=(—)
YapBT

1
2 Egunation 5.31
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Dans le cas d'interactions de type fortes, la premiere dislocation est pratiquement droite (¢ =~
180°). Ainsi, la distance moyenne entre les particules est obtenue en soustrayant simplement la
longueur de la dislocation pénétrée dans les précipités (1)) de la distance entre les précipités
ponctuels ordonnés dans un réseau carré (L) [23]. 1l a également été observé qu'il existe un type
d'interaction intermédiaire appelé couplage de type moyen représenté schématiquement sur la
Figure 98 (b). Pour prendre en compte la variation de la distance inter-précipités une formulation

adaptée a été intégrée au modcle :

T
A; = max(44,L —[;) = max (

) L,L - ll
YapBT

Equation 5.32

Galindo-Nava et al. aboutissent alors a la formulation finale unique suivante, valide quelle que soit
la taille de la particule et le type d’interaction de cisaillement correspondante (couplage faible, fort

ou intermédiaire) :

_ Yareli
2b(A; + 21) Egunation 5.33

Tp
Ce modele unifié permet d'évaluer la valeur critique de la contrainte de cisaillement pour toutes les

familles concernées par le mécanisme de franchissement par cisaillement.

Il a été mis en évidence précédemment que la valeur maximale de la contrainte de cisaillement
critique se trouve en correspondance de la zone de transition. Les graphiques dans la Figure 99
montrent les résultats obtenus par Galindo-Nava et al. grace a l'application de leur modele. Comme
dans le cas de la Figure 97, les prédictions sont comparées aux mesures expérimentales obtenues
par Raynor et al. [4] et Reppich et al. [19], [20] sur différents alliages. Dans les graphiques des Figure
99 (a) et (c) I'apport de la nouvelle formulation est clair. En particulier, en comparant la Figure 97
(b) et la Figure 99 (c) il est possible de remarquer que cette nouvelle formulation rend compte de
facon plus précise de I’évolution de la cission critique mesurée expérimentalement, en particulier
dans la zone de transition. Par contre, en comparant la Figure 97 (a) et la Figure 99 (b) on observe
que le nouveau modéle est moins efficace pour les faibles fractions volumiques de précipités.
L’amélioration de la description est donc clairement observée seulement dans le cas de fractions

volumiques de précipitation élevées. Il est rappelé ici que généralement, dans le cas des superalliages
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optimisés pour les applications a haute température, les fractions de précipitation sont relativement

élevées (f > 25%)).

Figure 99: Application du modelé unifié de Galindo-Nava a différents alliages et comparaisons avec les résultats
expérimentaux: |9).
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5.1.1.3.2 Prise en compte de la distribution de taille de précipités

La formulation unimodale précédente prend en compte seulement l'influence de la taille moyenne
de la famille de précipités considérée. Il est évident que, dans une microstructure réelle, des
précipités de tailles différentes sont présents. Généralement, la caractérisation des microstructures
permet d’obtenir les lois statistiques qui décrivent bien la distribution des tailles des précipités d’une
famille autour d’une taille moyenne. L’influence de la distribution de taille peut étre prise en compte
dans la modélisation. En notant p la distribution statistique représentative d’une certaine famille et

en supposant que p soit une fonction continue, il est possible d’écrire :

Toro

l
T, = f Yaprel1 dr

2b(A; + 21) p Equation 5.34

3Gb

T = _ dT' 4
oro 2L p Egquation 5.35

Tc

L’Equation 5.34 et I’Equation 5.35 représentent respectivement les modéles de Galindo-Nava et

d’Orowan modifiés afin de prendre en compte I'influence de la distribution de taille.

5.1.1.3.3 Formulation du modé¢le multimodal

Pour décrire le comportement des superalliages ¥ /¥’ industriels dont la microstructure de
précipitation multimodale se compose classiquement de plusieurs familles (¥’ primaires,
secondaires et tertiaires), Galindo-Nava et al. ont proposé une extension de la formulation

unimodale unifiée présentée précédemment.

Dans le cas le plus général, la fonction de la distribution p de la taille de I'ensemble des précipités

s’écrit comme la somme pondérée des fonctions de distribution p; de chaque famille de précipités :

=W, +w +w 2
p pPp sPs tPe Equation 5.36

Les poids w; représentent le nombre de particules normalisé pour les trois différentes familles de

précipités et s’écrivent :

=
Il
=z| =

, LE{p,s,t} Eqmz‘z’oﬁ 537
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Avec Nj le nombre de précipités dans la famille i € {p, s, t} et N le nombre total de précipités
(N = N, + N5 + Np). On a, de plus, la relation suivante entre le nombre de particules N; et la
fraction volumique d’une famille :

fi
Ny= |
l 7'[fO r2p;dr Egunation 5.38

Galindo-Nava et al. expriment enfin la contribution de la précipitation sur la cission résolue critique
d’un monocristal comme la somme des deux termes suivants ( décrivant respectivement la

contribution du franchissement par cisaillement et par contournement d’Orowan) :

Toro
_ Yarl
= f 25 (A, + 2r) WePp T WsPs T wipy) dr Equation 5.39
f 3Gb( + + d
T = — (W w. w. r ,
oro 2L pPp sPs tPe) Egnation 5.40
Toro

5.1.1.3.4 Formulation simplifi¢e
Galindo-Nava et al. proposent enfin une formulation multimodale unifiée simplifiée ne prenant en
compte que le rayon moyen 7; de chaque famille. Celle-ci est obtenue a partir de la formulation

générale en considérant :

 =6(r —; .
Pt ( ) Egnation 5.41
ot 8(t) désigne la fonction de Dirac. Ainsi, 'Equation 5.38 devient :
_ fi _ fi
Ni - 3 - 2 .
I8 fo r2pdr T Eguation 5.42

Conduisant a 'expression suivante pour les poids w; de la distribution :
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fi

2
L B
l f_P & E Eqmz‘im 543
2 + 2 + 2
Tt

2

De plus, en supposant 1 <753 <7, ett, > T, on obtient :

3 1
T = YapB w 1w 1 )
Po2b \ U A+ 2r “AL + 21, Eguation 5.44

3Gb

Toro = Wp T Equnation 5.45
b

La contribution totale des précipités a la cission critique résolue est donnée par la somme des deux
contributions (Tpy = Tp + Tpro). La formulation qui vient d'étre trouvée met en évidence
que la cission résolue critique d’une microstructure multimodale n’est pas une simple
somme de la contribution de chaque famille considérée unimodale. En particulier, la
présence des poids w; dans ’'Equation 5.44 et 'Equation 5.45 permet de pondérer la somme en
fonction des caractéristiques des familles présentes (notamment leurs fractions volumiques f; et

leurs tailles moyennes ;).

Le modc¢le de Galindo-Nava [9] constitue une des formulations les plus avancées qui permet de
décrire de manicre continue les deux mécanismes de cisaillement des précipités (faiblement et
fortement couplé) pour des microstructures multimodales. Pour cette raison, ce modele a été utilisé
pour la prédiction du comportement de ’AD730™ dans le cadre de ce travail de thése. Il est rappelé
ici que les données expérimentales sur monocristaux sont cruciales pour la calibration et la
validation du modele, les essais étant spécialement concus a cet effet. Pour cette raison, dans la
premicere phase, les mode¢les de prédiction de I'influence des précipités ont été appliques seulement
aux essais sur monograins. Le mode¢le original de Galindo-Nava a été initialement utilisé. Ensuite,
une version modifiée du mode¢le est proposée afin d’améliorer les prédictions obtenues. Enfin, une
comparaison entre les résultats obtenus avec les deux modeéles est proposée, ainsi qu’une étude
détaillée de la version modifiée. Les mesures expérimentales des caractéristiques microstructurales

seront utilisées dans ce chapitre pour la validation des différents modeles utilisés.
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5.1.1.4 Prise en compte d’effets additionnels

Le modéle de Galindo-Nava représente une formulation de référence trés compléte pour la
prédiction de Iinfluence de la précipitation sur la cission critique résolue. Cependant, il y a des
effets supplémentaires qui peuvent étre pris en compte pour obtenir une formulation plus réaliste.
Par exemple, Fang et al. [24] ont observé que la position du précipité par rapport au plan de
glissement peut modifier le type d’interaction instaurée. Le schéma en Figure 100 permet de clarifier
cet effet. La Figure 100 (b) représente un précipité sphérique de taille 7 > 7. Dans un mod¢le
comme celui de Galindo-Nava un précipité de ce type activerait le mécanisme de contournement
d’Orowan. En revanche, la Figure 100 (a) montre que suivant la position relative entre précipité et
plan de glissement, au moment du franchissement, une dislocation “voit” une taille effective
différente par rapport a celle réelle (r). En conséquence, un mécanisme différent est activé en
fonction de la taille effective franchie. Fang et al. [24] ont proposé une formulation permettant
d’introduire cet effet via la probabilité d’interaction d’une dislocation avec une des zones du
précipité. Cette formulation permet donc d’introduire une correction liée a la stéréologie au modele

de Galindo-Nava.

{a) (b)

Weak Dislocation el
.’1-'.".'?.'.!.'.1_' _._

Figure 100 : Types d’interactions pour un précipité de taille v > 1. (a) Schématisation de la position du plan de
glissement des dislocations par rapport an centre du précipité sphérique. (b) Séparation du précipité en trois ones
activant des mécanismes différents : cisaillement par paires faiblement couplés (BC) ; cisaillement par paires
Sortement couplés (AB) ; contournement d’Orowan (OA).

Une des évolutions majeures du modele de Galindo-Nava, par rapport aux formulations classiques,
est la possibilité de prendre en compte des distributions multimodales. Cependant, en analysant
I’Equation 5.39, il est possible de remarquer que dans ce modele un précipité appartenant a une
certaine famille interagit seulement avec les précipités de la méme famille. Dans une microstructure
réelle, des interactions “mixtes” sont généralement observées. Ce point sera développé et analysé

ultérieurement. Enfin, il est rappelé ici que la limite d’élasticité varie avec la température. La
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connaissance de I’évolution avec la température des parametres matériaux et des caractéristiques

microstructurales peut permettre d’inclure la sensibilité a la température dans le modele.

5.1.2 Autres contributions au durcissement
La limite d’élasticité macroscopique d’un polycristal peut étre vue comme la somme des trois
contributions, correspondant au durcissement par solution solide, a effet de la taille de grain et au

durcissement par précipitation :

Oy = 055 + 04 + Opy

Equation 5.46

Plusieurs travaux [9], [25]—[27] ont confirmé que généralement, la contribution principale a la limite
d’élasticité du matériau est celle des précipités. La Figure 101 montre les résultats des travaux de
Tan et al. [27] sur la prévision de la limite d’élasticité pour trois superalliages base nickel élaborés
par métallurgie des poudres. Les microstructures, relatives a la Figure 101 sont caractérisées par
des tailles moyennes de grains tres faibles (d < 10um). Pour ces trois microstructures la source

principale de durcissement reste la précipitation.

1400
= Experimental yield strength
1200 - - A at room temperature
1000 Strength dirived from:
o
= BO00} Solid solution of y
£ ! b : Grain boundary
2 go0} : : Precipitation
§ .
400 |
200 |
0

[ | c-3 C-5

Figure 101 : Contribution des différents mécanismes an durcissement de trois alliages a température ambiante

[27].
Les modecles exposés dans ce chapitre permettent de calculer séparément les contributions
indiquées dans I’Equation 5.46. Jusqu’a présent, seuls les modéles relatifs a la précipitation ont été
présentés. Il est important de remarquer que I’Equation 5.46 est écrite a une échelle macroscopique,
i.e. celle du polycristal (0, réprésentant la contribution des précipités sur sa limite d’€lasticité),
alors que les mode¢les relatifs a la précipitation se place a une échelle microscopique (i.e. celle du
monograin) et permettent de calculer la contribution du durcissement par précipitation sur sa

cission résolue critique (Tpy). Une transition d’échelle est donc nécessaire pour pouvoir prédire les
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propriétés macroscopiques du matériau. Classiquement, et en particulier dans le modele de
Galindo-Nava, ce point est géré via un facteur de Taylor (M = 3) pour le cas des polycristaux non

texturés [28].

Opr = MT,, Equation 5.47
Sauzay [29], au cours de ses ¢tudes sur du Nickel pur, a pu mettre en évidence I'existence d’'un
facteur de Schmid effectif Uerr = 0.41. Cette valeur a été confirmée au cours de notre étude via
les simulations en champs complets sur de volumes élémentaires représentatifs (VER)
polycristallins, celles-ci seront décrites au chapitre 6. Le facteur de Schmid effectif est donc plus
adapté aux applications de notre étude et sera utilisé dans la suite pour relier les valeurs des
contributions a la limite d’élasticité macroscopique aux contributions correspondantes a la cission

résolue critique.

Opr =T pr/ Hefs Equation 5.48

5.1.2.1 Contribution des éléments en solution solide

Les modeles présents dans la littérature permettent d’évaluer I'incrément de la limite d’élasticité
macroscopique due a la solution solide. Labusch [30] a développé une théorie basée sur le fait que
les atomes en solution solide agissent comme des obstacles frictionnels pour I'avancement des
dislocations. La contribution finale est déterminée par les changements locaux de la maille
cristalline autour des éléments en solution. La théorie de Labusch permet d’évaluer I'incrément
dans un alliage binaire (un seul élément en solution solide). Gypen et Deruytterre [31], [32] ont
ensuite développé ultérieurement la formulation proposée par Labusch afin de prendre en compte
la présence de plusieurs solutés en méme temps. En outre, la formulation a été adaptée a des alliages

durcis par précipitation, afin de relayer le mouvement des dislocations seulement a la matrice y :

3 \2/3
_ _ 2., ,
gss = (1 f) (Z 'Bi xl) Equation 5.49

Le facteur (1 — f) permet de prendre en compte le fait que les dislocations sont mobiles dans la
matrice ¥. X; représente la fraction atomique du soluté i dans la matrice y. f5; est une constante
qui dépend du désaccord de maille et de la différence du module de cisaillement entre le nickel pur
et le soluté i. Fleischer [33] a développé une formulation qui permet d’estimer la valeur des

constantes f3; :
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Bi = %Gi(nlf + 165i)3/2 }fqmz‘z'm 5.50

n; = |77_z(|)5 Equation 5.51
n; + 0.
n; = % Eqmz‘i&ﬂ 5.52
Ni
a_ ..a )
6; = T Equation 5.53
TNi

Avec Gy; et 1y; respectivement module de cisaillement et rayon atomique du Nickel et G; et 1

module de cisaillement et rayon atomique du soluté i.

5.1.2.2 Contribution de Ia taille de grains
La derniere source principale de durcissement dans les superalliages base Nickel polycristallins a
prendre en compte est représentée par les joints de grains. Cet effet est pris en compte dans la
démarche de modélisation via un modele phénoménologique de type Hall-Petch. La loi de Hall-
Petch a été largement utilisée et validée pour les matériaux polycristallins [34] :

ky

g, = — ,
g \/H Equation 5.54

avec k,, constante de proportionnalité de Hall-Petch et d la taille moyenne des grains. Une premiére
identification de ce modé¢le sur les résultats des essais expérimentaux a déja été présentée dans le
chapitre 4. Dans la suite, une démarche d’identification plus précise sera proposée en exploitant les

outils de modélisation mis en place.

5.1.3 Données quantitatives pour ’applications des modeles a PAD730TM

L’application numérique des modeles présentés jusqu’ici nécessite la connaissance de certains
parametres physiques et microstructuraux. En outre, la connaissance de la variation de ces
parametres avec la température permet d’introduire, dans la chaine de modélisation, la sensibilité a
la température. Certains parametres physiques (Vapp, G,...) nécessitent des méthodes tres
spécifiques pour leur caractérisation. D’autres parametres microstructuraux, comme par exemple
la fraction volumique réelle, sont difficilement accessibles. Pour ces raisons, des données issues de
la littérature ont été utilisées dans notre étude afin d’alimenter les modeéles utilisés. Ces données,

ainsi que les détails de leur utilisation dans les modeles seront exposés dans la suite.
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5.1.3.1 Parameétres physiques des modéles de durcissement par précipitation

5.1.3.1.1 Energie de paroi d’antiphase

L’énergie de paroi d’antiphase Ypp est un parametre physique sensible a la température. Galindo-
Nava et al. [9] ont calculé la valeur de Y4pp a différentes températures pour le superalliages RR1000
en s’appuyant sur la méthode CALPHAD [35]. 1ls ont ensuite trouvé une fonction polynomiale de

degré 2 permettant d’approximer les points expérimentaux.

Yapp =028 —=7-107°T —3-1078T2 (J-m™2) Equation 5.55

L’allure trouvée a été ensuite validée en comparaison avec les observations effectuées par Kruml
et al. [30] sur I’évolution de y4pp avec la température. Cette fonction polynomiale a également été

utilisée par Galindo-Nava et al. pour I'U720Li, qui est un alliage trés proche de ’AD730™.

Une fonction polynomiale de degré 2 a donc été utilisée pour décrire 'évolution de I'énergie de
paroi d’antiphase dans PAD730™. Les coefficients de 'équation ont été ajustés en fonction des
mesures obtenues par Pettinari et al. [37] sur PAD730™ et a 'aide de la procédure de modélisation

qui sera détaillée dans la suite.

5.1.3.1.2 Module de cisaillement

Beaucoup d’études dans la littérature [38]—[43] ont analysé I’évolution des caractéristiques élastiques
des superalliages avec la température. Généralement, une fonction analytique polynomiale de degré
2 est utilisée pour la description de I’évolution de ces parametres. En particulier, le module de
cisaillement des superalliages diminue avec la température. Cette réduction est généralement faible
[10]. Dans ce cas aussi, Galindo-Nava et al. [9] ont calculé la valeur du module de cisaillement G a
différentes températures pour l'alliage RR1000. Ils ont ensuite proposé une fonction polynomiale
de degré 2 pour décrire de maniere analytique I’évolution trouvée. Cette évolution a été utilisée

pour PPAD730™, Les coefficients de I’équation ont été ajustés en fonction des mesures effectuées

par Devaux et al. [44] sur PAD730™:

G=952-9-10"*-1.9-10"°T2 (GPa) Equation 5.56

5.1.3.2 Fraction volumique des précipités

La fraction volumique de précipitation dans ’AD730"™ diminue avec la température a cause d’une

dissolution progressive des précipités. Devaux et al. [44] ont caractérisé cette évolution dans une
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large plage de températures (Figure 102). Il est possible de remarquer que la fraction volumique
totale de précipitation reste relativement stable jusqu’a des températures supérieures a la

température maximale d’utilisation visée TAD730™ (environ 700°C).

Figure 102 : Evolution de la fraction volumigue de précipités y' pour 'AD730TM en fonction de la température
[44].

Une formulation exponentielle est proposée pour décrire 'évolution de la fraction de précipitation

montrée en Figure 102 :

f= a'el'T + 'ed'T Eqmzz‘z'on 557

avece

a =-124x10"°
b' = 0.0075
¢ =041
d= —745%107°
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En utilisant I’'Equation 5.57, il est possible de calculer les fractions volumiques de précipitation
théoriques aux trois températures investiguées dans notre étude (20°C, 500°C et 700°C) (Tableau

15)

Tablean 15 : Fraction volumique de précipitation théorigue a 20°C, 500°C et 700°C obtenue via le modele
analytique issu des données de la littérature [44].

Température 20°C 500°C 700°C
f 0.401 0.383 0.363
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5.2 Durcissement dans les alliages monogranulaires

Le modcle de Galindo-Nava et les données matériau son appliqués aux monograins étudiés aux
chapitres 3 et 4. Apres un rappel des données expérimentales et des parametres du modele de
Galindo-Nava, la comparaison des résultats et leur analyse conduira a proposer une formulation

modifiée.

Lutilisation de fonctions analytiques pour décrire I’évolution des parametres matériau permet
d’intégrer facilement I'influence de la température dans la démarche de modélisation. Cependant,
il est important de noter que, dans le cadre de cette é¢tude, une démarche de modélisation simplifi¢e
est proposée. Dans le chapitre 2, il a été montré que I’évolution de la limite d’élasticité dans les
superalliages base nickel est complexe. Pour des fractions volumiques de précipitation autour de
40% (comme pour PAD730™) une faible réduction de la limite d’élasticité est observée, suivie
d’une augmentation en fonction de la température. Cette allure est complexe et vient de différents
mécanismes (i.e. 'évolution des contraintes internes) qui ne peuvent pas étre décrites avec un

mode¢le analytique simple.

Dans le chapitre 4, il a été vu que la majorité des échantillons monogranulaires ont été testés a
700°C. Seulement trois échantillons ont été testés aussi a 20°C (SX-eau/air/lr) ce qui rend
impossible I'utilisation de ces données pour la calibration des lois en température. Cependant les
essals sur polycristaux ont été effectués a trois températures pour tous les échantillons. Pour cette
raison, les essais sur monograins seront utilisés pour calibrer le modele de prédiction de I'influence
des précipités seulement a 700°C. Les résultats sur polycristaux seront ensuite utilisés pour

compléter la démarche d’identification du modele en incluant la dépendance a la température.

5.2.1 Rappel des résultats expérimentaux

Le Tableau 16 permet de rappeler les résultats en termes de cission résolue critique (CRSS) des
essais de traction sur monograins (Chapitre 4) et résume aussi les caractéristiques microstructurales
aux différentes températures. Pour les microstructures SX-eau/air/lr, seules les caractéristiques des

précipités secondaires (bien caractérisés dans le chapitre 3) ont été reportées.

Les fractions volumiques ont été calculées a partir des mesures effectuées dans le chapitre 3 en les
ajustant a 'aide de I’Equation 5.57. fm étant la fraction totale mesurée et f, . la fraction effective a
une température T fixée calculée avec I’Equation 5.57, un facteur de proportionnalité x peut étre
calculé comme x = fe../frn. Ensuite, a partir du facteur X, il est possible de calculer la fraction
volumique effective de la famille i comme f; = X f; (avec fp,, fraction de précipitation de la famille

1 mesurée).
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Pour rappel, les poids w; sont calculés avec la formule suivante :

w; = — Eguation 5.58

Tablean 16 : Valeurs de la CRSS mesurées pour les miicrostructures monogranulaires et caractéristiques de lenr
microstructure de précipitation (f; : fraction volumique, 1; : rayon équivalent moyen, W; : coefficient de pondération

de la famille de précipités i).

CRSS Caractéristiques
Température Caractéristiques yp;
Microstructure Mesutrée Y
0
(MPa) fs s (nm) | wg fi re(nm) | w
0.112 150 ] 0.008
SX-GG 700 427 0.045 | 125 | 0.467
0.203 25 0.525
SX-40 700 266 0.353 80 0.087 | 0.011 4.5 0.913
$X-100 700 299 0.353 40 0.153 | 0.010 3 0.847
$X-300 700 317 0.363 | 17.5 1 - - 0
20 342 0.401 | 59.5 1 - - 0
SX-1r
700 324 0.363 | 59.5 1 - - 0
20 355 0.401 31 1 - - 0
SX-air
700 346 0.363 31 1 - - 0
20 372 0.401 9 1 - - 0
SX-eau
700 355 0.363 9 1 - - 0

5.2.2 Contribution des éléments en solution solide

ILa modélisation de la contribution du durcissement par solution solide n’étant pas un but principal
au cours de cette étude, mais étant nécessaire pour isoler 'effet de la précipitation, celle-ci a été
décrite avec un modele simple. La formulation choisie est celle de Gypen et Deruytterre [31], [32]
qui s’exprime en terme de limite d’élasticité macroscopique du polycristal 0gg a convertir, par
transition d’échelle, en cission résolue critique du monocristal Tgg. Cette transition d’échelle, dont
la description compléte sera faite au chapitre 6, est effectuée a I'aide du facteur de Schmid effectif
Uesr présenté précédemment (cf. § 5.1.2 Equation 5.48). Pour rappel, la formulation de Gypen et

Deruytterre est la suivante [31], [32] :

N W

2/3 /
oss =1 —=f) (Z 'Bi xi> Egnation 5.59
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Il est donc nécessaire de calculer les valeurs de f5; et x; pour chaque élément en solution. Les valeurs
de x; poposées par Galindo-Nava et al. ont été calculés a 'aide de Thermocalc. Les valeurs de f5;
ont été calculées a partir des données proposées par Lide [45]. Les valeurs du module de
cisaillement du Nickel pur et son rayon atomique adoptés sont respectivement : Gy; = 80 GPa et
r; = 0.117 nm. En regardant I'Equation 5.50, il est possible de remarquer que &; posséde une
influence plus marquée sur la limite d’élasticité par rapport a ;. Pour cette raison, un durcissement
plus élevé est prédit pour des éléments comme le Mo, Nb, Ti, W alors qu’un effet plus faible est

apporté par des éléments comme Al, Co et Cr [9].

Cette formulation a déja été utilisée par Galindo-Nava et al. [9] pour évaluer la valeur de oggg de
différents superalliages. En particulier, ils ont appliqué ce modéle a 'U720Li. La composition
chimique de cet alliage étant trés proche de celle de PAD730™, les mémes données ont été utilisées

pour estimer la valeur de ggs pour PAD730™.
Le

Tableau 17 résume les valeurs issues de 'étude de Galindo-Nava et al. des fractions atomiques (X;)
ainsi que des modules de cisaillement (G;) et des rayons atomiques (r{") pour 'U720Li. Les valeurs
de B; calculées sont aussi reportées dans le méme tableau.

Tablean 17 : Fraction atomique, G et v des éléments en solution solide dans I'Udimet 7201 ; estimation des
valenrs de i [9).

Udimet® 720Li Cr Co Mo W Al Ti
X; 0.3 0.21 0.02 0.003 | 0.005 | 0.002

G; (GPa) 115 75 126 161 26 44
ri(nm) 0.13 | 0.118 | 0.146 0.15 0.124 | 0.148
n'; 0.36 0.06 0.44 0.67 0.5 0.36

o; 0.11 | 0.008 0.25 0.28 0.06 0.26
Bi <MP2a> 375 10 1112 1417 212 1186

at3

La contribution de la solution solide a la limite d’élasticité macroscopique pour IPAD730™
(supposée similaire a celle de 'U720Li) est donc de agg = 130MPa a 700°C. A partir de la valeur

trouvée O et en utilisant le fateur de Schmid effectif (Uorr = 0.41), il est donc possible d’estimer
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directement la contribution des éléments en solution solide a la cission résolue critique Tgg =
Osstesr = 54.6 MPa. A partir de cette valeur il est possible d’isoler la contribution de la
précipitation dans les mesures effectuées pendant les essais de traction sur monograins (chapitre 4)
et résumées dans le Tableau 16. Les valeurs de T, calculées pour toutes les microstructures

monogranulaires sont résumées dans le Tableau 18 (7, = CRSS — 7).

