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Infroduction

Dans le cadre du programme de développement du moteur M88 par SNECMA, pour
’avion militaire Rafale, une nouvelle génération de turbines a été congue. La figure 1 montre un
éclaté du moteur M88. Les aubes de la turbine haute pression sont directement exposées a la
détente des gaz de combustion.

Aubes mobiles de la turbine haute pression
Chambre de combustion —1

Figure 1: éclaté de moteur M88 (document SNECMA),

Depuis 1960, la température d’entrée de turbine a augmenté au rythme d’environ 15°C
par an, afin d’améliorer le rendement thermodynamique des moteurs. Le bord d’attaque des
aubes (figure 2) est la zone qui supporte la température la plus forte.

Les progrés dans le rendement des moteurs sont surtout rendus possible par le
développement de nouveaux superalliages; les aubes mobiles sont élaborées en alliages a base
de nickel de structure cubique a face centrée et durcis par une fraction volumique de phase 7y’

L12. L’augmentation des propriétés mécaniques en traction et en fluage a ét¢ assurée en
augmentant cette fraction volumique, d’ou le passage progressif d’alliages forgés a des alliages
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de fonderie équiaxes puis colonnaires. Ainsi, les monocristaux 4 base de nickel, qui ont
successivement remplacé les polycristaux a base de cobalt ou & base de nickel et les alliages
élaborés par solidification dirigée, ont permis d’augmenter la température d’entrée de turbine.
Ceci est rendu possible grice & 1’élévation de la température de fusion commengante jusqu’aux
environ de 1310°C pour I’AMI1 et un peu au-dela pour les alliages plus récents (Fredholm 1987,
Bois-Théret-Rémy 1986), en éliminant des éléments (C, Zr) destinés & améliorer la tenue des
joints de grains. De plus, la solidification des aubes selon la direction <001>, direction de
module d’Young minimum, permet d’améliorer la résistance a la fatigue thermique en baissant
la contrainte principale d’origine thermique. Ces monocristaux conservent une bonne résistance
mécanique jusqu’a des températures supérieures 3 80% de leur température de solidus de
P’ordre de 1573K.

Figure 2: disque de furbine haute pression M88-2 (document SNECMA) gami d'aubes sur sa circonférence. Le bord
d’atfaque des aubes est situé vers le haut, Le bord de fuite est vers le bas.

Toutefois, les températures d’entrée de turbine deviennent supérieures & 1500°C et la
température du monocristal doit étre abaissée par des techniques de refroidissement de plus en
plus sophistiquées, avec de [’air prélevé dans le flux de sortie du compresseur.

Les aubes en service sont alors soumises & des sollicitations trés sévéres:
- elles subissent des transitoires en température qui se répétent i chaque cycle de

décollage, vol stabilisé et atterrissage (figure 3), qui engendrent des contraintes d’origine
thermique dans la structure ot siége un gradient de température;
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- le refroidissement des aubes accroit le gradient thermique dans le matériau et les
contraintes qui en résultent;

- les aubes mobiles sont soumises a des accélérations centrifuges de 1’ordre de 10%g en
vol stabilisé, introduisant une composante de fluage dans la sollicitation.

- ’environnement agressif du moteur est un facteur d’endommagement supplémentaire.

La corrosion par des composés du soufre intervient dans toute la plage de températures de
fonctionnement mais au-dela de 950°C, 1’oxydation devient prépondérante.

La fatigue thermique, le fluage et I’oxydation peuvent agir de maniere couplée pour
accroitre encore davantage I’endommagement.

Température >

A

1100°C Vol stabilisé

\

=~

[v]

ap /
Ry
5/
g

650°C -
Temps

Figure 3: sollicitations cycliques mécano-thermiques subies par les aubes

Outre I’utilisation d’alliages qui conservent de bonnes propriétés mécaniques a haute
température, vis & vis de la fatigue thermique et du fluage, I’effet de I’environnement est limité
par le dép6t de protections anti-oxydantes sur le substrat.

Le substrat AM1, superalliage monocristallin a base de nickel, protégé par le revétement
C1A, chromisation suivie d’une aluminisation par cémentation en caisse basse activit¢ dont il
résulte un aluminiure de nickel allié, est un systéme qui a déja fait ses preuves sur le Rafale.

Toutefois, I’ambition de SNECMA étant d’atteindre des températures d’entrée de turbine
de 1580°C, les aubes monocristallines refroidies ne permettent plus de tenir les objectifs visés.
Le systéme composé du substrat et de la protection anti-oxydante doit encore étre revétu d’une
couche d’oxyde réfractaire qui limitera la température de la surface des alliages métalliques.

Le concept de barriére thermique devient donc le seul moyen de continuer a accroitre
davantage la température d’entrée de turbine. Il s’agit de maniére générale d’un revétement bi-
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couche composé d' une sous-couche déposee directement sur le substrat et d’ une couche de céramique.

La sous-couche métalique assure deux fonctions: la protection du substrat contre I’ oxydation et la
liaison chimique et mécanique entre le substrat et la céramique. La couche de céramique peut étre éaborée par
deux méthodes: la projection plasma et |e dépbt physique en phase vapeur par faisceau d’ dectrons (EBPVD).
La cé&ramique plasma est tres poreuse et microfissurée. Elle accommode cependant moins bien les
déformations que la céramique EBPVD qui possede une microgtructure colonnaire. La technique de projection
plasma est actuellement utilisée et bien maitrisée pour |es piéces Satiques comme les chambres de combustion,
ol le substrat et une simple solution solide de structure équiaxe. Sdlon le niveau de refroidissement et la nature
de la céramique, chague épaisseur de 0,025mm de barriére thermique permet une réduction de 17 4 33°C de
latempérature du substrat.

Toutefois, I goplication d' une barriére thermique sur une aube limite I’ épaisseur de céramique que I'on
peut déposer sur le substrat et requiert une bonne rési stance mécanique de cette protection.

Cette these est consacrée a I'éude d'un systéme composé du monocrista AM1 revétu par une
barriére thermique pour les aubes mobiles. Elle a &é supportée directement par SNECMA, dans le cadre
d'une coopération entre I’ONERA matériaux (équipe de R. MEVREL), I'ONERA structures (équipe de J.L.
CHABOCHE), le laboratoire de SNECMA (équipe de JM. THERET, JY. GUEDOU et JC.
LAUTRIDOVU) et le centre des Matériaux de I’ Ecole des Mines de Paris. La barriére thermique de cette é&ude
est congtituée d’ une sous-couche d’duminiure de nickd dliée avec le platine et d' une céramique EBPVD de
zZircone partiellement stabilisée par |’ yttrine,

En raison de la resssmblance de la couche d'accrochage avec la protection C1A, vis a vis de la
composition chimique et des propriétés mécaniques, une partie de I’ &ude sera menée sur le systéme AM1-
Cl1A.

En service, maheureusement, les barrieres thermiques peuvent s écaller dans les paties les plus
sollicitées, avant que la piéce n’ateigne la durée de vie spécifiée a la conception. L’ écaillage conduit dors a
I"apparition d'un point chaud qui peut réduire considérablement la résistance a I’amorcage de fissures en
fatigue anisotherme et avoir des conségquences dramatiques.

L’ écaillage n'est pas le seul mode d’ endommagement des barrieres thermiques. |l peut étre précédé
par le ddaminage (fissuration cohésive ou adhésive des couches) et/ou S accompagner par la fissuration
transverse des couches. Enfin la dégradation du substrat peut survenir plus rapidement que celle de la barriére
thermique ou ére induite par |a fissuration transverse des protections, selon le type de sollicitation.

Il semble d gpres les informations publiées, que la cause principale de délaminage et d écalllage soit
due ala présence d’ une couche d’aumine qui se forme par oxydation de la sous-couche, sous la céramique.
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L’ étude des mécanismes de dégradation du systéme nonocristd-barriére thermique se heurte a de
nombreuses difficultés expérimentaes et andytiques.

- La conception d'éprouvettes d'essai mécanique ne doit pas ignorer les regles classiques de
dimensonnement et doit en plus préter une attention particuliere aux effets de bord et a I’ adéquation entre la
géométrie et les possibilités de dépdt de la barriere thermique.

- L’ingrumentation des éprouvettes, destinée a assurer le suivi de consigne des essais et I’ acquisition
des parametres, est délicate puisgue la céramique masgue le substrat.

- Le masquage du subgtrat est d'autant plus problématique lorsqu’'il Sagit d observer un
endommagement sous la céramique. |l doit ére identifié par des essais interrompus et destructifs, procédure
longue et coliteuse.

- Les procédures de préparation des échantillons apres les essai's, peuvent perturber I éat du matériau
et rendre les observations sur coupes moinsfiables.

S I'on pavient a surmonter ces difficultés, I'anayse des réaultats pose égaement de nombreuses
difficultés

- De nombreuses éudes donnent |es propriétés mécaniques et physiques des duminiures massifs et des
zircones massives mas des controverses exisent. Aingd, les propriétés d'un duminiure de nicke massf,
élaboré par des voies différentes, comme la méadlurgie des poudres (il est impossible en effet d' utiliser les
mémes voies comme pour le dépdt plasma des dliages MCrAlY), sont connues pour des chargements
statiques mais pas en fatigue. De plus, les mécanismes d’ oxydation sous contrainte des auminiures de nickd ne
sont pas parfatement ducidés. La compostion chimique de I’ duminiure et imprécise et la rhéologie de
I’'dumine dleméme est trés discutée. Les transformations de phase dans la zircone et dans I'dumine sous
contrainte et & haute température sont connues de maniére insuffisante.

Le niveau d'incertitude concernant les propriétés des matériaux augmente davantage lorsqu’ils sont
réunis dans un seul syséme; I’ interdiffuson entre la sous-couche et le substrat crée une couche intermédiaire
tres hétérogene et latalle des grains d dumine & sa morphologie est tout a fait particuliere dans le cas d' une
barriere thermique. Enfin, la céramique EBPVD de microstructure colonnaire présente une forte anisotropie
inhérente a ce processus de dépbt.

Outre les écarts liés a I’ assemblage des matériaux, |’ évolution des propriétés en service est également
tres ma connue. La plupart des analyses sont donc menées en utilisant les propriétés des matériaux a | éat
massif et en faisant un certain nombre d’ hypotheses.

Cette thése est présentée en cing parties.

Dans la premiére partie, les principaes propriétés des quatre matériaux congtituant le systéme seront
données: substrat AM1, duminiure de nickd CN22 (et C1A), dumine & zircone. Elles seront reatives aux
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élats massfs. Nous terminerons cette partie par une éude de I’évolution de la couche d’adumine et de la
composition de la sous-couche en oxydation statique.

La deuxieme partie tentera de préciser quelques propriétés de la sous-couche déposée sur le substrat
sans la présence de la céramique. Le systéme AM1-C1A sera égdement éudié. La rhéologie de la sous-
couche est étudiée a basse température (en-dessous de 750°C) et dans son domaine viscoplastique a 950°C.
La conséquence de la fissuration fragile de la sous-couche sur I'endommagement prématuré du substrat est
étudiée en fatigue thermique.

La tenue de la barriere thermique en oxydation Statique fait I'objet du chapitre 11l. L’effet de la
courbure du subgtrat sur la cinétique d’ oxydation et le dommage de I'interface dumine/sous-couche sera mis
en évidence. Ce chapitre sera complété par des sd indentation de cette interface.

L’interaction de |’ oxydetion isotherme e de la déformation mécanique cyclique ains que cedle de
I’oxydation et de sollicitations cycliques thermiques et mécaniques, seront éudiées au chapitre IV par des
essais de fatigue oligocyclique isotherme et de fatigue mécano-thermique.

Enfin, le chapitre V tente de synthétiser et de moddiser les principaux résultats de |’ &ude.

L’éa de contrainte d origine thermique, mécanique et résultant de la croissance de I’'dumine sera
éudié. L’ énergie de I'interface aumine/sous-couche sera estimée par une moddisation micromécanique. Les
paramétres agissant sur la cinétique d’ oxydation et sur le dommage interfacia seront identifiés et seront intégrés
dans une gpproche phénoménol ogique.

Enfin, les mécanismes d endommagement identifiés en oxydetion isotherme seront utilisés pour
proposer une interprétation de I’ évolution de la barriere thermique sous cette sollicitation complexe qu'est la
fatigue anisotherme.



Chapitrel

Examen physico-chimique du matériau



18

Chapitre 1




Examen physico-chimique du matériau 19

Chapitre I: Examen physico-chimique du matériau

|.1. Historiqgue

.1.1. L essuperalliages

La recherche sur les matériaux constitutifs des aubes de turbines de moteurs d’avions débuta
aux Etats-Unis dans les années 1930. Les superalliages constituent une grande avancée dans le
développement des matériaux pour turbine a gaz en général, permettant d augmenter
considérablement la tenue des matériaux aux hautes températures.

Vers la fin des années 1940 et pendant plus d’'une dizaine d années, les recherches sur les
matériaux a haute température couvraient une large gamme de matériaux: des aciers inoxydables aux
alliages réfractaires, en passant par les cermets. Comme le rappelle Versnyder (1982), les progrés de
la métallurgie et des procédés d'élaboration dans les années 1950 ont rendu le potentiel des
superalliages base cobalt et base nickel évident.

Issus d’ une technologie empirique, les superalliages ont démontré leur influence favorable sur
les performances des moteurs. Fawley (1972) remarque que les superalliages utilisés dans les premiers
moteurs d’avions dans les années cinquante constituaient moins de 10% du poids du moteur, pour
atteindre les aentours de 75% aujourd’ hui.

Les performances des moteurs sont directement liées a la température d’ entrée de turbine
(TET). A titre indicatif, une augmentation de 50°C de la TET améliore d’environ 10% la poussée
spécifique d’ un moteur militaire double flux supersonique. Les TET ont augmenté au rythme de 15°C
par an de 1960 a 1980. Les matériaux en tant que tels n’ont pas été les seuls facteurs de progression
des TET. Les nouveaux procédés d’' éaboration (fonderie a cire perdue, solidification colonnaire puis
monocristalline) et les améliorations métallurgiques de chague famille de matériaux y ont largement
contribué. La réussite des développements des turbines a tres haute température tient beaucoup a la
compatibilité entre les matériaux et les conceptions de refroidissement avanceées.

La progression de la contrainte admissible en fluage-rupture provient d'une part de
I” accroissement de la fraction volumique de phase durcissante y', permise par |’ élaboration au four a
induction sous vide, d autre part de la fonderie a cire perdue dans les années 1960. Des éléments
d  addition abaissent |a température de brilure des superalliages. Latenue au fluage est accrue grace a
la solidification colonnaire permise par une solidification dirigée dans des fours a gradient thermique
(20 a 40°C/cm). Enfin, la suppression de tout joint de grain est possible en sélectionnant une
orientation de grain.

L’AM1, produit d'un programme de recherches impliquant les laboratoires Matériaux de
I'ONERA, I'Ecole des Mines de Paris, Imphy S.A. e¢ SNECMA breveté en 1983, est un fruit de ces
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avancees technologiques. Ses propriétés seront détaillées dans la suite puisgu’il constitue le substrat
du matériau étudié.

[.1.2. Lesrevétements

pY

La recherche d'une résistance des matériaux accrue a haute température, conduit
obligatoirement a s'intéresser alatenue al’ oxydation et la corrosion. Bien que des ééments d’alliage
du substrat contribuent a améliorer cette propriété, les revétements ont été introduits dans les années
1960 pour protéger les superalliages. Ils permettent de limiter d’une part la diffusion de composés
liquides ou gazeux agressifs vers le substrat et d’ autre part, la diffusion d’ ééments du substrat vers la
surface ou ils réagiraient.

Duret, Davin, Marijnissen et Pichoir (1982) ains que Rhys-Jones (1988) décrivent les
mécanismes de corrosion et d’ oxydation qui peuvent intervenir tour atour ou simultanément dans les
moteurs. A basse température (en dessous de 700°C), les sels de sodium s acidifient et la corrosion est
causée par une forte concentration de SO3. Entre 850°C et 950°C la corrosion a chaud est causée par
le sulfate de sodium dissout dans les gaz et enfin, au dela de 950°C, I’oxydation pure devient
prépondérante.

Une piéce revétue constitue un systéme dont la durée de vie peut étre considérablement
influencée par la protection. Ainsi, la composition et le mode d' éaboration du revétement tiennent
une grande importance dans les propriétés du systeme obtenu.

Les trois grandes familles de procédés de dépbts sont les revétements par diffusion, les dépbts
plasma et les dépbts EBPVD qui sont passes en revue par Hancock et Malik (1994). Mevrel (1989)
introduit d’ autres procédés, tels que la codéposition éectrolytique et I’ éectrophorese, développés
beaucoup plus récemment. Ne présentant pas |'inconvénient du colt élevé et des difficultés
technologiques des procédés plus anciens, notamment pour les piéces de géométrie complexe, ils
pourraient connaitre un essor dans les années avenir.

La protection des alliages contre |’environnement a conduit a développer ces revétements
constitués par des composes intermétalliques, essentiellement aluminiures et MCrAlY (M=Ni, Co,
Fe). Aujourd hui, les TET atteignant 1580°C, les revétements doivent posséder en plus des propriétés
réfractaires et une faible conductivité thermique. Les barrieres thermiques constituées d' une couche de
céramique déposee au-dessous de la protection intermétallique sont la réponse aux exigences
technol ogiques actuelles.

Cependant, I’amélioration des propriétés d'un matériau qui doit répondre a certaines
spécifications, par la complexification du systeme, entraine nécessairement des aléas inhérents a
I" association de plusieurs matériaux entre eux. Les recherches actuelles, dans lesquelles s’ inscrit cette
étude, visent a présent aidentifier et limiter ces aéeas.
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En conclusion de ce bref historique des matériaux pour aubes de turbines aéronautiques, la
figure I.1 d aprés Rickerby et Low (1993) montre I’ évolution de la température admissible depuis
1940 jusgu’ anosjours.

Température (°C)

Barrieres thermiques EBPVIp L

1200 + Barriéres thermiques plasma

1150 + MCrAlY
Aluminiures modifiés

1100 Aluminiures

1050 = Barriéres thermiques
Solidification
1000 1~ monocristalline
| Solidification
950 dirigée
900 Coulée

850 1

800 1

750 ‘ 1 1 1 1 1 1
1940 1950 1960 1970 1980 1990 2000 Années

Figure I.1: évolution de la température supportée par les matériaux constitutifs des aubes de turbines en fonction des technologies
d’élabaroration et des procédés de revétement (Rickerby, Low 1993).

|.2. Les matériaux étudiés

Cette partie présente la microstructure du matériau multicouches et donne quelques propriétés
physiques et mécaniques que I’on utilisera dans la suite de |’ étude. Le substrat a dga fait |’ objet de
nombreuses recherches ayant donné lieu a des theses et il sera possible de S'y reporter pour plus de
précisions. Poubanne (1989); Fleury (1991); Hanriot (1993); Fredholm (1987); Ayrault (1989).

|.2.1. Lesubstrat

Le superalliage monocristallin base nickel AM1 a fait I’objet d’une optimisation poussée en
fluage maisil répond également a des objectifs de fatigue thermique, de corrosion et d’ oxydation.

1.2.1.1. Propriétés thermo-chimiques

[.2.1.1.1. Composition

La composition chimique pondérale de cet aliage est reportée dans le tableau 1.1.
Ni Co Cr Mo W Ta Al Ti C Fe S

Min. | ba. 6 7 18 5 75 51 1 3 ppm
Max. | ba. 7 8 22 6 85 55 14 001 02

Tableau I.1: composition chimique pondérale (en %) de I'AM1.
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Letableau 1.2 explicite le réle des & éments d'dliage dans'AM 1.

Elément Bornéinférieurement par Borné supérieurement par
Co Solubilité des éléments durcissants W, Fluage primaire, stabilité a haute
Mo et Ta (tenue au fluage) température de aW, aCr ou BCr
Cr Tenue a la corrosion, résistance au Stabilité structurale de aCr
fluage, alongement entre 850°C et
1100°C
Mo Durcissement Y & haute température Stabilité structurale de uMo ou aMo
W Durcissement Y e Yy a haute
température
Al-Ti-Ta Durcissement structural: fraction de Fenétre de remise en solution
phase y passage Y-Y a Y-y
Al-Ti Fluage entre 750°C et 1050°C.
Densité
Ta Fluage des Y & haute température Densité
B-C-Zr-Hf Température de solidus

Tableau 1.2: role des éléments d'alliage (Bachelet, Lamanthe, 1986)

[.2.1.1.2 Elaboration

L'élaboration du monocristal est effectuée par solidification dirigée selon la technique de
Bridgman dans un four a gradient d'environ 40°C/cm au niveau du liquidus, pour des vitesses de
tirage de I'ordre de 240 mm/heure. La solidification seffectue sous forme de dendrites (Figure 1.2)
présentant une forte ségrégation et dont les troncs primaires sont distants de 350um en moyenne.
Pendant cette opération, de nombreux défauts apparaissent au sein de la microstructure. On peut
observer une légere désorientation des dendrites les unes par rapport aux autres et des porosités, en
particulier dans I'espace interdendritique.

[.2.1.1.3. Durcissement

Le durcissement est obtenu par précipitation d'une fraction volumique élevée (68%) de la phase
y. Un traitement thermique optimisé (voir paragraphe 1.2.4) conduit & I'obtention de précipités
cuboidaux cohérents avec la matrice (figure 1.3), la différence de paramétres de mailles n‘excédant pas
0,5%.

Lataille des précipités est gjustée en supposant que son évolution suit une loi LSW (Lifshitz,
Slyozov, Wagner 1961). Cette loi fait intervenir I’énergie d’interface y/y, prise comme celle des
aliages NiAl durcis par NisAl et considére que seule la diffusion de I’auminium dans le nickel
favorise la précipitation. Cependant, Espié (1996) montre que la taille des précipités mesurée
expérimentalement est assez éloignée de la théorie, ce qui témoigne de I’inaptitude de laloi LSW a
décrire la précipitation dans |es systémes multi-constitués.

Des théories de croissance plus exactes, telles que la théorie d’ Ardell (1972) qui introduit
I"influence de la fraction volumique et un temps d’initiation du grossissement des particules, ou la
théorie de Kahlweit (1975) qui propose un calcul diffusionnel complexe tenant compte des couplages,
ne sont cependant pas utilisées en raison de la multiplicité de parametres qu’ elles font intervenir.

La morphologie cubique des précipités y peut étre justifiée par une analyse de minimisation
d énergie. Une forte fraction volumique de précipités y', initialement sphériques dans la matrice v,
induit des accroissements de contraintes par interactions entre les zones les plus proches. Les especes
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diffusantes migrent alors vers des régions moins contraintes. Un gradient de concentration chimique
S établit autour des précipités toujours sphériques et les especes vy -géne sont attirées vers les lieux de
précipitation nécessitant le plus petit parcours. En supposant les sphéres réparties réguliérement sur un
réseau cubique, les zones les plus riches en ééments y -géne se trouvent au centre des mailles
cubiques et migrent vers les sommets des mailles, formant ainsi les coins des cubes. Cette
morphologie cubique et cette disposition des précipités minimisent |’ énergie de surface yly car la
surface d’ un cube est inférieure ala surface d’ une sphére inscrivant le cube.

L'AM1 est donc un alliage biphasé constitué d'une matrice y cubique a faces centrées et d'une
phase Yy intermétallique Ni3(Al,Ti,Ta) cubique ordonnée. La temperature de solidus est
particulierement élevée (1310°C) et la température du solvus de la phase y atteint 1293°C, ce qui la
rend particulierement stable a haute température. La taille des précipités est gjustée entre 0,4 um et
0,5um, un tel édifice microstructural présente une résistance élevée au mouvement des dislocations
lors d'une déformation plastique.

g5

-'-F"’;'!E!"ﬂ

Figure 1.2: microstructure dendritique de 'AM1 brut de Figure 1.3: microstructure y/y' cuboidaux de I'AM1 aprés
coulée. traitements thermiques

[.2.1.2. Propriétés physiques

Le module d’Young mesuré a I’ Ecole Nationale Supérieure de Mécanique et d’ Aéronautique
sur I’ orientation [001] en fonction de la température est interpolé par une fonction polynomiale du
4°™ degré.

Ejooy(T) = -143.107T*+2,84.10°T° - 0,199T* +17,1T +126729 1.1

Lareprésentation graphique de cette fonction est reportée en figure 1.7.

L’ évolution du coefficient de dilatation est également interpolée par une fonction polynomiale
de degré 4. |l apparait que les différentes orientations cristallographiques ont un comportement tres
proche. La relation unique que I'on retiendra est |’ expression 1.2 dont |a représentation graphique est
reportée en figure 1.8.
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a(T)=-310"T*+9.10™1°-86.10 " T*+36.10 °T + 7,18.10° 1.2

1.2.1.3. Propriétés mécaniques de |’ orientation cristallographique [001]

Les propriétés monotones de I’ AM1 ont été mesurées al’ENSMA selon plusieurs orientations
cristallographiques. Nous retiendrons celles relatives a I’ orientation [001] que I’on éudie dans ce
travail et qui présente par ailleurs la plus haute limite d’ élasticité. Ce superalliage conserve de bonnes
performances mécaniques, méme a trés haute température, grace a la précipitation de la phase y
cuboidale. Lalimite d élasticité et la contrainte de rupture augmentent |égerement entre la température
ambiante et 750°C-800°C. Le matériau peut étre considéré comme éastique parfaitement plastique
mais la déformation est |ocalisée dans des bandes de glissement (Poubanne, 1989).

Au dela de 800°C, les propriétés mécaniques chutent fortement et le comportement devient
visco-plastique. L’orientation [001] présente un écrouissage particulierement marqué et a ces
températures, les vitesses de sollicitation influent sur les propriétés (Poubanne,1989).

L’AM1 est sujet al’effet Bauschinger qui est I’ abaissement de la valeur absolue de la limite
d élasticité en compression consécutive a une traction. L’ écrouissage cinématique (figure 1.4.i) donne
une premiere approximation mécanique de cet effet en exprimant le déplacement du domaine
d éasticité en trandation dans |’ espace des contraintes, tout en gardant une amplitude constante.
Physiquement, |’ effet Bauschinger se traduit par une interaction entre les dislocations et des obstacles
a grande distance: |’ écrouissage provoqué par une traction résulte du mouvement des dislocations qui
interagissent avec les obstacles de la microstructure et qui ont tendance a s'y accrocher et a Sy
empiler. L’ énergie stockée par ce phénomene est favorable au retour des dislocations a leur source.
Cest pourquoi la plasticité en compression sera plus facilement déclenchée aprés une traction
préalable.

L’ écrouissage isotrope (figure 1.4.ii) est également présent sur I’AML1. Il exprime que la
frontiére du domaine d’ élasticité ne dépend que d’ un paramétre scalaire.

En comportement cyclique, les propriétés d’ écrouissage de I’AM1 varient au cours des cycles.
Lors d'une sollicitation a déformation imposée, |I'’amplitude de contraintes diminue, traduisant un
adoucissement cyclique qui se stabilise en quelques dizaines de cycles. Enfin, lorsque la sollicitation
alternée n’ est pas symétrique, a contrainte imposée, le comportement présente le phénomeéne de rochet
mécanique, ¢’ est a dire une augmentation progressive de la déformation a chague cycle.
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Figure 1.4(i): écrouissage cinématique Figure 1.4(ii): écrouissage isotrope

1.2.1.4. Coalescence

La coalescence, éape consécutive a la croissance des précipités y', conduit a leur mise en
radeau. Nous ne parlerons pas ici d évolutions morphologiques intermédiaires décrites par Gosh,
Olson et Fine (1994).

Pineau (1976) prolongé par Carry, Houis et Strudel (1981) ont montré que le désaccord

. —a N . . N At -

paramétrique (6 = 2%\/%;, ou g est le paramétre de maille de la phase i) jouait un réle important
' Y

dans la mise en radeaux. En particulier son signe, couplé a une sollicitation en tension ou en

compression, détermine la direction de coal escence.
Le désaccord paramétrique pour I’AM1 & 1050°C est égal &-3,5.10° (Fredholm, 1987).

La coalescence sous contrainte, qui nous intéressera particulierement au chapitre IV, a été
largement étudiée par Fredholm (1987), Grosdidier (1992), Doi (1994) et Espié (1996). Ce dernier
auteur étudie la coalescence orientée apres un traitement thermique de 24h a 1100°C sous contrainte.
Une contrainte de traction induit une mise en radeaux dont le plan est normal al’ axe de sollicitation.
Une contrainte de compression provogue une mise en radeaux paralele a |I’axe de sollicitation. Il
apparait que la contrainte qui gouverne ces évolutions est la superposition des interactions entre
précipités voisins, des contraintes dues au désaccord paramétrique et de |’ état de contrainte local causé
par la contrainte appliquée.

La coalescence de I’ AM1 sera précisée dans cette étude en présence de la barriére thermique
apres des essais de fatigue oligocycligue isotherme a 1100°C présentés au chapitre V.

[.2.2 L aluminiure C1A

SNECMA utilise actuellement un revétement éaboré par chromisation puis aluminisation de la
surface du substrat. Ce revétement dit C1A est dépose par un procédé de cémentation en caisse basse
activité incorporé dans la gamme de traitements thermiques du substrat (voir au paragraphe 1.2.4).

Certaines parties de cette étude ont été conduites sur I'AM1 revétu par I’aluminiure C1A,
principal ement a des fins comparatives.
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|.2.2.1. La cémentation en caisse basse activité

Le procédé de cémentation en caisse basse activité, présenté par Duret , Davin, Marijnessen et
Pichoir (1985) ainsi que Goward et Boone (1988). consiste a placer le substrat dans une enceinte
semi-perméable contenant une poudre du métal a déposer et un halogéne volatil a la température du
traitement. L'activité du métal d'apport est gustée par la composition de la poudre. Un halogéne
meétallique est formé en accord avec les équilibres chimiques suivants:

MC'zz M + Cl,
MCl, + Ho <=M + 2 HCI

Lorsque I'activité du métal d'apport est faible, I’'éément de base du substrat diffuse
préférentiellement a travers le revétement en cours de formation. La surface initiale de I'échantillon
n'est pas l'interface revétement/substrat mais se trouve dans le revétement qui se subdivise lui-méme
en deux couches distinctes, de part et d'autre de la surface initiale.

1.2.2.2. Le procédé C1A

L’ exécution de deux traitements successifs, chromisation puis aluminisation, par cémentation
en caisse basse activité permet de combiner les propriétés des deux revétements (Gaujé, Morbioli,
1983).

[.2.2.2.1. L’ aluminisation par diffusion

Le procédé décrit de maniére générale dans le paragraphe 1.2.2.1. est |égerement modifié par la
SNECMA qui utilise du fluorure d ammonium NH4F anhydre comme gaz activateur. Il est mis en
oeuvre avec un donneur Cr-Al (70-30), alatempérature de 1050°C pendant 5 heures. C’est le procédé
APV'S (Aluminisation en phase vapeur SNECMA).

[.2.2.2.2 La chromisation

Dans les températures moyennes, entre 700 et 850°C, lorsque le milieu est contaminé par le
soufre et les embruns salins, 1a chromisation permet d’ augmenter la protection de I’ alliage. Cette étape
est particulierement indiquée pour les aliages base nickel alumino-formeurs tel que I’AM1 dont les
bonnes propriétés mécaniques a chaud ont été obtenues notamment par la diminution de la teneur en
chrome.

Le procédée APV'S peut se transposer a la chromisation avec un donneur de chrome pur et un
gaz activateur de chlorure dammonium NH4Cl.

Lamicrostructure de la protection C1A est visible en coupe sur lafigure 1.5 et en surface sur la
figurel.6.
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Figure I.5: microstructure en coupe du revétement C1A Figure 1.6: microstructure en surface d’'un dép6t C1A

La couche externe, située au-dessus de la surface initiale du substrat est I’auminiure de nickel
NiAl en phase 3 de structure cubique centrée. Une analyse a la microsonde de Castaing montre que la
composition de cette phase est variable par rapport a la stoechiométrie, la teneur en aluminium
diminuant sensiblement de la surface (40% at.) jusqu’ ala couche interne (38%at.). 3-NiAl contient du
chrome et du cobalt en solution solide saturée a des concentrations de |’ ordre de 3% at. Les grains ont
une forme globalement hexagonale en surface et on trouve au moins deux épaisseurs de grains en
coupe.

La couche interne contient des précipités riches en chrome, cobalt, molybdeéne, titane, tantale et
tungsténe dans une matrice de composition identique a la couche externe. La chromisation qui précede
I” aluminisation confere a cette couche le réle de réservoir a chrome, selon la dénomination de Mevrel,
Duret et Pichoir (1986). Goward et Boone (1971) ont également évoqué la présence de phases o sur
un substrat d’ UDIMET 700. La matrice de cette couche est formée par pompage du nickel du substrat
y-y verslacouche externe.

1.2.2.3. Propriétés

Les propriétés physiques et mécaniques issues de la bibliographie seront présentées au
paragraphe 1.2.3.1.3 consacré également a I’aluminiure CN22 qui constitue la sous-couche de la
barriere thermique. A défaut de mesures expérimentales explicites, les propriétés des aluminiures
issues de la bibliographie seront utilisées indifféremment pour C1A et CN22 sauf en cas de mention
explicite.

|.2.3. Labarrierethermique

Afin de réduire la température du métal de I'aube on a recours a un refroidissement interne des
aubes d’ une part et a une protection céramique déposée sur le revétement anti-oxydation qui joue alors
le r6le de sous-couche de la barriére thermique d autre part. Outre son réle de protecteur contre
I'oxydation et la corrosion, cette couche est indispensable a un autre titre: elle contribue a
accommoder les contraintes différentielles entre la céramique et le substrat dues en grande partie ala
différence de coefficients de dilatation de ces deux matériaux. Berndt et Herman (1983) ont conduit
une étude comparative en fatigue thermique avec une barriere thermique possédant ou non une sous-
couche. Au cours d'un cycle thermique, ils ont noté une diminution considérable du nombre
d’ événements d’ émission acoustique en présence d' une sous-couche.
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1.2.3.1. Lacouche d’ accrochage CN22

Les températures d’ entrée de turbine de plus en plus élevées et la diminution des épaisseurs de
paroi des aubes pour |'application des systemes de refroidissement interne exigent des couches
protectrices plus stables face ala diffusion.

La couche d'accrochage utilisée dans cette étude est un aluminiure de nickel modifié par le
platine, d'une épaisseur de 50um environ. Dérivée d’'un dépbt développé par Lehnert et Meinhard
(1972), il est appelé CN22. 11 est élaboré par dépdt éectrolytique de platine suivi de I'aluminisation en
caisse basse activité.

[.2.3.1. 1. Composition

La sous-couche CN22, comme le revétement C1A, présente deux zones. La zone externe est
biphasée et composée par I’intermétallique Ni(Al, Pt) en phase 3 cubique et par le composé défini
PtAl, de structure C1. La couche interne est une matrice de Ni(Al, Pt) contenant des précipités
intermétalliques riches en ééments lourds, insolubles dans I” aluminiure de nickel.

Alpérine, Steinmetz, Josso et Costantini (1989) précisent que le caractéere biphasé de la couche
externe est un inconvénient car le composé défini PtAl, est fragile.

Des précisions sur la composition chimique de CN22 figurent dans le paragraphe 1.3.2.1 qui
compare, par des analyses que nous avons effectuées a la microsonde de Castaing, le revétement a
I” état brut et aprés une oxydation statique a 1100°C.

[.2.3.1.2 Rdle du platine

Le choix du platine est motivé par le désir de constituer une barriére de diffusion pour
['Aluminium qui a tendance a diffuser dans le substrat en service a haute température, ce qui peut
affaiblir la section de |'aube par création de lacunes. Cet effet peut étre dramatique dans le cas d'aubes
a parois minces lorsgu'un refroidissement interne est souhaité. D’ aprées Lehnerdt et Meinhardt (1972),
le platine possede une bonne solubilité dans le substrat, un rayon atomique tres supérieur a celui de
I'aluminium pour obstruer sa diffusion vers le substrat, un haut point de fusion qui évite la formation
d'eutectiques et une bonne résistance a l'oxydation a haute température.

Goebel, Barkalow et Pettit (1979) goutent que le platine peut également étre utiliseé pour
limiter la corrosion par des composés du soufre.

1.2.3.1.3 Propriétés physiques et mécaniques

Rusovic et Warlimont (1979) résument les propriétés élastiques, en fonction de la température,
lavitesse de refroidissement et |a stoechiométrie, de monocristaux d’ aluminiure de nickel. Wasilevski
(1966) a égaement étudié I'influence de I’ orientation et il met en évidence le facteur d’ anisotropie
A=2C44/(C11-C12), ol Cy;, (i,j)0[1,3]° sont les coefficients du tenseur d’ éasticité. L’importance de ce
facteur d'anisotropie augmente a haute température mais il dépend toujours fortement de la
stoechiométrie.

L’aluminiure de nickel polycristalin a été éudié apres de nombreux modes d’ élaboration ce
qui parait étre le facteur prépondérant, bien plus important que la composition.
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De nombreuses expressions analytiques sont indiquées par Noebe, Bowman et Nathal (1993)
ains que Wasilevski (1966) pour le polycristal mais le cas de I’ aluminiure en couche mince n’ est pas
traité dans la bibliographie. Dans le cas de C1A, des mesures surfaciques ont été obtenues par
Chataigner (travaux internes non publiés) par la techniqgue de nano-indentation a température
ambiante. L’ évolution du module d’ Y oung en fonction de la température est ensuite supposée suivre
la tendance proposée par Rusovic et Warlimont (1979), ce qui donne I’ expression 1.3 représentée
graphiquement sur lafigurel.7.

E(T) = -7,26.10°T® +1,25.10°T* —10.6T + 155628 1.3

On considérera que cette expression est valable dans toute I’ épaisseur du revétement, incluant
la sous-couche interne et la sous-couche externe. En toute rigueur, de nombreuses corrections
devraient étre apportées. 1l faudrait tenir compte d une part de |’ hétérogénéité chimique de la sous-
couche interne et d autre part d’ une éventuelle anisotropie de croissance des grains dans une direction
normale a la surface du substrat. Les écarts de composition chimique par rapport a un aliage binaire,
en raison de I'gout de chrome pour C1A et de platine pour CN22, sont aussi négligés. Enfin,
I” évolution de la rhéologie en service, a cause du vieillissement et de I’ oxydation, n’est pas non plus
prise en compte.

Le coefficient de dilatation thermique a éé mesuré pour I’auminiure de nickel polycristallin
par Smeggil (1980) ainsi que Clark et Whittenberger (1984).
Nous utiliserons les valeurs proposées par Smeggil car elles sont les plus pénalisantes pour le

calcul des contraintes thermiques. L’ expression 1.4 nous donne |’ évolution du coefficient de dilatation
en fonction de latempérature. Sa représentation graphique est en figure 1.8.

a(T)=-1,210"T*+39.10T°-4,7.10T? +2,7.10°T + 7,9.10°° 1.4

Rozner et Wazilevski (1966) décrivent I’évolution de la limite d’ élasticité par une fonction
exponentielle (expression 1.5).

o,(T)=ae™ 1.5
ol  a=0,193; a=5,65.10"pour TO[300K, 873K]
a=5,52; a=5,15.10" pour T>873K

La limite d’' élasticité a été étudiée de maniere trés détaillée par Noebe, Bowman et Nathal
(1993), en fonction de la température, de la composition chimique sur monocristaux et polycristaux
pour différentes tailles de grain. D’ autres études, Schulson et Barker (1983) et Baker, Nagpal, Liu et
Munroe (1991), montrent que la limite d’ élasticité de NiAl polycristallin obéit alaloi de Hall-Petch
(Hall, 1951 et Petch 1953).

o, =0, +kd™? 1.6

ou oy est lalimite d’ élasticité du polycristal;
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0p est larésistance du réseau;
d est lataille moyenne des grains,
k est la pente de Hall-Petch

0, €t k sont minima lorsgue NiAl est stoechiométrique.