Tablean 18 : Valenrs de la CRS'S mesurées pour les microstructures monogranulaires et de la contribution des

précipités.
Température | CRSS Mesurée Tp Mesurée
Microstructure
(°C) (MPa) (MPa)
SX-GG 700 427 372.4
SX-40 700 266 211.4
SX-100 700 299 2444
SX-300 700 317 262.4
20 342 287.4
SX-Ir
700 324 269.4
20 355 300.4
SX-air
700 346 291.4
20 372 317.4
SX-eau
700 355 300.4

5.2.3 Application du mode¢le de Galindo-Nava
5.2.3.1 Rappel de Ia formulation du modéle

La formulation de Galindo-Nava et al. [9] a été détaillée dans la partie initiale de ce chapitre. Pour

rappel, la formulation finale est présentée ci-dessous, pour N familles de précipités :

N

T, = W;T,. .

p Z Lh Eqguation 5.60
i=1
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avece :

Yapgli Gir<r

- Zb(Al + 2Ti) - ¢
pi 3Gb . Eguation 5.61

2L, si r>r,

Les Fquation 5.60 et 5.64 représentent une généralisation de Pécriture initiale proposée par
Galindo-Nava (Equation 5.44 et Equation 5.45) basée sur trois populations de précipités dont deux

cisaillées (secondaires et tertiaires) et une contournée (primaires).
La formulation des différents parametres qui interviennent est synthétisée dans le Tableau 19.

Tablean 19 : Formulation originelle du modele de Galindo-Nava et al. |9)].

Ten = Gb?
en = 2 Eqmzz‘zbn 5.62
2 ’
T = Gb Eqgnation 5.63
AS:
li=2r, (i <)
Equation 5.64
= (207 - G- (> )
L = 2n
: ﬁ i Egunation 5.65
Ten
Ai = i ‘ .
YapgTi Egunation 5.66
Ai = max (lli'Li - ll) fgq%dflbi’l 5.67
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w; = — Eguation 5.68

Les parameétres physiques utilisées pour la modélisation a 700°C sont résumés dans le Tableau 20.

Tablean 20 : Parametres physiques du modeéle a 700°C.

G (GPa) Yapg J-m™?) b (nm) f
763 0.2798 0.254 0.363

5.2.3.2 Résultats

La Figure 103 représente I'évolution de la cission critique due a la précipitation T, prédite par le
modele de Galindo-Nava dans le cas unimodal en fonction du rayon moyen des précipités. Les
différents domaines de la courbe correspondent aux mécanismes et configurations d’interactions

dislocations-précipités pris en compte dans le modele :

e (isaillement par paires faiblement couplées (si 7 < 13,)

e Cisaillement par paires “intermédiaires” (si 1, < 17 < 13))

e Cisaillement par paires fortement couplées (si1, <1 < 17)

e Contournement d’Orowan (si 7 > 1)
Les données relatives a D’échantillon SX-300, correspondant a la seule microstructure
monogranulaire réellement unimodale, ont été représentées sur le méme graphique (cf. aussi Figure
105 et Tableau 21). L’écart constaté est quasi-nul. Il faut remarquer qu’aucun parametre du modele
n’a été ajusté pour obtenir cet accord. De plus, on observe que le rayon moyen des précipités de la
microstructure SX-300 est tres proche du rayon caractéristique 1, pour lequel le durcissement par
précipitation (prédit pour une microstructure unimodale avec la méme fraction volumique de

précipitation) est maximale.
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Figure 103 : Evolution de la contribution des précipités a la cission critique résolue en fonction de lenr taille
moyenne dans le cas de distribution unimodale. Comparaison avec la mesure excpérimentale pour les microstructures

SX-300/ ean/ air/ Ir (T=700°C).

Pour les échantillons monogranulaires SX-lr/air/eau, les données expérimentales sur la cission
critique T, mesurée ont ét€ reportées dans la Figure 103 en fonction du rayon moyen des précipités
secondaires. Pour rappel, seule cette famille a pu étre correctement caractérisée bien qu’une famille
de petits tertiaires ait été détectée. Un écart compris entre 13% et 20% est constaté entre la cission
expérimentale et celle prédite par le modéle de Galindo-Nava “unimodal” basé sur le rayon moyen
des y;; mesuré (Tableau 21 et Figure 104). En outre, la Figure 104 montre que I’écart augmente
avec le rayon moyen des précipités car le modele prédit une décroissance plus forte de la cission
critique par rapport a celle mesurée. Le rayon moyen des précipités secondaires du monograin SX-
eau (~15 nm) est pratiquement égal au rayon de transition 7, ou la cission maximale est prédite

par le modele unimodal.
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Fioure 104 : Cissions résolues critiques T, dues a la précibitation : comparaison des valeurs mesurées et brédites
24 q p
par le modéle de Galindo-Nava unimodal pour les microstructures SX-ean/ air/ Ir unimodales (700°C).

La version multimodale du modéle de Galindo-Nava a ensuite été appliquée aux microstructures
SX-40 et SX-100 (présentant deux populations de précipités) et SX-GG (en comprenant trois). Les
résultats, reportés en Figure 105 et dans le Tableau 21, indiquent des écarts relatifs entre prédictions
et mesures atteignant 32.5% dans le cas du monograin SX-GG (pour lequel la multimodalité de la

microstructure est la plus prononcée).

HE Expérimental

350 A EEl Prédiction {Galindo-Nava)
300 A
250 A
200 A
150 A
100 A
50 1
0 -

SX-GG SX-40 5X-100 5X-300
Microstructure

7, (MPa)

Figure 105 : Cissions résolues critiques Ty dues a la précipitation : comparaison des valenrs mesnrées et prédites
par le modéle de Galindo-Nava unimodal pour les microstructures monogranulaires orientées [100] (I'=700°C).
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Tablean 21 : Comparaison entre la contribution des précipités a la cission résolue critique mesurée et prédite par le
modele de Galindo-Nava pour les miicrostructures monogranulaires a 700°C.

Ty Mesurée Tp Prédite Etreur
Microstructure

(MPa) (MPa) (%)

SX-GG 372.4 251.2 32.5
SX-40 2114 195.4 7.6
SX-100 244 .4 182.5 24.1
SX-300 262.4 258.1 1.6
SX-1r 269.4 190.9 29.1
SX-air 291.4 232.7 20.1
SX-eau 300.4 261.7 12.9

5.2.3.3 Discussion

5.2.3.3.1 Ecarts constatés

Le Tableau 21 montre que la prédiction obtenue pour la seule microstructure unimodale (SX-300)
est tres bonne. [’écart entre la valeur de T, mesurée et celle prédite par le modele de Galindo-Nava
est quasi-nul. Il est évident qu’un seul essai n’est pas suffisant pour juger de la capacité de prédiction
du modeéle pour ces types de microstructures. Il serait donc nécessaire d’effectuer d’autres essais

sur des microstructures unimodales afin de confirmer cette trés bonne capacité de prédiction.

Dans les autres cas, les écarts constatés sont plus importants. Pour les microstructures SX-
eau/aitr/lr, il a été vu précédemment (chapitre 3) que la population de précipités tertiaires n’a pas
pu étre quantifiée correctement, mais elle a été détectée. Le fait de s’appuyer sur des distributions
unimodales induit certainement une erreur de prédiction. Des nouvelles observations devraient étre
effectuées pour pouvoir saffranchir de cette erreur. Cependant, les microstructures SX-
40/100/GG ont été mieux caractérisées en pouvant quantifier aussi les distributions des plus petits
précipités tertiaires. Malgré la meilleure caractérisation de la distribution de précipitation, les écarts
constatés pour ces microstructures restent tres élevés. Ces résultats posent aussi des questions sur

les limites du modele, en particulier dans sa version multimodale.

En conclusion, dans la majorité des cas étudiés, le modéle de Galindo-Nava ne donne pas des
prédictions précises des valeurs de 7). Nous proposons dans la suite de discuter des limites de la
formulation actuelle du modéle, ce qui permettra au paragraphe 5.2.4 d’en proposer une version

modifiée.
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5.2.3.3.2 Analyse des limites du mod¢le de Galindo-Nava
Dans le cas multimodal, la valeur finale de ), calculée consiste en la somme des contributions des

différentes familles pondérée avec des poids w; :
n
Ty, = Z W;Ty. . .
LY. e Egqunation 5.69
i=1

la valeur de Tp, dans "’Equation 5.69 représente la contribution de la i -¢me famille via un des trois
mécanismes de cisaillement activé en fonction de sa taille moyenne. I1 a été démontré

précédemment que le poids w; représente le rapport entre le nombre de précipités de la i-eme
. L e, Nj .o ,
famille et le nombre total de précipités (Wl- = El ) En termes statistiques, W; représente donc la

probabilité pour une dislocation de rencontrer un précipité de la i-eme famille. En conclusion, la i
-eme contribution est pondérée par la statistique. La premicre limite du modele de Galindo-Nava
est liée au fait que chaque terme Tp, prend en compte linteraction d’un précipité de taille 73 (rayon
moyen de la i-¢éme famille) avec un deuxi¢me précipité de la méme taille. La formulation ne prend
donc pas en compte linteraction entre précipités de familles différentes. La contribution d’une
famille est calculée comme si cette famille était isolée, puis elle est pondérée avec w;. L'introduction

d’interactions mixtes dans la formulation pourrait aider a obtenir des résultats plus réalistes.

De plus, dans la formulation multimodale du mod¢le de Galindo-Nava présentée via I’Equation
5.69, une distance inter-précipités L; différente est calculée pour chaque famille (Equation 5.65).
Comme représenté sur la Figure 1006, la distance interprécipités L peut étre vue comme la somme
des deux rayons des deux précipités en interaction et de la distance d entre les bords des deux
précipités. Dans le modéle de Galindo-Nava, L est calculée en fonction d’un rayon moyen ; il est
donc impossible dutiliser la fomulation présentée dans I'Equation 5.65, n’ayant pas explicitement
les deux rayons dans la formule. De plus, la distance d n’est pas explicitée dans ’'Equation 5.65.
Dans le cas multimodal, il semble plus raisonnable de considérer une seule et méme distance d

pour toutes les populations.
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Figure 107 : Décomposition schématique de la distance inter précipités L (centre-centre).

Dans le paragraphe 5.1.1.4, il a été évoqué que Fang et al. [24] ont développé une formulation pour
la prise en compte de la position du précipité par rapport au plan de glissement. Il faut remarquer
ici que cette correction est utile dans le cas ou la distribution réelle de la taille des précipités est
connue. La caractérisation des distributions a partir de coupes 2D, sans corrections spécifiques, est
affectée par les effets de stéréologie. Ces distributions contiennent donc implicitement l'influence
de la position des précipités par rapport au plan d’observation (supposé statistiquement
représentatif d’un plan de glissement). Pour cette raison, I'inclusion de I'influence de distributions
issues d’observations MEB-FEG et non corrigées (comme les distributions obtenues dans notre
¢tude) permet de prendre en compte en méme temps I'influence de la distribution en taille et de la

stéréologie.

5.2.4 Vers un nouveau modéle de durcissement par précipitation

Le paragraphe précédant a permis de mettre en évidence des possibilités de modifications de la
formulation originelle de Galindo-Nava afin d’essayer d’améliorer les prédictions. Dans la suite,
chaque mécanisme est analysé dans le détail et les modifications induites sont illustrées. Une

formulation finale modifiée sera enfin proposée.

Tout d’abord, a partir de I’Equation 5.60 il est possible de remarquer que la valeur de cisaillement
T, prédite par le modele de Galindo-Nava est proportionnelle au rapport suivant :

l; Lo

-t Egunation 5.70

Ai + ZTi

I’Equation 5.70 indique le rapport entre la portion de dislocation qui cisaille les précipités [

(portion qui se trouve dans les précipités) et la longueur totale de la dislocation A + 27;. Cette

expression est utilisée dans la formulation de Galindo-Nava pour calculer la contribution d’une
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paire de précipités isolés (ensuite pondérée) représentatifs de leur famille. Le nouveau modele est
basé sur la généralisation de cette observation. En particulier, au lieu de nous intéresser a la
description d’une interaction isolée entre une dislocation et deux précipités, on décrira 'interaction
d’une dislocation avec une ligne entiere de précipités statistiquement représentative de la
microstructure étudiée (Figure 108). A partir du schéma de la Figure 108, il est possible de
distinguer la longueur cisaillée [;s (somme des traits rouges) et la longueur totale de la dislocation
l¢o¢- Dans notre cas, la contribution des précipités au durcissement sera proportionnelle au rapport
leis/lioe- Le calcul de ces deux longueurs sera effectué en prenant en compte toutes les interactions
possibles (entre la dislocation et deux précipités voisins dans la ligne) pondérées via la statistique.
En outre, suivant les observations effectuées dans le paragraphe précedent (5.2.3.3), des corrections

ultérieures seront proposées a la formulation d’origine de Galindo-Nava.

Figure 108 : Schématisation de l'interaction d’une dislocation avec une ligne de précipités statistiquement
représentative de la miicrostructure d'appartenance. Mise en évidence de la longuenr de dislocation cisaillant les
précipités (trails rouges).

5.2.4.1 Correction de Ia distance inter-précipités

La Figure 107 montre une représentation de la distance L et ses composantes. En considérant, a
titte d’exemple, le cas d’une microstructure bimodale, nous pouvons considérer deux tailles
moyennes 77 et 7 et deux fractions volumiques f; et f;. La fraction totale sera donc f = f; + f5.
II est 1égitime d’imaginer que la distance d entre les précipités est intermédiaire a celles obtenues
avec respectivement une premiére distribution unimodale caractérisée par 1; et fi,p et une
deuxieme caractérisée par fio¢ et 7. En faisant ’hypothése de distribution homogene des précipités
dans Iespace organisés dans un réseau carré, a 'aide de 'Equation 5.65 on peut donc trouver ces

deux distances L :

L 2T
= r
N

Egunation 5.71
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L 2T
= T
27 [3fror °

Equation 5.72

En utilisant la schématisation de la Figure 107, il est possible de calculer les deux distances dq et

dz:

d, =L, —2r ,
L L 1 Eguation 5.73

2 z z Equation 5.74
La distance dans la microstructure originale sera donc intermédiaire aux deux calculées dans les
Equation 5.73 et Equation 5.74. Tl a été décidé d’utiliser une distance moyenne pondérée en utilisant
les poids w; déja présentés dans ’Equation 5.68 :
d =wd; +w,d Vo
™ 27z Egnation 5.75
Les distances centre-centre (L) peuvent étre ré-écrites en utilisant d et toujours suivant le schéma
en Figure 107 :

Li=d+2rn Eqmz‘zbn 5.76

5.2.4.2 Introduction des interactions mixtes

La Figure 109 illustre les deux situations d’interactions mixtes (i.e. interactions entre précipités de
familles différentes) impliquant un mécanisme de cisaillement que nous proposons ici de prendre
en compte. Elles s’ajoutent aux mécanismes de cisaillement déja considérés par le modele de
Galindo-Nava et illustrées sur la Figure 98 (modifiée en conséquence pour décrire les 2 interactions

mixtes).
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Figure 109 : Schématisation des nonvelles interactions mixtes entre précipités de tailles differentes introduites dans
la formulation : (a) mécanisme de cisaillement par paires faiblemet couplées et intermediaire, (b) cisaillement par
paires fortement conplées.

Pour chaque interaction, le type de franchissement observé est celui qui demande une énergie plus
faible (et donc une cission résolue appliquée plus faible). Comme dans le cas du mod¢le d’origine
de Galindo-Nava et al., il y a un rayon critique qui permet de délimiter la plage de tailles franchies

par cisaillement et celle franchies par contournement 7.

Dans le cas du mécanisme de cisaillement, si la taille d’'un des deux précipités appartient a la plage
correspondante a un couplage faible ou intermédiaire, on suppose que le segment de dislocation
doit se coutber et que sa longueur est décrite par un espacement de Friedel A, ;5¢e. Dans ce cas,
Pespacement Ay jxte st considéré égal a la moyenne des deux espacements A4 (resp. 4,) pour deux
précipités de la famille 1 (resp. 2), i.e. Apixte = Amixte = 0.5(41 + 1), (Figure 109 a). Si la taille
des deux précipités correspond a un mécanisme de couplage fort, le segment de la dislocation
extérieur aux précipités est pratiquement droit et sa longueur Apixte est calculée, comme dans le
cas précédent, via la moyenne arithmétique (Apixee = 0.5(A1 + Ay) = 0.5(L; — 1) + 0.5(L, —
l;) . Concernant la longueur de dislocation interne aux précipités Lyiyte, dans le cas d’interactions
mixtes, elle correspond tout simplement a la somme des deux traits cisaillant les deux précipités
leis = Unixte = 0.5(ly + [3). Ces formules seront utilisées, de maniere analogue a la modélisation

classique (Fquation 5.70), pour le calcul du rapport lgis/lior.
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Enfin, si la taille des deux précipités appartient a la plage de tailles correspondante au
contournement d’Orowan (r > 1;), le mécanisme d’Orowan est activé. La contribution du
contournement d’Orowan est inversement proportionnelle a la distance L (Equation 5.45). Dans
le cas d’une interaction mixte de type contournement cette distance est calculée via la moyenne

arithmétique Lyixee = 0.5(Lq + Ly).

5.2.4.3 Prise en compte de Ia distribution de taille

L’introduction de l'influence de la distribution de taille permet d’obtenir un modele plus réaliste.
Dans le chapitre 3 i a été montré que la méthode développée pour la caractérisation des
microstructures a partir d’images MEB-FEG permet d’évaluer la distribution en termes de fonction
de densité de probabilité, ou probability density function (pdf) pour chaque famille mesurée. La Figure
110 montre un exemple d’une distribution normale d’une variable . Par définition la pdf (r)
permet d’obtenir la probabilité que la variable 7 soit comprise dans une certaine plage de valeurs.
Dong, dans le cas des distributions de taille, la pdf permet de trouver la probabilité quun précipité

de la famille étudiée et ayant une certaine taille soit présent dans la microstructure.

Figure 110 : Exemple d’une fonction de densité de probabilité relative a une distribution normale.
L’axe x en Figure 110 peut étre discrétisé dans un certain nombre de sous-parties de taille dr. La
probabilité qu’un précipité appartenant a la famille k soit de taille comprise entre 15 et 1541 = 1; +

dr est alors donnée par :

Tit1
pr; = f pdfy, (r)dr Eqmz‘z'mz 5.77
T

Avec pdfy la fonction de densité de probabilité de la taille de précipités de la famille k.
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En considérant deux familles (k et z), la probabilité quun précipité de la famille k et de taille
comprise entre 73 et 1341 soit en interaction avec un précipité de la famille z et de taille comprise

entre 7j et Tj4q est:

ri+1 Tj+1
prij = pripry = f pdfi (r)dr f pdf, (r) dr Equation 5.78
Tri Tj

I’Equation 5.78 est valide dans le cas d’interactions entre précipités appartenant a la méme famille
(k = z) ou a deux familles différentes (k # z) et aide a prendre en compte linfluence de la
distribution de précipitation sut les longueurs de dislocation cisaillant [ ;5 et totale l;o;. En effet,
les deux longueurs peuvent étre trouvées par la somme de la contribution de chaque interaction
possible dans la ligne de dislocation, pondérée par la probabilité que cette interaction soit présente

pr;; (Equation 5.78) :

n m
Zcis = Z Z prij (0-5lcisi + 0-5lcisj)

i=0 j=0 Egqnation 5.79
n m

i =ZZ 7 (0.5l5p. + 0.5, ,

ot L Prij(0Skor; tot;) Egunation 5.80
i=0 j=0

En conclusion, les valeurs trouvées dans P’Equation 5.79 et I'Equation 5.80 représentent des
longueurs équivalentes pour linteraction entre la famille z et la famille k, prenant en compte

I'influence de la distribution de taille de chaque famille.

5.2.4.4 Formulation modifiée

Pour simplifier lillustration de la formulation dans la suite, une microstructure modele avec une
distribution de précipitation bimodale sera considérée. On aura donc deux familles caractérisées
pat les tailles moyennes 17 et 7, et fractions volumiques f; et f,. Cependant, les formules

développées peuvent étre étendues a d’autres microstructures avec plusieurs familles.

Il a été vu que ’hypothese fondamentale de départ est la modélisation d’une ligne de précipités
entiére au lieu d’une schématisation par couple de précipités (Figure 108). Cette ligne se compose

d’un nombre de précipités Npy, suffisamment élevé afin d’étre statistiquement représentatif (w;

respectées). Il a été vu précédemment que les poids w; représentent le rapport entre le nombre de
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précipités de la i-éme famille (n;) et le nombre total de précipités. Dans la suite, I'interaction entre
deux précipités de la méme famille sera indiquée comme 1-1 et 2-2 respectivement pour la famille
1 et 2. De la méme facon, I'interaction entre les précipités de deux familles différentes sera indiquée
avec 1-2 (qui est équivalent a 2-1 par symétrie). De manicre analogue au mod¢le de Galindo-Nava

,

(Equation 5.61), la contribution du mécanisme de cisaillement est considérée proportionnelle au

YAPB |

rapportt lis/leor via un facteur

_ YaprB Leis

€S Eqguation 5.81
T, = q
p 2b ot

Une formulation prenant en compte les modifications proposées précédemment est donc

nécessaire pour I et lyop.

5.2.4.4.1 Interactions mixtes et distance inter-précipités

La longueur de dislocation qui cisaille les précipités sur toute la ligne (I;5) peut étre décomposée
en différentes contributions. Dans le cas d’'une interaction de type 1-1 ou 2-2, on aura la longueur
interne notée l; (Figure 98). Dans le cas d’une interaction mixte de type 1-2 ou 2-1, on aura [; =
0.5(li + lj) (Figure 109). D’un point de vue statistique, W; représente la probabilité d’avoir un
précipité de la famille i dans un certain point de la ligne de précipités statistiquement représentative.
La probabilité qu'un précipité de la famille j soit a c6té d’un précipité de la famille 1 est donné par
w;wj. En conclusion, si Njps représente le nombre total d’interactions sur toute la ligne de

précipités, la [ ;5 est égale a :

lCiS - Nint(lell + szlz + W1W2(0.5l1 + 0.512)
+ w,ow, (0.50, + 0.51;))

Equation 5.82

En regroupant les termes on obtient :

liot = Nint(W1zll + szlz + wyw, (L + 1)) F’qmiz’m 583

Avec une procédure identique et en s’appuyant sur les mémes schématisations, il est possible de
décomposer la longueur totale de la dislocation dans ses différentes composantes. On peut donc
écrire :
liot = Nine Wi (Ay + 211) + W3 (A + 213)
+ 2W1W2(0.5A1 + OSAZ + 1‘1 + rz)) ]‘qulélflbﬂ 584
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En regardant I'Equation 5.83 et ’'Equation 5.84 il est possible de remarquer que les termes
multipliés par w? représentent les portions de dislocations qui sont statistiquement impliquées dans
les interactions de type ii. De la méme maniere, les termes multipliés par w;w; représentent les

portions de dislocations statistiquement impliquées dans les interactions de type ij.

En combinant I’Equation 5.83 et I’Equation 5.84, on obtient :

leis wil, + w2l + 2wy w,(0.51; + 0.51,)
Lot  W2(AL +21y) + W2(Ay + 21) + 2wy wy(0.5A; + 0.5A, + 14 + 1) Egquation 5.85

En regardant I’Equation 5.85, il est possible de remarquer que pour une distribution unimodale
w; = 1;w, = 0), la formulation est bien équivalente a celle de Galindo-Nava et al. (Equation
5.60). Cependant, dans le cas de microstructures multimodales, l’Equation 5.85 permet de prendre

en compte l'influence des interactions mixtes i-j.

Pour compléter cette nouvelle formulation, il reste a introduire le mécanisme de contournement
d’Orowan. Il a été vu que si les deux précipités interagissant ont une taille comprise dans la plage
du mécanisme d’Orowan, le contournement est activé. Pour évaluer la contribution de ce
mécanisme 4 la cission critique totale, I'Equation 5.45 a été modifiée en suivant la méme

schématisation utilisée pour le cisaillement. Pour une microstructure bimodale on obtient :

,3Gb  3Gb 3Gb

Toro = Wi —— + w5 —+ 2ww = = ,
oro = "1of, " %2L, 2 2(0.5L, + 0.5L,) Equation 5.86

Enfin, la contribution totale des précipités a la cission résolue critique est obtenue via la somme
des deux contributions Tp, = Tyre + Tp. On remarque que les deux contributions présentes dans

la somme sont pondérées via les coefficients w; liés aux caractéristiques de précipitation.

LLa correction sur la distance inter-précipités peut étre intégrée simplement en utilisant 'Equation

5.76 pour calculer L dans les équations précédentes.

5.2.4.4.2 Influence de la distribution de taille
La formulation basée sur PEquation 5.85 représente une version simplifiée du modéle modifié ne
prenant en compte que la taille moyenne des familles de précipités. Cette formulation peut étre

¢tendue en incluant I'influence de la distribution de chaque famille. Toujours dans le cas d’une

microstructure bimodale, il y aura deux distributions différentes (pd fi(r);pdf, (r)) En utilisant
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PEquation 5.84 et ’'Equation 5.85, la formulation peut étre modifiée de maniére trés simple. En
effet, chaque longueur utilisée dans I’'Equation 5.85 est remplacée par la longueur équivalente

calculée en prenant en compte linfluence de la distribution (cf. Equation 5.84 et Equation 5.85) :

les _ wil; + wil, + 2wyw, (0.51; + 0.51,) Egquation 5.87

Ioe  W2(Aj £ 211) + W2(A, + 215) + 2w, wy (0.5A, + 05A, + 14 + 1)

5.2.4.4.3 Formulations finales
Les Equation 5.88 etEquation 5.89 représentent la version compléte du modéle modifié qui inclut
toutes les modifications proposées précédemment dans le cas d’une microstructure bimodale. En

généralisant la formulation pour 'application a une microstructure quelconque on obtient :

.= YaprB ZiZj Win(O'Sll/'l_\O'SII) E’qmz‘z’m 5.88
P2b 3%, wiwj(0.5A; + 05A, + 14 +13)
3Gb wWiw; Lo
Tore = Z z 5 S(L T ) Egnation 5.89
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Tableau 22 reprend la formulation de tous les parameétres utilisés dans le modele, en actualisant la

formulation de L; avec celle modifiée proposée.

Tablean 22 : Synthése des parameétres utilisés dans la formulation proposée pour la prédiction de la contribution

des précipités a la CRSS

Ten = Gb?
en = 2 Equation 5.90
2 ’
Ty = Gb Egquation 5.91
2Yapp
=2,  (rnsmm)
Equation 5.92
L= 207 - =)D > )
an Equation 5.93
d; = ﬁ r; — 21 quation 5.
dA = Z Widi )
; Eqgnation 5.94
Li=2r+d ,
i =2ntd Egunation 5.95
1= Ten L
L YapBTi Eq%dﬂbﬂ 5.96
Ai = max (;{i' Ll' - ll) E,qﬂclflbﬁ 5.97
Vil
2
T[ z, .
w; = 7 Equnation 5.98
5%
J
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5.2.5 Application du nouveau modé¢le
La nouvelle formulation a été utilisée pour prédire la cission critique T,, des microstructures déja

étudiées a I'aide du modele de Galindo-Nava. Les paramétres matériau ainsi que les caractéristiques

microstructurales sont inchangés par rapport a ceux utilisés dans le paragraphe 5.2.3.

5.2.5.1 Comparaison aux données expérimentales

La Figure 111 permet de comparer les prédictions du nouveau modele avec les mesures
expérimentales ainsi qu’avec les prédictions du modele de Galindo-Nava dans sa version d’origine.
Les barres en orange représentent les prédictions du nouveau modele dans sa version simplifiée
basée seulement sur les tailles moyennes des familles. Les barres en bleu représentent les
prédictions du modele complet prenant en compte les distributions de taille des différentes familles
via les valeurs d’écart-type des distributions en taille identifiées au chapitre 3. Les résultats du
modele de Galindo-Nava dans sa version basée sur les tailles moyennes sont représentés en rouge.

Enfin les mesures expérimentales sont reportées en noir.

Tout d’abord, la microstructure SX-300 étant unimodale, il n’y a aucune différence entre le résultat
du modé¢le de Galindo-Nava et le modele modifié dans sa version simplifiée. Au contraire,
I'application du modéle modifié complet induit un écart. Cette tendance est explicable en regardant
la Figure 112. Comme vu précédemment, la taille moyenne de la seule famille présente dans la
microstructure SX-300 est tres proche de la taille qui maximise le durcissement. Par conséquent,
les tailles plus petites et plus grandes introduisent un effet durcissant plus faible. Il est donc évident
que dans ce cas, le fait de prendre en compte I'influence des précipités dans ces plages réduit Ieffet

durcissant global.

Dans le cas des microstructures SX-40/100/GG les prédictions du nouveau modeéle dans ses deux
versions sont plus précises par rapport aux prédictions obtenues via le modeéle de Galindo-Nava.
La différence majeure est rencontrée pour la seule microstructure trimodale (SX-GG). Pour cette
microstructure I'erreur de prédiction du modele de Galindo-Nava en pourcentage est de 32.7%,
Perreur descend a 9.21% pour le nouveau modele dans sa version simplifiée et a 0.76% dans la

version compleéte.
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Expérimental

Prédiction (nouveau modele - distrib.)
Prédiction (nouveau modeéle - moy.)
Prédiction (Galindo-Nava)
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Figure 111 : Résultats de prédiction de la Ty, via le modele de Galindo-Nava et le nonvean modéle proposé dans
ses denx versions : compléte (avec prise en compte des distributions de taille) et simplifice (basée sur les tailles

moyennes). (700°C)
La prédiction pour les microstructures SX-eau/air/Ir a été effectuée en prenant en compte la seule
famille bien caractérisée via les observations (précipités secondaires). L’erreur de prédiction reste
élevée pour tous les modeles appliqués (Figure 111). Le graphique en Figure 112 permet de mieux
comparer les prédictions des trois formulations avec les mesures expérimentales de T, pour les
microstructures unimodales. Comme déja anticipé, pour les microstructures unimodales, il est
possible de remarquer qu’il n’y a pas de différence entre le modele de Galindo-Nava et le nouveau

mode¢le dans sa version simplifiée.
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Figure 112 : Représentation de ['évolution de T,y via le modele de Galindo-Nava et les denx versions du modele
proposé pour une microstructure unimodale (données relatives a la distribution SX-300 pour le modele complet);
Comparaison avec les mesures expérimentales effectuées sur les échantillons monogranulaires présentant des
microstructures unimodales (700°C).

5.2.5.2 Cas des microstructures SX-eau/air/Ir

Les écarts constatés pour les microstructures SX-eau/air/lIr ne peuvent pas venir d’une erreur de
mesure sur la taille moyenne des précipités secondaires. En effet, en regardant la Figure 112 on
peut constater que méme en faisant varier la taille moyenne des précipités (en modifiant la position
des points expérimentaux sur I'axe x) I’écart reste trop important. La deuxieme source d’erreur
pourrait étre la mesure de la fraction volumique de précipitation. La Figure 113 montre le résultat
d’une étude paramétrique effectuée en faisant varier la fraction des précipités. Vus les résultats tres
similaires entre les différentes formulations, pour cette étude, seule la nouvelle formulation a été
appliquée. Les courbes continues en Figure 113 représentent les prédictions du modele, les droites
en pointillés indiquent les valeurs expérimentales pour chaque microstructure. Il est possible de
remarquer que seulement dans le cas de la microstructure SX-eau il est possible d’atteindre la valeur
expérimentale en augmentant la fraction de précipitation. La fraction nécessaire serait = 62% ce

qui est largement trop élevé par rapport aux valeurs classiques pour PAD730™ (= 36% a 700°C).
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Pour ces raisons la valeur de la fraction volumique de précipités est a exclure comme unique source

d'erreur.

Tp (MPa)

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
fraction de précipités

Figure 113 : étude paramétrique de l'influence de la fraction volumique de précipitation sur la Ty, pour des
microstructures unimodales. (700°C)

Il a été vu précédemment que pour les trois microstructures étudiées il y a une forte probabilité
d’apparition de précipités tertiaires au cours du traitement de vieillissement. En effet, en regardant
de plus pres les images MEB pour ces microstructures, il est possible d’apercevoir des petits
précipités qui n’ont pas été quantifiés pendant la phase de caractérisation des microstructures. La
présence d’une population de précipités tertiaires pourrait donc expliquer la différence constatée

entre les prédictions (en considérant des microstructures unimodales) et les mesures.

Figure 114 : Détails des micrographies MEB obtenues pour les microstructures S X-air (a) et SX-Ir (b) ; mise en
évidence de la présence de populations de précipités tertiaires (fleches rouges).
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Dans le chapitre 3, une premicre estimation a été effectuée pour la taille moyenne des précipités
tertiaires de ces trois microstructures. Ensuite, une étude paramétrique a été effectuée a l'aide des
outils de modélisation afin d’estimer les distributions de ces populations en restant cohérents avec
les observations qualitatives effectuées précédemment. Concernant les fractions surfaciques des
précipités tertiaires, la valeur de 0.01 déja mesurée sur les échantillons monogranulaires orientés
<001> a été utilisée pour les microstructures SX-eau/air/lr. Le Tableau 23 résume les valeurs

trouvées pour les trois microstructures.

Tablean 23 : Résultats de la caractérisation qualitative des populations tertiaires dans les microstructures SX-

ean/ air/ Ir.
Rayon moyen équivalent * SD/
Microstructure Fraction surfacique
Y (nm) Y (nm)
SX-eau 9+255/0.28 3+ 1.60 /0.01
SX-air 31+7.00/0.29 4.5+ 215/0.01
SX-Ir 59.5 £8.70 / 0.27 7 +2.30/0.01

En utilisant les valeurs reportées dans le Tableau 23, les prédictions ont été répétées avec les
différentes formulations (Figure 115). En effet I'ajout d’une population tertiaire permet d’améliorer
nettement les prédictions dans les trois cas. Le nouveau modele permet d’obtenir des meilleures
prédictions que pour le modele de Galindo-Nava. En outre, la version compléte du nouveau

mode¢le permet d’obtenir des résultats 1égerement meilleurs.

500
Hm Expérimental
N Prédiction (nouveau modele - distrib.)
Prédiction (nouveau modéle - moy.)
400 A B Prédiction (Galindo-Nava}
3001
©
o
=
=
200 A1
100 A
O m

SX-Ir SX-air SX-eau
Microstructure

Figure 115 : Applications des modeles a la prédiction de la T,y pour les microstructures SX-ean/ air/ I en
considérant la présence de populations tertiaires.
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Le Tableau 24 résume les résultats obtenus pour toutes les microstructures ainsi que les erreurs de
prédiction de chaque modele. En particulier, pour les microstructures SX-eau/air/lr, les données

microstructurales contenant les précipités tertiaires ont été utilisées pour les prédictions.

Tablean 24 : Comparaison des valenrs de Ty, prédites via les différents modeles avec les mesures expérimentales
pour tous les monograins testés a 700°C ; Comparaison des écarts relatifs obtenus.

T, 7, Prédite (MPa) Ecart relatif (%)
Microstructute | Mesurée | Galindo- | Nouveau Nouveau Galindo- | Nouveau Nouveau
(MPa) Nava | (Moyenne) | (Distributions) | Nava | (Moyenne) | (Distributions)
SX-GG 372.3 251.2 407.7 370.5 -32.7 9.21 -0.76
SX-40 207.0 195.4 207.5 208.4 -5.6 0.24 0.68
SX-100 240.2 190.0 2414 240.0 -20.9 0.52 -0.07
SX-300 258.1 258.1 258.1 251.6 -0.01 -0.01 -0.69
SX-Ir 269.3 190.9 265.3 265.8 -29.3 -5.48 0.20
SX-air 2911 232.7 284.2 294.1 -20 -1.04 1.36
SX-eau 301.0 261.7 287.2 297.1 -11.9 -0.99 0.99

5.2.6 Synthése

Une démarche complete de modélisation analytique du durcissement d’un monocristal a été mise
en place. L’influence de la solution solide, n’étant pas le but principal de ce travail, a été modélisée
avec un modele simple et disponible de Gypen et Deruyttere [31], [32] fournissant la prédiction de
Iinfluence sur la limite d’élasticité macroscopique. Ensuite, cette valeur a été transposée au niveau
microscopique (systemes de glissement) via une transition d’échelle effectuée avec le facteur de

Schmid effectif perr = 0.41. La contribution finale a la cission résolue critique trouvée est Tgg =

54.6 MPa.

L’influence de la précipitation a ensuite été investiguée. L’application du modele de Galindo-Nava
a permis d’obtenir une bonne prédiction dans le cas de la microstructure unimodale SX-300.
Cependant, ’écart entre prédictions et valeurs expérimentales a permis d’envisager la modification
du mode¢le afin d’améliorer les prédictions notamment pour des microstructures de précipitation
multimodales. Trois corrections principales ont été introduites : prise en compte des interactions
mixtes, corrections de la distance inter-précipités et prise en compte de la distribution de taille des
précipités. La nouvelle formulation a permis d’obtenir de meilleurs résultats pour toutes les
microstructutes sauf pour les SX-eau/air/lr. Des difficultés de caractérisation pour ces
microstructures ont été déja mis en évidence dans le chapitre 3. Des études paramétriques ont

permis de montrer que la seule source d’erreur pouvait étre la non-caractérisation d’une famille de
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précipités tertiaires ultrafins présents, mais non quantifiés. Donc, les modeles ont été utilisés pour
identifier des parametres de distribution et fractions volumiques des précipités tertiaires cohérents
avec les observations qualitatives sur les micrographies MEB-FEG et avec les mesures effectuées
sur les microstructures similaires. L’introduction d’une nouvelle famille a enfin permis d’obtenir
des bonnes prédictions pour les microstructures SX-eau/air/lr. Dans ce cas aussi, la nouvelle

formulation a montré de meilleures prédictions (Tableau 24).

Il est important de remarquer qu’a cause de la quantité limitée de mati¢re, seulement deux
températures ont été investiguées pour les monocristaux et seulement pour certaines éprouvettes.
Avec seulement deux points par microstructure, il est trés compliqué de calibrer le modéle en
température. Il serait possible de postuler une évolution linéaire des parametres matériau sensibles
a la température. Cependant, il a été montré que I’évolution de la limite d’élasticité dans les
superalliages base nickel n’est généralement pas linéaire et souvent complexe. Une premicre
calibration en température du modeéle sera présentée dans la suite du chapitre en exploitant les
données expérimentales des polycristaux testés aussi a 500°C. Toutefois, il est important de
rappeler que la complexité du phénomene mérite une étude poussée dans la plage de température

d’intérét, afin de caractériser finement I’évolution des parametres matériau.

5.3 Durcissement dans les polycristaux

Dans cette partie, les limites d’élasticité mesurées sur les polycristaux (chapitre 4) et le modéle de

précipitation précédent (transposé a I’échelle du polycristal) sont utilisées conjointement afin :

e D’isoler I'influence de la taille de grains (indépendamment d’autres contributions)

e D’enrichir la connaissance de l'influence de la température sur le durcissement de la
précipitation en exploitant les données d’essais a 500°C obtenues uniquement sur
polycristaux.

e Délargir la base de données pour discuter de la validité et des capacités prédictives du
mode¢le aussi dans le cas de polycristaux.

De manicere tout a fait semblable a la formulation proposée par Galindo-Nava et al. (cf. § 5.1.2), on

propose d’exprimer la limite d’élasticité d’un polycristal isotrope comme :

0y = Oss + 04 + 0y

Equation 5.99

avec 05 = kyd_o'5 (d étant la taille moyenne des grains et k,, coefficient de Hall-Petch).

La contribution de la solution solide ogg est considérée constante pour l'ensemble des

microstructures étudiées et égale a 130 MPa (comme déja détaillée dans le paragraphe 5.2.2). La
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contribution du durcissement par précipitation prédite par le modele modifié (§ 5.2.4.4) sera définie

par:

Tor

Opr = .
Heff Eguation 5.100

avec Uerrfacteur de Schmid effectif défini a 0.41 (dont la définition précise, basée sur des

simulations EF, est reportée au chapitre 0).

5.3.1 Effet de la taille de grains

Le dernier parametre microstructural a prendre en compte dans la prédiction de la limite d’élasticité
est la taille moyenne des grains. Dans ce paragraphe, dans un premier temps, cette loi sera calibrée
pour PAD730™ a Iaide des résultats expérimentaux. Ensuite, I'utilisation combinée des différents
modeles analytiques permettra d’introduire la dépendance a la température pour le modéle

d’influence de la précipitation.

Un premier essai de calibration de la loi de Hall-Petch a été présenté dans le paragraphe 4.2.2.1.
Dans ce chapitre, les résultats expérimentaux bruts des essais de traction ont été utilisés. Les valeurs

des limites d’¢élasticité mesurées pour chaque microstructure ont été tracées en fonction du facteur
NG (avec d taille moyenne des grains). Ensuite la régression linéaire des points tracés a permis

d’estimer la valeur du coefficient de Hall-Petch ky:

o
0, = 0y +—= .
y 0 Vd Eguation 5.101

L’Equation 5.101 sépare la contribution des joints de grains et les autres contributions 2 la limite
d’élasticité macroscopique. En particulier, 0y représente la contribution des précipités et des
¢léments en solution solide. Il est important de remarquer que la procédure utilisée dans le
paragraphe 4.2.2.1 est valable seulement si 0 estla méme pour toutes les microstructures analysées.
Autrement, la pente de la régression linéaire trouvée serait influencée aussi par les autres
contributions et non seulement par la taille des grains. En pratique, afin de pouvoir utiliser
directement les valeurs de limite d’¢élasticité mesurées, on devrait comparer des microstructures

identiques pour toutes les variables autre que la taille moyenne des grains.

Les analyses microstructurales ont montré que les microstructures GG-std et TGG-std possedent
des distributions de précipitation similaires, alors que la microstructure GF présente une

précipitation tres différente. Pour cette raison, la contribution des précipités a la CRSS est différente
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entre ces microstructures. Les modeles présentés précédemment dans ce chapitre permettent de

surmonter ce probléme. En effet, 4 partir de I’Equation 5.99 on peut écrire :

o, Equation 5.102

g = Oy — Opr — Oss

Une fois calculées les autres contributions, 1’Equation 5.102 permet d’obtenir la contribution de la
taille moyenne des grains seule. Ces valeurs permettent ensuite d’identifier le parametre de la loi de

Hall-Petch de maniére plus précise.

5.3.1.1 Calibration de Ia loi de Hall-Petch

Le Tableau 25 résume les caractéristiques microstructurales mesurées pour les trois microstructures

polycristallines utilisées dans cette procédure (GF, GG-std, TGG-std).

Tablean 25 : Caractéristiques microstructurales des microstructures polyeristallines G, GG-std et TGG-std

Diamétre moyen équivalent + SD /
Taille moyenne

Microstructures Fraction surfacique
: : . grains (um)
Y1 (um) Y (nm) Vi (nm)
GF 1+£0,19 /0.15 33.2+75/024 | 11.5+45/0.01 10+ 4
293 +£33/0.12
GG-std - 14.7+2.2 / 0.04 340 £ 160
28.7+3/0.18
TGG-std - 324+70/0.14 33£9.6/0.20 626 + 138

Tout d’abord les contributions des précipités ainsi que des éléments en solution solide ont été
calculées. En particulier, le modele de précipitation modifié complet permet de trouver la valeur de
Tpr- Le facteur de Schmid effectif (0.41) a été utilisé afin de remonter a la valeur macroscopique
correspondante (0p,). A partir de ces valeurs et des valeurs expérimentales de la limite d’élasticité,

la contribution des joints des grains a été calculée via I’Equation 5.102. Le Tableau 26 permet de

résumer les différentes contributions.

Tablean 26 : Calcul des différentes contributions a la limite d'élasticité pour les microstructures polyeristallines

GF, GG-std et TGG-std (700°C)

Microstructures | Oy, (MPa) opr (MPa) oss (MPa) 0g (MPa)
GF 1169 799.8 239.2
GG-std 918 741.2 130 46.8
TGG-std 773 620.2 22.8
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Grace aux valeurs trouvées pour 0y, il est possible de calibrer plus précisément la loi de Hall-Petch.
En effet, les valeurs de 0, indiquées dans le Tableau 26 montrent que la contribution de la
précipitation varie de maniére non négligeable entre les microstructures. Il est donc possible
d’affirmer que la pente de la régression linéaire tracée sur les valeurs brutes de gy, n’est pas adaptée

a la calibration de la loi de Hall-Petch.

, s, e . . . 1
Les valeurs de o calculées ont été utilisées pour tracer la Figure 116 en fonction de —=. La courbe

Vd

en bleu illustrée dans cette figure est la régression linéaire des points. La pente de la courbe
représente donc le coefficient de Hall-Petch k,,. La valeur trouvée avec cette procédure (k, =
0.745) est plus cohérente avec les données bibliographiques sur les superalliages base nickel durcis
pat précipitation (ky ~ 0.71 + 0.75 MPa m®> ) (7], [12], [23], [20], [46], [47]. Un élément
ultérieur de cohérence est donné par le fait que la régression linéaire passe par l'origine. En effet,

pour d — 00 on passe au cas du monograin pour lequel g, — 0.

350
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’,”
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Figure 116 : Calibration de la loi de Hall-Petch pour les microstructures polycristallines GF, GG-std et TGG-
std testées a 700°C

La Figure 117 permet de visualiser I'importance relative des différentes contributions obtenues a
700°C pour les 3 microstructures étudiées. 1l est possible de remarquer que la contribution des

précipités reste assez largement prépondérante dans tous les cas.
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Figure 117 : Comparaison des mesnres de la limite d'élasticité (0,,) avec les prédictions du modele calibré ;
décomposition de la valenr tronvée pour les trois contributions (700°C).

5.3.2 Etude de linfluence de la température sur la contribution de la
précipitation
La derniere étape consiste a introduire la sensibilité a la température dans les modeles présentés
précédemment. Tout d’abord, il faut remarquer qu’entre les trois effets microstructuraux analysés,
seulement celui de la précipitation est influencé sensiblement par la température. Il est rappelé ici
que PAD730™, comme la majorité des superalliages base nickel, présente une forte stabilité de la
limite d’élasticité dans la plage de températures analysée dans cette étude. Cependant, il est utile de
prendre en compte cette faible variation. Il a été vu en introduction que ces matériaux sont
caractérisés par une évolution complexe de la limite d’¢élasticité entre température ambiante et des
températures proches de celle de fusion. Pour cette raison, une étude poussée de ce phénomene
nécessiterait une campagne d’essais dédiée a linvestigation de plusieurs températures
intermédiaires. Dans le chapitre 4 il a été vu que seulement trois températures ont été étudiées dans
cette étude. Ce paragraphe a donc pour but d’introduire, de maniére cohérente avec les résultats

expérimentaux, 'influence de la température.

La procédure utilisée est analogue a celle appliquée a I’étude de 'influence des joints de grains.
Grace aux modeles de Hall-Petch et Gypen-Deruytterre, il est possible de calculer respectivement
les contributions de la taille moyenne des grains et des éléments en solution solide pour chaque
microstructure. Ensuite il est possible d’extraire la contribution de la précipitation a partir des

valeurs mesurées de la limite d’élasticité :
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oy = 0y — 0y — O Equation 5.103

Le graphique en Figure 118 permet de visualiser I’évolution avec la température de la contribution
des précipités pour les microstructures GF, GG-std et TGG-std. Comme dans le cas des

monocristaux, une réduction progressive de la limite d’élasticité est observée entre 20°C et 700°C.
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Figure 118 : Evolution de la contribution des précipités a la limite d'élasticité avec la température pour les
microstructures GF, GG-std et TGG-std.

Les courbes obtenues permettent donc de calibrer en température le modéle de prédiction de
Iinfluence des précipités. Dans la modélisation proposée, il y a deux parametres matériau qui sont
sensibles a la microstructure : ’énergie de paroi d’antiphase (Y4pp) et le module de cisaillement
(G). Dans Iétude menée par Galindo-Nava et al. [9], des polynémes du second degté ont été
proposés pour tracer ’évolution de ces deux parametres (cf. § 5.1.3.1). Dans notre étude, il a été
décidé d’utiliser la méme forme des équations en calibrant les coefficients a I'aide des valeurs de

Opr trouvées pour les polycristaux. Les équations résultantes sont :

Yaps = 0.349 — 2.09874 T — 1.42577 T? Eguation 5.104
G=9516—-9"*T—1975T? Equation 5.105

Les courbes correspondantes a I’'Equation 5.104 et I'Equation 5.105 sont représentées en Figure

119.
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Figure 119 : évolution de I'énergie de paroi d'antiphase et du module de cisaillement calibrées sur les résultats
excpérimentanx.

Cette démarche permet d’obtenir les prédictions représentées en Figure 120 dans le cas des
microstructures GF, GG-std et TGG-std. En général, le modele restitue des prédictions

acceptables pour les microstructures.

X exp. GF
1000 ® exp. GG-std
VY exp. TGG-std
— mod. GF
% —— mod. GG-std
900 —— mod. TGG-std
s
= 800 X —X
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@
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\ 4 ————
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300 400 500 600 700 800 800 1000
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Figure 120 : Comparaison entre les prédictions du modéle d’influence des précipités avec les mesures expérimentales
dans la plage de températures investiguée pour les microstructures GF, GG-std et TGG-std.
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5.3.3 Application du modé¢le complet

Il est enfin possible de valider la chaine de modélisation mise en place en lappliquant aux
microstructures étudiées. Pour simplifier la lecture, les données microstructurales utilisées dans les
modeles sont résumées dans le Tableau 27. Il est possible de remarquer que les microstructures
GG-eau/air et TGG-Ir ont été traitées de la méme maniere que les monograins SX-eau/air/lr (cf.
§ 5.2.5.2). En effet, dans ce cas aussi, la présence de distributions unimodales de précipitation ne
permet pas d’expliquer les limites d’élasticité mesurées (et en particulier Pécart avec les
microstructures std correspondantes). Une population de fins précipités tertiaires a été donc ajoutée
a ces trois microstructures en partant des caractéristiques des précipités tertiaires trouvées pour les
microstructures monogranulaires ayant subi un traitement thermique similaire et en ajustant ces

valeurs via un étude paramétrique (Tableau 27).

Tablean 27 : Caractéristiques microstructurales des microstructures polycristallines utilisées dans les calculs

(700°C)
Diamétre moyen équivalent + SD /
. . Taille moyenne
Microstructures Fraction surfacique
- - - grains (um)
Y1 (um) Y (nm) Vi (nm)
1+£0,19/ 332%£75/ 115145/
GF 10+4
0.136 0.218 0.009
293 £33/
0.102 147422/
GG-std -
2873/ 0.034
0.153
340 £ 160
29+5/ 713/
GG-eau -
0.345 0.017
3517/ 7113/
GG-air -
0.345 0.017
324170/ 33£9.6/
TGG-std -
0.149 0.214
626 + 138
64 £12.8 / 10+£2/
TGG-Ir -
0.350 0.013

Tableau 28 résume les valeurs de cission critique résolue fournies par le modéle complet ainsi que
les différentes contributions. Enfin les graphiques en Figure 121 permettent de visualiser et analyser

facilement les résultats obtenus.
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Tablean 28 : Prédiction des différentes contributions an durcissement des microstructures de ['étude pour toutes les
températures testées. Comparaison des valeurs de limites d’élasticité obtennes avec les mesures expérimentales

correspondantes.
Ecart
Microstructures Température Modéle Exp- relatif
QY
Oy (MPa) | 6, (MPa) | 0, (MPa) | o, (MPa) %
20 887.8 1257.2 1266 -0.7
GF 500 793.2 239.4 1162.6 1179 -1.4
700 799.8 1169.2 1169 0.0
20 806.1 975.1 909 6.8
GG-std 500 723.2 39.0 892.2 909 -1.9
700 741.2 910.2 918 -0.9
20 907.1 1076.1 1064 1.1
GG-eau 500 810.0 39.0 979.0 1033 -5.5
700 825.9 994.9 1013 -1.8
20 910.7 1079.7 1084 -0.4
GG-air 500 811.2 39.0 980.2 986 -0.6
700 821.5 990.5 1020 -3.0
20 681.0 841.2 835 0.7
TGG-std 500 610.0 30.2 770.2 771 -0.1
700 620.2 780.4 773 0.9
20 780.2 940.4 919 2.3
TGG-Ir 500 692.4 30.2 852.6 857 -0.5
700 690.5 850.7 873 -2.6
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Figure 121 : Comparaison entre les mesures expérimentales de la limite d'élasticité (0,,) et les prédictions obtennes
via le modele complet pour tontes les températures et toutes les microstructures polyeristallines de I'étude. llustration
de Uinfluence des différents parametres miicrostructuranx.

Les résultats obtenus permettent de montrer que dans les superalliages base nickel y /¥’ la source
principale de durcissement est intragranulaire. En particulier, les précipités représentent la source
majeure de durcissement pour le matériau pour toutes les températures étudiées. En moyenne sur
les microstructures polycristallines examinées, la contribution des précipités a la cission critique
résolue est autour de 70% pour les microstructures a faible taille de grains et atteint 80% pour les
microstructures présentant des tailles plus élevées. En outre, I'influence des joints de grains est
matquée pour des tailles de grains tres réduites (= 20% pour la microstructure GF), mais, comme
cela a déja été montré précédemment, cette contribution diminue rapidement avec une
augmentation de la taille de grains (= 4% en moyenne pour les microstructures GG et TGG).
Enfin, les éléments en solution solide jouent aussi un role secondaire dans le durcissement global.
Méme si les contributions des joints de grains et des éléments en solution solide sont plus faibles
par rapport a celles des précipités, elles restent fondamentales dans Poptique d’une optimisation

des propriétés de cette classe d’alliages.
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5.4 Conclusions

En conclusion, une démarche complete de modélisation du durcissement des alliages base nickel
Y/Y' a été mise en place. La formulation proposée permet de prédire la cission critique résolue a
partir des données microstructurales. Trois contributions principales a la CRSS ont été prises en

compte :

e Distribution du rayon des précipités.
e Taille moyenne des grains.

e Eléments en solution solide.