Noebe, Bowman, Culles et Rg (1991) montrent également la fragilité de I'aliage a basse
température (en dessous de 500°C) et la forte augmentation de la ductilité au-dela (figure 1.9), mettant
ainsi en évidence une transition ductile-fragile qui apparait au début de I’ activation de mécanismes
thermiquement activés. Pour Bowman, Noebe, Raj et Locci (1992), la diffusion d’ espéces aux joints
de grains est le mécanisme principal qui permet I’accommodation de déformations. Cependant, la
montée des dislocations, le glissement des joints de grains et éventuellement |’ activation de systémes
de glissement secondaires peuvent également y contribuer. A basse température (T<0,45Tf) les
phénomeénes de diffusion sont bloqués et les systémes de glissement secondaires ne sont jamais
activés dans les grains. Il en résulte une rupture intergranulaire du polycristal de NiAl due a
I”incompatibilité des déformations aux joints de grains.

Pour Noebe, Bowman, Culles et Rg (1991), I'influence de la taille de grains sur la limite
d éadticité est faible dans le cas de NiAL stoechiométrique et forte pour NiAL non stoechiométrique.
Cette influence diminue cependant avec la température et devient négligeable au-dela de 800°C.
Lorsgue I’aluminiure de nickel contient des ééments d’ aliage, comme dans le cas des dépbts C1A et
CN22, latendance est encore différente. Bowman, Noebe, Rg et Locci (1992), établissent pour NiAl-
0,05Zr gu'il existe une taille de grain critique au-dela de laguelle la limite d’' éasticité n’'est plus
influencée. Whittenberger (1987) établit I'influence de la taille de grains sur les propriétés de fluage
de NiAl. Le fluage a vitesse de déformation élevée ne dépend pas de la taille de grain tandis que le
fluage afaible vitesse de déformation est facilité par une faibletaille de grain.

Il est important de garder a |’ esprit que ces mécanismes sont établis pour des polycristaux
massifs de NiAl. Dans le cas des aluminiures en couches minces, les mécanismes de rupture sont
|égérement différents, comme on le verra au chapitre 1.
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Figure 1.7: évolution du module d'Young de 'AM1 (d’aprés ENSMA), de I'aluminiure de nickel (d’aprés Rusovic et al, 1979), de I'alumine

(d’aprés Samsonov 1973)et de la zircone (d’aprés Samsonov 1973) avec la température.
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Figure 1.9: influence de la température sur la ductilité en traction de NiAl polycristallin extrudé (d’aprés Noebe, Bowman, Cullers et Raj,
1991)

Les propriétés visco-plastiques utilisées dans ce travail en |’ absence d une mention explicite
ont été établies par Whittenberger (1988). D’autres auteurs, Wasilevski, Butler et Hanlon (1967)
proposent des expressions proches.

Laloi retenue est identifiée pour des essais de fluage en compression sur un polycristal de 17
um de taille de grain et de stoechiométrie voisine (Ni bal.-49,2 Al) de celle des aluminiures C1A et
CN22. Lavitesse de déformation plastique en fluage secondaire entre 1100K et 1300K est donnée par
une loi de Norton décrivant une viscoplasticité parfaite sans écrouissage et domaine d’ élasticité:

. [ o \”

& =| —— )

K(T) 1.7

K(T) =[Be ™"

ol n=6,58; B=9,62.10* MPa".s*; Q=287,7kJ/mol.

Cette loi sera confrontée, au paragraphe 11.3, & une loi obtenue gréce a une procédure
expérimentale. Nous I’ utiliserons pour les calculs du chapitre V en la généraisant par une loi
d Odqvist tridimensionnelle (annexe 8).

Les lois viscoplastiques obtenues sur les aluminiures sont identifiées par des essais en
compression, faisant ainsl intervenir le fluage primaire et secondaire uniquement. Noebe, Bowman et
Nathal (1993) indiquent qu’ un stade tertiaire apparait en traction mais qu’il a éé treés peu étudié.

1.2.3.2. Lacouche céramigue

La céramique utilisée dans la barriere thermique de I’ é&ude est |a zircone (ZrO2) partiellement
stabilisée par 8% en masse d'oxyde d'Yttrium (Y203, yttrine) €laborée par Electron Beam Physical
Vapor Deposition (EBPVD).
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1.2.3.2.1. Procédé de depot EBPVD

La technique d'éaboration d’ un revétement de céramique la plus répandue en Europe est la
projection plasma. La céramique présente alors une microstructure poreuse, en plaquettes, résultant de
I'agglomération des particules de zircone arrivant en phase liquide sur la piece. La résistance de ce
dépdt, dans les conditions de fatigue anisotherme en service, savére souvent insuffisante.

Le procédé de déepbt physique en phase vapeur par faisceau d'éectrons (EBPVD - Electron
Beam Physical Vapor Deposition), utilisé dans cette éude, a été développe aux Etats-Unis dans les
années 1980 et decrit par Boone (1986) ains que Lammermann et Kienel (1991). Un faisceau
d'électrons, émis par un filament chauffé, est dirigé, en particulier au moyen d'un champ magnétique,
vers le matériau a déposer, en l'occurrence ici un barreau de zircone yttriée. Les especes évaporées se
condensent sur le substrat préchauffé entre 960°C et 980°C et placé en regard de la source, €lle aussi
préchauffée.

Cependant, le dépbt peut présenter une hétérogénéité de composition si les paramétres de dépot
ne sont pas maintenus parfaitement constants au cours de |'opération. En particulier, il faut controler
rigoureusement la température de la cible et de la source, ce qui est ardu dans le cas d'un dépét de
zircone yttriée car latempérature de fusion trés é évée de cette espece oblige atravailler alalimite de
puissance des faisceaux d'éectrons, rendant la régulation de température délicate. Un autre parameétre
important est le contrdle des pressions partielles des constituants dans I'enceinte qui obéssent alaloi
de Raoult.

[.2.3.2.2 Sabilisation de la zircone par I’ yttrine

La structure cristaline de la zircone ZrO, pure, a température ambiante, est monoclinique. Elle
subit des transformations de phase aux températures de transition suivantes:

monoclinique D3TYO™S  quadratique O &S cubique O3PS fusion

La transformation monoclinique->quadratique est une transformation de type martensitique,
c'est adire displacive (Lelait, 1991). Latransition de phase est du premier ordre et sans diffusion. La
transformation est brutale, le front de transformation se propageant a une vitesse voisine de la vitesse
du son et la croissance est due a un mouvement coordonné des atomes s assimilant a un cisaillement.
Le parametre de réseau varie brusquement lors de la transformation, S accompagnant d une
contraction au chauffage et d une dilatation au refroidissement de 3 a 6%. Dans le cas des zircones
monolithiques, les déformations engendrées par la dilatation sont accommodées par une
microfissuration mais lorsque la zircone est utilisée en revétement, la transformation peut conduire a
laruine de la barriére thermique.

Pour éviter ce phénoméne, on a recours a la stabilisation partielle ou totale de la zircone a
I’ aide d’ oxydes de terres rares, CeO, ou Lay,O3, de I'yttrine Y03 ou de composés plus économiques
tels que MgO ou CaO. La stabilisation partielle consiste a diminuer |a température de changement de
phase pour maintenir la céramique dans un état métastable.

Kaysser, Peters, Fritscher et Schultz (1997) exposent I’ influence du type d oxyde stabilisant et
de sa teneur dans la zircone sur la tenue de la céramique d une barriere thermique en cyclage
thermique. Il apparait que la zircone partiellement stabilisée par I’ yttrine est le revétement le plus
stable pour de longues périodes de cyclage thermique. Il est nécessaire d'introduire 17% d’ yttrine pour
obtenir une stabilisation totale mais la stabilisation partielle par 6 a 8% d’yttrine suffit a maintenir la
phase cubiqgue stable jusgu’ a la température ambiante (Rhys-Jones, Toriz 1989).

Dans des conditions d’ oxydation simple, la fonction essentielle de la barriére thermique est la
réduction de la température du métal. Cependant, en service, les barriéres thermiques sont plongées
dans une atmosphére corrosive contenant I’ oxyde de soufre SOs. L’yttrine Y03 est susceptible de
réagir avec |’ oxyde de soufre pour donner un composé sulfaté. La perte d'yttrine risque de provoquer
la transformation en phase monoclinigue accompagnée de son augmentation de volume préudiciable
(Hancock, 1985).
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1.2.3.2.3 Microstructure du dépbt céramique

Unal, Mitschell et Heuer (1994) montrent par la microscopie € ectronique en transmission que
la croissance de la zircone se fait de maniere équiaxe dans un premier temps, proche de la surface de
la sous-couche, puis des colonnettes croissent perpendiculairement a la surface selon la direction
cristallographique [001]. Chague colonne de zircone yttriée est un monocristal.

Les procédés de dépdt des couches céramiques de barriéres thermiques provoguent une trempe
rapide depuis la phase liquide, par solidification des particules de zircone dans le procédé plasma, ou
par condensation des atomes dans le procédé EBPVD. Une phase métastable de structure tétragonale
est obtenue a température ambiante par le biais d'une transformation displacive. Cette phase
tétragonale est difficilement séparable d une phase cubique par la microscopie éectronique en
transmission (Lelait, Alpérine, 1991).

Les figures 1.10 et 1.11 sont des micrographies en coupe de la barriére thermique et de sa
surface. Les sommets des colonnes de zircone ont la morphol ogie de cuspides.

La méthode de préparation des échantillons de barriere thermique est présentée en annexe 1.

1.2.3.2.4. Propriétés

La porosité est localisée essentiellement dans la zone intercolonnaire. De ce fait, bien que la
zircone yttriée massive possede un module d' Y oung de I’ ordre de 200GPa, les déformations dans le
plan de I'interface peuvent étre remarguablement bien accommodées par la faible complaisance du
dépbt dans une direction paralléle aux interfaces entre les couches.

Une des propriétés physiques la plus déterminante dans le choix d'un systéme barriére
thermique est sa faible conductivité thermique dont la valeur permettra d’ assurer plus ou moins bien
le rle d'écran thermique. Cet aspect est éudié par Alpérine, Derrien, Jadlier et Mévrel (1997). La
réduction de la conductivité thermique passe par des modifications chimiques qui incorporent des
défauts ponctuels (lacunes ou cations en substitution) mais qui déstabilisent la zircone. Il est
également possible de jouer sur les propriétés optiques de la surface pour obtenir une réflexion
radiative maximale et sur la morphologie des colonnes pour minimiser le transfert de chaleur
perpendiculaire al’interface.
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Figure 1.10 : microstructure de la barriere thermique en coupe attaquée a I'eau régale (33% vol. HNO3, 66% vol. HCI).

2um

Figure 1.11: sommet des colonnes de zircone a la surface de la barriére thermique.
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Nous retiendrons les valeurs de conductivité thermique proposées par Alpérine et al (1997)
pour la zircone partiellement stabilisée par 8% en masse d’ yttrine dans le tableau 1.3.

Température (°K)  Conductivité thermique (W/mK)
300 15
1300 1,3

Tableau 1.3: conductivité thermique de la zircone partiellement stabilisée par 8% en masse d’oxyde d'yttrium.

Le coefficient de dilatation thermique est constant dans la plage de température allant de 25°C
41100°C et vaut 9,5.10° K™ (données SNECMA).

Enfin le module d’ Young qui sera utilisé dans les calculs a été mesuré sur la zircone massive
partiellement stabilisée par 5% en masse de CaO. L’évolution du module en fonction de la
température est donnée par I’ expression 1.8 (Samsonov, 1973).

E(T) = -4.10® T3+8.10° T2-0,077 T+143,6 1.8

Les évolutions du module dYoung et du coefficient de dilatation sont reportées
respectivement sur les figures 1.6 et 1.7. D’ autres valeurs de module sont données par Meier, Nissley
et Sheffler (1991).

Les propriétés physiques qui ont été données ci-dessus sont établies pour la zircone
partiellement stabilisée massive. Or |le procédé de dépbt EBPVD de la couche de céramique de la
barriere thermique lui conféere une microstructure en colonnes qui doit donner une tres forte
anisotropie des propriétés. La couche de céramique peut étre considérée comme orthotrope avec un
axe d orthotropie selon la direction [001] des colonnes, perpendiculaire a la surface du métal. En
raison de la porosité intercolonnaire, le module d’ élasticité de la couche est probablement plus faible
que celui qui est prédit par I’expression 1.8. Dans la direction principale d’ orthotropie, les colonnes
peuvent glisser tandis que dans la direction normale, les vides peuvent se comprimer et
s accompagner d un frottement entre les colonnes.

Il n’est donc pas évident que le comportement soit linéaire pour plusieurs raisons:

- le frottement entre les colonnes est un processus dissipatif qui entraine un comportement

hystérésique;

- le comportement en compression dépend des propriétés de la zircone, du taux de porosité et

des propriétés de frottement alors que le comportement en traction dépend également de

I’ adhésion entre deux colonnes. En | absence d’un processus dissipatif, il pourrait en résulter

un comportement bilinéaire.

|.2.4. Traitements ther miques appliqués aux matériaux

L'AM1 nu est soumis dans un premier temps a un traitement de remise en solution des
précipitésy et dhomogénéisation des éléments chimiques de la matrice (T1).
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Cette étape est suivie par deux traitements intitulés G1 et G2, destinés a simuler les deux
phases de brasage permettant de fixer des plaquettes d'obturation sur les aubes. G2 simule le brasage
des plaquettes sous le pied de sapin et G1 le brasage al’ oppose.

A lasuite de ces trois traitements thermiques on procéde a |'usinage des éprouvettes.

Apres l'usinage, les éprouvettes seront revétues ou laissées nues et il est alors souhaitable
d'aboutir dans les deux cas a une microstructure du substrat similaire. Un revenu va permettre d'ajuster
lataille des précipités.

Pour I'AM1 laissé nu, le temps de revenu R1, qui permet d'obtenir lataille adéquate, est évalué
al'aidedelaloi LSW (Lifschitz, Slyozov, Wagner, 1961). Par contre, lorsque |'on réalise un dépét, les
parameétres du revenu R1 doivent tenir compte des conditions de dép6t cumulées afin de retrouver la
méme microstructure qu'a l'état nu, en fin de traitement.

Enfin, un dernier revenu de vieillissement, intitulé R2, est effectué sur toutes les piéces. I
permet aux précipités de croitre.

Letableau 1.4 présente le détail des traitements effectués sur le matériau nu et revétu.

AM1nuet AM1-C1A AM1-CN22-CN33

Trempe T1 1300°C/3h sous argon Sablage AM 1

Brasage G1 1180°C/15min vide Electrolyse de Pt

Brasage G2 1100°C/30min argon Revenu 1 1100°C/1h vide

Usinage Aluminisation 1100°C/5h

Revenu R1 1100°C/5h argon Sablage

ou dépdt C1IA  ou 1050°C 5h puis 10h argon

Revenu R2 870°C/16h vide Dépot ZrO, EBPVD
Revenu 2 1100°C/1h vide
Revenu 3 700°C/30min air
Revenu R2 870°C/16h vide

Tableau |.4: traitements thermiques des éprouvettes.
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| .3. Evolution de la barriere thermique en oxydation statique

1.3.1. Laliaison céramo-métallique

[.3.1.1. Lacouche d’ oxyde

La liaison entre la sous-couche et la céramique est assurée par une couche d'alumine issue de
I’ oxydation de la sous-couche. De maniére générale, la cinétique de croissance d'une couche d oxyde
est rapide dans un premier temps et ralentie ensuite. En supposant que la céramique de la barriere
thermique soit déposée sur la sous-couche nue, les premiers instants de la croissance de |I’alumine
auraient lieu en milieu confiné. Il semble naturel qu’une croissance endomorphique génere plus de
contraintes gu’'une croissance exomorphique. Le systéme serait donc fortement contraint dés les
premiers instants de service. Pour atténuer cet effet, la couche d’aumine est développée
volontairement avant le dép6t de céramique. Lorsgue le systéme s oxyde ensuite en service, la
cinétique d’ oxydation se trouve déja dans une phase plus lente.

Le mécanisme de croissance des couches d’ oxyde dépend beaucoup des conditions d’ oxydation
et de la nature des systemes. De maniére générale, la croissance d' une couche d’ oxyde située entre un
métal et un gaz résulte de la diffusion de défauts dans sa microstructure. La diffusion peut avoir lieu
par échange entre des ions et des lacunes électriquement chargées ou par échange interstitiel. Le site
ou se produira la réction d’ oxydation (interface métal/oxyde, interface oxyde/gaz ou intra-oxyde) est
donc déterminé par I'ion qui diffuse le plus rapidement dans I’alumine. Mais la diffusion d’ un ion
dépend également des autres especes diffusantes. En effet, le mouvement d’un défaut isolé (cation,
anion, électron, lacune) crée un gradient de charge qui est compensé par le mouvement des autres
défauts pour conserver la neutralité locale. C'est le principe de la théorie de Wagner (1951) qui
postule que les flux diffusifs d’ especes chargées se compensent.

En outre, il existe souvent des chemins de diffusion préférentiels dans la couche d oxyde tels
gue les joints de grains, des dislocations intragranulaires ou encore des microfissures (Smelzer,
Haering, Kirkaldy, 1961). Pint, Martin et Hobbs, (1993) et Quadakkers, Holzbrecher, Briefs et Besk
(1989) montrent que la diffusion de I’aluminium et de I’ oxygene dans la couche d’aumine a lieu
préférentiellement dans les joints de grains. Le site ou se produit la réaction d’ oxydation, c'est a dire
I"activation d’un mécanisme de croissance anionique, cationique ou méme mixte en raison de
raccourcis de diffusion (Rhines et Wolf, 1970) dépend de nombreux facteurs tels que la température,
la pression, les contraintes locales dans les couches, qui tous ont une influence sur la plus ou moins
grande facilité que les especes chimiques auront pour diffuser a travers la couche dga formeée. La
figure 1.12 explicite les mécanismes d’ oxydation anionique, cationique et mixte.

Dans le cas de sous-couches MCrAlY aumino-formeuses intégrées dans la composition de
barrieres thermiques, Alpérine et Lelait (1992) observent la présence de zirconium dans la couche
d alumine et I’ expliquent par la réduction de la zircone par |’aluminium pour des temps d oxydation
tres longs. Un mécanisme d oxydation cationique pourrait donc intervenir dans la croissance de la
couche. Cependant, la nature duplexe de la couche qui présente des petits grains équiaxes coté zircone
et des grains d’alumine en phase a (variété allotropique stable rhomboédrique D5;) qui peuvent
devenir colonnaires c6té sous-couche, serait plutét due a un mécanisme de croissance anionique. Les
deux meécanismes existent donc lors de la formation de I’aumine et Evans (1995) montre que
I"importance relative des mécanismes d’ oxydation est modifiée lorsgue la contrainte locale dans les
couches varie. Le cas le plus complexe peut survenir dans le cas d’une sollicitation mécanique
anisotherme ou il est possible de changer plusieurs fois de mécanisme d’ oxydation au cours d’un
cycle.
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Figure 1.12: mécanisme cationique, anionique et mixte dans la formation de I'alumine.

La morphologie de la couche d aumine dépend de la composition de la sous-couche et du
substrat. Beaucoup d’ auteurs ont étudié I’ oxydation de sous-couches de type MCrAl ou MCrAlY (Lee
et Sisson 1994, Pint 1997, Evans Strawbridge Carolan et Ponton 1997). La couche d’ oxyde formée
contient de I’alumine mais aussi des oxydes formés lors des premiers stades de |’ oxydation, localisés a
I"interface avec la sous-couche.

Pint (1997), Smialek (1996) ainsi que Lelait, Alpérine et Mévrel (1990) ont examiné la
structure de la couche d’oxyde sur des écailles et ont mis en évidence sa nature duplexe. Elle se
compose d une couche de petits grains equiaxes adjacente a I'interface avec la céramique et d’'une
couche de grains plus gros du c6té de la sous-couche. Ces derniers grains sont plus allongés,
perpendiculairement a |’ interface et peuvent méme prendre une morphologie colonnaire pour certains
systémes.

Hindam et Smelzer (1980) ont oxydé I’ aluminiure de nickel polycristallin B-NiAl pendant cing
minutes a 1000°C et ont utilisé la spectroscopie Auger pour localiser des marqueurs de palladium
pendant le traitement. Il s'avére que I’alumine formée pendant les premiéres minutes d’ oxydation est
une alumine métastable y (type Hl;) formée par un mécanisme principalement anionique. Pour ces
auteurs, un temps d’ oxydation de cingq minutes n’est pas suffisant pour que la transformation de la
phase y en a (type D5;), variété allotropique stable, puisse avoir lieu. Le changement de phase a lieu
ultérieurement et s accompagne d’ une augmentation de volume.