Les microstructures expérimentales spécialement congues pour alimenter la phase de modélisation
ont permis de calibrer et valider les formulations proposées. Comme déja indiqué, les essais sur
monocristaux ont permis d’exclure linfluence des joints de grains. Les résultats sur ces
microstructures ont été précieux pour I’étude de la contribution des précipités. Grace a ces résultats,
une nouvelle formulation a été mise en place en modifiant la formulation de Galindo-Nava et al.
[9]. La nouvelle formulation obtenue a montré une amélioration notable des prédictions des
résultats expérimentaux par rapport aux modeles existants. En particulier le nouveau modcle
permet de prendre en compte les différentes interactions possibles entre précipités de la méme
famille ou venant de familles différentes. L.a contribution des éléments en solution solide a été
obtenue en calibrant le modele de Gypen et Deruytterre [31], [32]. Enfin, les essais sur polycristaux,

couplés avec le modele de précipitation, ont permis de calibrer la loi classique de Hall-Petch.

Les approximations des résultats expérimentaux obtenues via le modele sont tres satisfaisantes.
L’étape de validation est fondamentale pour la suite de la démarche de simulation prévue dans cette
¢tude. En effet, dans un but de mise en place de simulations en champ complet basées sur des lois
de comportement sensibles a la microstructure, il est fondamental de disposer de modeles capables
d’introduire cette sensibilité. En particulier, dans la suite de ce manuscrit, un modele éléments finis
(EF) en plasticité cristalline sera détaillé. I.a validation des modéles décrits dans ce chapitre permet

leur utilisation dans la chaine de simulation mise en place.
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6 Simulations éléments-finis en champs complet

Ce dernier chapitre a pour but de présenter la démarche de simulation multi-échelles du
comportement en traction d’un superalliage base nickel y/y’ prenant en compte Peffet des
parametres microstructuraux. Cette démarche est basée sur des simulations numériques par
¢léments-finis (EF) en champs complets de la réponse mécanique d’agrégats polycristallins. Dans
un premier temps, un bref état de 'art de cette famille d’approches sera dressé. Ensuite, la loi de
comportement du monocristal choisie, ainsi que son identification s’appuyant sur les essais sur
monograins décrits au chapitre 4, seront présentées. Puis, apres avoir décrit les méthodes de
génération de microstructures polycristallines virtuelles, les simulations EF en champ complet
réalisées seront détaillées. En premier lieu, les résultats de simulations obtenues dans le régime
élastique uniquement seront présentés. Ils permettront d’illustrer I'influence de I'anisotropie
élastique sur I'hétérogénéité des champs mécaniques locaux et conduiront a une premicre
prédiction simplifiée de la limite d’élasticité macroscopique. Dans un second temps, les résultats
des simulations obtenus en utilisant une loi de comportement élasto-visco-plastique
monoctistalline sensible aux parameétres microstructuraux, via le modele présenté au chapitre 5,
seront présentés et analysés en regard des résultats expérimentaux du chapitre 4. Enfin, une
premicre application est proposée sur un agrégat a gradient de taille de grains représentatif de la

zone de transition de la microstructure d’un disque dual.

6.1 Positionnement et état de ’art

Les matériaux cristallins sont par nature hétérogenes a différentes échelles. On distingue, par
exemple, les polycristaux constitués d’agrégats de grains dans lesquels les dislocations propagent
des cisaillements sur des plans cristallographiques. Cette hétérogénéité spatiale conduit a
développer des modélisations différentes a chacune des échelles impliquées [1]. Chaque niveau de
modélisation admet des limites en termes de volumes et/ou de durées physiques simulés liées aux
puissances de calcul et a Péchelle étudiée. Malgré Iévolution exponentielle des moyens de calculs,
il est encore impossible de simuler un comportement a ’échelle macroscopique (picce mécanique)
a partir d’'une modélisation a I’échelle de la dynamique moléculaire ou méme a DIéchelle
mésoscopique. Plusieurs transitions d’échelles successives sont nécessaires. Une simulation
effectuée a une échelle inférieure peut donner par homogénéisation des informations utiles pour la

modélisation effectuée a une échelle supérieure avec les modeles adaptés.
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Au cours de notre étude, on analysera trois échelles différentes :

e Echelle microscopique = échelle des phases ¥ et ¥’ (Figure 122a).
e Echelle mésoscopique = échelle des grains (Figure 122b).

e FEchelle macroscopique = échelle de la piece mécanique (Figure 122c).

Dans ce chapitre, des simulations champ complet aux éléments finis (EF) en plasticité cristalline
sont employées pour prédire le comportement de polycristaux, réalisant explicitement la transition
de I’échelle mésoscopique a I’échelle macroscopique au sein d’une piece mécanique. Toutefois, la
loi de comportement en plasticité cristalline, décrivant le comportement du monocristal, a été
modifiée afin d’inclure P'influence de la microstructure a échelle microscopique des phases y et ¥’
sur certain de ses parametres, en particulier la cission résolue critique, a I'aide du mode¢le présenté
au chapitre 5. Ces simulations permettent de prédire le comportement macroscopique du matériau

et en particulier ses propriétés en traction (propriété mécanique fondamentale pour le

dimensionnement des piéces).

Figure 122 : Représentation des échelles analysées au conrs de notre étude : (a) échelle des phases, (b) échelle des
grains et (c) échelle de la piece mécanique.

6.1.1 Méthodes classiques de simulation du comportement cristallin

Le mouvement des dislocations dans le réseau cristallin pilote la déformation plastique des
matériaux métalliques. Ils existent différentes approches pour simuler I’évolution de la plasticité
dans ces matériaux. Deux méthodes permettent de décrire les phénomenes a Iéchelle des

dislocations, la Dynamique Moléculaire (DM) et la Dynamique des Dislocations Discretes (DDD).
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Figure 123 : Représentation schématique des échelles de temps et d'espace associées anx: différentes techniques de
simulation numeérique [1].

La DM est une simulation a I’échelle atomique : les matériaux sont représentés par une distribution
tridimensionnelle d’atomes dont le mouvement et les interactions entre eux sont déterminés par
intégration explicite des équations de mécanique classique du point et le calcul de potentiels
interatomiques [1]. Les limites temporelles et spatiales de cette approche (environ 1 —100ns et
< 200nm3) (Figure 123) sont telles qu’elle n’est pas applicable aux microstructures polycristallines

étudiées ici.

LLa DDD discrétise les dislocations en segments ou lignes et permet de décrire leur formation et
I'évolution de leur densité au sein de la microstructure. Cette méthode permet de calculer les
contraintes locales et le glissement cumulé sur les différents systemes de glissement. Le mouvement
des dislocations est piloté par la contrainte appliquée ainsi que par les contraintes internes au
matériau. Ces méthodes permettent d’atteindre des volumes et des temps simulés supérieurs par
rapport ala DM (Figure 123), mais il reste encore utopique aujourd’hui de pouvoir imaginer décrire

le comportement d’une piece mécanique a partir de la DDD.

Une approche de simulation a une échelle supérieure est représentée par les approches de
simulation des agrégats polycristallins en champ complet. Dans ce cas, un point du modéle
représente un volume de cristal au sein d’un grain composant le polycristal explicitement décrit et
maillé. En se référant a la Figure 123, il est évident qu'une approche EF permet d’atteindre des
volumes et des temps simulés beaucoup plus élevés, ce qui la rend plus adaptée pour I'application
a notre ¢étude. La méthode des éléments finis a été largement utilisée pour la simulation du
comportement mécanique des agrégats polycristallins. Dans la littérature, on retrouve plusieurs
études de ce type sur des alliages similaires 2 ’AD730™. Boittin [2] a travaillé sur la modélisation

du comportement des superalliages base Nickel en utilisant I’alliage N18 comme matériau mode¢le.
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La stratégie du travail de Boittin est la mise en place d'une modélisation multiéchelles visant a la
prédiction du comportement en fatigue de I’alliage a I'aide de calculs en plasticité cristalline. Shenoy
et al. [3], [4] ont développé une formulation en plasticité cristalline sur 'IN 100, sensible aux
caractéristiques microstructurales, pour la prédiction du comportement cyclique du matériau. Dans
leurs études, ils ont ajouté a la cission résolue critique un terme suivant une formulation de type
Hall-Petch pour prendre en compte I'influence locale de la taille de grains. On retrouve la méme
stratégie de modélisation et de prise en compte de I'influence de la taille de grains, sur des matériaux
et des applications différentes, dans les études de Flipon et al. [5]—[7]. Dans ce cas, la modélisation
EF en plasticité cristalline a été exploitée pour ’étude de microstructures bimodales (i.e. constituées
par des gros grains et des grains ultrafins) de I'acier inoxydable AISI 316L produit par métallurgie

des poudres.

6.1.2 Simulations EF en champs complets

La mise en ceuvre de simulations micromécaniques EF en champs complets nécessite (i) la
définition du comportement local des grains ainsi que (i) la description et le maillage de la

microstructure polycristalline.

6.1.2.1 Lois de comportement monocristallines

Sous ’hypothése des petites perturbations, le tenseur de déformation totale € se décompose comme

la somme d’une partie €lastique €, et d’une partie viscoplastique &, :

E=¢g t¢g, .
Egnation 6.1

Dans la théorie de la plasticité cristalline, le tenseur des taux de déformation viscoplastique résulte
de I'ensemble des vitesses de glissement plastique sur chacun des 12 systemes de glissement

octaédriques pour les matériaux CFC :
£, = 7S m°® L
P z |4 Equation 6.2

ou m® design le tenseur d’orientation (ou tenseur de Schmid) du systéme de glissement s.

190



Suivant la loi de Schmid, la force motrice du glissement plastique y* est la cission résolue T° sur le

systeme de glissement s :

Eguation 6.3

Les différentes lois de comportement monocristallin se distinguent par la forme de la loi
d’évolution de la vitesse du glissement plastique y° et les lois d’écrouissage associées [1]. Elles se
divisent en deux familles principales : la premicre, plus physique, fait appel explicitement aux
variables de densités de dislocations, tandis que la seconde, plus phénoménologique, s’inspire du

formalisme utilisé en viscoplasticité macroscopique exprimé a I’échelle des systemes de glissement.

L’utilisation de modéles continus d’élasticité ou de plasticité cristalline permet la prise en compte
des orientations cristallines de chacun des grains et ainsi, une description des hétérogénéités des

contraintes et déformations est rendue possible par le calcul des contraintes intragranulaires [8].

6.1.2.1.1 Elasticité

Le comportement élastique linéaire d’un monocristal est décrit par le tenseur d’ordre 4 des rigidités

élastiques €, permettant de relier la contrainte appliquée @ a la déformation élastique €, dans la loi

de Hooke généralisée :

Q
I
all

& 2, .
€ Equation 6.4
Dans le cas le plus général d’un matériau anisotrope, ce tenseur, présentant les symétries majeures
et mineures, est caractérisé par 21 constantes indépendantes. Dans le cas des matériaux isotropes,
le comportement élastique est décrit uniquement par deux constantes indépendantes, le module de
Young E et le coefficient de Poisson v. En général, la forme du tenseur de rigidité et le nombre de

constantes d’élasticité indépendantes dépend des symétries du réseau cristallin. Dans le cas des

matériaux CFC, comme PAD730™, le tenseur € présente trois constantes indépendantes

(C11, C12, C44). L’ Equation 6.4, écrite en notation de Voigt dans le repére cristallin, devient :

011 C11 Ciz Cyp 0 0 O 7r €11 1

052 ClZ Cll ClZ 0 0 O €22

9330 _ |Gz Gz Cua 0 00 £33 Equation 6.5
|023 0 0 0 Cuyp O 0 ||2¢€23

913 | 0 0 0 0 Cu O0]l2é3

012 0 0 O 0 0 Cyull2éep]
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Le niveau d’anisotropie d’'un monocristal cubique peut étre décrit par le coefficient @, appelé

coefficient de Zener :

C44-

a=2—- .
Ci1 — Cyy Eguation 6.6

valant 1 pour un matériau élastique isotrope et environ 2.5 pour le Nickel pur [9].

6.1.2.1.2 Viscoplasticité

Les premieres études sur les lois de comportement basées sur la densité de dislocations, pour I'étude
du comportement monotone d’un monocristal, ont été effectuées dans les années 60. Le but était
la modélisation de I’évolution de la déformation plastique en fonction du phénomene physique qui
en est a la base (mouvement des dislocations) [10]. Ce type de formulation est basée sur I'utilisation
de la relation d’Orowan pour décrire le comportement de la densité de dislocations sur les systemes

de glissement s

ffqmzz‘z’o;z 6.7

ou b désigne le vecteur de Burgers, y° la vitesse de glissement plastique, py, la densité de
dislocations sur le systeme de glissement s et ¥ la vitesse moyenne des dislocations mobiles. Pour
les métaux de structure cubique a faces centrées dans un régime de déformation a froid (T’ < 0.3Tf)

on peut écrire [11] :

N
S

14

S

=Yo

s
Ty

signe(ts)

Eguation 6.8

avec Y4 la vitesse de glissement plastique initiale, % la cission résolue appliquée et Tj; la cission
résolue critique. Le paramétre T;; contient I'information sur 'écrouissage isotrope qui généralement

est calculé en fonction de la variable interne (densité de dislocations) via la relation de Kocks-

Mecking [12], [13] :

7, = aGb,/ps Equation 6.9

avec a constante et G module de cisaillement.
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Enfin, il faut décrire I’évolution de la densité de dislocations sur chaque systeme de glissement en
fonction de la déformation plastique. Généralement, la densité de dislocations est écrite comme un
bilan entre un terme de production et un terme d’annihilation [14] qui se démontrent a partir de

calculs statistiques [15].

Il faut remarquer que ce modele prend en compte uniquement I’écrouissage isotrope. L’absence
d’écrouissage cinématique dans la loi d’écoulement ne permet pas de simuler de changements de
trajet de chargement [16]. En outre, les expressions présentées ci-dessus sont valables pour les
métaux purs de structure cubique a faces centrées a froid. Pour d’autres structures
cristallographiques et pour des alliages industriels contenant des précipités, il est nécessaire de
revoir chacune des lois en partant a nouveau de la cinétique d’une ligne de dislocation quand celle-

ci est connue [1].

La deuxieme catégorie de modeles appartient a une approche de type “mécanique de solides”
développée pour la modélisation d’'un monocristal avec un comportement plastique anisotrope
[17]. Asaro [18] a proposé une synthese des modeles basés sur cette méthode, comme par exemple
la loi de Méric-Cailletaud [19], [20]. L’approche mécanicienne décrit, comme dans le cas de
I'approche physique, I’évolution de la déformation plastique sur les systemes de glissement du
matériau. Les deux avantages principaux introduits par ces modeles sont la possibilité de décrire le
comportement du matériau a haute température et 'introduction de I'écrouissage cinématique au
niveau des systemes de glissement. Ils permettant de décrire le comportement oligocyclique du
matériau [19]. Cependant, ils sont adaptés surtout pour la modélisation du comportement dans
I’hypothese de petites déformations. Dans ce cas, la loi d’écoulement viscoplastique prend la forme

suivante :

T8 — x| -1,
T)" signe(ts — x%)

Avec x*® contrainte interne d’écrouissage cinématique, T¢ cission résolue critique, D et n sensibilité

7S = qufz’mz 6.10

de la contrainte a la vitesse de déformation et :
(z) = {Z Sl: z>0 Equation 6.11
0 si z=<0
Le domaine d’élasticité est délimité par la cission résolue critique initiale, le critere de plasticité
correspondant donc a la loi de Schmid. Si la frontiere du domaine d’¢lasticité n’est pas franchie,
I’écoulement plastique reste strictement nul. Les écrouissages isotrope et cinématique sont de type

additif et généralement décrits par une évolution non linéaire [1], [3], [21].
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6.1.2.2 Génération de microstructures virtuelles

La modélisation EF est basée sur la description explicite des grains dans un agrégat polycristallin
en termes de position, morphologie et orientation cristallographique. La génération de
microstructures virtuelles, qui représentent le domaine de simulation, est donc fondamentale pour
la démarche de modélisation. Les méthodes de génération de microstructures virtuelles sont

variées.

Tout d’abord, on peut distinguer une description en deux dimensions (2D) ou trois dimensions
(3D). Un cas particulier est représenté par les microstructures dites 2D+ (Figure 124a) qui sont des
microstructures 3D obtenues par extrusion dune microstructure 2D. I’étude d’agrégats
polycristallins étant intrinséquement tridimensionnelle, des microstructures 3D (Figure 124b) sont
généralement utilisées. Les microstructures 2D+ permettent de réduire les dimensions du probléme
et donc le colt du calcul. Dans certains cas particuliers, comme les microstructures a grains

colonnaires, 'usage de microstructures 2D+ extrudées peut alors se révéler pertinente [22].

@

Figure 124 : Excemples de microstructures virtuelles (a) de type 2D+ 23] et (b) de type 3D [24].

Une différenciation ultérieure peut étre effectuée en fonction des données utilisées pour la
génération des microstructures. Les agrégats peuvent étre reconstruits a partir d’une caractérisation
3D expérimentale, ou avec des techniques de génération d’agrégats synthétiques statistiquement

représentatifs.

La reconstruction des microstructures réelles a partir de caractérisations 3D permet d’obtenir les
résultats les plus fideles. Cependant, cette méthode est généralement couteuse (en particulier dans
la phase de caractérisation) et donc adaptée a des applications sur des volumes limités. Par exemple,
des microstructures de ce type ont été utilisées par Signor et al. [25] dans le cadre de simulations
portant sur 'amorcage en fatigue dun acier 316L. Les méthodes de caractérisation 3D des

microstructures peuvent étre destructives (i.e. polissage et observation consécutives d’une face de
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lagrégat (Figure 125a)) ou non (i.e. tomographie a contraste de diffraction des rayons X (Figure
125b)).

Figure 125 : Exemples d'agrégats réels reconstruits a partir de données expérimentales issues de (a) coupes sérices
[20] ez (b) tomagraphie a contraste de diffraction des rayons X [27).

Les microstructures synthétiques les plus simples se composent de grains de forme géométrique
idéalisée (cubes, hexagones, ...) (Figure 126a). Ces microstructures sont souvent trop simplifiées
pour la description de la réponse locale du matériau, mais peuvent parfois fournir des prédictions
satisfaisantes en termes de comportement macroscopique de 'agrégat. Une deuxieme méthode
consiste a générer des microstructures semi-synthétiques. Dans ce cas, le point de départ est une
observation (i.e. EBSD) effectuée sur une face libre de la microstructure a reproduire. Ensuite, une
microstructure statistiquement représentative des observations 2D est générée dans le volume en
essayant de restituer une reproduction quasi-parfaite de 'observation 2D sur une face du domaine
(Figure 126b). Enfin, la dernié¢re méthode consiste a générer des microstructures complétement
synthétiques. Généralement, dans ce cas, un algorithme de génération basé sur des statistiques de

distribution de taille de grains est utilisé (Figure 126c).

l \_“' A 2
'\ \ |
EBSD map .

-

Figure 126 : Exemples de microstructures (a) synthétique simplifice avec de grains cubiques, (b) semi-synthétique
avec une face imposée par les observations EBSD (28, (c) synthétique générée via un algorithme de tessellation de

Voronoi' [29].
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La génération de microstructures polycristallines est souvent effectuée avec la méthode de
tessellation de Voronoi [30]. Cette méthode consiste a assigner une distribution aléatoire de N
points, appelés germes (Figure 127a), et a leur assigner une cellule de Voronoi (représentant un
grain) donnée par I'ensemble des points du domaine simulé les plus proches du germe considéré
(Figure 127b). En 3D, les cellules sont des polyedres convexes délimités par des plans médiateurs,
les joints de grains résultants étant donc plans. Dans le cas de polycristaux avec grains équiaxes,
cette méthode donne une bonne description géométrique de I'agrégat. Cependant, elle ne permet
pas de respecter une distribution de taille donnée dans le volume. La méthode de tessellation de
Laguerre-Voronoi permet de surmonter cette limite en assignant a chaque germe de Voronoi un
rayon (ou poids) [31]. Dans ce cas, on retrouve une distribution de spheres (non intersectées)

auxquelles on peut assigner des cellules comme dans le cas précédent.
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Figure 127 : (a) 300 germes de 1 oronoi placés dans un domaine cubigue et (b) microstructure associée définie via
une méthode de type level-set et maillage EX en blanc [32).

Une fois la microstructure générée, il faut en réaliser un maillage pour pouvoir effectuer les
simulations EF. Ce passage peut étre effectué de maniere classique en allant décrire de manicre
explicite les joints de grains (on patle de méthodes de type front-tracking), mais des méthodes de
description implicite (on patle de méthodes de type front-capturing) ont également été développées
[32]. La description explicite s’appuie sur les nceuds du maillage EF pour définir les joints de grains.
La morphologie peut étre définie comme un ensemble de surfaces (planes ou non) ou en utilisant
une image 3D constituée de voxels étiquetés (avec un indice qui indique le numéro du grain
assigné). Dans le premier cas, on obtient une approche plus réaliste avec une description lisse de
joints de grains, utilisant généralement des éléments tétraédriques (Figure 128b). Dans 'autres cas,
la description des joints de grains est moins réaliste et en marche d’escalier (Figure 128a). Dans ce

cas, chaque voxel de I'image définit en général un élément hexaédrique régulier (=cube).
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Figure 128 : Comparaison de la morphologie d’un grain appartenant a un agrégat polyeristallin décrit a partir (a)
d’une image 3D voxellisée et (b) d’une description géomeétrigue de sa frontiere.

Les méthodes level-set ou champ de phase représentent une alternative qui permet de décrire de
maniere implicite la morphologie des grains. L’approche level-set, initialement développée par
Osher et Sethian [33], [34], consiste a représenter I'interface des grains comme la valeur zéro d’une
fonction distance (dite fonction level-set) représentant un champ du modeéle EF [30]. La méthode
level-set a été ensuite utilisée par Bernacki [30], [35]-[37] pour générer des microstructures
polycristallines équiaxes 2D et 3D (Figure 127). Cette méthode peut cependant se révéler colteuse

en fonction du nombre de grains générés et du type de maillage utilisé, surtout en 3D.

6.1.3 Etude de la limite d’élasticité

La limite du domaine d’¢lasticité dans un polycristal correspond théoriquement a la contrainte
appliquée qui permet de plastifier un point du polycristal. Dans ce cas, on patle de limite d’élasticité
microscopique, moins utilisée par rapport a celle macroscopique. La limite d’élasticité
macroscopique d’un polycristal est classiquement évaluée a partir d’essais en traction monotone.
En effet, a partir de la courbe de traction macroscopique (qu’elle soit expérimentale ou simulée), il
est possible de déterminer la contrainte macroscopique appliquée pour laquelle une déformation
plastique résiduelle (généralement 0.2%) est atteinte. Cependant, il est bien établi qu’a ce niveau de

contrainte, une activité plastique locale s’est déja développée dans une grande partie des grains.

Plusieurs études ont analysé I'influence de 'hétérogénéité des propriétés élastiques du monoctistal
sur la limite d’élasticité d’un polycristal [38]—[40], en mettant en évidence I'importance de la
connaissance de I'évolution des champs de contraintes dans la phase élastique. L’hétérogénéité
développée dans un polycristal est complexe a décrire car elle dépend de plusieurs facteurs
(topologie, cristallographie, comportement local anisotrope, cission résolue critique sur les
différents systemes de glissement, ...). Plusieurs travaux ont alors exploité les simulations en champ

complet pour I'investigation de ce phénomeéne. En particulier, concernant la technique EF, on peut
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mentionner les travaux de Hashimoto et Margolin [38], [39] et Kumar et al. [41]. Ces travaux ont

mis en évidence l'influence des hétérogénéités élastiques en particulier autour des joints de grains.

Brenner et al. [42] ont travaillé sur la définition de la limite d’élasticité microscopique en lien avec
la distribution du champ de contraintes élastiques dans un agrégat cristallin. Leur étude a montré
que la définition théorique de la limite d’élasticité microscopique, comme le premier point de
Pagrégat qui atteint la valeur de cission critique résolue, n’a pas de sens dans le contexte des
simulations. Ils ont montré I'importance de prendre en compte 'hétérogénéité des contraintes au
sein du grain le plus sollicité afin d’avoir une prédiction réaliste. En paralléle, ils ont proposé une
définition statistique de la limite d’élasticité (équivalente a considérer un volume plastifiée critique
dans 'agrégat). Enfin, ils ont pu montrer qu’une augmentation de I'anisotropie élastique, quantifiée
par le coefficient de Zener (Eq. 6.4), entraine une réduction de la limite d’élasticité. Plus tard,
Lavergne et al. [43], en travaillant avec la méme formulation, ont pu mettre en évidence une forte
influence de ’hétérogénéité de la contrainte élastique combinée a celle de la taille de grains sur la

limite d’élasticité.
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6.2 Simulation du comportement du monograin

6.2.1 Loi de comportement et identification des parametres
Dans cette partie, la loi de comportement utilisée pour décrire le comportement élasto-visco-
plastique local monogranulaire de PAD730™ est présentée. I’identification de ces paramétres

s’appuie largement sur les essais de traction et traction/relaxion réalisés sur les monograins

d’AD730™ (chapitre 4).

6.2.1.1 Elasticité
Les 3 constantes d’élasticité de PAD730™ monocristallin n’étant pas connues, les données de
Gaubert et al. [44] sur le superalliage AM1 monogranulaire — alliage trés proche de PAD730 ™ —

ont été exploitées.

A partir des valeurs des 3 constantes d’élasticité de PAM1 a 700°C (Cy; = 224GPa,Cy, =
149GPa, C,y = 104GPa), une étude paramétrique a été réalisée pour obtenir un jeu de constantes
d’¢élasticité reproduisant au mieux les données sur le module de Young directionnel E; dans la

direction de traction t des monograins d’AD730 ™ testés expérimentalement.

Pour chacune des 3 constantes Cjj,

100 valeurs ont été définies dans une plage de £10% a partir
des valeurs de PAM1 a 700°C. Ensuite une liste compléte de toutes les combinaisons possibles a
été créée. Pour chaque triplet de Cj, les modules d’Young E; (calculés analytiquement a partir de
lorientation de I’échantillon monogranulaire par rapport a la direction de traction) ont été
comparés a ceux mesurés expérimentalement pour I'ensemble des monograins testés. Le triplet
minimisant I'écart est reporté dans le Tableau 29 (données a 700°C). A partir de ces valeurs
« corrigées » 2 700°C, la dépendance 2 la température de PAM1 a été reproduite sur PAD730 ™
pour définir les 2 autres jeux de données a 20°C et 500°C (tableau 26). En particulier, les écarts

trouvés a 700°C ont été gardés constants pour les autres températures. I’évolution complete en

température est indiquée sur la Figure 138.

Tablean 29 : Valenrs des constantes de rigidité Cij trouvées pour 'AD730™ 4 20°C, 500°C et 700°C et

coefficient d’anisotropie & corvespondant.

Température Ci1 (GPa) Ci2 (GPa) C44 (GPa) a
20°C 242 156 122 2.84
500°C 237 151 107 2.49
700°C 219 144 99 2.66
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Figure 129 : Evolution des constantes de rigidité Cyj de 'AD730™ en fonction de la température (K).

6.2.1.2 Viscoplasticité
La déformation plastique est supposée venir du seul glissement plastique des plans cristallins sur

les 12 systemes de glissement octaédriques :
P msvs ;
P Z v Egnation 6.12

La formulation de la loi d’écoulement a été décrite précédemment (Equation 6.10). Elle permet de
décrire ’évolution de la vitesse de glissement sur le systeme de glissement s :
[7° = x°l —«*

¥$ =70’ ( 75 Y signe(t® — x°) Equation 6.13
C

.S . . .. .. , . ,
avec Y, la vitesse de glissement initiale et n exposant de Norton, T° la cission tésolue appliquée,
x° Técrouissage cinématique, k® I’écrouissage isotrope, et T¢ la cission résolue critique initiale.
L’évolution des écrouissages cinématique et isotrope est considérée non linéaire. En particulier,

I’écrouissage cinématique suit une loi de type Armstrong-Frederick [45] :

kK =V.(Cc—1)lyl] avec x(0)=0 Equation 6.14

x=Cy—Vyxlyl avec x(0)=0 Equation 6.15
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ou Ve et V), représentent les vitesses et C et () les capacités des écrouissages isotrope et

cinématique.

Cette loi de comportement et son implémentation dans le solveur Abaqus via une subroutine
utilisateur Fortran (UMAT) ont été initialement proposées au sein de I'équipe de McDowell [46]
en utilisant une intégration numérique implicite basée sur la formulation de Cuitino et Ortiz [47].
Bridier et al. [21] en a proposé une variante appliquée aux alliages de Titane, qui a ultérieurement

été modifiée par Genée [48] en 'adaptant aux matériaux CFC.

Le Tableau 30 synthétise les parametres utilisés pour la loi de comportement viscoplastique. En
particulier, la valeur de la cission résolue critique 7, initiale (indiquée avec * dans le Tableau 30) est
adaptée a la microstructure étudiée et provient des mesures expérimentales (chapitre 4) et aux
mode¢les (chapitre 5) présentés précédemment. L’exposant n a pu étre mesuré seulement pour la
microstructure SX-GG qui a2 montré une valeur tres élevée (n = 36.1). Les autres éprouvettes
monogranulaires n’ont pas permis une caractérisation précise de ce facteur, mais ont montré un
comportement similaire a celui du monograin SX-GG. Pour cette raison, nous avons décidé
d’utiliser le méme parametre n = 36.1 pour tous les monograins étudiés. Enfin, dans le chapitre
4, 1l a été mis en évidence qu’on observe un comportement trés proche de celui élastique-plastique
parfait, avec un écrouissage négligeable pour tous les monograins étudiés. Pour cette raison, pour
la simulation du comportement des monograins, les coefficients Vi, Vy, Cyc et €, ont été considérés
nuls.

Tablean 30 : Synthese des parameétres de la loi viscoplastique utilisée pour les simulations (* indigque que la valenr
vient des modéles analytiques ou des mesures expérimentales et est adaptée a chaque microstructure).

Paramétre | 7. (MPa) | n [yos™! | Vg | Co (MPa) |V | C, (MPa)
Valeur * 36.1 1 0.001 | O 0 0 0

6.2.2 Modé¢le EF

Le modele EF décrit ci-dessous a été utilisé pour simuler le comportement des monograins en
traction afin de fournir une premicere validation de la loi de comportement utilisée et des valeurs de

parametres donnés au paragraphe précédent.

Un domaine de simulation cubique a été discrétisé avec un maillage utilisant 123 éléments cubiques
q g q

a interpolation linéaire des déplacements (C3D8) (Figure 130).
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Figure 130 : Domaine de simulation EF du comportement des monograins (123 éléments cubignes C3DS),

Ensuite 'orientation cristalline mesurée pour chaque éprouvette monogranulaire (Tableau 31) a été
assignée au modele correspondant. Dans chaque cas, la cission résolue critique T, utilisée provient
des mesures expérimentales de la limite d’¢élasticité a 0,2% des monograins testés en traction au

chapitre 4.

Tablean 31 : Angles d’Euler de ['orientation cristalline et cissions résolues critiques des monograins testes.

Angles d’Euler (°) T,
Température | Microstructure

®1 ¢ @2 (MPa)

SX-40 260.7 4.1 09.3 266

SX-100 126.0 2.2 200.8 299

SX-300 277.4 2.4 92.0 317

700°C SX-GG 344.6 5.0 50.2 427

SX-Eau 4.9 119.0 20.1 355

SX-Air 14.5 113.2 26.8 346

SX-Ir 23.3 08.4 28.0 324

SX-Eau 22.6 107.4 320.3 372

20°C SX-Air 337.0 113.8 326.4 355

SX-Ir 30.0 95.5 341.4 342

Les conditions aux limites appliquées correspondent a des conditions de symétrie sur les trois faces
internes du domaine de simulation (i.e. les 3 faces cachées en Figure 130). Un déplacement a été
enfin imposé sur la face normale a l'axe z positive afin d’avoir une déformation axiale
macroscopique totale E, égale a 2% et avec une vitesse imposée égale a celle des essais

correspondants (E, = 5+ 107*s™1).
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6.2.3 Résultats des simulations

Les résultats des simulations effectuées avec le logiciel Abaqus ont été ensuite post-traités afin
d’extraire les informations d’intérét pour cette étude. En particulier, pour les simulations sur
monograins, il a été décidé de tracer la courbe contrainte-déformation axiale afin de valider les
résultats des simulations via la comparaison avec les courbes expérimentales. La contrainte (resp.
déformation) axiale macroscopique X, (resp. E,) est définie comme la moyenne spatiale de la

contrainte (resp. déformation) axiale locale 0, (resp. &, ) :
1 Lo
X, =<0, >y= V_]. o, dV Eguation 6.16

1 . )
E,=<e¢, >y= vf g, dV Egquation 6.17
ou V représente le volume du domaine simulé.

La Figure 131 montre les résultats obtenus pout les monograins SX-40/100/300/GG a 700°C.
Les simulations des microstructures SX-40/100/300 permettent de reproduire de maniere fidele
les courbes de traction uniaxiale macroscopique obtenues expérimentalement. Une faible
différence est observée entre la partie élastique des courbes simulées et expérimentale de la
microstructure SX-GG. En outre, la courbe expérimentale montre un léger écrouissage qui n’est

pas décrit par la courbe simulée.
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Figure 131 : Comparaison entre les courbes de traction expérimentales et simulées des monocristanx SX-
40/100/300/ GG.
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La Figure 132 montre I’évolution simulée de la déformation plastique équivalente macroscopique
au sein des monograins SX-40/100/300/GG. La courbe hotizontale noire indique la valeur de
déformation plastique utilisée conventionnellement pour I'estimation expérimentale de la limite
d’élasticité macroscopique. La limite d’élasticité simulée correspond a la contrainte macroscopique
appliquée obtenue a 'incrément ou la déformation plastique est la plus proche de 0.2%. Les valeurs
numériques des limites d’élasticité ainsi obtenues pour ces 4 microstructures sont reportées dans le

Tableau 32.

Figure 132 : évolution simulée de la déformation plastique équivalente en fonction de la contrainte axiale

macroscopique appliquée anx microstructures SX-40/100/300/ GG.

La méme procédure de simulation a été appliquée aux monograins SX-eau/air/Ir pour simuler les
essais de traction a 20°C et 700°C. La Figure 133 permet de comparer les courbes de traction
expérimentales et simulées a 700°C. Pour les microstructures SX-eau et SX-Ir, on obtient une
bonne description de la partie élastique et de la transition élasto-plastique. Pour ces microstructures,
un adoucissement initial apres la transition élasto-plastique a été observé, en particulier pour la
microstructure SX-eau (Figure 133). Ce mécanisme, étant treés complexe, ne peut pas étre pris en
compte par le modeéle considéré ici. Dans le cas de la microstructure SX-air, un écart plus important
est observé dans le domaine élastique. Cependant, dans les trois cas, la différence entre la limite

d’¢lasticité conventionnelle (0y, ,,, ) mesurée expétimentalement et simulée est faible (Tableau 32).
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Figure 133 : Comparaison entre les courbes de traction expérimentales des monocristanx SX-ean/ air/ Ir et celles
simulées correspondantes (700°C).

La Figure 134 propose enfin la comparaison des résultats obtenus a 20°C. Dans ce cas aussi, les
courbes simulées décrivent globalement bien les courbes expérimentales. A cette température, il
est également possible d’observer un adoucissement, qui est, dans ce cas, plus marqué pour la
microstructure SX-eau. Un tres faible écart est constaté pour la partie élastique de la microstructure
SX-Ir. Finalement, une bonne correspondance entre la limite d’élasticité expérimentale et simulée

est également obtenue pour toutes les microstructures (Tableau 32).

Figure 134 Comparaison entre les conrbes de traction expérimentales des monocristauxc S X-eau/ air/ I et celles
simulées correspondantes (20°C).
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A Taide du Tableau 32 récapitulant 'ensemble des cas étudiés, on vérifie bien que qu’il y a une
bonne correspondance entre les limites d’élasticité Rpozy, mesurées et simulés, avec un écart

maximal de 1,41%.

Tablean 32 : Comparaison des valenrs des limites d’élasticité Rpo 2, mesurées expérimentalement et issues des
résultats de simulation et écart constatés.

Limite d’élasticité Rp0.2 (MPa) ,
Température | Microstructure Ecart (%)
Expérimentale Simulée

SX-40 612 612 0.03

SX-100 708 706 -0.28

SX-300 745 755 1.41

700°C SX-GG 986 982 -0.37
SX-Eau 717 720 0.45

SX-Air 697 706 1.32

SX-Ir 657 0665 1.20

SX-Eau 755 764 1.26

20°C SX-Air 721 728 0.99
SX-Ir 098 701 0.48
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6.3 Simulation du comportement du polycristal

Dans cette partie, les simulations EF en champ complet du comportement d’agrégats polycristallins
sont présentées et analysées. Tout d’abord, les microstructures numériques utilisées durant ces
simulations sont décrites. Ensuite, les résultats obtenus dans le régime de comportement purement
élastique sont détaillés en premier lieu afin d’évaluer le role de I'anisotropie du comportement
¢lastique local cristallin. Ces résultats conduiront a une premiere évaluation de la limite d’élasticité
macroscopique du polycristal. Dans un second temps, les résultats des simulations obtenus avec la

loi de comportement élasto-visco-plastique compléte seront présentés.

Sauf mention contraire explicite, le déroulement des simulations présentées est identique aux
simulations réalisées sur les monograins, a la fois en termes de loi de comportement (les éventuels

changements sur les valeurs des paramétres seront clairement indiqués) et de conditions aux limites.

6.3.1 Microstructures de ’étude

Deux types de microstructures synthétiques ont été utilisés au cours de cette étude: des
microstructures simplifiées avec grains cubiques et des microstructures plus réalistes obtenues par

tessellation de Laguerre-Voronoi respectant les distributions de taille de grains mesurées.

6.3.1.1 Microstructures simplifiées a grains cubiques

Les microstructures simplifiées ont été générées pour pouvoir comparer les résultats aux
microstructures réalistes et donc pouvoir évaluer TIapport d’une meilleure description
morphologique dans un calcul EF sur polycristaux. En particulier, un des objectifs visés est
d’évaluer si la présence d’une dispersion de taille de grains a une influence notable sur la prédiction
de la limite d’élasticité macroscopique du polycristal, lorsque la cission résolue critique locale d’'un

grain dépend de sa taille.

La microstructure utilisée ici est constitué de 8x8x8 = 512 grains cubiques, eux-mémes constitués
de 83 = 512 éléments finis C3D8, comme représenté sur la Figure 135. La premicre étape de
génération des microstructures simplifiées est la création d’un tableau 3D indexé représentant une
image voxélisée de la microstructure. A chaque ¢élément de la matrice 3D est assigné une valeur
numérique entiére correspondante a I'index numérique du grain d’appartenance. L’image 3D est
ensuite convertie en maillage via les outils de la librairie S2M développée au sein de 'institut Pprime
[25]. Le résultat de la conversion est un maillage dans lequel un élément cubique C3D8 est créé
pour chaque voxel de I'image 3D. La librairie génere automatiquement les sets d’éléments et de
nceuds nécessaires pour I'assignation des parametres de la loi de comportement local (angles

d’Euler, cission résolue critique,...) a chaque grain et pour I'application des conditions aux limites.
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Figure 135 : Exemple de miicrostructure a grains cubigues générée via la librairie S2M (Pprime) [25] : 512
grains et 512 éléments par grain.

Le nombre de grains et d’éléments par grain ont été choisis apres une étude de leur sensibilité sur
plusieurs indicateurs statistiques de la répartition de la contrainte axiale (moyenne et écart-type dans
agrégat, écart-type et valeurs extrémes des moyennes par grain) dont il sera fait en partie mention

dans la suite.

6.3.1.2 Microstructures réalistes

Les microstructures virtuelles réalistes ont été générées afin de reproduire les trois microstructures
polycristallines (GF, GG et TGG) étudiées expérimentalement. Les données d’entrée
correspondent aux distributions expérimentales de la taille des grains issues des mesures EBSD
présentées dans le chapitre 3. En particulier, les distributions excluant les joints de macles ont été

utilisées.

La librairie CimLib, développée au laboratoire du CEMEF, a été utilisée pour la génération de ces
microstructures. Cette librairie permet le choix entre différents algorithmes de génération. Dans le
cadre de cette étude, un algorithme de tessellation de Laguerre-Voronofi a été utilisé. Il est rappelé
ici qu’un algorithme de ce type permet de respecter la taille moyenne et aussi la distribution de taille
assignée. Chaque boite de simulation est un cube dont la taille a été choisie afin d’avoir un agrégat
d’environ 2000 grains. La Figure 136 montre un exemple des microstructures cubiques virtuelles
GF (Figure 136 a), GG (Figure 136 b) et TGG (Figure 136 ¢) composées respectivement de 1977,
1707 et 1735 grains.
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Figure 136 : Réprésentation de trois exemples des microstructures virtuelles réalistes de étude (a) GF, (b) GG et
(¢) TGG.

La Figure 137 montre la comparaison entre les distributions de taille de grains expérimentales et

virtuelles. Les histogrammes en orange représentent les distributions expérimentales 3D issues des

données EBSD 2D (histogrammes en bleu). En particulier, la méthode stéréologique de Saltykhov

a été utilisée pour pouvoir passer d’un histogramme expérimental 2D, sous-estimant la taille de

grains réelle, a une distribution 3D correspondante. Les histogrammes en vert représentent les

distributions 3D obtenues dans les microstructures virtuelles générées via la tessellation de

Laguerre-Voronof avec les distributions expérimentales 3D en entrée. Il est possible de remarquer

que la tessellation de Laguerre-Voronoi permet de respecter la taille moyenne et la forme de la

distribution donnée en entrée. Le Tableau 31 résume les moyennes et les écarts types de toutes les

distributions montrées en Figure 137.

Tablean 33 : Comparaison entre les valenrs de moyennes et écarts types des distributions de taille de grains
expérimentales 2D (mesurées) et 3D (obtenues avec la méthode de Saltykhov) et 3D simulées.

Moyenne (um) Ecart type (um)
Microstructure Expérimentale Expérimentale
Simulée Simulée
2D 3D 2D 3D
GF 0.7 11.8 9.9 3.4 5.9 4.2
GG 340.3 400.8 417.2 159.8 106.9 89.1
TGG 626.4 699.1 689.1 138.4 187.6 154.1
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Figure 137 : Comparaison des distributions de taille de grains 2D (mesurées) et 3D (obtenues avec la méthode de
Saltykhov) et 3D simmulées (obtenues via la meéthode de tessellation de Laguerre-1"oronoi) des microstructures (a)
GF, (b) GG et (¢) TGG.

Les microstructures générées avec la librairie CimLib sont exportées sous la forme d’une image 3D
labellisée dont la résolution a été fixé a 100x100x100 voxels (permettant de décrire les plus petits
grains avec 15 voxels environ pour la microstructure GF et 90 voxels environ pour la
microstructure TGG). Le maillage « voxel » de 'image est généré de la méme maniere que dans le

cas des microstructures simplifiées.

Des tests de maillage tétraédrique ont aussi été effectués toujours a l'aide de la librairie S2M en
utilisant un algorithme de type marching cubes. Dans ce cas, avant de générer le maillage, I'image 3D
est traitée en passant d’une discrétisation en éléments cubiques, a une discrétisation en éléments
tétraédriques. La Figure 138 permet de comparer la microstructure virtuelle GG obtenue avec un

maillage cubique (Figure 138 a) et un maillage tétraédrique (Figure 138 b).

210



Figure 138 : Comparaison entre denx nricrostructures virtuelles issues des mesures EBSD sur la microstructure
GG et maillées en utilisant (a) des éléments cubiques et (b) des éléments tétraédrigues.

Comme vu précédemment, un maillage tétraédrique permet d’obtenir une description plus réaliste
des joints de grains. LLa Figure 139 permet de comparer deux grains de la microstructure montrée

en Figure 138 décrits par un maillage cubique (Figure 139 a,c) et tétraédrique (Figure 139 b,d).

Figure 139 : Comparaison de la morphologie de denx: grains appartenant a la microstructure virtuelle GG
représentée par (a,c) un maillage cubique et (b,d) un maillage tétraédrigue.

Un deuxiéme avantage du maillage tétraédrique est la possibilité de gérer la taille locale des éléments
du maillage en fonction des besoins de calcul. Par exemple, dans un agrégat cristallin, on trouve
généralement les concentrations de contraintes et les gradients du champ de contraintes les plus
¢levés autour des joints de grains. Dans ce cas, il est possible de raffiner le maillage aux joints de
grains et d’utiliser un maillage plus grossier au cceur des grains. I’optimisation du maillage local

permet généralement de réduire le cott du calcul. Dans le cas montré en Figure 138, on a par
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exemple un maillage cubique de 1 million éléments C3D8 (correspondant a environ 1 million de
nceuds et 8 millions de points d’intégration) et un maillage tétraédrique associé d’environ 5 millions

d’éléments C3D4 (correspondant a environ 870000 nceuds et 5 millions de points d’intégration).

6.3.1.3 Tirage des orientations cristallographiques

Pour chaque grain, un triplet d’angles d’Euler (@4, ¢, @), suivant la convention de Bunge, est défini

par le tirage aléatoire suivant :

e Tirage aléatoire de deux nombres @1 € [0°,360°] et ¢, € [0° 360°]
e Tirage aléatoire d’un nombre x € [—1,1] tel que ¢ = |arccos (x)| avec (¢ € [0°,180°])

6.3.2 Résultats des simulations dans le régime élastique
Ces simulations ont été réalisées en utilisant les constantes d’élasticité déterminées pour PAD730™

a 700°C (voir §6.2.1.1), et en imposant un déplacement axial suffisamment faible tel que les

contraintes et déformations résultantes restent en tous points de I’'agrégat dans le domaine élastique.

6.3.2.1 Analyse des champs mécaniques locaux

La Figure 140 représente un exemple de courbe déformation-contrainte axiales obtenue pour la
microstructure GG-std. La courbe noire représente la réponse macroscopique de 'agrégat obtenue
toujours via une moyenne spatiale sur tous les points du domaine de simulation. Les courbes en
couleur représentent la réponse moyennée des différents grains présents dans I'agrégat. La couleur
assignée a chaque courbe est relative a 'orientation correspondante du grain, représentée dans le
triangle standard a c6té du graphique (le code couleur des cartes d’orientation EBSD a été utilisée,
la représentation en figure de pole inverse étant réalisée par rapport a I’'axe de traction Z). Le triangle
standard en Figure 140 confirme une distribution homogene des orientations cristallines
permettant d’exclure des effets de texture. L.a réponse simulée obtenue est cohérente avec le
comportement attendu. Tout d’abord, on vérifie que la réponse moyenne de chaque grain est bien
linéaire (confirmant ’absence de déformation plastique macroscopique ou locale au niveau des
grains). De plus, elle est fortement corrélée a son orientation cristallographique. En effet, une
évolution progressive est observée entre la réponse des grains les plus souples (i.e. grains orientés
([100] en rouge dans la Figure 140) et celles des grains plus rigides ([111] en bleu dans la Figure
140). La réponse macroscopique, comme moyenne des réponses locales, se trouve bien au milieu

de ce faisceau de courbes moyennes par grain.
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Figure 140 : Courbes de traction simulées en élasticité cristalline. Réponse macroscopique de ['agrégat (courbe
noire) et réponses moyennes de chaque grain (conrbes colorées). Projection stéréographique inverse des orientations
cristallines.

La Figure 141 permet de mettre en évidence plus clairement la dispersion des contraintes et des
déformations axiales moyennes par grain. Le graphique représente en détail la partie finale des
courbes déja vues en Figure 140. On observe toujours la courbe noire qui représente la réponse
macroscopique de I'agrégat et les points colorés représentant la contrainte et la déformation axiale
moyenne obtenue pour chaque grain a la fin de la simulation. Dans ce cas, les contraintes et
déformations ont été normalisées par rapport a la réponse macroscopique afin de mieux mettre en
évidence la dispersion des deux champs. On observe une forte hétérogénéité a la fois pour les
champs de contraintes et de déformations. On constate que les grains proches de I'orientation [111]
(i.e. la plus rigide, représentée en bleu) présentent trés majoritairement une contrainte moyenne
supérieure a la contrainte macroscopique, tandis que la déformation moyenne est inférieure a la
déformation macroscopique. La situation inverse est observée pour les grains proches de

Porientation [100] (i.e. la plus souple, représentée en rouge).
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Figure 141 : Repreésentation de la dispersion des champs de contrainte et déformation axiales issues de I'anisotropie
élastigue. Réponse macroscopique de I'agrégat (courbe noire) et réponses moyennes de chaque grain (points colores).
Projection stéréographique inverse des orientations cristallines.

Le Tableau 34 indique les dispersions simulées pour les différentes microstructures (GF, GG et
TGG) dans leurs versions simplifiées (grains cubiques) et réalistes (Laguerre-Voronoi). Les
dispersions sont indiquées en pourcentage par rapport a la contrainte et a la déformation axiale
macroscopique appliquée. Les écarts constatés sont tres larges dans tous les cas, ce qui montre la
forte hétérogénéité introduite par I'anisotropie d’élasticité cubique. Dans le cas des microstructures
simplifiées, on obtient des résultats tres proches. En effet, ces 3 simulations sont réalisées avec 3
microstructures exactement identiques du point de vue morphologique, mais auxquelles sont
assignées des orientations aléatoires différentes. Ce résultat atteste que le nombre de grains (et donc
d’otientations) considérées dans ces microstructures (512) est suffisant pour décrire
convenablement la dispersion des contraintes et déformations moyennes par grain. Concernant les
microstructures réalistes, une hétérogénéité légerement plus marquée est observée pour la
microstructure GF qui présente les écarts plus importants enregistrés pour la contrainte (+64.7%)
et pour la déformation (+60.3%). Cette observation est également confirmée par les valeurs des
écarts-types qui constituent un indicateur de dispersion plus robuste et représentatif que les valeurs

extrémales seules.
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Tablean 34 : Ecarts inférienrs et supérieurs et écart-type de contrainte et déformations axiales moyennes par grain
(valeur relative en pourcentage).

Ecart relatif inf. /sup. (%) Ecart-type relatif (%)
Microstructure
Contrainte Déformation Contrainte | Déformation

G Cubique -46.0 / +52.8 -37.4 / +53.7 16.3 13.9

F
Réaliste -58.2 / +64.7 -42.0 / +60.3 191 16.3
GG Cubique -45.5 / +52.2 -38.0 / +54.1 16.3 13.7
Réaliste -54.3 / +51.7 -38.7 / +52.0 16.1 14.3
Cubique -44.4 / +54.4 -37.6 / +53.3 15.9 14.1

TGG
Réaliste -50.7 / +54.4 -38.6 / +56.0 16.5 15.0

6.3.2.2 Distribution de Ia cission résolue et facteur de Schmid effectif

Une analyse ultérieure a été effectuée sur la distribution des cissions résolues dans I'agrégat. Il a été

décidé de considérer la cission résolue maximale induite dans chaque point de 'agrégat (quel que

soit le systeme de glissement sur lequel elle est atteinte). La Figure 142 montre les distributions

obtenues pour les trois microstructures de référence (GG, TGG et GF) en utilisant leurs versions

réalistes (en rouge) et simplifiées (en noir). Toutes les courbes ont été normalisées par rapport a la

contrainte axiale macroscopique calculée dans chaque agrégat. On note que le type de

microstructure utilisé a une influence négligeable sur la distribution obtenue : les six distributions

simulées, dont Plallure symétrique est par ailleurs treés proche d’une distribution normale, se

superposent quasi-parfaitement. Dans tous les cas, la valeur moyenne est environ égale 0,41. Cette

derniére peut s’apparenter a la notion de facteur de Schmid effectif introduite par Sauzay [49] (et

déja présentée auparavant dans ce manuscrit) et reprise par Dang plus récemment [50].
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Figure 142 : Distributions des champs de cission résolue maximale normalisée par rapport a la valenr maximale
mesurée dans les différents agrégats simulés.

Ici, la définition du facteur de Schmid effectif peut s’écrire de la maniére suivante :

< Tmax v

Herr = z, Equation 6.18

Bien qu’obtenue pour le Nickel pur a température ambiante et avec certaines différences en termes
de définition formelle ainsi que sur les simulations réalisées, Sauzay [49] reporte une valeur de 0.41,

identique a celle obtenue ici.

6.3.2.3 Prévision de Ia limite d’élasticité macroscopique

Comme mentionné au paragraphe 6.1.3, Brenner et al. [42] et Lavergne et al. [43] ont étudié
Iinfluence de Iélasticité cristalline sur la limite d’élasticité macroscopique. On s’inspire ici de leur
définition de la limite d’élasticité du polycristal basée sur I'analyse du champ de cission résolue dans
le régime élastique et sur la donnée de la cission résolue critique locale (pouvant dépendre de la
taille du grain suivant une formulation de type Hall-Petch [43]). La limite d’élasticité ainsi définie
est associée a une fraction volumique critique au sein de laquelle le critere de plasticité local (i.e. la

loi de Schmid) est atteint.
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Ainsi, la limite d’¢élasticité macroscopique 0,, correspond a la contrainte axiale a appliquer afin de
plastifier une fraction critique du volume total du polycristal (V). Le critére de plasticité sera donc

V, =V, avec:

V, = Z Vi Tay 2 Tg Equation 6.19
14

OU Vj, Tmay, €t T¢; désignent respectivement le volume, la cission résolue maximale appliquée et la

cission résolue critique au i-eéme point d’intégration, et V étant le volume de I'agrégat.