Lelait, Alpérine et Mévrel notent la présence d’ une fine porosité intergranulaire de quelques
nanometres pour |’oxydation d'une sous-couche de type MCrAlY. Elle peut sexpliquer par la
croissance et la coalescence des grains qui n’ occupent pas tout I’ espace disponible laissant ainsi des
espaces vacants. Ce mécanisme est classique dans le frittage des céramiques.

Outre la forte densité de micropores intergranulaires, il existe des cavités de taille plus
importante, supérieure au micrometre, incluses dans la couche d’aumine ou localisées a I'interface
avec la sous-couche. Lafigure .13 montre un exemple de ces deux types de cavités observées sur une
coupe polie d’'un échantillon plan oxydé pendant 64h a 1100°C. Les cavités observées en oxydation
statique sur des échantillons plans restent cependant peu nombreuses et de petite taille méme pour des
temps d’ oxydation longs.
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Figure 1.13: couche d'alumine développée aprés une oxydation statique de 64h a 1100°C de la barriere thermique déposée sur un

substrat plan.

1.3.1.2. Réle de |’ élément soufre du substrat dans la formation des cavités

Les cavités interfaciales ou incluses sont des ééments importants dans la tenue mécanique de
la barriere thermique a deux titres: elles sont la source de concentration de contraintes qui peuvent
fissurer la couche d’ aumine ou délaminer I'interface; elle affaiblissent la surface de contact entre la
couche d’ alumine et |a sous-couche rendant ainsi son adhérence plus précaire. De plus, les conditions
de sollicitations appliquées aux éprouvettes dans les chapitres I11 et IV conduiront a de fortes densités
de cavités et cet aspect sera quantifié ultérieurement. Dans ce chapitre, nous nous limitons a des
considérations qualitatives dans le but d expliquer les évolutions possibles des cavités pendant les

essal S,

La présence de cavités interfaciales ou incluses semble tres liée a la teneur en soufre contenu
dans I’'AM1. Celleci nest que de 3 parties pour mille (en masse) et pourtant, les données
bibliographiques montrent que cette teneur est suffisante pour perturber la résistance interfaciale entre
un alliage alumino-formeur déposé sur I’AM1 et I’ oxyde forme.

Smialek (1996) a comparé la résistance en oxydation cycligue de systémes constitués par un
superalliage base nickel revétu d’ un alumino-formeur NiCrAl ou NiAl. Le substrat a été testé soit brut
d’ élaboration, soit désulfuré ou encore dopé par du soufre. Lorsgue la couche d’alumine s’ est écaillée,
il leur a été possible d observer la morphologie de la surface qui jouxtait I'aliage. La surface de
I’ oxyde s avere étre trés souvent poreuse dans le cas des aliages dopés par e soufre. Des cavités
interfaciales sont d’autant plus nombreuses que la teneur en soufre est élevée. La désulfuration du
substrat a permis une augmentation considérable de la durée de vie en oxydation cyclique sans qu'il
n'y ait cependant de modification dans la morphologie de la couche d aumine. L’adhésion de
I’alumine est réellement accrue lorsgue la teneur en soufre contenu dans le superalliage est inférieure
a 1ppm. Le mécanisme qui gouverne la résistance interfaciale est donc lié ala chimie de I'interface et
non a la morphologie de la couche d’ alumine comme cela peut étre le cas lorsgue le superalliage est
dopé en ééments réactifs tels que I’ yttrium, le zirconium, le hafnium et des terre-rares.

La ségrégation du soufre a été démontrée par Smialek, Browning, Munir et Cubiciotti (1985)
ains que Smeggil, Funkenbusch et Bornstein (1985) par la spectroscopie Auger sur des alliages
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contenant de 10 a 20 ppm de soufre. Une a deux monocouches atomiques peuvent ségréger a la
surface de I'alliage. Ce phénomene est atténué lorsque I'alliage est dopé en éléments actifs ou
désulfuré en dessous de 1ppm (Smiaek, Jayne, Schaeffer, Murphy, 1994). Ces auteurs montrent que
la ségrégration du soufre a la surface de I'alliage qui est gouvernée par la loi de Langmuir-McLean
(expression 1.8") atteint de fortes concentrations lorsque le traitement a lieu au dessus de 800°C et des
gue lateneur en soufre atteint quelques unités de ppm.

8 _aGC exp(&) 1.8
1-8 1-C, '\RT

ou 0 est la proportion relative ala saturation de surface recouverte par une monocouche;
Cs est la concentration de soufre dans | e substrat;
Qs est I’ enthal pie de ségrégation (Qs=137kJmol-1K-1 pour le soufre sur e nickel);
aest une constante.

Smialek (1996) a calculé une teneur critique telle que la désulfuration de I’ alliage a des valeurs
plus faibles ne conduirait plus a aucune amélioration en oxydation cyclique. Les durées de vie sont les
plus longues lorsgue la teneur en soufre totale contenue dans I’ aliage est inférieure ou égale a une
monocouche atomique, compte tenu des dimensions de la piece. La teneur critique a été estimee a
0,3ppm. Cette valeur tres faible est due au fait que la saturation de la surface d’ aliage de nickel est
atteinte pour seulement 0,3 & 0,5 monocouche atomique.

Larelation entre la ségrégation du soufre avec la germination de cavités est expliquée par Fox,
Lees et Lorimer (1991), Hou et Stringer (1992) et par Pint (1997). Dans un systéme métal-oxyde, les
energies de surface qui entrent en jeu sont: v, (Métal), yox (Oxyde) et vin: (interface). La présence de
soufre, ou de tout autre élément ségrégeant a I’interface métal-oxyde augmente I’ énergie d'interface
Yint», diminuant I’ énergie d' adhésion du systéme ( Eqg=Ym*Yoxt+Yint ), Si bien que des sites propices au
décollement de |I’oxyde sont créés. D’autre part, il existe une forte interaction entre les atomes de
soufre et les lacunes du réseau du métal alumino-formeurs. La diffusion du soufre est donc favorable a
la coalescence des lacunes et la ségrégation du soufre a I’ interface entraine une coal escence lacunaire
interfaciale (Smialek, Gibala, 1983 et Tien, Pettit, 1972).

Evans, Nicholls et Sauders (1995) montrent que la germination de cavités interfaciales n’est
pas dangeureuse pour la tenue de la couche d’ oxyde tant que la taille des cavités reste inférieure a une
taille critique (quelques dizaines de nanométres). D’ autre part, une cavité interfaciale de petite taille
est succeptible d’ étre incorporée dans la couche d’alumine devenant une cavité incluse (Pint, Martin,
Hobbs, 1993 et Quadakkers, Holzbrecher, Briefs, Besk, 1989 et Reddy, Smialek, Cooper, 1982).
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1.3.1.3. Epaisseur de la couche d’ oxyde

La méthode de mesure des épaisseurs d’ alumine, qui sera respectée dans tout le travail, est
illustrée par lafigure I.14. Les photographies des coupes de matériau poli sont recouvertes d' une grille
(en blanc) dont le pas est égal a 1lum. Puis, depuis I'intersection entre la grille et I'interface
alumine/sous-couche, on trace des segments perpendiculaires al’ interface (en noir) dont on mesure la
longueur comprise entre la sous-couche et la zircone. Lorsgu’ une cavité est rencontrée, sa taille n'est
pas prise en compte dans lamesure. La direction perpendiculaire al’ interface alumine/sous-couche est
ladirection la plus probable pour la croissance de |’ alumine.

- | - | = . 5
==k § _— ~ | sl
cavitéinterfaciale --
1 Em L sous-couche
cavitéincluse

Figure 1.14: méthode de mesure de I'épaisseur de la couche d’alumine.

Le tableau |.5 reprend les valeurs caractéristiques des distributions obtenues pour quatre temps
d oxydation statique a 1100°C d’ échantillons plans et une oxydation statique de 15 heures d’'un
échantillon cylindrique de rayon de courbure égal a 3mm. Les histogrammes obtenus par ces mesures
sont reportés en annexe 2.

temps d’ rayon moyenne = médiane  écart-type  minimum maximum nombre

oxydation =~ substrat | &, (UM) €, gn(MM) Vo (um) (M) (um) de
(h) (mm) mesures

5 00 1,13 1,07 0,38 0,44 2,39 91

15 00 1,57 1,45 0,52 0,86 2,69 30

15 3 2,25 2,04 0,48 1,08 3,34 107

30 00 2,43 2,26 0,94 0,48 4,79 46

64 00 2,99 3,0 0,72 1,73 4,84 62

Tableau |.5: valeurs caractéristiques des distributions d'épaisseur d’alumine en oxydation statique sur échantillons plans.

Les valeurs obtenues sur les échantillons plans ont été comparées aux résultats obtenus par
I”ONERA/OM par une méthode semblable. Lafigure I.15 présente |le graphe des épaisseurs d'alumine
en fonction du temps, La courbe établie par I’ONERA y figure ains que les moyennes des
distributions mesurées al’ENSMP et reprises du tableau 1.5.

La loi d’ oxydation statique qui sera utilisée dans la suite, pour des échantillons plans, est
donnée par |’ expression 1.9. L'épaisseur d'alumine initiale moyenne est égale a 0,3um=0,1um ce qui
correspond a une origine des temps a-2307s (-38'27"’). Laloi d oxydation statique d’ échantillon plan
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& 1100°C est parabolique de la forme classique d(e,)=kt. Pour extrapoler cette loi & toutes les
températures, on supposera que les parameétres A et Q de |’ expression 1.9 sont constants.
-

d(eilz%) =A.e RTdt 1.9
ou earzos (t) est I’ épaisseur de la couche d’ alumine;
€a203,init €st I épaisseur initiale;
A est une constante;
Q est I’énergie d activation;
R est la constante des gaz parfaits;
T est latempérature en Kelvin;
t est ladurée de I’ oxydation;
avec  eajozinit = 0,3 pm;
Q/R =29535 K (d aprés des mesures de I’ ONERA sur sous-couche MCrAlY);
A =8,58.10* pm?s.
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Figure 1.15: épaisseur moyenne d’alumine aprés oxydation statique de la barriere thermique a 1100°C.

1.3.1.4. Propriétés de |’ alumine.

Le tableau 1.6 regroupe quel ques propriétés des oxydes d’ aluminium issues de la bibliographie.
Robertson et Manning (1990) précisent que I’ énergie de surface qu’il utilisent et qui figure dans le
tableau 1.6 présente une grande incertitude. Il en est de méme pour la valeur de la ténacité cal culée par
Sciitze (1995) qui en découle.

Coefficient de Poisson 0,24 Robertson, Manning (1990)
Energie de rupture (J/m?) 1,7 Robertson, Manning (1990)
Ténacité (MPam”?) 2,5 Schiitze (1995)

Tableau 1.6: quelques propriétés de couches d’alumine.
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Les évolutions du module d'Young et du coefficient de dilatation thermique en fonction de la
température sont données ci-dessous par les expressions 1.10 et 1.11 et sont représentés sur les figures
1.7 et 1.8.

E(T) =-10 " T3+8.10° T %5,34.10 T+380 1.10
(d’ aprés Samsonov, 1973)
a(T) =-6.10" T%+3.10° T+6.10° .11

(d’ aprés The Smithells Handbook)

Le comportement mécanique des couches d’ oxyde et de I’alumine en particulier est sujet a
controverse, essentiellement en ce qui concerne une éventuelle plasticité. La déformation plastique
d’ un polycristal peut intervenir par le mouvement des dislocations S'il existe au moins cing systemes
de glissement indépendants (Von Mises, 1928). L’alumine n’en possede que deux: (0001)<1120>. Il
existe une température aux alentours de 1500°C en dessous de laguelle la contrainte nécessaire pour
activer des systémes de glissement secondaires est supérieure a la contrainte de rupture de I’alumine
(Evans, Davidge, 1969). Tandis que la plasticité par mouvement des dislocations ne peut étre activee
dans les conditions de service du systéme de I’ é&ude, la déformation par fluage est une hypothese plus
probable.

Schiitze (1990) a établi une carte donnant les mécanismes de déformation pouvant se produire
dans une alumine de 1um de taille de grain en fonction de la température et de la contrainte (Figure
1.16). Il montre que le fluage secondaire est tout a fait négligeable en-dessous de 1000°C puisque la
vitesse la plus élevée qu'il est possible o obtenir pour I’aumine est 10%s*. Au-dessus de 1000°C, le
mode de fluage qui prédomine est le fluage diffusion de Coble au joint de grains et de Herring-
Nabarro en volume. D’ autre part, Spriggs et Vasilos (1963) estiment que 1275°C est latempérature la
plus basse a partir de laguelle un mécanisme de déformation dépendant du temps est
systématiquement observeé pour |’ alumine.
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Figure 1.16: carte des mécanismes de déformation de I'alumine de taille de grain égale & 1um, en fonction de la contrainte de cisaillement
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et de la température.

Toute déformation plastique observée en dessous de 1000°C est donc une pseudo-plasticité
(Schiitze, 1990) encore appel ée fluage élastique. |l se manifeste par la croissance stable d’ un réseau de
microfissures qui sont refermées ou réparées par oxydation (healing). Ce mécanisme peut conduire a
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des vitesses de déformation non négligeables pour certains oxydes mais pour I’aumine a 800°C elles
ne dépassent pas 10 s™.

Ces résultats bibliographiques nous conduiront a effectuer les calculs de contraintes dans les
couches en considérant la couche d aumine comme éastique linéaire pour toute la plage de
températures explorées dans |’ étude.

|.3.2 Modifications chimiques de la sous-couche dues a |’ oxydation

1.3.2.1. Analyse chimigque quantitative du matériau brut

Une analyse quantitative de la composition chimique du matériau a l'état brut a été réalisée par
microsonde de Castaing et analyse WDS (Wavelength Dispersive Spectroscopy) avec une résolution
de 1um3. Au préalable, des pointés semi-quantitatifs ont été effectués par analyse EDS (Energy
Dispersive Spectroscopy).

La figure 1.17 localise les zones analysées par des pointés semi-quantitatifs EDS et par_des
cartographies d’images X. La photographie de lafigure .18 montre le profil analysé quantitativement
en WDS et qui se trouve compris entre les deux croix. La photographie placée au-dessus des profils se
trouve alignée avec |’ axe des abscisses des profils. Il est donc possible de S'y reporter pour identifier
la zone du matériau concernée par un point particulier du profil.

Analyses EDS (figure 1.17).

Les précipités blancs inclus dans |a sous-couche externe et désignés par le repére 1, sont enrichis
en aluminium, tantale et tungstene.

Des inclusions d'alumine (taches noires, rep.2) sont présentes a l'interface entre la zone externe
et la zone interne de la sous-couche, al'emplacement de la surface initiale du substrat. Ces inclusions
parasites sont inhérentes au processus d'éaboration qui induit une contamination de la surface par le
dépdt d'impuretés oxydées dans la caisse.

Dans la sous-couche interne, on distingue quatre niveaux de contraste. La matrice, presque
noire (rep. 3), est composee de Ni (Al, Pt) en phase 3 et aterne avec des zones grises trés fonceées
(rep.4), observées uniquement a proximité du substrat. C'est la variété alotropique y qui sétend
depuis le substrat. On retrouve ces deux zones sur la photographie du bas de lafigure 1.17. Le repére 3
indique la matrice 3 de la sous-couche interne. Les repéres 4 indiquent respectivement, du plus haut
au plus bas, une zone de composition y qui jouxte la sous-couche interne, une zone a matrice y
contenant des preécipités blancs (enrichis en éléments lourds) qui jouxte I’AM1 sain et un gros
précipitéy qui n’apas été redissous par |es traitements thermiques.

Les précipités gris clair (rep. 5), proches du substrat, sont enrichis en tantale, tungsténe,
chrome, cobalt et molybdéne. Les précipités blancs (rep. 6), proches de la sous-couche externe, sont
enrichis en tantal e et tungsténe seulement.
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échantillon attaqué al’ eau régale
66% vol. HCI; 33% vol. HNO3

Figure 1.17: localisation des pointés EDS

Analyses WDS (figure 1.18).

Le profil situé en haut de lafigure 1.18 concerne les éléments principaux du systéme étudié: O, Al, Ni,
Zr et Pt. Le second profil s'intéresse aux éléments d' addition en plus faible teneur.

En examinant la fluctuation des concentrations dans la sous-couche externe, ces analyses
montrent que les concentrations de nickel, aluminium et platine diminuent trés sensiblement au profit
de I'augmentation de la teneur en chrome et cobalt. Dans la sous-couche interne, les zones appauvries
en nickel et aluminium correspondent aux précipités enrichis en éléments lourds. Le substrat se trouve
affecté par le dépdt de la sous-couche sur une profondeur de 20pum environ entre les abscisses 65um et
85um. Dans cet intervalle, la teneur en aluminium est plus élévée que dans I’AM1 sain et on trouve
quel ques précipités enrichis en chrome et en molybdene.
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Figure 1.18: profils de concentration (% pondéral)des principaux éléments constituant la barriére thermique a I'état brut.

En supposant que I’ AM 1 puisse étre représenté par le composé tertiaire Ni-Al-Cr (bal .-13-10),
nous avons représenté sur un diagramme du systéme quaternaire Ni-Al-Cr-Pt (Jackson, Rairden
1977), I'alure du trgjet de composition chimique dans |’ épaisseur de la sous-couche (Figure 1.19). La
surface de la sous-couche externe contient une teneur en chrome négligeable. Le point se situe donc
sur la face Ni-Al-Pt du tétraédre. En progressant dans la sous-couche externe, vers la sous-couche
interne, les teneurs en nickel et platine sont constantes, la teneur en aluminium diminue au profit de
I’ augmentation de la teneur en chrome. Le point sur le diagramme est donc toujours situé dans le
méme plan qui fixe les proportions de nickel et de platine mais s enfonce |égerement dans la masse du
tétraedre vers le chrome. Le trajet dans la sous-couche interne est bien entendu trés complexe en
raison de la grande hétérogénéité de cette couche mais le trajet de la matrice évolue progressivement
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vers la composition de I’AM1, entrainant une diminution des teneurs en platine et auminium et une
augmentation des teneurs en chrome et nickel..

Al

+AM1

e Surface de |a sous-couche externe
o |nterface sous-couche interne/externe

Ni

Figure 1.19: diagramme quaternaire Ni-Cr-Al-Pt a 1060°C (d’aprés Jackson et Rairden 1977). Trajet de composition chimique de CN22

de la surface de la sous-couche externe au substrat (arétes du tétraédre graduées en pourcentage atomique).

1.3.2.2 Evolution des profils au cours de I’ oxydation

La figure 1.20 compare les profils de concentrations chimiques obtenus sur le matériau brut
avec ceux du matériau oxydé 64h a 1100°C. Pour comparer ces profils, nous avons chois I'interface
alumine/sous-couche comme référence commune a I’ abscisse 0. Les deux photographies placées au-
dessus des profils montrent les coupes brutes et oxydées analysées. Elles sont alignées avec les profils
pour permettre un repérage facile des zones du matériau. La comparaison des deux photographies
permet d observer la croissance de la couche d’ alumine et |a coalescence des précipités enrichis en
éléments lourds dans la sous-couche interne. Le nombre de précipités a diminué au profit de
I” augmentation de leur taille.
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Figure 1.20: évolution des concentrations chimiques par éléments aprés une oxydation statique de 64h & 1100°C.

Le profil de concentration d’ oxygene met en évidence I’ extension de |I’alumine entre la zircone
et la sous-couche sur 3um environ. Par contre, les précipités d’ alumine qui séparent la sous-couche
externe de la sous-couche interne ne présentent pas d évolution notable.

Le profil d’auminium montre la diminution de concentration dans la sous-couche, au droit de
I"alumine, par diffusion de |’ élément vers la surface.

Le cobalt et le chrome, initialement concentrés dans les précipités gris clair de la sous-couche
interne (rep. 5, fig 1.17) semblent remis en solution pour présenter une distribution moins étal ée.