La détermination de la limite d’¢élasticité est réalisée de facon automatisée durant le post-traitement
en suivant cet algorithme qui prend en entrée le champ de cission résolue maximale Tp,qy ct les
volumes associés aux points d’intégration issus du calcul EF élastique. LLe champ de cission résolue
critique est assigné en phase de post-traitement en fonction des propriétés locales de 'agrégat a
'aide des modeéles présentés dans le chapitre 4. L’influence de la taille de grains au niveau local est
ainsi prise en compte via le modéele de Hall-Petch écrit a I’échelle des systemes de glissement

(Equation 6.21).

Te, = Tss + Tpr + Ty, Equation 6.20

On notera que "Equation 6.21 est écrite dans I’hypothése de précipitation homogéne au sein du
polycristal. Le seul parameétre qui change d’un grain a 'autre est celui lié a la taille du grain considéré

avece

ky
T, =—=
9gi \/E

ou d; représente la taille équivalente du grain d’appartenance et kj, est le coefficient de Hall-Petch.

Equation 6.21

Celui-ci est défini comme le produit du coefficient de Hall-Petch déterminé au chapitre 5 dans le

cas du polycristal et du facteur de Schmid effectif décrit précédemment (i.e. ky = ky feq =

0.745 x 0.41 = 0.305 MPa m®%).

Les cissions tésolues locales Tp,qy;, peuvent donc étre comparées aux valeurs critiques
correspondantes. On fait ’hypothese d’évolution linéaire des cissions résolues locales en fonction
de la contrainte macroscopique observée. En augmentant la contrainte macroscopique appliquée,
le critere de plasticité local est atteint progressivement dans les différents points de I'agrégat. Il est
donc possible de tracer I’évolution du volume correspondant, appelé aussi volume plastifié, en

fonction de la contrainte macroscopique appliquée. La Figure 143 représente les courbes obtenues
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pour les trois microstructures GF, GG et TGG. Le graphique reporte aussi les limites d’élasticité
macroscopiques mesurées a 700°C pour ces trois microstructures (courbes pointillées). Les valeurs

des volumes critiques correspondants sont aussi reportées dans le Tableau 35.

Figure 143 : Evolution de la limite d'élasticité macroscopique d’un polycristal en fonction de la fraction volumique
critique plastifice pour les trois microstructures G, GG et TGG. Comparaison avec les mesures expérimentales

effectuées a 700°C.

La limite d’élasticité conventionnelle Rp0.2% est associée en moyenne a une fraction volumique
critique plastifiée d’environ V. = 57%, signifiant qu’un peu plus de la moitié de 'agrégat est déja
localement plastifié. Cette démarche peut évidemment étre aussi utilisée de maniere inverse afin de
prédire la valeur de limite macroscopique conventionnelle en imposant la valeur de volume critique

correspondante.

La Figure 144 reporte I’évolution observée pour la microstructure GG. L’allure de la courbe
observée est liée a la distribution de la cission résolue maximale et de la cission critique (liée a la
distribution de taille de grain). On observe une premicre partie avec une augmentation brusque a
partir d’une valeur nulle du volume critique. Ensuite, une évolution linéaire s’établit sur la majeure
partie du domaine, suivi d’'une dernicre partie caractérisée par une augmentation abrupte. Cette
observation nous permet de proposer une nouvelle définition de la limite d’élasticité
macroscopique (notée @y,). Une fois tracée la courbe en Figure 144 on calcule la régression linéaire

de la partie centrale (courbe pointillée noire en Figure 144). La contrainte macroscopique sera
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représentée par lintersection avec 'axe des contraintes. A noter que la méthode classique dépend
du taux de déformation plastique considéré et/ou d’une fraction volumique critique plastifiée, alors
que cette nouvelle méthode permet de fixer une valeur indépendante des conventions sur la
déformation plastique. Le Tableau 35 résume les valeurs trouvées pour les différentes

microstructures avec cette méthode.

Figure 144 : Définition d’une limite d’élasticité macroscopique indépendante de la fraction volumique plastifice
critique via une régression linéaire (courbe pointillée noire).

Tableau 35 : Limites d’élasticité conventionnelles mesurées a 700°C -

critiqutes corvespondantes Ve, . 5 valenrs de liniite d'élasticité macroscopique tronvées via la méthode proposée.

et fractions volumiques plastifiées

Microstructure Oy, (MPa) Veo a0, 0, (MPa)
GF 1169 58.9 884
GG 918 54.5 730
TGG 773 57.6 610

6.3.3 Simulations dans le régime viscoplastique

Dans cette partie, nous présentons les résultats des simulations réalisées sur les différents agrégats
polycristallins décrits précédemment, avec la méme loi de comportement élasto-visco-plastique

monocristalline que celle utilisée au §6.2 pour simuler les essais sur monograins.
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Dans le cadre polycristallin, le parametre de la loi de comportement monocristalline décrivant la
cission résolue critique inclut la contribution de la taille de grains, cette dernicre étant évaluée par

la formulation de type Hall-Petch décrite précédemment (§6.3.2.3, Equation 6.21).

Dans un premier temps, on s’intéressera a la simulation du comportement en traction a 700°C
uniquement. La capacité prédictive du modéle et la pertinence des parameétres identifiés pour
décrire I'influence de la microstructure seront discutés pour cette température. L’analyse du

comportement a 20°C et 500°C sera abordée ultérieurement et de facon moins detaillée.

6.3.3.1 Simulation du comportement en traction a 700°C

6.3.3.1.1 Choix des parameétres

Au paragraphe 6.2, la simulation du comportement des éprouvettes monogranulaires a 700°C avait
fourni des résultats satisfaisants en utilisant la valeur de I’exposant viscoplastique mesuré
expérimentalement pour le monograin SX-GG (n=36.1). De plus, conformément au
comportement monogranulaire observé expérimentalement (du moins dans le domaine des faibles

déformations plastiques), aucun écrouissage n’avait été introduit.

Une premicere série de simulations a été menée dans le cas polycristallin en utilisant exactement le
méme jeu de parametres que celui utilisé pour les monograins au §6.2. A titre d’exemple, on
illustrera le cas d’une simulation réalisée sur un agrégat simplifié a grains cubiques représentative
de la microstructure polycristalline GG-std. Pour cela, la valeur du parametre de cission résolue
critique T, est adaptée a cette microstructure en assignant la valeur prédite par le modele du chapitre

5, avec les caractéristiques de précipitation et de taille de grains correspondant :
Te = Tgs + Tpr + Ty = 376 MPa Eqgnation 6.22

outy =2 (avec k}, = 0.305 MPam®S et d = 340 um)

La réponse macroscopique simulée (Figure 145) conduit a un écrouissage trop faible et saturant
trop vite. Un écrouissage intragranulaire a donc été introduit dans la loi de comportement des grains
dans lagrégat, bien que la réponse expérimentale du monograin n’en présentait pas. Nous
reviendrons sur ce point en phase de discussion. Dans la suite il a été choisi d’utiliser les paramétres
d’écrouissage utilisés par Genée [48] dans le cadre d’'une étude sur P'U720Li (alliage proche de
PAD730™). Cependant, en raison de lexposant viscoplastique élevé issu des données sur
monograin (n=36.1), ces parameétres conduisent a des niveaux de contraintes un peu trop
importants (Figure 145). Nous avons donc choisi d’utiliser la valeur obtenue durant les essais de

relaxation sur le polycristal GG-std i.e. n=14.3 (cf. § 4.3.1, Tableau 11).
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Figure 145 : Comparaison des conrbes de traction expérimentale et simulées a 700°C pour la microstructure GG-
std en utilisant différents parametres d’écronissage et de sensibilité a la vitesse de déformation.

Finalement, les simulations des essais de traction a 700°C ont été réalisées avec les parametres

indiqués dans le Tableau 36 pour chacune des trois microstructures GF, GG et TGG.

Tablean 36 : Parametres d'écronissage, exposant de sensibilité a la vitesse de déformation et contributions
moyennes a la cission résolue critigue pour les microstructures GF, GG-std et TGG-std a 700°C.

~ Ecrouissage [48]
T T T T
Microstructure | n P * g ‘ Cy C,
(MPa) | (MPa) | (MPa) | (MPa) |V, v,
(MPa) (MPa)
GF 21.6 | 328 98 479
GG-std 143 | 304 53 19 376 3 10 200 [ 3000
TGG-std 19.5] 254 9 316
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En fonction du type d’agrégat utilisé pour chacune des trois microstructures, I'assignation de la
cission résolue critique (plus précisément du terme décrivant 'influence de la taille de grain) peut

se faire différemment.

Dans le cas d’un agrégat simplifié a grains cubiques de taille constante, la valeur de la cission résolue
critique correspondant a celle calculée pour la taille moyenne des grains de la microstructure (i.e.
T, dans le Tableau 36) est assignée 2 tous les grains. Dans le cas des agrégats réalistes issus d’une

tessellation de Laguerre-Voronoi, deux méthodes ont été appliquées et comparées :

e Assigner a tous les grains la méme cission résolue critique T.

e Assigner a chaque grain i la valeur 7, calculée en fonction de sa taille d;.

Dans la suite, on parlera de Hall-Petch moyen dans le premier cas et de Hall-Petch local dans le

deuxiéme cas.

6.3.3.1.2 Analyse de courbes de traction simulées

La réponse macroscopique d’une microstructure obtenue en utilisant les différents modeles (i.e.
agrégats simplifiés ou réalistes, assignation d’un effet Hall-Petch local ou moyen) ne change pas de
facon notable. La Figure 146 montre 'exemple relatif a la microstructure GF en traction a 700°C.
I est possible de remarquer que les trois courbes obtenues sont quasiment superposées. Cette
observation confirme que, dans le cadre d’une étude de la seule réponse macroscopique en traction
d’un agrégat, il est possible d’utiliser des microstructures simplifiées sans sacrifier la précision des

résultats obtenus. C’est un résultat important de I'analyse proposée.
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Figure 146: Conrbes de traction macroscopiques a 700°C simulées pour la microstructure GF avec une
microstructure simplifice (a grains cubiques) et une microstructure réaliste (de type Laguerre-1"oronoi) avec et sans
influence locale de la taille des grains.

La Figure 147 permet de comparer les courbes expérimentales avec les courbes simulées
correspondantes. De par I’équivalence des courbes simulées via les différentes microstructures,
seules les courbes obtenues avec les microstructures réalistes ont été reportées dans le graphique
en Figure 147. Une bonne correspondance entre les courbes expérimentales et les simulations est
observée. Une faible différence est observée uniquement dans le domaine élastique pour la
microstructure TGG-std. La loi de comportement utilisée permet de décrire fidelement les

premiers stades de plasticité, en particulier pour les microstructures GG-std et TGG-std.
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Figure 147: Comparaison entre les courbes de traction expérimentales et simulées (avec des microstructures

Le Tableau 37 résume les valeurs de limite d’élasticité extraites a partir des résultats de simulations
et permet la comparaison avec les mesures expérimentales respectives. En particulier, la limite
d’¢élasticité a 0.2% de déformation plastique a été utilisée. Concernant les valeurs simulées, la
contrainte axiale macroscopique relative a I'incrément d’intégration le plus proche du 0.2% de

déformation plastique a été utilisée. Dans les trois cas, le mod¢le fournit des bonnes prédictions,

Laguerre-1"oronoi incluant l'effet Hall-Petch local) a 700°C.

avec un écart maximal de -2.4% constaté sur la microstructure GF.

Tablean 37 : Comparaison des limites d’élasticité macroscopiques a 0.2% de déformation plastique mesurées

expérimentalement et prédites par les simulations.

Limite d’élasticité Rp0.2 (MPa)

Microstructure Ecart relatif (%)
Simulée Expérimentale
GF 1140 1169 -2.4
GG-std 921 918 0.3
TGG-std 786 773 1.7
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6.3.3.1.3 Analyses locales

La Figure 148 permet de comparer les deux modeles réalistes (avec et sans effet local de a taille
des grains) sur des grandeurs locales. La figure montre la réponse macroscopique de I'agrégat
(moyenne spatiale) (courbes noires en Figure 148) et la réponse moyenne des 1977 grains
composant I'agrégat (points colorés en Figure 148, avec code couleur correspondant a 'orientation
cristalline). En particulier, trois incréments d’intégration différents ont été considérés tq, t, et t3
correspondants respectivement a environ 0.2%, 0.9% et 2% de déformation axiale totale. L’instant
t, représente la réponse élastique de I'agrégat, a ce stade il n’y a pas de plasticité. L’instant t, est
proche de la limite d’¢élasticité macroscopique, une partie de 'agrégat a plastifié et une partie reste
dans le domaine élastique. L’instant t3 représente un domaine plastique ou la totalité des grains a

plastifié.

Tout d’abord, on peut remarquer que dans le domaine élastique t; (Figure 148 a,b) il n’y a pas de
différence entre les deux simulations. Comme déja vu dans les résultats des simulations élastiques,
a ce stade, le comportement moyen des grains est lié a Porientation cristallographique par rapport
ala direction de traction. Les grains orientés <111> en bleu dans la Figure 148 sont les plus rigides
et ceux de type <001> sont les plus souples, toutes les autres orientations ont une rigidité

intermédiaire.

A linstant t, (Figure 148 a,b), il est possible d’observer une légere différence entre les deux nuages
de points. La dispersion des contraintes semble légerement plus accentuée pour la microstructure
incluant I'effet local de taille de grains, bien que ce soit difficile a lire sur ce type de graphiques. On
note toutefois que les contraintes moyennes par grains extrémales (les plus fortes ou les plus faibles)
sont observées dans I'agrégat incluant 'effet Hall-Petch local (tres certainement au sein de grains
soit tres gros, soit trés petits). La dispersion des déformations est tres similaire entre les deux

microstructures et plus accentuée par rapport a P'instant t;.
tructu tpl tuée par rapport a I'instant £

A Tinstant t3 (Figure 148 c,d), dans les deux cas on observe une dispersion des contraintes
moyennes par grain beaucoup plus accentuée. Globalement, il n’y a pas une grande différence
observée entre les deux résultats, sauf quelques grains qui atteignent des contraintes tres élevées

dans le cas de la microstructure incluant 'effet de taille de grains.
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Figure 148 : Réponse macroscopique en traction simulée pour l'agrégat GI a 700°C (courbes noires) et réponses
moyennes des 1977 grains de ['agrégat (points colorés) a trois instants différents du chargement : ty élasticité
cubique, to proche de la limite délasticité macroscopique et t3 plasticité avancée (2% de déformation totale).

Le Tableau 38 résume les caractéristiques de dispersion des réponses moyennes par grain aux trois
instants investigués (valeurs minimales/maximales et écart type des contraintes et déformations
moyennes par grain). Les valeurs a I'instant ¢; confirment qu’on a exactement la méme distribution
entre les deux modéles. Aux instants t, et t3, les valeurs des écarts types confirment que
globalement les deux modecles donnent des distributions trés similaires. Cependant, les valeurs
extrémales confirment une différence induite sur le comportement local (en particulier pour les
contraintes) par I'introduction de I'effet Hall-Petch local. I semblerait que la dispersion soit un peu

plus marquée a t, (i.e. aux premiers stades de plasticité).
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Tablean 38 : Caractéristiques de dispersion de la réponse moyenne des grains de l'agrégat GF en traction simulée a
700°C. Valeurs extrémales et écart type des contraintes et déformations moyennes par grain anx trois instant

t1,ty et ts.
Contrainte (MPa) Déformation
Instant Modé¢le Ecart Ecart
Min Max Min Max
type type

H-P local 133 525 60 0.0010 0.0028 0.0003

g H-P moyen 133 525 60 0.0010 0.0028 0.0003
H-P local 546 1842 180 0.0042 0.0160 0.0019

2 H-P moyen 533 1745 174 0.0043 0.0164 0.0019
H-P local 500 2134 208 0.0070 0.0397 0.0046

s H-P moyen 454 1963 204 0.0070 0.0400 0.0046

A un niveau encore plus local, les cartes de contraintes et déformations peuvent étre comparées.
La Figure 149 représente une coupe médiane de la microstructure virtuelle selon un plan normal a
l'axe de traction. Deux gros grains indiqués avec gr; et gr, en Figure 149 possedent
respectivement une cission résolue critique locale de 461 MPa et 447 MPa, inférieure a la moyenne
(479 MPa) assignée a tous les grains dans le modele n’incluant pas Ieffet local de taille de grains
(Hall-Petch moyen). Les cartes de déformation plastique équivalente, montrées sur les deux
modeles, sont données pour un incrément d’intégration trés proche de la limite d’élasticité
macroscopique de Iagrégat. Le modéle incluant Peffet de taille local de grains développe la
déformation plastique plus vite que I'autre version. En particulier, ce phénomene est accentué sur
les grains ayant une cission résolue locale plus faible comme les grains gry et g1, (fleches rouges

en Figure 149).
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Figure 149 : Représentation d’une conpe médiane transversale a I'axe de traction de la microstructure virtuelle
réaliste GE. Comparaison des distributions de déformation plastique avec et sans effet Hall-Petch local. Etat de
chargement proche de la limite d'élasticité macroscopigue.

La Figure 150 permet de faire la méme analyse sur la distribution des contraintes. Cette fois ci,
Iincrément d’intégration correspond a une déformation totale de 2%, et donc a un stade de
déformation plastique plus avancée. Les graphiques permettent de mettre en évidence le détail de
la distribution autour d’un petit grain, indiqué avec grz en Figure 150, ayant une cission résolue
critique locale de 522 MPa. La Figure 150 b,c montre la distribution de déformation plastique
équivalente alors que la Figure 150 d,e représente la distribution de contrainte de von Mises. Dans
ce cas, on voit que le grain grz subit une déformation plastique équivalente plus faible conduisant

a une contrainte plus élevée dans la microstructure incluant 'effet Hall-Petch local (Figure 150).
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Figure 150 : (a) Détail d’un grain de petit taille (possédant une cission résolue critigue locale élevée par rapport a
la moyenne). (b,c) Distribution de déformation plastique équivalente et (d,e) contrainte de von Mises (MPa). Etat
de chargement correspondant a 2% de déformation plastique totale.

6.3.3.2 Simulation du comportement en traction a 20°C et 500°C

Les calculs élasto-viscoplastiques ont été enfin appliqués aux autres températures de I’étude (20°C
et 500°C). Dans le chapitre 4, I'analyse des résultats d’essais en traction a montré un changement
de comportement en fonction de la température. En général, les microstructures montrent un
¢écrouissage moins marqué en baissant la température d’essai. En outre, la sensibilité a la vitesse de

déformation est pratiquement absente a 20°C et négligeable a 500°C. Pour cette raison, les
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parameétres d’écrouissage, ainsi que les coefficients de sensibilité a la vitesse de déformation ont été
adaptés. Les parameétres retenus, obtenus a la suite d’une étude de sensibilité préliminaire, mettent
en évidence une absence d’écrouissage a 20°C ainsi qu’un écrouissage réduit a 500°C (Tableau 39).
De plus, a 20°C, un exposant n tres élevé (n=50) a été retenu (bien que non physique) pout annuler
la dépendance a la vitesse de déformation avec la loi viscoplastique utilisée. Une étude dédiée et
approfondie serait nécessaire pour mieux les caractériser et éventuellement les valider.

Tablean 39 : Synthese des parametres de viscoplasticité utilisées pour les simulations. * indigue que la valenr vient
des modéles ou des mesures expérimentales et est adaptée a chaque microstructure.

Parameétres
Température Yo C C
n Vi N V, i
st (MPa) (MPa)
500°C 30| 0.001 | 2.2 7.5 150 1500
20°C 50 | 0.001 | 0 0 0 0

Comme précédemment, la valeur de la cission résolue critique a été adaptée au cas de chaque
microstructure. Les constantes d’élasticité C;; a 20°C et 500°C sont issues du Tableau 29. Les
résultats des simulations, ainsi que les courbes expérimentales correspondantes, sont reportés en
Figure 151 et Figure 152. Seuls les résultats obtenus sur les microstructures réalistes, incluant I'effet

Hall-Petch local, sont présentés.

Les simulations a 20°C (Figure 151) restituent une bonne description dans le domaine élastique
pour toutes les microstructures. Il est possible de remarquer qu’avec les mémes parametres locaux
d’écrouissage et de sensibilité a la vitesse de déformation, la microstructure GI présente un
écrouissage légerement plus marqué par rapport aux autres, dans la zone de transition élasto-
plastique. La courbe expérimentale de la microstructure GG montre une allure tres similaire a celle
obtenue a 500°C et 700°C. Pour cette raison, les parametres utilisés pour la simulation ne sont pas

adaptés (en particulier n=50).
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Figure 151 : Comparaison entre les courbes de traction expérimentales et simulées (avec des microstructures

Laguerre-1"oronoi incluant effet Hall-Petch local) a 20°C.

Le manque d’essais sur monograins a 500°C n’a pas permis de s’assurer de la pertinence des
constantes élastiques C;; proposées a cette température a la suite de I'étude paramétrique réalisée a
partir des données sur ’AM1 (§ 6.2.1.1). En effet, en Figure 152, on observe une légere différence

entre la pente des courbes simulées et expérimentales.
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Figure 152 : Comparaison entre les courbes de traction expérimentales et simulées (avec des microstructures
Lagnerre-1"oronoi incluant l'effet Hall-Petch local) a 500°C.

Enfin, le Tableau 40 résume les valeurs de limite d’élasticité conventionnelle (a 0.2% de
déformation plastique) simulées et expérimentales pour les trois microstructures a 20°C et 500°C.
Malgré des différences relativement importantes sur P'allure des courbes de traction simulées et
expérimentales, un accord global plutot bon est observé en termes de limite d’élasticité.

Tableau 40 : Comparaison des limites d’élasticité macroscopiques a 0.2% de déformation plastique mesnrées
expérimentalement et prédites par les simulations ; écarts constatés entre les deux.

Limite d’¢lasticité Rp0.2 (MPa) i
Température | Microstructure Ecart (%)
Simulée Expérimentale
GF 1255 1266 -0.9
20°C GG-std 982 909 8.0
TGG-std 855 835 2.4
GF 1165 1179 -1.2
500°C GG-std 893 909 -1.8
TGG-std 786 771 1.9
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6.3.4 Discussion des résultats

Les simulations EF ont permis de mettre en évidence, 'apport de I'utilisation de microstructures
monogranulaires dans une démarche de modélisation. Tout d’abord, il est évident que les modéles
analytiques, identifiés grace aux essais sur les éprouvettes monogranulaires, permettent d’inclure
facilement la sensibilité a la microstructure de précipitation dans les lois de comportement. En
outre, les courbes de traction obtenues sur les échantillons monogranulaires ont permis d’effectuer
une premiere validation de la loi de comportement local en plasticité cristalline choisie et identifiée.
Dans ce cas, 'avantage principal est la possibilité de travailler avec des modeles simples, avec une
seule orientation cristalline, qui permettent d’obtenir rapidement une premicre validation du

modeéle.

Les simulations du comportement des polycristaux ont confirmé l'influence de la présence des
joints de grain sur le comportement. En plus de la contribution a la cission résolue critique, les
autres parametres de la loi de comportement ont été adaptés. Par exemple, les essais ont confirmé
que les joints de grain contribuent aux mécanismes de relaxation en réduisant la sensibilité a la
vitesse de déformation. Pour cette raison, 'exposant # de la loi d’écoulement plastique a dua étre
adapté pour passer du comportement du grain « seul » a celui de son correspondant dans I'agrégat.
De la méme manicre, les paramétres d’écrouissage doivent étre adaptés en fonction de application.
Il a été montré que les simulations sur polycristaux nécessitent 'ajout d’un écrouissage dans le

comportement local pour restituer I’écrouissage observé expérimentalement.

Les simulations ont permis aussi d’effectuer des analyses sur la limite d’élasticité. La méthode basée
sur les calculs élastiques peut étre utilisée pour la prédiction de la limite d’élasticité conventionnelle
(0.2% de déformation plastique) ou pour définir une limite d’élasticité microscopique (apparition
des premicres bandes de glissement). La Figure 153 montre un zoom autour de la transition élasto-
plastique des courbes de traction a 700°C simulées et expérimentales. Cette figure permet de
positionner les prédictions effectuées a pattir des calculs élastiques @y, (§6.3.2.3) par rapport aux
mesures expérimentales correspondantes 0y, ,,. (0.2% de déformation plastique). Les points ont

été placés sur les courbes expérimentales. L’écart relatif entre les deux valeurs est de 24,3% pour la
microstructure GF, 20.5% pour la microstructure GG et 21.1 pour la microstructure TGG. Il est
possible de remarquer que les limites d’élasticité proposées dans cette étude se trouvent a la fin de
la partie linéaire des courbes macroscopiques indiquant les premiers stades de plasticité développée
a I’échelle macroscopique. Une étude similaire a été effectué par Vaunois et al. [51] sur 'U720Li
sur une microstructure supersolvus. En particulier, ils ont pu mesurer, via des essais in situ sous

MEB, la contrainte correspondante a I'apparition des premicres bandes de glissement dans la
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microstructure. Dans leur cas, un écart relatif de 20,8% a été observé entre la contrainte mesurée

en début de plasticité et la limite d’élasticité conventionnelle o Ces résultats sont donc

Yo2%®

cohérents avec les observations de notre étude.

Figure 153 : Détail des conrbes de traction a 700°C et positionnement des valeurs de linites d élasticité mesurées
expérimentalement (triangles) et prédites par la méthode basée sur les caleuls EF en élasticité (cercles).

L’utilisation de microstructures virtuelles différentes renseigne sur les parametres les plus
importants dans la capacité du mode¢le a reproduire le comportement du polycristal. Pour la traction
monotone, il a été observé que, dans le but de prédire le comportement macroscopique seul, il est
préférable de travailler avec des modeéles plus simples (i.e. grains cubiques avec effet Hall-Petch
moyen). Cependant, si on s’intéresse a I’étude des champs mécaniques locaux il est souhaitable
d’utiliser des modeles plus complexes (i.e. tessellation de Laguerre-Voronoi avec effet Hall-Petch

local) pour capter les variations locales dues a la microstructure.

6.4 Cas des microstructures a gradient de taille de grains

6.4.1 Microstructures duales en AD730™

Une premicre application est proposée aux microstructures a gradient de taille de grains
représentatives des disques a microstructures duales. Des études précédentes ont investigué la

faisabilité des disques duales en AD730™ et leur comportement, en particulier en fluage [52]—[55].
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La Figure 154 montre le résultat de mesures EBSD effectuées a mi-hauteur sur une coupe d’un
disque de turbine d’environ 224 mm de diametre traité avec la technique du DMHT. Il est possible
de distinguer trois zones différentes. La zone a gros grains, optimisée pour le comportement en
fluage, se trouve dans la couronne du disque et est d’environ 14 mm d’épaisseur. La zone a grains
fins, optimisée pour le comportement en traction, est placée vers la jante du disque. Enfin, la zone
de transition résultante est d’environ 7mm et présente un gradient, a peu prés linéaire, de la taille
des grains entre une taille moyenne équivalente maximale d’environ 120 um et minimale d’environ

10 uym.
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Figure 154 : Variation de la taille de grains a mi-hanteur dans un disque de turbine en AD730™ de 224 mm
de diameétre (Cartographie EBSD et évolution extraite) [52].

Serrano Mufioz [54], dans le cadre d’une étude en collaboration entre Ilnstitut Pprime et
Aubert&Duval, a pu étudier le comportement en traction des différentes zones du disque en Figure
154 a 650°C. La Figure 155 montre les courbes de traction monotone obtenues sur deux
éprouvettes prélevées dans la zone a grains fins (courbes orange et bleue), une éprouvette prélevée
dans la zone a gros grains (courbe rouge) et une éprouvette prélevée dans la zone de transition
(courbe verte). On remarque bien que le comportement de la zone de transition est intermédiaire

entre celui des microstructures a gros grains et a grains fins.
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Figure 155 : Conrbes de traction a 650°C et une vitesse de déformation imposée de 10731 d'épronvettes
prélevées dans un disques duales en AD730™ dans la 3one a grains fins, a gros grains et de transition [54).

6.4.2 Génération du Modele EF

6.4.2.1 Microstructure virtuelle

La réalisation de calculs champ complet en plasticité cristalline, sur des pieces mécaniques comme
un disque reste encore utopique aujourd’hui. Au cours de notre étude, il a donc été décidé de
représenter seulement la zone de transition du « disque duale » dans un modele EF. La longueur
du domaine de simulation a été fixée a 7 mm suivant les mesures présentées en Figure 154. La
largeur et hauteur du domaine ont été fixées a 0.5 mm afin de conserver un nombre de grains
raisonnable. La microstructure virtuelle a été générée a I'aide de la librairie CimLib en utilisant
toujours un algorithme de Laguerre-Voronoi. Le packing initial des spheres pour la tessellation a
été effectué par la méthode optimized dropping and rolling proposée par Hitti et al. [56]. Le gradient de
taille de grain est controlé en assignant une loi de variation de la taille des spheres en fonction de

leur position sur ’axe du gradient. La loi d’évolution de taille implémentée est de type puissance :

Z = Zmin m 4 . 23
d(z) = min + (dmax - dmin) — Egnation 6.

max — Zmin
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avec dpin et dyay respectivement taille minimale et maximale imposée, Zpy,in €t Zpy,q, coordonnées
extrémales initiale et finale de la boite de simulation suivant la direction du gradient, Z variable de
position et m exposant de la loi puissance. Dans le cas présenté, une évolution linéaire de la taille
de grains a été imposée en utilisant m=1. La microstructure résultante est composée d’environ 9000

grains avec une évolution de taille équivalente entre 10 um et 130 um (Figure 150).

Figure 156 : Microstructure virtuelle représentative de la zome de transition d'un « disque duale »

(0.51mx0.5mmmc7 mm, ~9000 grains).

Le choix de la résolution de I'image voxélisée finale résulte du compromis entre une résolution
suffisante (en particulier pour les petits grains) et un nombre d’éléments acceptable pour le cout de
calcul. I’image finale se compose de 1,75 millions de voxels (=50x50x700) qui ont été ensuite

transposés en éléments C3D8 a I'aide de la librairie S2M.

Le graphique en Figure 157 montre le diameétre équivalent de chaque grain en fonction de sa
position (i.e. coordonnée z du centre de gravité du grain) axiale dans P'agrégat. Il est possible
d’observer I’évolution de la taille moyenne ainsi que de la densité de grains suivant la direction du
gradient. Les valeurs de taille moyenne des grains sur les zones extrémales du domaine de
simulation correspondent a environ 30 um et 100 um, la différence obtenue est donc moins
marquée pat rapport a celle ciblée (10 um et 130 um). En outre, on obsetve un certain nombre de
grains de petit volume qui sont hors tendance linéaire. La quasi-totalité de ces grains est
certainement constituée par les grains coupés au bord. Cet aspect est tres important car il peut aussi

biaiser Peffet Hall-Pech local introduit dans le modéle.
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Figure 157 : Taille des grains en fonction de lenr position sur l'axe du gradient de la miicrostructure virtuelle
représentant la one de transition d'un « disque duale ».

6.4.2.2 Paramétres de Ia loi de comportement

Les calculs sur la microstructure a gradient ont été effectués pour 700°C. Les parametres utilisés
sont issus des simulations sur les microstructures polycristallines homogenes. Les valeurs des
paramétres d’écrouissage, ainsi que celle de la vitesse d’écoulement plastique de référence Yo n’ont

pas été changées et sont reportées dans le Tableau 41.

Tablean 41 : Parametres de la loi d’éconlement vicoplastique pour la microstructure a gradient de taille de grains

de [étude.
Yo (s7H V, C,. (MPa) v, C, (MPa)
0.001 3 10 200 3000

Les essais, les modeles et les simulations précédentes ont montré que, en particulier a 700°C,
différentes microstructures, en termes de taille de grains et précipitation, possedent différentes
cission résolue critiques locales et exposants de sensibilité a la vitesse de déformation. Il est donc
naturel de penser qu’au sein de la microstructure a gradient il y a une variation de ces paramétres.

En premicre approximation, il a été décidé d’introduire un gradient de propriétés de maniere
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artificielle. Tout d’abord, le domaine de simulation a été divisé en 5 zones, de méme dimension,
comme illustré en Figure 158. Les microstructures dans les parties extrémales ont été considérées
proches des microstructures GF (zone z; en Figure 158) et GG-std (zone zg5 en Figure 158). En
conséquence, les valeurs de contribution de la précipitation a la cission résolue critique ainsi que de
Iexposant n, utilisées pour les deux microstructures homogenes, ont été assignées aux zones
correspondantes de la microstructure a gradient. Ensuite, une évolution linéaire de ces deux
parameétres, suivant ’axe du gradient, a été postulée au sein de 'agrégat. Le Tableau 42 résume les
valeurs des deux parameétres assignés aux 5 zones, ainsi que le nombre de grains inclus dans chaque

zone.

Figure 158 : Décomposition de la microstructure virtuelle a gradient en 5 zones avec influence de la précipitation et
exposants de sensibilité a la vitesse de déformation différents.

Tablean 42 : Caractéristiques assignées anx 5 gones de la microstructure virtuelle a gradient de taille de grains.

Zone Nombre grains n Tpr (MPa)
Zq 5301 21.6 350
Zy 1662 19.8 340
Z3 967 18.0 330
Zy 618 16.2 320
Zsg 436 14.3 310

L’effet de Hall-Petch a été inclus au niveau local suivant la procédure présentée pour les
microstructures homogenes. La valeur de contribution de la taille de grains assignée a chaque point
d’intégration est donc liée a la taille du grain d’appartenance, via la loi de Hall-Petch microscopique

(§6.3.2.3, Equation 6.21).

L’idée a la base des conditions aux limites est d’imposer une contrainte macroscopique
circonférentielle. Des conditions de symétrie ont été appliquées sur les faces normales aux

directions x et y en correspondances de x = 0 et y = 0. Les deux faces normales a la direction z

239



(= direction du gradient, radiale) ont été laissées libres. Un déplacement a enfin été imposé sur la
face normale a la direction y en cotrespondance de Y = Ypq = 0.5um , adapté afin d’obtenir une

déformation totale de 2% avec une vitesse de 1073571,

6.4.3 Résultats

La Figure 159 montre le résultat de la simulation a 700°C sur la microstructure a gradient. La courbe
noire représente la réponse macroscopique de 'agrégat et les courbes colorées représentent les
réponses par grain (moyennes spatiales). Les couleurs utilisées indiquent toujours I'orientation du
grain, avec le code couleur utilisé sur la projection stéréographique en Figure 159. Une
hétérogénéité tres marquée de la réponse mécanique est observée pour les champs de contrainte et
de déformation. Le role de 'orientation cristalline locale est toujours évident, avec la variation de

rigidité dans le domaine élastique.
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Figure 159 : Courbes de traction macroscopique (conrbe noire) et moyennes par grains (courbes colorées) pour une
microstructure a gradient de taille de grains chargée dans la direction transversale au gradient simulées a 700°C.

Les courbes en Figure 160 permettent d’analyser de la méme maniere les 5 zones de I'agrégat. Dans
ce cas, les courbes noires représentent les réponses macroscopiques moyennées seulement dans la
zone de référence. On remarque tout de suite une réduction de la densité des courbes en passant
de la zone z; a la zone Zgs a cause de 'augmentation de la taille moyenne locale et la réduction

conséquente du nombre de grains. Les grains appartenant a la zone Z;, et donc plus petits,
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possedent en moyenne les cissions résolues critiques les plus élevées. Pour cette raison, dans cette
zone, on retrouve des grains qui atteignent des niveaux de contraintes plus élevés que dans les
quatre autres zones. La comparaison des réponses macroscopiques en Figure 160 f montre que
dans le domaine élastique la réponse des différentes zones est tres similaire. La distribution des
orientations cristallines est donc trés homogene suivant la direction du gradient. La courbe de la
zone z; confirme que cette zone reprend bien, en moyenne, une contrainte un peu plus importante

que les autres zones.
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Figure 160 : (a-e) Courbes de traction macroscopiques (en noir) et moyennes par grains (colorées) des 5 gones
identifiées sur la microstructure virtuelle a gradient de I'étude. (f) Comparaison des réponses macroscopiques des

différentes zomes isolées. (700°C)
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La Figure 161 montre les mémes résultats que la Figure 160, mais en illustrant les réponses
moyennes par grain seulement a l'instant final (2% de déformation macroscopique totale). Il est
possible de remarquer que, sauf pour des valeurs extrémales, il n’y a pas de différences notables sur

la dispersion des champs de contraintes et déformations dans les différentes zones.

Figure 161 : Courbes de traction macroscopiques (en noir) et moyennes par grains en correspondance de 2% de
déformation macroscopique totale (colorées) des 5 zomes indentifiées sur la microstructure virtuelle a gradient de

Pétude. (700°C)
La cartographie de la contrainte de von Mises montrée en Figure 162 met en évidence, encore une

fois, le gradient de contraintes observé dans la microstructure. La cartographie représente la

réponse de 'agrégat a la fin la simulation (2% de déformation macroscopique totale). En particulier,
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la carte de contraintes est prise sur une coupe a mi-hauteur sur un plan normal a la direction de
chargement pour limiter le biais introduit par les grains coupés au bord. Cependant cet effet peut
avoir des conséquences importantes sur la réponse mécanique observée, en particulier sur des
domaines avec dimensions réduites (par rapport a la taille de grains représentés) comme celui de
notre exemple. En perspective, une premicre correction de cet effet pourrait étre basée sur
Iutilisation de 1a taille des cellules de Voronoi entieres associées a chaque grain de bord (et non la

taille apparente apres coupure) pour I'assignation de la cission associée a 'effet Hall-Petch local.
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Figure 162 : Cartographie des contraintes simulées dans la microstructure duale de ['étude a 2% de déformation
totale macroscopique (700°C).

La réponse macroscopique a enfin été comparée a celle expérimentale déja montrée en Figure 155
(courbe verte). La Figure 163 montre cette comparaison, il est rappelé que la courbe expérimentale
est obtenue a 650°C alors que la simulation a été effectuée a 700°C. Cependant, la courbe simulée
permet de prédire de manicre tres précise le comportement de la microstructure complexe a

gradient.
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Figure 163 : Comparaison de la conrbe des courbes de traction simulée et expérimentale d’une miicrostructure a
gradient de taille de grains chargée dans la direction transversale an gradient.
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6.5 Conclusions

Le développement des simulations a montré 'avantage de se servir des résultats obtenus avec des
monograins dans une procédure de caractérisation et simulation du comportement macroscopique
des polycristaux. En effet, les courbes expérimentales monocristallines ont permis de valider de
maniere directe la loi de comportement élasto-viscoplastique locale identifiée. La loi choisie dans
notre étude s’est montrée tres adaptée pour la description du comportement a haute température
(700°C), dans la plage de déformation investiguée (<2%). Dans le cas des microstructures SX-
cau/air/lr testées a 20°C, l'adoucissement juste apres la transition élasto-plastique, observé
expérimentalement, ne peut pas ¢tre décrit par la loi utilisée. Par conséquent, les écarts entre

courbes simulées et expérimentales a cette température sont plus élevés.

Les simulations sur polycristaux ont, tout d’abord, permis de tester différents outils de génération
de microstructures. Les microstructures virtuelles retenues pour cette étude sont de deux types.
Les microstructures simplifiées, composées par des grains cubiques, avec une taille unique de grains
partout dans I'agrégat. Les microstructures réalistes sont générées a partir de la tessellation de
Laguerre-Voronofi basée sur les distributions de taille de grains mesurées expérimentalement. Ces
derniéres ont permis de prendre en compte la morphologie des grains de 'agrégat et de reproduire
la dispersion de taille. Les comparaisons entre les distributions de taille de grains obtenues dans les
microstructures virtuelles, avec celles expérimentales correspondantes, ont montré Pefficacité de la

méthode de génération dans le respect de la taille moyenne et de la forme de distribution imposées.

Les premiers calculs en élasticité cristalline sur les microstructures polycristallines ont permis
d’approfondir le role de I'anisotropie cubique sur la réponse locale de 'agrégat. Les calculs ont été
effectués sur les microstructures simplifiées et sur celles réalistes correspondantes. La comparaison
des courbes macroscopiques de traction (moyennes spatiales dans I'agrégat) n’a pas montré de
différences entre les résultats obtenus sur les deux types de microstructures. Cependant, I’analyse
des champs locaux (i.e. distribution de la cission résolue locale maximale) a mis en évidence des
différences dans les deux approches. I’analyse de la dispersion des champs de contraintes et de
déformations moyennes par grain a montré une hétérogénéité plus marquée dans le cas des
microstructures réalistes, en particulier pour la microstructure GF. Enfin, le post-traitement des
résultats de calculs sur polycristaux a permis de confirmer la valeur du facteur de Schmid effectif,

qui avait été utilisé au cours du chapitre 5 pour la démarche de modélisation.

Les calculs en élasticité cristalline ont permis d’effectuer une premicre étude sur I’évolution du
volume plastifié dans 'agrégat en fonction de la contrainte macroscopique appliquée, en utilisant

la. CRSS comme seuil local de plasticité. Un outil de prédiction de la limite d’élasticité
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macroscopique conventionnelle (Rp0.2%) basé sur les résultats de simulation en élasticité a donc
pu étre mis en place. Les prédictions sont effectuées en post-traitant les résultats des simulations
et en imposant une valeur critique de référence du volume plastifié. En particulier, la comparaison
avec les résultats expérimentaux a permis de fixer la valeur du volume plastifié critique a 57% du
volume total. Ensuite, une méthode originale a été présentée pour fixer la limite d’élasticité

macroscopique d’un agrégat indépendamment de la valeur du volume critique.

Les calculs élasto-viscoplastiques ont été effectuées a 700°C sur trois types de modeles : les
microstructures simplifiées, les microstructures réalistes incluant un effet de taille de grain local
(CRSS variable par grain et dépendante de sa taille) et les microstructures réalistes incluant un effet
moyen de taille de grain (CRSS moyenne constante dans tout lagrégat). Les courbes
macroscopiques obtenues via les différents modeles ne montrent pas de différences sensibles. Dans
une étude visant seulement a la prédiction de la réponse macroscopique en traction d’un agrégat il
serait donc logique d’utiliser le mode¢le simplifié (réduction de la complexité et du cott de calcul).
Cependant, I'analyse du comportement local montre encore une fois des différences entre les
résultats obtenus avec les différents modeles. En particulier, les comparaisons entre les
cartographies de déformation et de contraintes obtenues sur les deux microstructures réalistes ont
mis en évidence des différences locales sensibles. Cet aspect est, par exemple, essentiel dans I’étude
du comportement en fatigue et des sites potentiels pour 'amorgage des fissures. Il serait intéressant,
dans des travaux futurs, de comparer les cartographies simulées sur des microstructures (virtuelles
reconstruites) avec des essais in situ MEB et/ou DIC sur les microstructures correspondantes, afin
de vérifier 'apport de I'introduction d’un effet local de taille. La prédiction du comportement a
700°C s’est montrée tout a fait satisfaisante, en s’appuyant sur une base de données expérimentale
riche (essais de traction sur monograins et polycristaux accompagnés d’essais de relaxation pour
caractériser la sensibilité a la vitesse de déformation). Les résultats obtenus aux autres températures

restent également acceptables vis-a-vis de la comparaison avec les données expérimentales.

Une premiere application aux microstructures a gradient de taille de grains est enfin proposée. La
microstructure virtuelle a été générée avec la méthode de tessellation de Laguerre-Voronoi mais en
assignant une taille des sphéres (dans I'algorithme de packing) variable linéairement en fonction de
la position sur I'axe du gradient. La microstructure obtenue est représentative de la zone de
transition d’un « disque duale » en AD730™. Les propriétés mécaniques ont été assignées afin de
prendre en compte aussi leur gradient en fonction des propriétés locales de la microstructure. En
particulier, 'effet Hall-Petch local a été inclus dans la CRSS de chaque grain. En outre, en premicre
approximation, une variation linéaire a ét¢ imposée pour la contribution de la précipitation a la

CRSS ainsi que pour le parametre de sensibilité a la vitesse de déformation, en discrétisant I'agrégat
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en 5 zones différentes. L’analyse des résultats a mis en évidence que le modéle est capable de
restituer un gradient dans la réponse mécanique observée en fonction de la variation des propriétés
locales. La comparaison finale entre la courbe macroscopique simulée a 700°C et la courbe
expérimentale obtenue a une température tres similaire (650°C) montre une bonne sensibilité du

mode¢le au gradient de microstructure et sa bonne capacité a reproduire les données expérimentales.
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7 Conclusions générales et perspectives

I’amélioration constante des performances des turboréacteurs réclame une évolution continue
des technologies et des matériaux utilisés dans leur conception. La nécessité d’atteindre des
consommations moins élevées, en réduisant aussi les émissions de gaz nocifs dans 'atmosphere,
passe par la réduction du poids des picces utilisées ainsi que par Poptimisation du rendement du
moteur. Dans les turboréacteurs, l'augmentation de la température a entrée de la turbine (TET)
joue un role fondamental sur Pamélioration du rendement du moteur. Aujourd’hui, la limite
principale est la température opérationnelle maximale des matériaux utilisés, couplée aux
sollicitations thermomécaniques complexes et fortes auxquelles les disques de turbine sont
soumis pendant le fonctionnement. Des nouvelles techniques innovantes de production ont été
développées pour pallier ces problemes. Le traitement thermique nommé Dual Microstructure

eat Treatmen représente une des solutions les plus prometteuses. Ce traitemen
Heat Treatment (DMH t d lut les pl tt. Ce trait t
permet d’optimiser la microstructure locale afin de pouvoir améliorer les picces en termes de
géométrie (gain en poids) et/ou de température opérationnelle maximale (gain en rendement
thermodynamique / consommation spécifique). Le probleme actuel pour cette application est
le cott de production de pi¢ces pour une expérimentation massive et pour I'analyse de ses

avantages .

Notre travail, inscrit dans le contexte de la chaire industrielle ANR-Safran OPALE, a permis de
réunir les compétences de l'institut Pprime dans I’étude des liens entre la microstructure et les
propriétés d’usage, avec les compétences du CEMEF dans la génération de microstructures
virtuelles. I’apport du groupe Safran en termes de maticre (barreaux monogranulaires et maticre
polycristalline) a été crucial dans le développement de I’étude. Une chaine complete a été mise
en place, en partant de la conception et de la production des microstructures, en effectuant la
caractérisation expérimentale de l'influence de la microstructure et en développant les outils de
modélisation et simulation en synergie avec les résultats expérimentaux obtenus. I utilisation
d’échantillons monogranulaires et polycristallins, avec un ensemble varié de microstructures de
précipitation produites, a permis de caractériser linfluence des principaux parameétres
microstructuraux (distribution en taille de précipités et taille de grains moyenne) sur le
comportement en traction monotone du matériau. Un modele analytique de prédiction de
I'influence des précipités sur la cission résolue critique a été proposé. Enfin, des simulations
¢léments-finis en champ complet du comportement de microstructures polycristallines,
sensibles aux parametres microstructuraux, ont été réalisées et validées sur les microstructures
polycristallines homogenes, puis appliquées a une microstructure a gradient de taille de grains.

Ce travail constitue la base pour des développements futurs concernant 'investigation d’autres
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mesures du comportement des microstructures (fluage, fatigue...) appliquées aux
microstructures « a gradient ». Plusieurs outils développés et/ou testés au cours de notre étude

pourront étre exploités dans ces travaux futurs.

Les résultats de ces travaux de these sont concentrés autour de trois axes principaux :

caractérisation expérimentale, modélisation et simulation.

La caractérisation expérimentale de I'influence des parameétres microstructuraux a été effectuée
sur un ensemble de microstructures variées en termes de distribution en taille de précipités et
de taille moyenne des grains. Une attention particuliere a été apportée a la définition des
traitements thermiques appliqués afin d’obtenir des microstructures capables d’exacerber et
isoler certains effets. Une des originalités de cette étude réside dans lutilisation de
microstructures monogranulaires qui ont permis d’analyser I'influence de la distribution de
précipités seule. En particulier 7 microstructures monogranulaires avec précipitations
différentes ont été testées a 700°C et 20°C (en fonction de la disponibilité de maticre).
L’utilisation des monograins a permis d’obtenir une mesure directe de la cission résolue critique
pour chaque essai (connaissant 'orientation cristalline de chaque éprouvette) et donc de
caractériser directement I'influence des précipités sur ce parametre. Les résultats ont montré des
meilleures performances en traction monotone des microstructures avec distributions
multimodales par rapport a celles unimodales. Concernant les éprouvettes polycristallines, trois
tailles moyennes de grains ont été investiguées avec, en tout, 6 microstructures de précipitation
différentes, testées systématiquement a trois températures (20°C, 500°C et 700°C). Les résultats
de ces essais ont constitué une base tres riche pour le développement et la validation de la
démarche de modélisation et simulation du comportement mécanique. Enfin, les essais de
relaxation ont permis d’obtenir un premier apercu des propriétés visqueuses de PAD730™ et
de caractériser les paramctres de sensibilité a la vitesse de déformation utilisés dans les

simulations éléments finis en plasticité cristalline.

Le cceur du deuxi¢me axe a été la modélisation de Iinfluence de la précipitation sur la limite
d’élasticité et en particulier sur la cission résolue critique. Dans cette partie, 'apport des données
expérimentales sur les échantillons monogranulaires a été crucial, permettant d’accéder a une
mesure expérimentale de la cission résolue critique pour différents états de précipitation. Ces
informations ont permis d’identifier et valider les modecles analytiques de prédiction des
différentes influences. Le modéle de Galindo-Nava et al. a été initialement utilisé pour la
prédiction des valeurs de cissions résolues critiques. Les écarts constatés entre mesures et
prédictions, en particulier pour les microstructures multimodales, ont encouragé une

reformulation du mod¢le. Le modéle modifié a permis d’obtenir des prédictions trés précises a
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700°C pour toutes les microstructures (écart inférieur a 1%), sauf pour les monograins SX-
eau/air/lr. Les contributions de la taille de grains et des éléments en solution solide, n’étant pas
les objectifs principaux de cette étude, ont été modélisées via des approches plus simples.
L’influence de la taille de grains a été décrite par la loi de Hall-Petch et celle de la solution solide
par le modéle de Gypen et Deruyttere. Dans I'analyse et la modélisation du durcissement dans
les polycristaux, le modele d’influence de la précipitation, identifié pour les monograins a 700°C,
a permis de cerner I'influence de la seule contribution des joints de grain et donc d’identifier
plus rigoureusement le coefficient de la loi de Hall-Petch. En effet, le coefficient de la loi de
Hall-Petch obtenu en isolant la contribution des joints de grains est plus cohérent (avec les
données de la littérature) par rapport a celui obtenu via les mesures directes des limites
d’¢élasticité. L’identification compleéte a 700°C a été ensuite étendue en incluant P'influence de la
température. Les essais sur polycristaux ont permis d’identifier I’évolution des parametres
matériau sensibles a la température (énergie de paroi d’antiphase et module de cisaillement). Le
modele final complet donne des prédictions tres précises pour toutes les microstructures. Un
autre aspect fondamental de la modélisation analytique mise en place est la possibilité d’analyser
les différentes contributions a la limite d’élasticité macroscopique et leur importance relative.
Les résultats ont confirmé que la précipitation représente la contribution principale, pour toutes
les températures testées, entre environ 70% pour les microstructures a grains fins et environ
85% pour les microstructures a gros grains, la contribution de la taille de grains correspondant
alors a seulement environ 20% et 5%, respectivement. L.a contribution de la solution solide varie

entre 10% et 15 % du total.

Enfin, les simulations en champ complet, utilisant la méthode des éléments finis, ont constitué
le troisieme axe de travail qui a bénéficié de la totalité des résultats précédents. Une loi
d’écoulement viscoplastique en plasticité cristalline a été utilisée pour la description du
comportement local du matériau. La sensibilité aux parametres microstructuraux a été insérée
via le parametre de cission résolue critique initiale prédit par le modele de Galindo-Nava
modifié. Les résultats des essais de relaxation ont ensuite permis d’identifier les parameétres de
sensibilité a la vitesse de déformation. Les premieres simulations du comportement des
monograins ont permis de valider la loi identifiée. L.a comparaison des résultats a montré un
bon accord entre les simulations et les données expérimentales correspondantes, en particulier
a 700°C. Les simulations sur polycristaux ont été effectuées en utilisant des microstructures
simplifiées (a grains cubiques) et réalistes (Laguerre-Voronoi). Tout d’abord, ces simulations ont
mis en évidence un phénomene tres important, le comportement dun échantillon

monogranulaire ne correspond pas au comportement d’'un grain a lintérieur d’un agrégat
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polycristallin. En effet, afin de bien décrire le comportement des agrégats polycristallins simulés,
un écrouissage local (absent de la loi de comportement des éprouvettes monogranulaires) a été
ajouté et les parametres de sensibilité a la vitesse de déformation ont du étre ajustés (a aide des
résultats expérimentaux sur polycristaux). Il a été montré quune description morphologique
simplifié¢e de la microstructure polycristalline peut suffire pour I’étude du comportement
macroscopique seul d’un agrégat. Cependant, I’étude détaillée des champs mécaniques locaux
nécessite l'utilisation de modeles plus complexes prenant en compte, par exemple, I'effet local
de taille de grain. I’applicabilité de la chaine de modélisation et simulation a été, enfin, étudié
pour les microstructures a gradient de taille de grains. La démarche développée permet de
prendre en compte I'influence de la forte variation de I'effet Hall-Petch local liée a la variation
locale de taille de grains. Le fait de ne prendre en compte qu’un effet moyen global serait une
forte approximation dans ce cas. Une premicre méthode de prise en compte de Ieffet du
gradient de précipitation a été proposée pour le modele de la microstructure a gradient. Le
modele a été validé grace a la comparaison avec les résultats expérimentaux obtenus sur une
microstructure équivalente. I’analyse des résultats a montré que le mode¢le était, en effet, capable
de restituer un gradient de réponse mécanique bien lié au gradient de propriétés mécaniques

assignées.