La concentration de nickel n’évolue pas dans la sous-couche externe mais le profil est plus
continu dans la sous-couche interne. En effet, les précipités enrichis en éléments lourds ont coalescé si
bien que les couloirs de matrice NiAl sont plus larges. La surface du substrat présente quant a elle une
diminution de lateneur en nickel.
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Le platine en solution solide dans la matrice NiAl présente initialement un gradient de
concentration de la zircone vers le substrat qui tend a s homogeénéiser.
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Chapitre 1I: Endommagement de la sous-couche

I1.1. Théorie des singularités de contrainte en pointe d’'une
fissur e transver se

I1.1.1. Fissuration transver se d’ une couche mince

L’analyse de la fissuration transverse d’une couche mince déposée sur un substrat
semi-infini est traitée de maniére synthétique par Hutchinson et Suo (1992). Le probléme est
traité en contraintes planes dans le cas ou la longueur de la fissure en surface est tres
supérieure a I’ épaisseur du revétement. Des solutions analytiques sont données par Gecit
(1979) et Beuth (1992).

Beuth (1992) s'inspire d'un formalisme issu de la théorie des dislocations, établi pour
des configurations voisines par Civelek (1985) ains que Suo et Hutchinson (1989 et 1990).
Suo et Hutchinson (1989 et 1990) en particulier, se placent dans le cas d une fissure paraléle
al’interface, configuration étudiée au chapitre I11. Dans ce chapitre, seuls les cas de fissures
perpendiculaires al’interface sont étudiés.

Le champ de contraintes induit par la présence d une dislocation coin, située a une
distance ¢ de I'interface dans la protection et de vecteur de Burger b = bX colinéaire a
I"interface (Figure 11.1) a été obtenu par Civelek (1985). Puis, cet auteur a considéré la fissure
transverse comme étant une chaine de dislocations de vecteurs de Burger b(g).

- revétement:

Figure I.1: modélisation de la fissuration par la théorie des dislocations.

Le champ de contraintes en pointe d une fissure bidimensionnelle dans un milieu
homogene en déformation plane est donné par I’ expression 11.1
o. :—K' (0.9
! J2mr

ou aest lalongueur de lafissure;

f,(0) 1.1

0” est la contrainte macroscopique;
r et © sont les coordonnées cylindrigques centrées sur la pointe de lafissure;

K, est le facteur d'intensité de contrainte en mode | qui ne dépend que de o et
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Dans la configuration de la figure 11.2, avec un bimatériau, lorsque la pointe de la
fissure transverse n’atteint pas I’ interface, la singularité de contrainte en pointe de fissure a
toujours une forme classique en r¥? (expression 11.2).

R(ow,ﬁ,hﬂz,a,s)
0y =———=—"(®) 1.2

ou aest lalongueur de lafissure;

h est I" épaisseur de la protection;
0" est la contrainte macroscopique;
r et © sont les coordonnées cylindriques centrées sur la pointe de lafissure;

a et 3 sont les parameétres de Dundurs (1969) définis par les expressions I1.3 et
I1.4.

K est lefacteur d'intensité de contrainte qui dépend de o®, alth, 2, o et B;
— Gl(l_VZ) _ Gz (l_Vl)

= 1.3
Gl(l_V2)+Gz(1_V1)
[3 — 1 Gl(l_ 2V2) _Gz(l_ 2V1) 1.4
2 G(1-v,)+G,(1-v) '
ou G; et G, sont les modules de cisaillement des deux couches;
V1 €t v, sont |es coefficients de Poisson des deux couches.
-~ revétement: ™ g©
<—: =
- —
- —

Figure I1.2: fissuration transverse du revétement. Configuration en déformations planes.

Lorsgue ah tend vers 1, lasingularité de Zak-Williams (Zak, Williams, 1963) exprime
la singularité de contrainte pour une fissure perpendiculaire al’ interface, dont la pointe touche
I"interface.

La contrainte en pointe de fissure alaforme donnée par I’ expression 11.5:

o, OK(a",h").rf,(e) 1.5
ou h est I” épaisseur du revétement;

0" est la contrainte macroscopique;
r et © sont les coordonnées polaires centrées sur la pointe de lafissure;

K est un réd pouvant s apparenter a un facteur d’intensité de contrainte
classique mais dont la dimension est [contrainte].[longueur]*. Il ne dépend que
deo” et deh’.



Endommagement de la sous-couche 57

L’exposant A de la singularité de Zak-Williams est racine de |’ équation donnée par
I"expression 11.6.
a - B2
1- B

COS(ATT) - 2%[55(1— A)? + =0 1.6

Les solutions analytiques qui expriment une singularité en r ™ sont telles que lorsque la
fissure atteint I'interface, le facteur d'intensité de contrainte tend vers zéro ou vers I'infini
selon que le revétement est moins complaisant ou plus complaisant que le substrat.

Si par exemple, le film est moins complaisant que le substrat, le facteur d’'intensité de
contrainte est nul quelle que soit la force appliquée. De ce fait, aucune fissure ne pourra
traverser I'interface. Cette irréalité physique entraine Atkinson (1977) a tenter de lever la
singularité de Zak-Williams.

Une couche intermédiaire de faible épaisseur e est introduite entre le substrat et la
protection (figure 11.3). Son module varie continlment entre les modules du substrat et de la
protection. Le probléme limite, lorsque e tend vers zéro, permet d obtenir un facteur
d intensité de contrainte réel présentant une singularité classique.

<

revétement:

interface

Figure I1.3 introduction d’'une couche intermédiaire a propriétés variables.

I1.1.2 Propagation de fissures a la surface de la protection

Hutchinson et Suo (1992) décrivent par le schéma de la figure 11.4, la propagation
d une fissure tridimensionnelle a travers la protection.

On ne s'intéresse pasici a une éventuelle pénétration dans le substrat ou a un éventuel
délaminage. Seule la propagation latérale est considéree.

La forme du front de fissure s adapte de telle sorte que I’ énergie libérée par unité de
longueur soit la méme en tout point du profil. Lorsque la longueur en surface dépasse
guelques ordres de grandeurs de I’ épaisseur de la protection, le profil tend vers une forme
stationnaire. D’apres Beuth (1992) le régime stationnaire serait dgja atteint lorsque la
longueur de fissure dépasse deux épaisseurs de protection. A ce stade, |’ énergie disponible
pour la rupture Gs(ss:steady-state), peut étre calculée par une analyse bidimensionnelle, alors
qu’ une analyse tridimensionnelle est nécessaire en régime transitoire, lorsque le profil évolue
encore.
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fissuration
transverse

Figure 11.4: extension a travers la protection et en régime stationnaire (steady-state), d’'une fissure transverse dont la pointe a

atteint I'interface.

[1.1.3. Evolution d’une fissur e entiérement localisée dans la protection.

Une fissure tridimensionnelle entiérement localisée dans la protection peut se propager
de deux maniéres: elle peut s éendre en profondeur vers I'interface; elle peut s éendre en
longueur atravers la protection.

Beuth (1992) analyse le comportement de la fissure en fonction du rapport de
complaisances entre la protection et le substrat. Lorsgue la protection est plus complaisante
que le substrat, la fissure peut s étendre vers I'interface mais ¢’ est une limite qu’ elle ne peut
atteindre. En revanche, s la protection est moins complaisante que la substrat, la fissure
atteint toujours |’ interface.

Lafigure I1.5 présente I’allure des courbes E, G/a*h=f(alh) et E, GpJ/a”h=Ff(alh) pour
des valeurs fixées des parameétres de Dundurs a et 3 explicités par les expressions 11.3 et 11.4.
(a est la profondeur de fissure, h I'épaisseur de la protection, o est la contrainte
macroscopique et E,=Ei/(1-v). Gps est I'énergie disponible pour propager une fissure
transverse vers I'interface. L’indice ‘' ps’ signifie plane strain, déformation plane en anglais.
G est I"énergie disponible pour propager une fissure a travers la protection en surface et en
régime stationnaire (steady state).

Si I’énergie de rupture G,c de la protection, c'est a dire |'énergie nécessaire pour
propager une fissure, est connue, ce graphe permet de prévoir quel sera le mode de fissuration
de la protection. Pour cela, ladroite paralléle al’ axe des abscisses d’ éguation y= G,c doit étre
tracée. La position de cette droite par rapport aux intersections entre la droite d’ équation
x=alh et les représentations graphiques des fonctions alhi— Gy et alh— Ggs, détermine le
mode de propagation.
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-—m =k - - —-——--

propagation vers |’ interface et en surface possible

_Glc X

o
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Figure 11.5: allure des représentations graphiques des fonctions a/ht—> Eleslczh eta/ht—> Eleslozh séparant I'espace en

trois domaines ou le mode de propagation d’'une fissure peut différer. D’aprés Beuth (1992).

[1.1.4. Multifissuration

Dans la rédité, la fissuration est souvent multiple et un réseau de fissures se
développe. Ce réseau peut étre isotrope comme dans le cas du faiencage bien connu en fatigue
thermique (et sur notre vaisselle émaillée d antan), mais dans le cas de sollicitations
uniaxiales, le réseau présente souvent des fissures globalement paralléles entre elles. Les
auteurs distinguent deux types de multifissuration pouvant apparaitre a la surface de la
protection: la propagation simultanée et |e propagation séquentielle.

Dans le cas d’ une propagation simultanée, |’ analyse qui est couramment utilisée pour
des protections trés minces devant |’ épaisseur du substrat, est I’ approximation nommeée shear-
lag (Aveston, Cooper, Kelly, 1971 et Marshall, Cox, Evans, 1985). Larupture transverse de la
protection s'accompagne d’ une plasticité de I interface en cisaillement. Les contraintes dans
la protection et le substrat varient linéairement dans toute la largeur affectée par la plasticité
interfaciale et se raccordent continuement avec les contraintes al’infini. Au droit de lafissure,
la contrainte est nulle dans la protection et accrue dans e substrat du fait du report de charges.

Hu et Evans (1989) ont montré que lorsque le substrat est ductile, I’ espacement des
fissures est gouverné par la limite d’ élasticité du substrat. De méme, il existe une densité de
fissures de saturation qui dépend de la contrainte critique de rupture de la protection, de son
épaisseur et de sa limite d'élasticité en cisaillement. L’espacement minimum qu’il est
possible d’ obtenir est donné par | expression 11.7.
20.h

T

A = 1.7

AN

ou h est I’ épaisseur de la protection,;

0. est la contrainte critique de rupture de la protection en traction uniaxiale;
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T est lalimite d’ élasticité en cisaillement de la protection. Elle peut étre reliée a
lalimite d’ élasticité uniaxiale par T = Y/+/3.

Lorsgue le substrat et |’ interface restent élastiques et que I’ interface ne présente aucune
décohésion, Thouless (1990) a montré que |'espacement des fissures est gouverné
simultanément par |I'épaisseur de la protection, sa contrainte critique de rupture et la
contrainte macroscopique appliquée.

La propagation séquentielle correspond a une situation dans laquelle, a un certain
niveau de chargement, des fissures espacées régulierement ont traversé toute la surface et la
contrainte de tension dans la protection a donc été relaxée partiellement. Une augmentation
du niveau de chargement provoque le développement d’un nouveau réseau de fissures a mi-
distance du premier.

Thouless, Olsson et Gupta (1992) montrent dans le cas de la propagation séquentielle
gue |’ espacement minimum qui peut exister entre les fissures est plus large qu'avec une
propagation simultanée. Ce résultat est établi en considérant que la saturation est obtenue
lorsgue la différence d’ énergie élastique entre deux états consécutifs n’est plus suffisante pour
amorcer de nouvelles fissures. D’autre part, il est démontré que la densité de saturation
diminue lorsque |’ épaisseur de la protection augmente en propagation séquentielle, tandis
gu’ elle augmente en propagation simultanée.

En terme de densité de fissures, Nairn et Sung-Ryong (1992) ont caculé la
déformation requise pour amorcer une premiere fissure dans la protection, puis prédisent la
densité de fissures en fonction de la déformation appliquée. Apres I’amorcage initial, la
densité de fissures croit rapidement pour ralentir ensuite. L’amorgage se produit plus
rapidement dans les protections épaisses mais la densité de fissures évolue moins vite qu’ avec
un revétement mince.

I1.1.5. Conséquences pour |le substrat.

Lorsgue la pointe d’ une fissure transverse dans la protection atteint |’ interface avec le
substrat, elle peut s arréter, passer dans le substrat ou encore s éendre parallelement a
I'interfface en délaminant la protection. Ce type de délaminage ne s apparente pas
compléetement a celui qui sera étudié au chapitre 111, puisque dans ce chapitre, le délaminage
résulte d’une fissure transverse alors qu’au chapitre 11, le délaminage est seulement lié a la
résistance interfaciale sans fissure transverse prée-existante.

Kendall (1975) propose une analyse basée sur les bilans d’ énergie qui tient compte de
I’énergie nécessaire a une propagation interfaciale apres la bifurcation de la fissure et
I’ énergie nécessaire pour traverser I'interface.

La figure 11.6 montre la limite en trait plein, éablie par Kendall, entre les conditions
qui conduisent a la bifurcation ou au passage dans le substrat. Ces conditions sont fonctions
des énergies de rupture de I'interface et du substrat, respectivement R; et R, et du parameétre
de Dundurs a qui traduit I’importance relative de la différence de modules d’ élasticité entre le
substrat et la protection.
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—— d'aprésKendall (1975)
----------------------- d aprés Gupta et al (1993)

Figure 11.6: allure des régions donnant lieu a une propagation a travers l'interface dans le substrat (pénétration) ou interfaciale
(bifurcation) en fonction du rapport des énergies de rupture interfaciale R; et du substrat Ry, et du paramétre de Dundurs a.
D’aprés Kendal (1975) et Gupta et al (1993).

Cependant, Gupta, Yuan et Martinez (1993) sont en total désaccord avec Kendall,
comme |le montre la courbe en traits interrompus de la figure 11.6. Contrairement a Kendall,
dont I'analyse énergétique est globale, leurs résultats découlent d'une analyse locale en
facteurs d'intensité de contrainte.

Le manque de résultats expérimentaux ne permet pas de conclure de facon slre.
Toutefois, il apparait qu’une fissure qui atteint une interface dont I’ énergie est faible devant
I’ énergie de rupture au devant de la fissure bifurquera probablement.

I1.2. Examen de la transition ductile-fraqile

I1.2.1 Introduction

La connaissance de la transition ductile-fragile d’ une protection et de la déformation
critique dans le domaine fragile prend toute son importance lorsque le matériau est destiné a
des piéces constitutives d aubes de turbine haute pression de moteur d avion. En effet, la
plage de températures atteintes en service pénétre largement dans le domaine fragile de la
protection et dépasse largement |a température de transition ductile-fragile.

La protection fissurée a cause d'un dépassement de la déformation critique dans le
domaine fragile est pr§judiciable ala durée de vie de I’ aube pour deux raisons. les chemins de
fissures sont des terrains favorables a la pénétration des espéces oxydantes et corrosives vers
le substrat; les pointes de fissures localisees a I'interface sous-couche interne/substrat
induisent des concentrations de contraintes sur le substrat succeptibles d amorcer de nouvelles
fissures.

Alors que les protections commencaient a étre utilisées pour la lutte contre I’ oxydation
et la corrosion, la transition ductile-fragile était considérée comme une grandeur intrinséque
d un matériau. Nicoll, Wahl et Hildebrandt (1977) démontrent que cette grandeur n’est pas
intrinséque pour une protection. Elle dépend d autant plus de la nature du substrat que
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I"épaisseur du revétement est faible. La déformation critique a basse température, dans le
domaine fragile, dépend également du substrat. Le procédé d’ éaboration du revétement et la
microstructure qui en résulte (taille de grain, texture), la rugosité initiale du substrat et la
vitesse de sollicitation sont également des facteurs influant sur la transition ductile-fragile.

Enfin, la température de transition ductile-fragile dépend de I'addition d’ééments
d aliage dans I’ auminiure de nickel, tels que le chrome pour C1A ou le platine pour CN22 et
de lastoechiométrie de |’ alliage (Goward ,1970).

I1.2.2. Méhode expérimentale

11.2.2.1. Dispositif expérimental

La méthode choisie a été développée par Bernard (1990). Elle a I’avantage d étre
économique et précise, surtout dans le domaine fragile.

Des éprouvettes a 7 sections cyclindriques, revétues par la protection CN22, sont
sollicitées en traction monotone a vitesse de déformation imposée sur la section centrale, de
plus faible diamétre.

Wasilewski, Butler et Hanlon (1967) ont montré pour NiAl que jusgu’a 0,45T; =600°C
(Ts: température de fusion), seuls les systemes de glissement {110} sont activés. La plasticité
est donc impossible. Au dela de la température de transition ductile-fragile, la déformation
plastique est liée a des phénomeénes de diffusion dé§ja évoqués au paragraphe 1.2.3.1.3. La
vitesse de déformation intervient sur ces phénomenes de diffusion (Veys, Riviere, Mévrel,

1988) et il faut donc lalimiter a€ = 10 s,
La vitesse de déformation appliquée sur la section centrale lors des essais sur la
protection CN22 sera toujours € = 1,25.10° ™.

La figure 1.7 montre |’ éprouvette multisection utilisée, dont la section centrale a un
diamétre de 6 *** mm. Les sections suivantes disposées par ordre croissant successivement a
gauche puis a droite de la section centrale ont des diametres de 6,15mm, 6,32mm, 6,51mm,
6,71mm, 6,93mm, 7,17mm. Le rapport de surface entre deux sections consecutives est ainsi
toujours de 0,95. La section centrale a une longueur de 15mm et les autres sections ont des
longueurs de 9mm.

Une deuxieme éprouvette a été congue spécialement pour cette étude. Cette éprouvette
est visible sur la photographie de droite de la figure 11.8. Elle comporte trois sections de
diamétres respectifs 1*°** mm, 1,2mm et 1,4mm. La section centrale a une longueur de 1,2mm
qui inclue les 2 congés de raccordemnt de 0,1mm de rayon. La longueur utile est donc de
Imm.
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Figure 11.7: éprouvette multisection @6 revétue par la protection CN22.

Les deux éprouvettes décrites ci-dessus seront appelées respectivement ‘ multisection
@6 et ‘multisection @1'. L’axe longitudinal est toujours dirigé selon I’ orientation [001] du
monocristal d AM1.

Les éprouvettes sont montées sur des machines éectromécaniques a vis, ou
hydraulique avis ou avérin hydraulique. Laforce est mesurée al’ aide d' une cellule de 50kN
de charge maximale pour |’ érouvette multisection &6 et d’une cellule de 10 kN de charge
maximale pour |’ éprouvette multisection @1. La déformation est mesurée a I'aide d'un
capteur extensométrique a jauge.

La figure 11.8 montre une éprouvette multisection @1 en place avec le capteur de
déformation qui encadre les trois sections. La mesure est donc I’intégration des déformations
obtenues sur chaque section comprise entre les deux bras de |’ extensomeétre.

Dans le cas de I’ éprouvette multisection @6, la longueur utile de la section centrale
(15mm) est supérieure a la base de mesure du capteur de I’ ordre de 10mm. Ce dernier peut
donc s appuyer exclusivement sur la section centrale.

Le chauffage est réalisé grace a un four a image qui comprend quatre lobes semi-
eliptiques. L’un des deux foyers est occupé par un tube halogéne d’ une puissance de 6,5kW.
Le second foyer est le milieu du four occupé par I’ éprouvette. La température est mesurée par
un thermocoaxe de type K. Les deux fils de chromel et d’aumel sont noyés dans une gaine
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réfractaire dont |’ extrémité est appliquée en contact linéique sur la partie utile de I’ éprouvette
au moyen d’une ligature en nickel. Latempérature est régulée par un correcteur de type P.1.D.

2(,| 2
S(2| Sf )
=l =l = k=]
NSNS

21,8
M6

lé.45°._< 10 > |5| |5| =21

Largeur des sections rectifiées (congé de raccordement compris):1,2mm

Congés de raccordement: R=0,1mm

Figure 11.8: éprouvette multisection @1 montée dans les lignes de traction avec le capteur d’extensométrie.

[1.2.2.2. Principe de dépouillement d’ un

La charge est supposée parfaitement uniforme dans chague section. La variation de
diametre des sections est négligée au cours de I’ essai. Cette hypothese est tout a fait valable
tant que la striction de I’ éprouvette n’est pas atteinte et on verra dans la suite que les valeurs
de déformation atteintes sont loin de provoquer ce phénomene.

Le calcul des contraintes dépend du type d’ éprouvette testé, mais dans les deux cas on
utilise une hypothése d'iso-déformation entre le substrat et la protection. Le résultat de
I’annexe 8 établi dans le cas d’'une sollicitation équibiaxiée, a été utilisé ici dans le cas
uniaxial. On aaors:
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n+l
low
do, = Ey (dsmécal — AL dt] 1.8
NiAl NiAl O_NiAIK

ou K et n sont les parametres de laloi de Norton qui décrit la viscoplasticité de NiAl.

Pour |’éprouvette multisection @6, la déformation acquise durant I'essai est la
déformation de la section centrale de I’ éprouvette. Pour calculer les déformations des autres
sections, on suppose que chaque troncon d éprouvette, de diametre constant, se comporte
comme la section centrale. Connaissant donc la contrainte dans chacun des trongons, la
déformation peut étre déduite de la courbe de traction relative ala section centrale.

Dans le cas de I'éprouvette multisection @1, la déformation de chaque section est
déduite d une courbe contrainte-déformation établie sur I'AM1 [001] massif &la SNECMA.
La valeur obtenue sur la section centrale peut étre vérifiée facilement par un calcul inverse

dans le cas ou le substrat reste élastique. En effet, I’alongement mesuré par I’ extensomeétre
2

3
d . o o
dans ce casest Al = zd—ozli , OU d; est le diametre de lasection i et |; salongueur.
i=0 U;

Un seul de traction est nécessaire pour obtenir un encadrement de la déformation
critique de la protection a une température donnée. Il est réalise jusgu’'a un niveau de
déformation fixé a |’ aide des données bibliographiques relatives aux propriétés d’ aluminiures
de nickel de composition voisine. Apres cette sollicitation, la surface de I’ éorouvette est
observée en microscopie éectronique a balayage suivant 4 génératrices separées d un angle
de 172. La direction principale des fissures étant perpendiculaire al’ axe de sollicitation et les
fissures étant de tres grande longueur, |’observation de quatre génératrices est une bonne
discrétisation de la surface qui permet d’ intercepter toutes les fissures.

Ces observations permettent d’ obtenir |’ encadrement de la déformation critique de la
protection. La borne supérieure est la déformation de la plus petite section fissurée et la borne
inférieure est la déformation de la plus grande section non fissurée.

I1.2.3 Résultats

[1.2.3.1. Caractéristiques des essais réalisés

Le tableau 11.1 résume les essais réalisés sur les protections C1A ou CN22 avec |'une
ou I’ autre des géométries d’ éprouvette.

Nature dela type Tempeérature € o (%)  Min(eg) (%) Max(ec) (%)
protection = d’ éprouvette (°C)
ciA® @6 25 3 0,64 0,69
C1A @ @6 400 2 0,73 0,8
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c1A® @6 650 3,25 0,85 0,989
c1A® 76 750 2,5 1 1,26
C1A ¥ @6 775 2,35 1,3 1,44
CN22 76 25 0,7 0,54 0,563
CN22 76 650 0,95 0,728 0,769
CN22 76 750 0,92 0,766 0,81
CN22 76 800 3,4 1,58 3,4
C1A® a1 25 0,85 0,68 0,85
C1A® a1 25 >1 0,52 0,76
CN22®? a1 25 0,6 0,6 /
CN22% a1 25 0,65 0,44 0,65

(2): d’apres Chataigner (documents interne ENSM P)

(2): 4 essais ont été réalisés sur chaque protection. Seuls les deux essais donnant I’ encadrement de €,
figurent dans ce tableau.

Tableau Il.1: essais de traction monotone sur 'AM1 revétu par la protection C1A ou CN22.

[1.2.3.2. Fissuration

[1.2.3.2.1. Observations

Les observations sont toutes relatives a des fissure formeées dans le domaine fragile. La
figure 11.9 montre un exemple typique de fissures observeées en surface de I’ éprouvette
multisection &6.

A la surface des éprouvettes, la fissuration est principalement transgranulaire avec
quelques passages dans les joints de grains. Son allure est similaire pour les protections C1A
et CN22 et pour toutes les températures testées. La direction principale des fissures est
perpendiculaire al’ axe de sollicitation et les fissures sont tres longues. Certaines font presque
le tour du fat de I’ éprouvette.

En revanche, I’adlure des fissures observées en coupe dépend de la température de
I’essai. A température ambiante, la fissure traverse les sous-couches externe et interne et ne
dépasse pas I'interface substrat/sous-couche (figure 11.10 gauche). Elle est quasiment
rectiligne. A 750°C, il semble que la sous-couche interne et la sous-couche externe ne se
comportent pas de la méme fagon. Les fissures sont généralement localisées dans |’ une ou
I"autre des deux parties de la sous-couche mais sont rarement totalement traversantes comme
le montre lafigure 11.10 droite.

La pointe des fissures |ocalisées dans |a sous-couche interne se fond dans le substrat en
dépassant |’ interface substrat/sous-couche de guelques microns.

D’ apres les observations de la surface de |’ éprouvette, le clivage d’un ou de plusieurs
grains de NiAl semble étre |le mécanisme d’ amorcage de la fissuration. La propagation semble
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étre brutale. Aucune fissure n'a pu étre observée avant que salongueur n’ atteigne une fraction
importante du périmétre du fat de I’ éprouvette.

it: %

ﬂ, ™. 4

Figure 11.9: fissuration en surface de la protection C1A aprés traction monotone a température ambiante. € =1,25.10° s et e

max =3%.

e

Figure 11.10: fissuration en coupe transversale de la protection CN22 aprés traction monotone a température ambiante.,

€ =1,25.10° s, & max =0,7% (gauche) et aprés traction monotone & 750°C, € =1,25.10° 5™, € max =1,21% (droite).

Dans le domaine fragile, la protection et |e substrat restent élastiques jusqu’ a la rupture
de la protection. En supposant que |’ orientation des grains de la protection soit aléatoire, le
clivage d’un grain bien orienté constitue un site d’amorcage qui s apparente a une fissure
entiérement localisée dans la protection.

D’ aprés les modéles théoriques exposés dans le paragraphe 11.1.3, la pointe de fissure
en propagation transverse atteint |’interface entre la protection et le substrat lorsque la
protection est moins complaisante que le substrat, ce qui est le cas de I’aluminiure de nickel
par rapport a I’AM1 dans le domaine élastique. Lorsqu’ une fissure nouvellement amorcée
atteint I’interface, son paramétre de Dundurs o (expression 11.3) est infiniment proche de 1.
La figure 11.5 montre que lorsque a/h est trés proche de 1, |’énergie disponible pour une
fissure en surface est presque a son maximum tandis que I'énergie disponible pour la
fissuration transverse tend vers zéro.

Pour accorder la théorie a I’expérience, la propagation stationnaire en surface doit
avoir lieu a une vitesse extrémement importante. Cependant, le modele théorique ne traduit
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pas tout a fait la réalité ou la protection polycristaline est hétérogene et ou de multiples
amorcgages peuvent se produire simultanément pour développer des fissures qui coalescent,
augmentant ains la vitesse d' extension de la fissure macroscopique.

Proche de la température de transition ductile-fragile, les sous-couches interne et
externe semblent présenter des caractéristiques différentes. La sous-couche interne comporte
un nombre de fissures plus faible que la sous-couche externe mais celles-ci sont plus
ouvertes. La ductilité de la sous-couche interne semble augmenter plus vite que celle de la
sous-couche externe.Les niveaux de chargement appliqués sont insuffisants pour provoquer
une bifurcaction de lafissure al’ interface substrat/sous-couche mais il semble toutefois que le
meécanisme s oriente vers la pénétration de la fissure dans le substrat. Cette tendance est
accrue a 750°C ou la matrice de la sous-couche interne qui fissure présente peut étre des
caractéristiques proches de celle du substrat. D’ aprés la figure 11.6, un parametre de Dundurs
a, proche de O serait plutdt en faveur d’ une pénétration dans le substrat.

[1.2.3.2.2. Leclivage

La nucléation d'une fissure de clivage est due a la plasticité par glissement ou par
maclage (Knott, 1993). Les modeles de clivage font tous intervenir le blocage d’ une bande de
glissement ou d’ un macle par un obstacle tel qu’un joint de grain ou un précipité.

Dans le cas d’ une bande de glissement, S'il existe une source de Franck-Read au sein
d’'un grain, I'empilement de dislocation aux deux extrémités de la bande induit une forte
concentration de contraintes. Une contrainte de cisaillement microscopique, résultant de la
contrainte de traction macroscopique, agit sur la bande de glissement. Puisgue le glissement a
lieu par le mouvement des dislocations, la contrainte de cisaillement s oppose a la résistance
intrinséque du réseau au glissement (Force de Peirls-Nabarro) et par d' éventuels obstacles. La
distribution de contraintes autour d’ une bande de glissement est donnée par larelation 11.9.

K _
o, =T']'Tf1(9) +oa(r ) 1.9

ou Ky est le facteur d'intensité de contrainte en mode Il de la forme
(t- T W
T est la contrainte de cisaillement s appliquant sur la bande;
T; est larésistance du réseau (force de Peirls et Nabarro);
d est lalargeur du grain traversé par la bande de glissement;
o représente un équivalent de r¥ kON“\{3} .

Ces resultats sont a I’origine de la modéisation de la limite d éadticité et du
comportement a rupture.

Lalimite d’ élasticité est décrite par larelation de Hall-Petch (Hall 1951 et Petch 1953)
qui découle de cette théorie. Elle quantifie la propagation d’une bande de Liders le long
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d une éprouvette de traction a sa limite d' élasticité. Il a été montré au chapitre | que les
aluminiures de nickel polycristalins obéissent effectivement a cette loi (Schulson, Barker
1983 et Baker, Nagpal, Liu, Munroe 1991).

Le comportement a rupture par clivage fait |’ objet de nombreuse théories (Stroh 1954,
Cottrell 1958, Smith 1966). La théorie de Cottrell (1958), comme I'illustre la figure 11.11,
repose sur I'interaction des dislocations lors de la nucléation de la fissure de clivage. Des

dislocations de vecteur de Burger 2(111) glissant dans des plans de la famille {101}, la

réaction donnée par |’ expression 11.10 peut avoir lieu al’ intersection entre deux plans.

ar - a
E[i 11, #1110 g~ 2001 11.10

La formation de la dislocation résultante s accompagne d’ une diminution de I’ énergie
du systéme. C’est une dislocation coin sessile dont le vecteur de Burger est normal au plan
(001). L’ énergie libérée contribue ala nucléation de lafissure de clivage.

g

plan de clivage (001)

longueur correspondant au déplacement rﬁ

Figure I1.11: modéle de Cottrell de la rupture par clivage.

La théorie ne semble pas vérifiée dans NiAl puisque Chang, Darolia et Lipsitt (1992)
montrent que le clivage de monocristaux de NiAl alieu de maniere privilégiée selon les plans
{110} . Il existe également des plans de clivage {511} transitoires au début de la rupture qui, il

faut e remarquer, sont proches de { 100} .

Gilman (1962) propose une approche simple qui considére que le numéro de
coordination de la structure B2 est 14 comme le recommande Pauling et compare |’ énergie de
surface des familles {110} a celle des familles {100} en calculant la densité de liaison
rompue entre un atome et ses plus proches voisins ains que ses seconds voisins. La figure
[1.12 montre que pour chague atome du plan (100), les liaisons entre quatre plus proches
voisins et un voisin secondaire sont rompues. Sur le plan (110), seules les liaisons entre 2 plus

proches voisins et deux voisins secondaires sont rompues. Ainsi, la nature de la liaison,
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ionique ou covaente entre I’atome d’auminium et le métal de transition dans le réseau B2

serait le parametre qui détermine les propriétés physiques et mécaniques.

{100}

Figure 11.12: familles cristallines {100} et {110} dans un réseau B2.

Il n'existe pas d explication claire concernant |’ apparition transitoire de plans de
clivage {511} mais ils pourraient étre liés au taux de déformation plastique créé avant le

clivage.

11.2.3.3 Déformation critique

[1.2.3.3.1. Evolution de la déformation critique avec la température sur la géométrie
76

Les essais effectués sur les éprouvettes multisection @6 nous permettent de tracer les
courbes de transition ductile-fragile pour les protections C1A et CN22 représentées en figure
11.13.

Dans le domaine fragile, les barres d erreur relatives au revétement C1A sont plus
importantes que celles du revétement CN22. Ceci est di au fait que les essais sur C1A avaient
été conduits (Chataigner, documents internes ENSMP) sur des éprouvettes dont |e rapport de
surface entre deux sections consecutives vallait 0,9. Pour la protection CN22, |’ éprouvette a
été modifiée pour obtenir un rapport de 0,95 et donc des barres d’ erreur plus étroites. Lorsque
le substrat commence a étre plastifi€, les barres d’ erreur deviennent trés importantes en raison
de I’ écrouissage.

La déformation critique de la protection C1A dans le domaine fragile, entre 25°C et
650°C, s étend de 0,67% a 0,9%. Pour la protection CN22, lafragilité a basse température est
|égerement accrue et s étend de 0,55% a 0,74%.

Alpérine, Steinmetz, Josso et Costantini (1989) justifient la fragilité des aluminiures
modifiés par le platine et déposeés par cémentation en caisse basse activité par leur caractere
biphaseé qui fait apparaitre des précipités de PtAl, fragiles.
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Latempérature de transition ductile-fragile semble identique pour les deux protections
et se situe aux alentours de 750°C.

3.5 - .. (0]
---®-- C1A déformation minimale
3 ---®-- C1A déformation maximale
—@—— CN22 déformation minimale
2.5 —6—— CN22 déformation maximale
2
1.5
i e T T
0s HEE
0
0 200 400 600 800

Température (°C)

Figure 11.13: courbes de transition ductile-fragile des protections C1A et CN22 sur I'AM1.

11.2.3.3.2. Comparaison des résulats obtenus a 25°C sur les géométries @6 et @1

Il est intéressant de noter qu’'un de traction conduit sur une éprouvette
multisection @1, permet bien de retrouver les caractéristiques macroscopiques de I’ AM1. Les
propriétés du substrat ne sont donc pas affectées par I'@aboration de I’ éprouvette de telle
sorte qu'il est possible de dissocier des résultats obtenus sur le composite, en utilisant les
données del’ AM1 décrites au chapitre 1.

La figure 11.14 compare les encadrements obtenus par les essais sur éprouvettes
multisection @6 et multisection @1. Pour les deux protections C1A et CN22, la déformation
critique moyenne augmente lorsque lataille de I’ éprouvette diminue.

Pour la protection C1A, &¢,moy,z6=0,64%; €cmoy,21=0,72%.
Pour la protection CN22, &¢ moy,z6=0,55%0; €¢ moy,21=0,625%.

Dans toute la suite de I’ é&ude, la déformation critique utilisée dans les calculs tiendra
compte du volume de matiéere considéré. Ce phénomene, qui résulte d’ un effet de volume, est
dével oppé dans | e paragraphe suivant.
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Protection C1A

D6 e nonfissurée | | ______] fissurée ... -
0,61% 0,67%
non fissurée fissurée e
OL  oormmm e P o o6e% ore% >
Protection CN22
non
o6 fissureel | .. fissurée .. >

0,54% 0,563%

non fissurée | | fissurée
0,6% 0,65%

Figure 11.14: intervalle d’erreur sur la déformation critique des protections C1A et CN22 mesurées a l'aide des éprouvettes
multisection @6 et @1.

I1.2.4. Effet de volume

La contrainte critique moyenne de I’ éprouvette multisection @1 est supérieure a celle
de I’ éprouvette multisection @6. En considérant uniquement la rupture de la protection de la
section centrale de chacune de deux éprouvettes, le volume de protection qui subit la
sollicitation peut étre estimé en calculant le volume d une couronne dont |’ épaisseur est
I”épaisseur de la protection et dont la hauteur est la longueur de la partie utile de la section
centrale.

Les épaisseurs moyennes de protection ont été mesurées au microscope optique. Les
volumes correspondant aux éprouvettes multisection @1 et @6 sont respectivement
0,0942mm?® et 4,71mm?>,

Aingi, lasollicitation d’ un volume de matiére plus important conduit & une diminution
de la contrainte critique moyenne. Ceci peut s expliquer de maniere probabiliste. Dans le
paragraphe 1.2.3.1.3, I’expression 1.6 relie la limite d élasticité du polycristal de NiAl a la
taille moyenne des grains. Dans le cas des protections, |I’amorcage de la fissuration semble
avoir lieu par le clivage d' un ou plusieurs grains. La relation de Hall-Petch peut donc étre
adaptée au cas de I’ étude, ou la déformation critique de clivage serareliée a lataille moyenne
des grains de la protection. Lorsque le volume de matiere augmente, la probabilité de trouver
un grain de grande taille augmente et la déformation critique s en trouve diminuée.

11.2.4.1 Statistique de Weibull

La rupture des matériaux fragiles, induite par une distribution de défauts, est
communément decrite par la statistique de Weibull (Weibull, 1951). Elle s appuie sur la
théorie du maillon le plus faible. La structure étudiée est supposée constituée de N maillons
indépendants du point de vue probabiliste. Ces maillons sont associés en série si bien que la
rupture du maillon le plus faible entraine la rupture de la structure.
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Chague maillon est affecté d’une probabilité de rupture G(o) sous une contrainte o
donnée. L’ hypothése d'indépendance des événements de non-rupture permet d’'exprimer la
probabilité de rupture de I’ ensembl e:

P(0)=1-1-G(o))" =1-e M 11.11
1
1-G(o)

L’ expression 11.11 montre gque la probabilité de rupture augmente avec le nombre de
maillons N, donc avec le volume sollicité.

ouf(o) =

Weibull a proposé laforme donnée dans I’ expression 11.12 pour lafonction f.
(o- oo) "
\"K

La probabilité de rupture d’un échantillon de volume V soumis & la contrainte
macroscopique o peut donc s écrire:

f(o) = 1112

P =P{o=0,(V} :1—e_( e 1113

AN

ou  Op représente le seuil de contrainte en-dessous duquel |a probabilité de rupture
est nulle;

K est un facteur d’ échelle sans signification physique directe;
m est le module de Weibull, il caractérise ladispersion.

En supposant que la probabilité de rupture d’un volume V; soumis a une contrainte o,
est égale a la probabilité de rupture d'un volume V, sous une contrainte g,, on aboutit a
I’ expression 11.14.

Im
2 =(ﬁj 11.14
0-l V2

L’ application de ce modéle nécessite le respect de certaines hypotheses: e champ de
contraintes doit présenter des gradients suffisamment faibles pour que chague maillon puisse
étre considéré dans un état de contrainte uniforme; les maillons sont supposés indépendants
du point de vue statistique, ce qui exclut toute interaction; tous les maillons possedent la
méme probabilité de rupture lorsqu’il sont soumis ala méme contrainte, la répartition de taille
de grains est donc supposée homogéne et isotrope dans le matériaul.

Dans ce travail, le modéle de Weibull est appliqué a la protection, considérée comme
un milieu homogéne équivaent et bidimensionnel. Tout effet d' épaisseur de la protection est
néglige et on raisonne uniquement sur des observations surfaciques.

L’ orientation des grains est supposee isotrope.
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11.2.4.2 Module de Weibull issu des déformation critiques

A condition de rester dans le domaine élastique de la protection jusqu’a la rupture,
hypothése justifiée a basse température puisque la protection est fragile, la relation 11.14
devient:

Ym
e, (Vv
ez _ (_1J 1115
sc,l V2

Le module de Weibull est identifié par les essais a 25°C et il sera considéré constant
dans tout le domaine de fragilité de la protection, c'est a dire de la température ambiante
jusqu’ a latempérature de transition ductile-fragile.

Identifié pour chacune des protections C1A et CN22, le module de Welbull vaut
respectivement 33,2 et 30,6.

Ces valeurs sont assez éleveées. Elles s approchent des modul es obtenus pour des aciers
et non pour des céramiques habituelles ou la dispersion des tailles de défauts est grande, (bien
gue certaines céramiques puissent aussi présenter des modules supérieurs a 20) . Cependant,
la grande incertitude liée aux essais peut étre mise en cause.

En considérant les valeurs extrémes des intervalles de contraintes critiques, le module
de Welbull est compris entrel7,8 et 264 pour C1A et entre 21 et 61 pour CN22.

Une autre méthode est donc encore nécessaire pour confirmer un ordre de grandeur du
module de Weibull.