Cette étude a permis de balayer une large plage de problématiques et ouvre plusieurs pistes pour
la suite. Des essais supplémentaires sur monograins, a des températures différentes, sont
nécessaires afin de mieux caractériser l'influence de la précipitation en fonction de la
température. Ces essais seraient utiles pour mieux caractériser I'évolution des parametres
matériaux avec la température et donc pour introduire cette sensibilité dans la modélisation

analytique.

Une campagne d’essais dédiée a I’étude du comportement visqueux du matériau serait aussi utile
pour caractériser de maniere précise Pévolution de la sensibilité a la vitesse de déformation en
fonction des parameétres microstructuraux. Il serait intéressant d’envisager des essais de
relaxation en imposant le méme taux de déformation plastique initial pour toutes les
microstructures. Des essais cycliques seraient aussi envisageables pour la caractérisation précise
des parametres d’écrouissage, en particulier pour les microstructures polycristallines, avec la

possibilité de distinguer expérimentalement I’écrouissage isotrope de ’écrouissage cinématique.

Une piste intéressante serait aussi la réalisation d’essais in situ sous MEB afin de caractériser
I’évolution des champs locaux pendant la mise en charge des éprouvettes. D’ailleurs, une
méthode de mesure et analyse des déformations locales a été développée dans le cadre de la

chaire ANR-Safran OPALE par Francois Bourdin [1]. En paralléle, la reconstruction virtuelle
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des microstructures testées permettrait une comparaison directe pour faciliter la validation
éventuelle du modéle. Un « chainage » est envisagé entre les simulations de croissance de grains
développées au CEMEF et nos simulations du comportement mécanique sensibles a la
microstructure locale. En particulier, les microstructures issues des simulations du CEMEF
représenteraient une entrée pour nos simulations, avec l'objectif final de créer un outil
d’optimisation des parametres de mise en forme en fonction des propriétés mécaniques

souhaitées.

La perspective de caractériser 'influence d’autres parametres microstructuraux et d’inclure leur
description dans la démarche de modélisation et simulation est envisageable. D’ailleurs, la chaire
ANR-Safran TOPAZE représentant la suite de la chaire OPALE a permis de proposer de
nouvelles é¢tudes dans ce sens. Par exemple, les travaux de these de Guillaume Burlot, en cours,
portant sur la caractérisation de I'influence du gradient de précipitation au voisinage des joints

de grains (déplétion) sur les propriétés mécaniques, s’inscrivent dans ce sens.

Concernant les microstructures a gradient, tout d’abord il est envisageable de simuler le vrai
gradient de microstructure en termes de taille de grains et distribution de taille de précipitation.
Pour ce faire, il est nécessaire d’atteindre des volumes simulés plus importants. Une solution
possible est représentée par la méthode de calcul en champs complets Fast Fourier Transform
(FFT) qui permet d’atteindre des volumes de simulations plus importants par rapport a la
méthode EF. Il est important aussi de prévoir un développement ultérieur du modele afin de
pouvoir décrire aussi le comportement en fluage et en fatigue des agrégats. Cela permettrait
d’aller vers la génération d’un outil de dimensionnement des disques « duales » capable de
prédire leur durée de vie et optimiser leur conception (en termes de géométrie et/ou
température de fonctionnement maximale). Pour finir, d’autres applications intéressantes
pourront bénéficier de la chaine de modélisation sensible aux parametres microstructuraux,
citons par exemple le cas de microstructures polycristallines « bimodales » composées par des
gros grains « immergés » dans des petits grains, dont le comportement en fatigue sera étudié

dans le cadre de la thése de Julien Prouteau également réalisée au sein de la chaire TOPAZE.
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Annexe A — Traitement et analyses d’images

Le but principal de I'analyse des images MEB-FEG est 'extraction des caractéristiques de
distribution en taille de la précipitation. Dans la suite, la microstructure SX-GG sera utilisée
comme un exemple représentatif pour la présentation du protocole d’analyse d’images,
notamment de par son caractere bimodal. La Figure 37a montre un exemple de micrographie
MEB-FEG obtenue pour cette microstructure. Au cours de cette étude, un algorithme basé sur
la méthode du machine learning a été utilisé afin de faciliter 'analyse des images. Cette procédure
d’analyse exploite le logiciel Image] et en particulier le module Trainable Weka Segmentation [1]

pour la segmentation de I'image et ensuite pour la mesure des particules segmentées.

Figure 164 : Comparaison de micrographies MEB-FEG pour (a) la microstructure SX-GG préparée avec
une attaque tri-acides et (b) la microstructure SX-air préparée avec une attaque a l'eau régale (grandissement
x25000).

Les fichiers de sortie sont ensuite pris en charge par un script Python écrit afin d’automatiser la
procédure de post-traitement et d’extraction des statistiques caractérisant la microstructure de
précipitation (fractions surfaciques, nombre, taille moyenne et écart type de familles de
précipités) a partir des données brutes. La Figure 765 g,h illustre un exemple de résultat final de
I'application de la procédure a la microstructure représentée en Figure 765a. Cette phase est tres
délicate car différents facteurs peuvent influencer la qualité des mesures : la préparation de
I’échantillon (finition de polissage et type d’attaque chimique), le réglage du microscope pendant
les observations et les caractéristiques des images en termes de netteté, luminosité et contraste

etc.
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Figure 165: Démarche de mesure de la distribution de taille des précipités pour la microstructure SX-GG : (a)
image MEB-FEG originale ; (b) image segmentée a l'aide de la méthode basée sur le machine learning ; (c)
Binarisation de l'image seuillée ; (d) correction de l'image binarisée ; (e) mesure des particules en incluant celles
coupées aux bords pour évaluer la traction surfacigue totale ; (d) exclusion des particules anx bords pour la
mesure de la distribution de taille. ; (g-h) représentation des statistiques de distribution des précipités extraites
pour la microstructure considérée.
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Segmentation

Les images MEB-FEG en niveaux de gris ont été segmentées a l'aide d’un algorithme
d’apprentissage (machine learning). La premicre étape de cette méthode consiste a sélectionner
manuellement quelques zones dans I'image représentatives des précipités et de la matrice dans
I'image. La Figure 166 montre un exemple de sélections effectuées sur une image relative a la
microstructure SX-GG. Le module Trainable Weka Segmentation permet de sélectionner des
surfaces ou des lignes et les assigner aux classes choisies. Dans 'exemple présenté en Figure
1606, deux classes ont été définies : la classe en rouge (aires rouges en Figure 166) pour les
précipités et la classe en vert (courbes vertes en Figure 166) pour la matrice. De cette maniere,
'algorithme est entrainé pour reconnaitre les deux phases dans les autres images. Pour toutes
les microstructures la phase d’entrainement a été effectuée sur une image « modele »
sélectionnée entre les différentes micrographies. A la suite de Pentrainement, algorithme de
segmentation a été utilisé pour la segmentation automatique des autres. Un exemple du résultat

de cette opération est illustré dans la Figure 765b.

Figure 166 : Détail sur la méthode de sélection des ones représentatives des classes choisies (dans I'exemple
rouge pour les précipités et verte pour la matrice) dans le module Figure 166 Trainable Weka Segmentation du
logiciel Fil7 [1].

La phase d’entrainement a été réinitialisée pour chaque microstructure a cause des fortes
différences entre les micrographies obtenues sur les différentes microstructures. En effet,
comme déja vu précédemment, la méthode d’observation et préparation des échantillons a été
adaptée pour chaque microstructure conduisant a des différences inévitables sur les
micrographies (contraste, luminosité, grandissement, différences de contraste entre les phases

induites par la durée de 'attaque chimique...). La Figure 164 permet de mettre en évidence cet
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aspect en comparant deux micrographies différentes. La Figure 164a montre la microstructure
SX-GG préparée avec une attaque tri-acides, la Figure 164b montre la microstructure SX-air
préparée avec une attaque a leau régale. Les deux micrographies ont été prises au méme
grandissement (x25000), la différence obtenue, en termes de caractéristiques de I'image, en

changeant 'attaque utilisée est évidente.

I’avantage principal de I'utilisation d’une méthode basée sur le machine learning est 1a possibilité
d’automatiser la procédure de segmentation une fois l'algorithme entrainé. En effet les
méthodes classiques sont basées plutét sur la définition d’un seuil pour le niveau des gris qui
permet de distinguer les différentes phases. Le probléme principal lié a cette méthode est la
corrélation du seuil avec les propriétés de I'image qui dépendent de multiples facteurs. Pour
cette raison, les plages utilisées pour le seuillage classique doivent étre définies séparément pour
chaque image, ce qui rend trés difficile 'automatisation de la procédure de segmentation. Il est
important de noter aussi que, toujours vis-a-vis de la forte variabilité des microstructures
analysées, il a été choisi d’utiliser le machine learning seulement pour lidentification des
précipités, sans distinction entre les différentes familles. A cette étape donc, il n’y a pas de
distinction entre les différentes familles, cette tache étant confiée a 'étape de post-traitement
des mesures. En particulier la distinction peut se faire de deux maniéres différentes : en utilisant

une taille seuil ou via le post-traitement des distributions de taille.
Correction de 'image

L’image segmentée séparant la matrice et les précipités (respectivement en rouge et en vert sur
la Figure 765b) est ensuite binarisée avec seulement deux valeurs possibles pour chaque pixel (0

pour la matrice et 1 pour les précipités, respectivement en blanc et noir sur la Figure 765¢).

Apres la segmentation et la binarisation, certains pixels intérieurs a des gros précipités sont
parfois assignés, a tort, a la phase matrice (Figure 167a), par exemple a cause de la surexposition
de cette zone pendant la phase d’acquisition de la micrographie. Cela affecte la mesure de laire
des précipités et donc celle de leur taille équivalente (diametre/rayon du disque de méme aire)
ainsi que de la fraction surfacique de précipitation. Pour pallier ce probléme, un traitement de
remplissage est réalisé a ’aide de la commande fi// holes de FiJi (Figure 167b). De plus, certains
précipités tres proches peuvent étre regroupés pendant la phase de segmentation (Figure 167c).
11 faut remarquer que, comme expliqué précédemment, un effet de ce type peut étre exacerbé
par l'utilisation d’une attaque tri-acides (influence de la profondeur d’attaque). Un algorithme
de partage des eaux (watershed) est utilisé pour séparer les précipités. I.image ainsi corrigée

(Figure 167d) est alors adaptée a I’étape suivante de mesures morphologiques des précipités.
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Figure 167 : Exemples de corrections appliquées aux: images binarisées : (a-b) remplissage des "trous’ dans les
précipités ; (e-d) séparation des précipités coalescés pendant la phase de segmentation.

Mesure des particules

I’analyse morphologique des précipités est réalisée avec loutil analyze particles dans FiJi donnant
acces, pour chaque objet, a son aire, sa taille équivalente, sa position (coordonnées du centre,
appartenance au bord de I'image) et bien d’autres informations (rapport de forme, ...) non

exploitées ici.

A ce stade, un seuillage en taille est utilisé pour deux raisons. Tout d’abord, les objets trop petits,
et donc non représentatifs, sont exclus. Pour ce faire, une taille seuil est choisie manuellement
pour chaque microstructure en cohérence avec la taille des plus petits précipités observables
dans les images binarisées afin de les inclure dans la caractérisation. Cette taille représente donc
une limite de détection pour la méthode d’analyse. Il y a différents facteurs qui peuvent
intervenir sur cette valeur, par exemple la résolution de I'image ou la préparation de I’échantillon
(polissage, attaque chimique...) ou encore les réglages utilisés durant les observations. Ensuite,
un seuillage en taille peut étre appliqué pour séparer différentes familles de précipités, si cela est
possible (i.e. si les plages de taille de chaque famille sont nettement séparées). Cela a pu étre
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réalisé, dans lexemple de la microstructure SX-GG, pour séparer les petits précipités

secondaires et tertiaires (Figure 168a) des gros précipités secondaires (Figure 168b).

I’image avec tous les précipités d’une famille, incluant les objets connexes avec les bords de
I'image (Figure 765e pour les gros précipités secondaires), est utilisée pour évaluer la fraction
surfacique de la population en question. En revanche, la distribution de taille est obtenue en
excluant les précipités connexes aux bords de I'image (Figure 765f) afin de ne pas introduire

artificiellement des petits précipités supplémentaires.

Figure 168: Séparation des yyy; (a) et ¥i; (b) en fonction d’un seuil critique sur la taille des précipités
mesurées.

Caractérisation des distributions en taille

Pour chaque image d’une méme microstructure, une liste regroupant les aires des précipités de
la famille étudiée est obtenue. La somme des aires de chaque liste (incluant les précipités au
bord), divisée par l'aire totale de I'image, permet d’évaluer la fraction surfacique de la famille
considérée. Les fractions surfaciques trouvées pour la microstructure d’exemple (SX-GG) sont :

fs, = 0.150 pour les gros précipités secondaires (Figure 765¢) 5 f5, = 0.270 pour les petits

précipités secondaires ; f = 0.055 pour les tres petits précipités tertiaires (mesutrés a 'aide de
micrographies a plus fort grandissement). La fraction surfacique totale mesurée correspond
donc a f = 0.475. 1l est rappelé ici que PAD730™ présente une fraction volumique de
précipitation d’environ 40%. Comme vu précédemment, la surestimation de la valeur mesurée

est due a l'attaque tri-acides utilisée sur cette microstructure.

Les fichiers de mesure constituent le point de départ pour 'étape de post traitement des mesures
qui consiste a extraire les informations sur la distribution de la taille de précipités pour chaque
microstructure. Ce traitement de données est effectué via un script Python exploitant différentes

librairies préexistantes.

268



La procédure utilisée est divisée en trois étapes :

e Tracé d’un histogramme expérimental
e [itting des points expérimentaux

e Décomposition de la courbe trouvée en somme de distributions statistiques

Pour I’étape de fitting et décomposition des courbes, des hypotheses initiales sont nécessaires.
I faut choisir le nombre de distributions statistiques (g(x)) que l'on veut utiliser pout la
décomposition de la distribution complete. Ensuite il faut choisir le type de distribution a utiliser
Par exemple on peut imaginer avoir une somme de distributions normales (Equation 7.1).
L’algorithme d’optimisation utilisé essaye donc de minimiser une fonction objectif représentée

par Ierreur quadratique moyenne (MSE : mean square error) (Fquation 7.2).

Equation 7.1
V=) i)
i

n
MSE = %z(yk - %) Egquation 7.2
k=1

Ou Yy, représente la k -éme valeur de histogramme expérimental et Yy, la valeur correspondante
de la courbe ajustée. Le MSE constitue un indicateur de la qualité de I'ajustement effectué. La
Figure 169 fournit un exemple de courbe ajustée sur les données expérimentales et sa
décomposition en somme de distributions normales pour les petits précipités de la

microstructure SX-GG (Figure 170a).
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Figure 169: (a) Exemple de fitting de I'histogramme tracé a partir des mesures expérimentales et (b)
décomposition de la conrbe tronvée en somme de distributions statistiques.

Les tailles moyennes ainsi que les écarts type mesurés pour chaque population correspondent a
la moyenne et Pécart type des distributions statistiques analytiques associées (trouvées via
I'analyse d’images). Cette méthode permet d’automatiser le processus d’extraction des
statistiques par rapport a une approche classique basée sur la définition d’une taille seuil de
passage entre les familles. I.a Figure 170 montre le résultat de I'application de cette procédure a
la microstructure SX-GG. Le grandissement relatif a la  Figure 170a (x50000) permet de
caractériser les distributions des petits précipités (tertiaires et petit secondaires) ( Figure 170b)

avec respectivement une taille moyenne d; = 25nm et dsp = 50nm et un écart type 0y =
5.6nm et 05, = 10nm. Le grandissement plus faible correspondant a la Figure 170c (x10000)

est utilisé pour caractériser les gros précipités tertiaires (Figure 170d) avec une taille moyenne

ds, = 300nm et un écart type 05, = 70nm.
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Figure 170 : Exemple de caractérisation de la microstructure de précipitation. Micrographies traitées pour la
microstructure SX-GG grandissement (a) x50000 et (b) x10000. Caractérisation de la distribution (b) des
petits précipités et (d) des précipités plus grossiers.
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Annexe B - Traitement des données de relaxation

Les essais de relaxation sont fondamentaux pour la caractérisation du comportement visqueux
du matériau. L’analyse des résultats permets en effet d’extraire les parametres fondamentaux
pour la description des lois de comportement du matériau. Dans le paragraphe 2.2.2 la loi de
Norton a déja été présentée. Cette équation semi-empirique permet de relier la vitesse de

déformation plastique a la contrainte appliquée :

&= Ao" Equation B. 1

L’extraction des parametres A et n n’est pas immédiate et demande un post traitement adaptée
des résultats expérimentaux. Il a été mentionné précédemment que dans le cas d’un essai de
fluage il est possible d’extraire un seul point dans le digramme de Norton. Pour une température
fixée et une contrainte imposée, la vitesse de déformation plastique pendant le fluage secondaire
est mesurée et le point (0, &) est tracée dans le diagramme. I.’ensemble de points obtenus a la
méme température, mais avec des contraintes de fluage imposées variables est ensuite interpolé
afin de trouver les coefficients de la loi de Norton. L’avantage principal des essais de relaxation
est qu’ils rendent possible de tracer une courbe de Norton compléte, a une température fixée,

avec un seul essai.

Les variations de déformation mesurées au cours des essais de relaxation sont si faibles qu’aussi
les variations thermiques dans la salle d’essai peuvent influencer les résultats. Pour cette raison,
en plus d’optimiser au maximum la configuration d’essais, il est souhaitable de disposer d’outils
de post traitements adaptés. Les outils développés au cours de cette étude seront détaillés dans

la suite de cette annexe.

Le point de départ du post traitement est la courbe brute obtenue via I'essai de traction (Figure

171).
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Figure 171 : Exemple de conrbe de relaxcation (microstructure G, 700°C, &ror = 2%)

La Figure 172 montre I’évolution de la déformation totale pendant les premiers instants de la
phase de relaxation. Il est rappelé ici que cette phase est précédée par celle de mise en charge
qui est équivalente a un essai de traction monotone. La machine travaille en controle de
déformation et le chargement initial est appliqué. Une fois la déformation totale de relaxation
atteinte, la machine arréte le chargement et essaye de stabiliser la valeur de déformation imposée
pendant toute la durée d’essai. Les pics ponctuels montrés par la courbe en Figure 171 viennent
de surtensions électriques nécessaires de temps en temps a la calibration du systeme
d’acquisition. N’étant pas liés a des phénomenes physiques, ils sont filtrés en phase de post
traitement. On peut remarquer dans la Figure 172 que dans les premiers instants de relaxation
il y a un temps transitoire liée au controle de la machine pendant lequel la déformation est
légerement supérieure a celle souhaitée. La machine donc baisse la déformation appliquée afin
de se stabiliser autour de la valeur d’essai. Ce mécanisme influence la contrainte mesurée
pendant ce temps transitoire et cette mesure pourrait fausser le post traitement. Pour cette raison

la premicre étape consiste a identifier et éliminer les points correspondants (Figure 172b).
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Figure 172 : Représentation de la déformation pendant les premiers stades d’un essai de relaxation
(microstructure GE, 700°C, &por = 2%). Courbe (a) avant et (b) apres suppression des premiers points
avant la stabilisation de la déformation.

La déformation totale pendant la phase de relaxation est constante et est la somme d’une

contribution plastique et d’une contribution ¢lastique :

Etot = € T+ &y = Cle Equation B. 2

En dérivant I’Equation B. 2 on obtient :

Etot =&+ €, =0 Egunation B. 3

La déformation plastique est liée a la contrainte via le module de Young du matériau par

I’équation suivante :

Egquation B. 4

Apres dérivation de 1’Equation B. 4 et report dans 1’Equation B. 3, on obtient :

& === Egquation B. 5

La déformation plastique est donc proportionnelle a la vitesse de décroissance de la contrainte.
Il est donc nécessaire de dériver la contrainte en fonction du temps afin d’obtenir &,(t). La
Figure 173 montre un détail de la courbe représentée en Figure 171. Ce zoom permet de
remarquer que la stabilisation continue de la machine d’essai induit un bruit continu sur la

mesure. Cet aspect rend impossible la dérivation directe des résultats d’essai avec des méthodes
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classiques comme par exemple la méthode des différences finies. Il est donc nécessaire de lisser

la courbe afin de pouvoir la dériver.
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Figure 173 : Détail d’une courbe de relaxation, mise en évidence du bruit introduit par le controle antomatique
de la machine d’essai (microstructure GF, 700°C, &or = 2%)

Une routine dans le software Matlab a été créé afin de prétraiter les courbes d’essais. Le but de
cette routine est le fitting des courbes expérimentales avec des fonctions mathématiques, afin
de faciliter 'opération de dérivation. I a été choisi d’utiliser la série de Prony pour cette

procédure. Cette série est représentée par la somme de fonctions exponentielles :

t
f@) =ao+ Z a; (1 —e Ti) Equation B. 6
i

Avec a; et T; constantes caractéristiques a chaque terme de la série.

Une fois le nombre de termes de la série choisi, une fonction d’optimisation implémenté dans
Matlab est utilisée afin de trouver les valeurs des constantes a; et T;. La fonction utilisée est
basée sur la méthode des moindre carrées et permet de minimiser la somme quadratique des
déviations des mesures aux prédictions de la fonction f(t). La Figure 174 montre le résultat de

cette phase.
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Figure 174 : Résultat de I'étape de fitting des données excpérimentales via une routine d'optimisation écrite en
Matlab (microstructure GF, 700°C, &ro¢ = 2%)

En dérivant I’Equation B. 6 on obtient :

t

ae T S
F1(t) = z l Egunation B. 7

T;

l

A partir des valeurs des coefficient trouvés a 'étape précédente il est donc possible de calculer
analytiquement la dérivée qui correspond a la vitesse de variation de la contrainte. E utilisant

I’Equation B. 5 on obtient :

4 z
& = _@ Equation B. 8

A ce stade il est donc possible de tracer le diagramme de Norton dans le plan (0, &p).
Normalement la représentation est effectuée en échelle bi-logarithmique (Figure 175). De cette
manicere les différentes parties de la courbes (correspondantes a des mécanismes différents) sont
représentées par de lignes droites. En effet en appliquant le logarithme a I'Equation B. 1 on

obtient :

log(¢) = log(4) + nlog(o) Equation 7.3
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Figure 175 : Représentation du diagramme de Norton en échelle bi-logarithmique (microstructure GF, 700°C,
Eot = 2%)
En regardant I’Equation 7.3 il est évident que la loi de Norton dans un plan bi-logarithmique
est représentée par une droite avec n qui correspond 2 la pente et log(4) qui correspond 2
Iintersection avec I'axe €,. Avec une simple régression linéaire il est donc possible d’extraire

I’équation de droite et enfin les coefficients n et A.
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PREVISION DES PROPRIETES MECANIQUES DE SUPERALLIAGES BASE NICKEL EN
RELATION AVEC LEUR MICROSTRUCTURE GRANULAIRE ET DE PRECIPITATION

Résumé :

La modélisation et la simulation sont employées par les concepteurs de moteurs pour décrire les contraintes
et les déformations dans les composants des turboréacteurs, afin d’en prédire la durée de vie. Les modeles
actuellement utilisés dans l'industrie sont principalement empiriques. Il s’agit essentiellement de lois de
comportement et/ou critéres phénoménologiques macroscopiques dont le jeu de paramétres doit étre
identifié par ajustement aux données expérimentales pour chaque superalliage en fonction de ces
hétérogénéités de microstructure (précipités, grains). Notre travail, inscrit dans ce contexte, a permis de
développer un premier outil de simulation du comportement de microstructures polycristallines prenant en
compte l'influence des parameétres microstructuraux locaux. Une chaine compléte a été mise en place, en
partant de la conception et de la production des microstructures, en effectuant la caractérisation
expérimentale de I'influence de la microstructure et en développant les outils de modélisation et simulation
en synergie avec les résultats expérimentaux obtenus. Les essais mécaniques ont été effectués a températures
différentes et sur des éprouvettes monogranulaires et polycristallines. L’utilisation originale de
microstructures monogranulaires pour la caractérisation du comportement des agrégats polycristallins a
permis d’isoler la contribution des précipités. Les résultats expérimentaux ont permis d’identifier les
parameétres des modeles issus de la littérature pour prédire, en premier lieu, 'influence de la distribution en
taille de précipités, puis celle de la taille moyenne des grains et des éléments en solution solide. L’écart
constaté entre prédiction de I'influence des précipités et les mesures correspondantes a conduit a proposer
une reformulation d’un modéle existant. Les modéles analytiques ont été, enfin, exploités pour introduire la
sensibilité a la microstructure locale dans une démarche de simulation en champ complet (basée sur la
méthode des éléments finis) en plasticité cristalline. Pour finir, une premiere application aux microstructures
a gradient de taille de grains est proposée. Ce travail constitue la base pour des développements futurs
concernant l'investigation d’autres mesures du comportement des microstructures (fluage, fatigue...).

Mots clés : Superalliages base nickel, plasticité cristalline, monograins, durcissement par précipitation,
modélisation sensible a la microstructure

PREDICTION OF MECHANICAL PROPERTIES OF NICKEL-BASE SUPERALLOYS IN
RELATION TO THEIR GRANULAR AND PRECIPITATION MICROSTRUCTURE

Abstract :

Constitutive modelling is employed by engine designers to predict stresses and strains in turbine engine
components, to support life prediction. Current models used in industry are mainly empirical: they are
essentially developed from simple curve fits of test data and macroscopic continuum mechanical models,
whose parameters need to be identified for each superalloy according to its microstructure heterogeneities
(precipitates distribution, grain size). In this context, we developed a first simulation tool, for the mechanical
behavior of polycrystalline microstructures, sensitive to the local microstructural parameters. A complete
process has been set up, starting from the design and production of the chosen microstructures, carrying
out the experimental characterization of the microstructural influence on the mechanical behavior and
developing the modeling and simulation tools in synergy with the experimental tests. The mechanical tests
were performed at different temperatures and on single-crystals and polycrystalline specimens. The original
use of single-crystals for the characterization of the behavior of polycrystalline aggregates allowed to isolate
the contribution of precipitates. The experimental results allowed the identification of the parameters of the
existing models in the literature for the prediction of the influence of solid solution elements, grain size and
precipitates distribution. The discrepancy between the prediction of the precipitates hardening and the
corresponding measured values led to propose a reformulation of an existing model. The analytical models
were exploited to introduce the sensitivity to the local microstructure in a full field crystal plasticity
simulation approach (based on the finite element method). Finally, a first application to microstructures
with microstructural gradient (in terms of grains size) is proposed. This work constitutes a first step for
future developments concerning the investigation of other characteristics of microstructure behavior (creep,
fatigue...).

Keywords: Nickel-base superalloys, crystal plasticity, single-crystals, precipitation strengthening,
microstructure-sensitive modelling