11.2.4.3 Module de Weibull issu de la distribution de tailles de grains.

La distribution de I'aire des grains de la protection a éé caculée a partir de
micrographies de la surface d'une éprouvette multisection @6. Les photographies sont
numerisées mais I’emplacement des joints de grains doit ére marqué a la main. Ensuite un
logiciel d analyse d'images permet de compter le nombre de pixels contenus dans chaque
grain complet sur I’'image et en déduit la surface du grain.

80 photographies surfaciques a I’échelle 1:284 de la protection CN22 ont été
numerisées, ce qui permet d’ effectuer une statistique sur 3150 grains. Pour la protection C1A,
60 photographies al’ échelle 1:694 ont été utilisées pour donner un total de 332 grains.

Lafigure I1.15 présente les histogrammes du logarithme décimal des aires des grains.
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Figure 11.15: histogrammes des aires des grains d’aluminiure de nickel & la surface de I'éprouvette multisection @&6.

Les grandeurs caractéristiques des distributions de la figure 11.15 sont reportées dans le
tableau 11.2.

Protection = Moyenne @ Ecart-type = Médiane Inf Sup nb mesures
ClA 566 392 493 6 2419 332
CN22 761 578 644 29 4662 3150

Tableau 11.2: Grandeurs caractéristiques (en pmz) des distributions d’aires des grains d’aluminiure de nickel a la surface de

I'éprouvette multisection @6.
Une taille de grains monodimensionnelle est définie a partir de I'aire des grains en
supposant que chaque grain a la géométrie d’ un hexagone régulier. Dans la suite, I’ évocation

de la taille de grains ou du diamétre des grains, se rapporte a la grandeur d définie par le
schémade lafigure1.16.

are A

Figure I1.16 schématisation des grains des protections d’aluminiure de nickel
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Le diamétre d se déduit del’aire A par larelation d= ‘/% . En supposant qu’une loi de

type Hall-Petch (expression 11.16) s applique, la probabilité de rupture d’un grain (et donc de
I”’ensemble de la protection) a une déformation critique donnée est |a probabilité qu'il existe
au moins un grain de taille supérieure alataille critique a ce niveau de déformation, ce qui est
exprimé par I’ expression 11.17.
£ = kd*?+g .16
P =P(d/d>d,) 11.17

ou d. est déduit de I’ expression 11.6 lorsgque e=¢...

Le module de Weibull peut étre obtenu par la représentation graphique de la fonction
f:In(o) — In (In (1-P)) en figure 11.17. Pour cela, le parametre k a di étre identifié. En
I"absence de données expérimentales completes, une hypothése de calcul a été faite: la
probabilité d’avoir au moins un grain de la protection, dont la taille est supérieure a la taille
de grain qui correspond a la contrainte critique mesurée lors des essais de traction monotone
sur les éprouvettes multisection, est supposee étre égale a 0,9. Enfin, la déformation €y a été
négligée dans |’ expression 11.16.

Le parametre k ainsi identifié vaut 4400 m.Pa pour la protection C1A et 3250 m.Pa
pour la protection CN22.

Protection C1A Protection CN22
| / 3
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Figure 11.17: représentation graphique de la fonction In(c) > In (In (1-P;)) pour les deux protections d'aluminiure de nickel.

La figure 11.17 montre que les distributions de tailles de grains sont bi-modales. En
toute rigueur, une statistique de Weibull a 3 parametres, comme celle qui est utilisée ici, ne
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permet pas de décrire le probleme et il faudrait introduire une statistique de Weibull a 6
parametres, dont deux modules. Les deux pentes de la courbe correspondent respectivement a
une distribution de petits grains et a une distribution de gros grains. Les deux modules d’ une
statistique de Weibull a 6 parametres sont les deux valeurs des pentes. Lors d’un probleme
Sintéressant a larupture de la protection, la distribution de gros grains serait de toute facon la
distribution critique vis a vis d un critere de rupture. On considerera donc que ce probleme
peut étre décrit par un module de Weibull unique défini par la pente des courbes
correspondant aux gros grains.

Les modules de Weibull déduits des courbes de la figure 11.6 sont m=25 pour la
protection C1A et m=21 pour la protection CN22. La dispersion de taille de grain et donc
I effet de volume sont moins importants dans ce cas que pour une céramigue ou le module de
Weibull peut descendre a quel ques unités seulement.

[1.2.4.4. Comparaison des deux méthodes

Chague méthode présente des inconvénients qui lui sont propres mais la premiere
approximation qui est peut étre faite dans cette analyse est d’ exprimer la statistique de rupture
de la protection par une statistique de Weibull. On restera donc sur cette hypothese tout a fait
empirique. La détermination d’un module de Weibull a I’ aide de la distribution de tailles de
grains comporte de nombreux intermédiaires de calculs qui font I'objet d hypotheses
empiriques a chague étape. Ainsi, une loi de Hall-Petch simplifiée est utilisée et identifiée en
se basant sur une probabilité de rupture hypothétique. De plus, la distribution bi-modale est
décrite par un paramétre unique.

La méthode qui repose sur les essais de traction monotone sur deux tailles
d éprouvettes différentes est certainement plus fiable mais elle demande de nombreux essais
pour obtenir un encadrement assez serré. Son colt est trés élevé car |’ usinage par rectification
cylindrique d’un monocristal de Imm de diametre demandant une extréme délicatesse. De
plus, il arrive gque la protection soit dga fissurée avant tout mecanique. Ceci est
probablement di au fait que les déformations relatives entre la protection et le substrat sont
tres importantes lorsque le volume de substrat devient comparable au volume de protection.

Quoi gu'il en soit, le recoupement des résultats permet tout de méme d’ obtenir un
ordre de grandeur d'un parametre qui décrira I’ effet de volume sur la contrainte critique des
protections a température ambiante. En comparant les modules obtenus pour les deux
protections, ceux de la protection CN22 sont plus faibles quelle que soit 1a méthode. Ce
résultat pourrait a nouveau évoquer lafragilité accrue de CN22 par rapport a C1A.

Toutefois, compte tenu des incertitudes, la valeur unique de m=25 sera retenue.

De plus cette valeur obtenue a 25°C sera extrapolée dans tout le domaine fragile des
protections ¢’ est adire de 25°C a 750°C.

Dans toute la suite, la déformation critique des protections dans leur domaine fragile
tiendra compte du volume de protection sollicité en accord avec I’ expression 11.15.
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I1.3. Propriétés viscoplastiqgues d’un aluminiure de nickel en
couche mince: cas de C1A

I1.3.1. Introduction

Les propriétés viscoplastiques de la sous-couche qui ont été présentées au chapitre 1 et
qui sont issues de la bibliographie, sont en fait éablies a partir de polycristaux d’auminiure
de nickel souvent élaborés par métallurgie des poudres. Les propriétés de la sous-couche et du
revétement C1A, dont la composition chimique et les modes d’ élaboration sont différents,
peuvent s écarter de ces donneées bibliographiques.

Le but de ce paragraphe est de présenter une méthode expérimentale, mise au point
dans cette étude, qui permet d appréhender quelques propriétés de fluage de I’aluminiure de
nickel C1A sur son substrat I’ AM 1. Une loi de fluage de type Norton a été identifiée a partir
de ces essais et seracomparée alaloi delabibliographie (expression 1.7).

I1.3.2. Procédur e expérimentale

[1.3.2.1 Définition des éprouvettes

Les éprouvettes qui ont été congues pour cette procédure possedent une géométrie
définie par la figure 11.18. L’amarrage est assuré par les queues d' aronde dont la fabrication
demande une tolérance de symétrie trés sévére par rapport al’ axe de symétrie longitudinal de
I’ éprouvette, qui suit la direction cristallographique [001] de I'AM1. Cette tolérance assure
une sollicitation de traction pure sans moment de flexion dans le plan (x,y) (repére indiqué sur
lafigurell.18).

L’ éprouvette n'est pas symétrique dans le plan (zy). Elle posséde une face plane
repérée par A. Le positionnement de |'éprouvette dans la queue d aronde des lignes
d amarrage, également concues spéecialement pour cet essai, s effectue par deux appuis plans
sur lasurface A. Ce positionnement, par queue d aronde dans le plan (x,y) et appuis plans sur
la surface A est hyperstatique. Pour y pallier, des tolérances de fabrication tres séveres sont
nécessaires. Ainsi la queue d’ aronde de la ligne d’amarrage et la face arriére sur laquelle
S appuie la surface A sont rigoureusement symeétriques et paralleles par rapport a I’ axe des
plateaux de la machine d' essais mécaniques.

L’ épaisseur de la partie utile de I’ éorouvette est 0,3 mm. La tolérance de cette cote
n'est pas trés sévere puisqu'elle peut étre mesurée apres la fabrication. Par contre, Le
paralélisme et la planéité de la surface par rapport a A sont impératifs pour que I’ état de
contrainte soit uniforme dans une section.

L’ encastrement de I’ éprouvette dans les lignes d’amarrage par I'appui plan sur la
surface A et lavis de serrage évite tout moment de flexion dansle plan (y,2).
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Enfin, le profil de I'éprouvette dans le plan (x,y) est circulaire pour permettre une
déformation graduelle de la partie utile.
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Figure 11.18: dessin de définition des éprouvettes minces de fluage et photographie d’'une éprouvette en place.

[1.3.2.2. Validation de I’ expérience sur le matériau nu

Afin de vérifier que larhéologie de I’ AM1 ne soit pas affectée par |a faible épaisseur
de I’ éprouvette, les résultats d'un de traction monotone réalisé a 800°C ont été comparés
aux résultats connus pour I’ AM 1 massif sollicité selon la direction cristallographique [001].

Les éprouvettes cylindriques de traction utilisées par SNECMA pour caractériser les
monocristaux massifs, ont un diamétre de 4,5mm et une longueur utile de 20mm. La courbe
de traction obtenue a 800°C sur |’orientation [001] est représentée par les losanges de la
figure11.19.

Un similaire a été conduit sur une éprouvette mince congue pour cette étude et la
courbe de traction est représentée en trait continu sur lafigure [1.19. Les contraintes qui y sont
reportées sont relatives a la section médiane de |’ éprouvette, c’'est adire la plus faible ou les
contraintes sont les plus importantes. Les déformations sont mesurées sur une longueur utile
de 4,6mm de part et d’ autre de I’ axe de symétrie médian de I’ éprouvette. Un capteur a quatre
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branches, jouant le réle de pinces, a été spécialement congu pour mesurer les déformations de
I’ éprouvette mince a haute température.

1200
. fumimialn aoainins PR LV TR 3
*
1000 >
. /
800 7
600 f

400
L 2 N
¢ d'apres SNECMA
200 ) .
/ — éprouvette mince
0
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3 35

déformation (%)

Figure 11.19: courbe de traction monotone de ’AM1[001] établie a 800°C a 'aide des éprouvettes minces et comparée avec les
données SNECMA.

11.3.2.3. Instrumentation et paramétres expérimentaux

Les éprouvettes sont revétues par la protection C1A sur toutes les faces. L’ usinage en
rectification cylindrique suivi du traitement C1A sont succeptibles de générer des contraintes
résiduelles. Ainsi, la moitié des éprouvettes présentaient une courbure importante dont la
fleche atteignait 5Smm ce qui rendait | *essai impossible car un moment de flexion aurait existé
dés le montage de I’ éprouvette dans les lignes d amarrage d’ une part et la seule flexion
élastique effectuée pour redresser |’ éprouvette conduit a la rupture fragile de la protection
d autre part.

Afin de mesurer des déformations locales sur la partie utile, la face plane de
I’ éprouvette est graduée par des micro-rayures espacées de 20 um réalisees sur un appareil de
micro-indentation sous des charges de 50g. La position des rayures est ensuite repérée al’ aide
du vernier de la table X-Y du micro-indenteur. La précision de mesure sera établie lors du
second repérage apres |’ essai.

Latempérature de |’ éprouvette est mesurée al’ aide d’ un thermocouple chromel-alumel
(type K). Les fils utilisés ont un diamétre de 0,1 mm. Cela permet de souder e thermocouple
avec une tres faible intensité pour limiter les perturbations de la protection.

Un four quatre lobes est utilisé pour le chauffage. L’ éprouvette est placée de telle sorte
gue les quatre tubes halogenes placés aux foyers des lobes soient répartis de maniere
symétrique autour de |’ éprouvette.
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Ainsi, deux essais ont pu étre exploités, les éprouvettes ayant subi des sollicitations de
fluage a 950°C sous 630N pendant 8h40 et 430N pendant 66h30. Elles seront hommées
respectivement a et 3.

Nous désignerons aussi parfois les éprouvettes par la contrainte nominale F/S (rapport
de la force appliquée sur la section centrale sans tenir compte de la striction) qui a été
appliquée dans la section centrale de I’ éprouvette.

a: Opom = 350 MPa.
B: Onom = 238 MPa.

[1.3.3. Résultats des essais

Le dépouillement des essais consiste a mesurer les déformations locales de
I’ éprouvette entre deux rayures d’ une part et a étudier les évolutions de la microstructure du
matériau d’ autre part. Nous allons donc identifier plusieurs zones du matériau pouvant avoir
des comportements différents et quantifier leur étendue.

11.3.3.1. Examen microstructural de la surface des éprouvettes.

L’ éprouvette a (350MPa, 8h40') s est rompue de maniére non symétrique. L’ examen
de la surface de I’aluminiure de nickel au droit de la rupture (figure 11.20) montre que les
grains sont fortement dissociés. Les déformations y sont tres importantes et il est probable
gu’ aucune charge ne puisse plus étre supportée par la protection qui s est désagrégée. Nous
estimons que cette zone est trop endommagée pour étre analysee car nous souhaitons
caractériser le comportement de la sous-couche dans le stade secondaire du fluage ou au début
du stade tertiaire. La décohésion des grains est également visible sur la figure 11.21 qui
présente une fractographie de I’ éprouvette. La porosité dans le substrat, dont les dimensions
sont importantes par rapport a I’ épaisseur de |’ éprouvette, constitue probablement le défaut
qui a provoqgué la rupture dans une section de |’ éprouvette qui n’'est pas la section de plus
faible surface. Le facies de rupture en riviéres, qui s éoignent de la porosité de maniere
radiale, confirme cette hypothese.

La surface de la partie centrale (section la plus faible) de I’ éprouvette [3
(0nom=238MPa, 66h30’) est représentée sur la figure 11.22. Cette éprouvette ne sest pas
rompue. On peut voir |’ étirement des joints de grains et la formation de porosités dans les
ligaments étirés. Le stade tertiaire de fluage est probablement atteint dans la zone centrale de
I éprouvette.

Nous avons choisi d’ exploiter quantitativement toute la partie utile de |’ éprouvette 3 et
lamoitié de I’ éorouvette a ne contenant pas la rupture.
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Un nouveau repérage des micro-rayures a donc été effectué. Afin de déterminer avec
quelle précision la mesure pouvait étre faite, plusieurs repérages successifs ont été réalisés sur
une méme éprouvette. Il s'avére que I’ erreur de mesure peut atteindre 1um ce qui correspond
a une déformation apparente de 5%, pour une base de mesure égale a l’intervalle entre deux
rayures. Nous avions donc surestimé les possibilités d’ observation en graduant la partie utile
tous les 20um. Pour le dépouillement, la partie utile a donc été discrétisée une nouvelle fois
en des intervales plus grands. Les deux intervalles de discrétisation centraux ont été
approximativement choisis de telle sorte que le rapport des contraintes maximales soit égal a
1,01. Les deux intervalles suivants sont choisis tels que le rapport des contraintes maximales
nominales soit égal a 1,025. Les intervalles suivants sont choisis tels que le rapport des
contraintes nominales soit égal a1,05.

+ 25 um

% —
Figure 11.20: éprouvette a (fluage 950°C, Figure 11.21: éprouvette a (fluage
Onom=350MPa, 8h40’). Surface de I'aluminiure 950°C, 0nom=350MPa, 8h40’). Fractographie du

de nickel au droit de la rupture. site d'amorgage sur une porosité dans le

substrat.
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Figure 11.22: éprouvette B (fluage 950°C, 0nom=238MPa, 66h30’). Décohésion des grains de I'aluminiure de nickel dans la

partie centrale de I'éprouvette (la plus fortement contrainte).

La figure 11.23 montre les intervalles de discrétisation dont les bornes sont
matérialisées par les lignes verticales en pointillés et les déformations mesurées sur les
éprouvettes a et 3. Les valeurs relatives a ce graphe sont reportées dans | e tableau 11.3.

op

trait pointillés verticaux:
intervalles de discrétisation du

1
1

1

1
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1
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cote par rapport a I'axe de I'éprouvette (mm)

Figure 11.23: matérialisation des intervalles de discrétisation (lignes pointillées) des éprouvette o(0nom=350MPa, 8h40) et
B(onom=238MPa, 66h30) et déformations mesurées dans chaque intervalle (symboles pleins).

[1.3.3.2. Examen microstructural d’une coupe sagitale des éprouvettes

Les deux éprouvettes ont éé découpées selon le plan de symétrie sagital de
I’éprouvette afin d'observer la microstructure des matériaux dans la section mince.
L’épaisseur de [-NiAl (sous-couche externe), I'épaisseur de la sous-couche interne et
I’ épaisseur de substrat sont mesurées sur une coupe polie de I’ éprouvette. L’ attague a I’ eau
régale révéle la morphologie des précipités y du substrat. Ainsi, le substrat qui paraissait
homogéne présente en fait trois zones visibles sur la figure 11.24. Le coeur est constitué
d AM1 ‘sain’ présentant des précipités y cuboidaux non coalescés. Plus prés de la sous-
couche interne, une épaisseur coalescée présente des radeaux perpendiculaires a I'axe de
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sollicitation de I’ éprouvette. Enfin, il existe une épaisseur contenant des petits précipités y
entre cette zone coal escée et |a sous-couche interne.

Lalimiteentrel’AM1 sain et I’AM1 coalescé est floue de telle sorte que nous donnons
une valeur approximative des épaisseurs de ces deux zones. Les limites des autres couches
sont bien plus nettes

Les graphiques des figures 11.25(i), 11.25(ii) et 11.26 donnent les épaisseurs de chaque
couche en fonction de la cote de I’ éorouvette par rapport au plan de symétrie transverse et
placent les points relatifs aux endroits de I'éprouvette ou les déformations avaient été
mesurées. Deux observations sont particuliérement remarquabl es:

- il existe une forte striction au droit de la rupture de I’ éprouvette a ainsi qu’au milieu
de I’ éprouvette B &1’ endroit ou les déformations mesurées sont grandes,

- I’épaisseur d AM1 coaescé est trés faible sur I'éprouvette a, ce qui est norma
puisque le temps de fluage n'est que de 8h40" mais I'éprouvette 3 présente une zone
coalescée dont I’ épaisseur est d'autant plus importante que la section de I’ éprouvette est
faible, c'est adire que lacontraintey était plus élevée.

Les valeurs des épaisseurs mesurées aux points de mesure des déformations sont
données dans | e tableau 11.3.
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Tranche de la coupe sagitale de |’ éprouvette | [
5 |z (g ¥ | g |22 |38
o o <% =% Q cu ——
S e ) g AM1 cuboidal | g 3 g ]
8 g8 (2| = i g (2] 8 8
B | 8 [8] 2 I 2 (8] 8 | s
e radeaux
eNiAl |ess-c.inf. e AM1 cubes+radeaux e petits précipités
Figure I1.24: coupe de I'éprouvette B.
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Figure 11.25 (i): épaisseur d’AM1 cuboidal et coalescé mesurée sur coupes sagitales en fonction de la cote par rapport au plan
de symétrie transverse des éprouvettes. Les symboles évidés sont les mesures effectuées aprés I'essai le long du profil de
I'éprouvette. Les lignes continues résultent du lissage des symboles évidés. Les symboles pleins sont les points ou I'on

connait la déformation (figure 11.23) et que I'on a ajusté sur les lignes continues pour en déduire I'épaisseur correspondante.
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Figure 11.25 (ii): épaisseur d’AM1 coalescé mesurée sur coupes sagitales en fonction de la cote par rapport au plan de
symeétrie transverse des éprouvettes. La signification du code des symboles est la méme que pour la figure 11.25 (i).
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Figure 11.26: épaisseur de la zone présentant de petits précipités, mesurée sur coupes sagitales en fonction de la cote par
rapport au plan de symétrie transverse des éprouvettes. La signification du code des symboles est la méme que pour la figure
11.25 (i).

11.3.3.3. Synthése des mesures

pt  cote(mm)/plande largeur/ | épaisseur (um) AM1 épaisseur (um) épaisseur (um) déformation
symétrietransverse | 2 (um) | cuboidal+coalescé || AM1 coalescé | petits précipités mesurée (%)



Endommagement de la sous-couche Q7

1 0,554 2835 236 7 30 2,3466
2 1,509 286,8 247 2 28 1,7456
3 2,416 292,7 26 0 28 0,6917
4 3,566 304,1 274 0 28 0,3106
5 4,81 3215 282 0 28 0,2817
6 5,815 339,5 282 0 28 0,1695
7 -4,512 316,9 208 45 6,6 0,6958
8 -3,51 303,5 207 52 6,9 1,9038
9 -2,5105 2935 205 58 7 3,1968
10 -151 286,8 200 64 7 6,7

11 0,045 283 185 70 7 10,6109
12 15 286,7 203 64 7 9,125
13 12,499 2934 208 58 7 5,1753
14 | 3,5995 304,5 209 51 6,9 2,6919

Lignes 1 a6 relatives al’ éprouvette a (0 nom=350M Pa/8h40); lignes 7 a 14 relatives a I’ éprouvette b (0 nom=238M Pa /66h30).

Tableau 11.3: mesures des dimensions des différentes zones des éprouvettes minces apres fluage.

L’ épaisseur de la sous-couche interne (interdiffusion entre le revétement et le susbtrat)
est égale a 18um. L’ épaisseur de la sous-couche externe (B-NiAl) est égale a 37um.

I1.3.4. Loi de viscoplasticité du revétement C1A

11.3.4.1. Influence de la protection sur |le comportement du systéme

Afin de mettre en évidence un effet du revétement sur le comportement du composite
multicouches, nous avons dans un premier temps appligué une loi de comportement identifiée
sur del’AM1 d' épaisseur 1mm en fluage a 950°C.

Le formalisme proposé par Kachanov en 1958 permet de décrire la phénoménologie
d un endommagement de fluage. L’ évolution du dommage de fluage en traction est donnée
par |’ expression 11.18.

(o)
dD =(1-D)* —) 11.18
@-D) %
ou D est lavariable scalaire de dommage, DJ[0,1];
o est la contrainte de traction macroscopique;

A, Kk, r sont des paramétres.

Le temps a rupture t. est atteint lorsque D=1. Ainsi I'intégration de |’équation
différentielle 11.18 pour un essai de fluage en traction (o=cte) donne:

t,:i(g) 11.19
r+1\A
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Pour I’AM1 [001] en fluage a 950°C, I’ expression 11.19 a été identifiée par des travaux
internes (Koster, 1997):

t,=2.10'°g>%" (en heures) 11.20

Lavitesse de déformation plastique est donnée par:

8, = <E>n(1— lj - I1.21
K t

ol (x)=xs x>0, {x)=0sinon;
K=2572 MPas"";
n=5,802;
k=5,284.

Pour appliquer cette loi a I’expérience de fluage des éprouvettes minces et pouvoir
comparer la déformation calculée ala déformation expérimentale, il est nécessaire de calculer
la contrainte aux 14 points de mesures des déformations (6 points sur |’ éprouvette a et 8
points sur I'éprouvette 3). La section qui est utilisée pour le calcul de la contrainte est
supposée constante tout au long de I'essai (ce qui est faux en toute rigueur puisgue |I’on
observe une striction). La striction est néammoins prise en compte en supposant qu’ elle existe
désle début de |’ essai.

L'effet du revétement est examiné en considérant plusieurs options de calcul.
L’ éprouvette est supposée constituée entierement d’ AM1, sans aucun revétement, mais on fait
varier la section en considérant:

option 1: I’épaisseur d AM1 cuboidal seul;

option : I’AM1 cuboidal et I’AM1 coal escé;

option 3: I’AM1 cuboidal, I’ AM1 coalescé et |es petits precipites;

option 4: I'’AM1 cuboidal, I'AM1 coalescé, les petits précipités et la sous-couche
interne;

option 5: tout I’ AM 1 et toute la protection.

Méme dans les options ou la section inclut une partie du revétement (option 4) ou le

revétement dans sa totalité (option 5), le systeme est supposé homogene avec les
caractéristiquesdel’AM 1.

Le graphique de la figure 11.27 montre la comparaison entre les déformations
expérimentales et calculées pour les 14 points de mesure et les 5 options de calcul.
L’intégration de la loi 11.13 est effectuée numériquement avec un pas de calcul de 60s. Les
deux lignes continues inclinées a 45° indiquent un intervalle d’ erreur d’ un facteur 2. |l
apparait donc qu’ aucune option ne soit pleinement satisfaisante. Lorsque la section considérée
est faible, un bon accord est obtenu pour les faibles déformations expérimentales mais les
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fortes déformations expérimentales conduisent a des déformations cal culées infinies. Lorsque
la section considérée est grande (option 5), toutes |les valeurs cal cul ées sont trop faibles.

Intéressons nous cependant & I’ option 3. Les valeurs calculées différent des vaeurs
expérimentales d'un facteur 1,5 a 2 dans le sens conservatif jusgu'a 6,5%. Au-dda, les
valeurs calculées sont infinies ce qui témoigne de la difficulté a décrire le fluage tertiaire. La
section de matériau utilisée pour le calcul de I'option 3 comprend I'épaisseur d AM1
cuboidal, coalescé et les petits précipités. L’ addition de ces trois zones est certainement le
regroupement dont les propriétés se rapprochent le plus de celles de I'AM1 sain, la sous-
couche interne et la sous-couche externe étant bien plus éoignées. Ainsi, en ne considérant
gue de I’AM1, il est possible de donner un description conservative des déformations de
I’ éprouvette. Le facteur multiplicatif entre les valeurs calculées et les valeurs expérimentales
serait probablement moindre si I’ épaisseur d’ AM1 par rapport al’ épaisseur de protection était
supérieure. Dans le cas de pieces moteurs, pour lesquelles | épaisseur d' AM1 est rarement
inférieure au millimétre, il est possible d’ utiliser cette approximation pour réaliser un calcul
simplifié des déformations.

Dans le cas de cet essal, la contribution de la protection n'est pas négligeable, la
guantité d' AM 1 n’ étant pas fortement supérieure ala quantité de protection. La redistribution
des contraintes entre les couches modifie la réponse du composite a une sollicitation. Cet
aspect sera pris en compte dans le paragraphe suivant.

valeursinfinies

@ option 1
X option 2
A option 3
X option 4
@ option 5

1do

intervalle /

0.5<calc/exp<2

€ expérimental (%)

Figure I1.27: comparaison des déformations expérimentales et calculées par l'intégration de la loi de fluage pour 'AM1 seul.
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11.3.4.2. Modélisation du comportement composite

11.3.4.2. 1. Formalisme du modéle

Le comportement de fluage en tension d’ un aluminiure de nickel en couche mince sur
un superalliage n’ayant encore jamais été exploré, nous avons établi un modéle a 3 barres de
propriétés distinctes. A nouveau, plusieurs options de calcul sont considérées afin de
déterminer quelle est la configuration idéalisée dont le comportement se rapproche le plus du
comportement rédl.

Dans les quatre options de calcul qui sont décrites par la figure 11.28 et que nous
nommerons a,b,c et d pour éviter les confusions avec les options définies au paragraphe
précédent, la barre contenant la couche de NiAl est invariante. Nous comparerons ains les
parametres d'une loi identifiée pour cette couche avec la loi connue de la bibliographie
(paragraphe 1.2.3.1.3). L’ option a regroupe I’AM1 cuboidal, I'’AM1 coaescé et les petits
précipités dans la barre ‘AM1’ et identifie la sous-couche interne a la barre 3 dont le module
est suppose égal au module de I’AM1 (cela n'a aucun intérét de considérer le cas ou le
module de la barre 3 est €gal au module de NiAl car celareviendrait a grouper les barres NiAl
et 3). Dans les options b a d, la barre 3 est composite. Ainsi nous considérons le cas ou le
module de la barre 3 est égal au module de NiAl (option b) et le cas ou le module est celui de
I’AM1 (option c et d). Il aurait été physiquement incorrecte de supposer que la module de la
barre 3 comprenant I’ AM1 coalescé puisse étre égal au module de NiAl si bien que nous
N’ avons pas étudié cette option.

ss-couche ext. ss-couche ext. ss-couche ext.
ss-couche int. ss-coucheint. ss-coucheint.
pts précipités pts précipités pts précipités
AM1 coalescé AM1 coalescé AM1 coalescé
AM1 cuboidal AM1 cuboidal AM1 cuboidal
Option & Optionsb et c: Option d:
couche AM1=cubes+radeaux-+précipités couche AM 1=cubestradeaux couche AM1=cubes
couche NiAl=ss-couche externe couche NiAl=ss-couche externe couche NiAl=ss-couche externe
couche 3=ss-couche interne couche 3=ss-couche interne+précipités couche 3=ss-couche
Module d’ Young dela couche 3 fixé A Eawi.  Module d'Young de la couche 3 fixé & Eyis | Nerne+précipités+radeaux
pour I’option b et a Eamz pour I’ option c. Module d’Young de la couche 3 fixé a Eama.

Figure 11.28: options de calcul choisies pour la modélisation du comportement composite.

On suppose que la loi de fluage de la barre AM1 est entiérement déterminée par
I"expression 11.13 et que le fluage des couches NiAl et 3 peut étre décrit par des lois de Norton
de parametres Knjal, Nial, K3 €t na.

En supposant que les contraintes et les déformations soient uniformes dans chacune
des barres, les équations de bases du modéele atrois barres sont les suivantes.
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Lois de comportement viscoplastigue: Norton ou Kachanov.

Nam1

B v AM 1 - ol
barre AM1: g = dan +<M> (1—% 1122
EEAhﬂl k(/\Nll tr
baresNiAl ou3: &, :% ¥ <%> 1123

Loi des mélanges pour un composite paraléle:

F = 0am1Sam1 + OniarSnial + 03S3 11.24
ou F est laforce appliquée al’ éprouvette,

S est lasection de |’ éprouvette.
Conditions limites: Continuité des déformations aux interfaces.

€= Eam1 = Enial ~ ot 3 11.25

Condition initiale: hypothése de mise en charge éastique
F 11.26
Y.ES

.24 et 11.25=> 0,(t=0) = E,

La résolution anaytique de ces équations conduit aux équations différentielles
suivantes qui sont intégrées numériquement par un programme écrit en langage Pascal.

_Nama

a'/AMl[ 1 + Samt + ENiAISNiAI] - (F_ Opm1Sams — 0NiAlSNiAlJ v _<%> - (1— l] s (1+ —E’\“A'S’\“A'J

Ean  EsSs BEauiEsS KsSs AM1 t, ES
Nial
*_[:CyNiAIZJ EENiAISNiAl 11.27
|<:NiAI E53553
CYNiA| - d’AMl +<0AM1> AMl(l_lj_m _<0NiAI> " 11.28
Eva Eam K amz L K nia
F = 0aui (DS ;. = O (DS
o,(t)= A (0) Amsl ial (D)Shial 11.29
3

11.3.4.2.2. Identification des parametres

Dans chague option de calcul, nous effectuons un balayage des paramétres Knial, Nnial,
K3 et n3 selon toutes les combinaisons possibles. Le calcul montre qu’il n’ existe des solutions
que lorsque (Knia, Ka)O{(x,y)O(R")? / 1000<x<1000 et 1000<y<10000} et (Nnial,
ns){ (x,y)O(R*)? / 1<x<10 et 1<y<10}. Dans un premier temps, le pas de balayage est
grossier et I’on choisit les parameétres dans I’ ensembl e des entiers naturels positifs.
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Il sagit de déterminer |’ensemble de quatre paramétres qui minimise |’ erreur par
rapport al’ expérience. Pour cela, soit lafonction
A: (1000, 9999)*x (1,9 = N*
(Knial, K3, Nnial, N3) - A=K3+0,1Knjal+10nz+Nnial
Il est intéressant de remarquer que A est bijective. Ainsi, pour une option de calcul
donnée, la somme pour les 14 points de mesures, des valeurs absolues des écarts par rapport

aux valeurs expérimentales est représentée en fonction de lavariable A et I’ on peut déterminer
I’ ensemble des quatre parameétres qui minimisent la somme des erreurs.

Cette représentation est montrée par la figure 11.29 pour I’ option de calcul d qui, on le
verra, respecte le meilleur accord entre le calcul et I expérience.

Le paramétre A qui minimise la somme des erreurs des quatorze points de mesure est
A=3555. Une recherche plus fine a été effectuée autour de cette valeur en fixant Kyia et K3
dont les variations n’impliquent pas de tres grands écarts de résultats. En revanche, les valeurs
de nyial €t N3 ont beaucoup d’'importance. On les choisit a présent dans I’ensemble Q défini
par: x 0Q < On0ON*/n=100x.

Lafonction bijective que I’ on définit & présent est:
A QP -z

(Nnial, N3) - A = 10nz+nyial
La représentation graphique de la somme des erreurs des quatorze points de mesure en
fonction de A est donnée en figure 11.30.

1400
1300 s & ¢ ¢ s 2 am
. ® o
1200 + 3
. T **
1100 ® *
1000 .
900
800 hd * s Y . *
o o

700 ¥ (3555,684.84)
600 : :

0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000 8000

Ks+K niar /10+10n 34N yial

Figure 11.29: résultats de I'option de calcul d de la recherche grossiére du parramétre A qui minimise la somme des erreurs

pour les quatorze points de mesure.
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Figure 11.30: résultats de I'option de calcul d de la recherche fine du parrameétre A qui minimise la somme des erreurs pour

les quatorze points de mesure.

Dans |’ option d, les paramétres suivants seront donc retenus:
Kniar = 5000 MPa.s/™w Mnial = 4,6
K3 = 3000 MPas"™ ns = 5,4

La détermination des meilleurs parametres a été réalisée pour les quatre options de
calcul et la comparaison entre les déformations expérimentales et calculées est donnée par la
figure11.31.
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Figure 11.31: comparaison des déformations expérimentales et calculées pour le composite & trois couches.

L’ option d prodigue le meilleur accord entre |’ expérience et le calcul, bien que les
résultats soient décevants pour les faibles déformation. En revanche un tres bon accord est
obtenu pour les déformations supérieures a 1%. Pour expliquer cela, il faut tenir compte d’ une
part que I" erreur expérimentale sur la mesure de faibles déformations est plus importante que
dans les grandes déformations. D’ autre part, les calculs n’ ont pas tenu compte des contraintes
thermiques préexistantes a 950°C. En effet, la protection étant élaborée a 1100°C, le systeme
se trouve dans un éat de contrainte des le début de I'essai & 950°C. Le cacul de ces
contraintes sera effectué au chapitre V. La déformation différentielle entre I’'AM1 et la
protection d’aluminiure est due a la dilatation différentielle entre les couches. Nous pouvons
d ores et d§a indiquer que la déformation différentielle qui résulte du passage de 1100°C
(systeme sans contraintes) a 950°C(température de I’ essai) est de 0,04%. Pour estimer les
contraintes différentielles, supposées homogenes dans chagque couche, il est nécessaire de
connaitre le trajet thermique suivi par I’ éorouvette au cours de son histoire pour tenir compte
de la viscoplasticité des matériaux. Le calcul du chapitre V sera effectué dans le cas d’un
retour a température ambiante a four coupé, pendant lequel la température de I’ éprouvette a
été enregistrée. Dans le cas de cet essai, la température de 950°C est atteinte aprés un
chauffage dont le trgjet thermique est inconnu.

Les contraintes différentielles d’ origine thermique sont faibles car les coefficients de
dilatation thermique de I’AM1 et des aluminiures sont proches. Elles sont négligeables
lorsgue la déformation mécanique que I’ on goute est grande (éprouvette ) mais leur effet
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devrait peut-étre étre pris en compte pour une déformation mécanique faible (éprouvette [3).
Cette correction pourrait améliorer la qualité des résultats calculés sur I’ éprouvette 3, qui
S écartent le plus des valeurs expérimental es.

L’identification d’ une loi de Norton sur NiAl polycristallin a conduit Whittenberger
(1988, paragraphe 1.2.3.1.3) & des valeurs K=220,17MPas”" et n=6,58. Nous retiendrons des
paramétres K=3000 MPas'" et n=4,6 pour la couche superficielle, composée de NiAl, du
composite atrois barres.

Les écarts entre ces deux lois peuvent avoir plusieurs origines.

- Les conditions d'identification ne sont pas similaires. Il faut se souvenir que
Whittenberger avait identifié saloi par du fluage en compression entre 60 et 120 MPa. Nous
nous trouvons dans des gammes de contraintes beaucoup plus élevées.

- Le substrat modifie le comportement de NiAl par une interdiffusion entre
["aluminiure de nickel polycristallin et '’AM1 qui fait apparaitre plusieurs couches
supplémentaires fortement hétérogenes. Les propriétés des couches hétérogenes sont
inconnues, c'est pourquoi nous avons simplifié I'analyse par des regroupements. La
redistribution de contraintes entre les couches, qui a une influence d’ autant plus grande que la
proportion entre chaque couche est comparable (cas de cet essal), est trés difficilement
quantifiable. Nous n’ en avons donné qu’ une description discontinue en supposant une parfaite
uniformité des contraintes dans chague couche.

- Le substrat masgue le comportement de NiAl puisgque celui-ci permet un accrochage
des grains si bien que nous pouvons étre amenés a croire que la couche de NiAl est toujours
cohérente alors qu’'elle ne se désintegre pas seulement en raison de la présence du substrat
(figure 11.20).

- Enfin, il est possible que le comportement de NiAl polycristallin de tres faible
épaisseur (2 couches de grains) soit d’ores et dgja différent du comportement de NiAl massif
pour des raisons d’ effet de volume et de conditions limites.

Les graphiques suivants (figures 11.32 a 11.35) montrent les contraintes et les déformations
calculées dans les trois couches du composite en fonction du temps, dans le cas de I’ option d,
avec les paramétres optimisés.
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Figure 11.32: évolution des contraintes en fonction du temps dans la barre AM1.
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Figure 11.33: évolution des contraintes en fonction du temps dans la barre NiAl.
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Figure 11.34: évolution des contraintes en fonction du temps dans la barre 3.
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Figure 11.35: évolution des déformations du composite en fonction du temps.
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I1.4. Etat des connaissances concernant les propriétés d’un
aluminiure de nickel: cas de C1A

I1.4.1 Introduction

Ce paragraphe reprend essentiellement des résultats d essais établis par Chataigner
(documents internes ENSMP) sur I’AM1 revétu par la protection C1A. Il est indispensable
pour justifier la méthodologie employée dans la suite de notre étude de la sous-couche. Il sert
également de support a un travail complémentaire de modélisation effectué, dans cette étude,
sur la protection C1A.

I1.4.2 Fatigue thermiqgue de la protection C1A

Des essais de fatigue thermique ont été conduits sur des éprouvettes prismatiques
représentées en figure 11.36(i). Le bord mince de I’ éprouvette, encore appelé bord d’ attagque,
possede un rayon de courbure de 0,25mm. Une consigne en température de type créneau entre
25°C et 1100°C (figure 11.36(ii) est imposée au bord d attaque gréace a un banc d essai
spécialement congu pour focaliser la puissance de 6 tubes halogénes de 6,5kW sur I'image
linéique ou I’ on a place le bord d’ attague. La température est mesurée par un thermocouple K
(chromel-alumel) soudé sur le bord d’ attaque et régulé par un correcteur de type PID dont les
parametres sont optimisés pour un suivi de consigne a 1100°C. Les créneaux a 1100°C et a
25°C sont respectivement maintenus pendant 60s et 18s.

Le dispositif d'essai est décrit de maniere plus détaillée par Koster, Chataigner et
Rémy (1995).

température (°C)
1100} ... Sonsigne
=
25
0 60 78 temps (9
Figure 11.36(i): éprouvette prismatique de fatigue Figure 11.36(ii): consigne appliquée au bord d’attaque lors de
thermique 'essai de fatigue thermique (traits pointillés) et mesure du

thermocouple de pilotage (trait continu).

Une fissuration perpendiculaire au bord mince apparait en quelques cycles sur le
matériau revétu alors qu'il est nécessaire d'effectuer plusieurs centaines de cycles avant de
fissurer e matériau nu.
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La figure 11.37 présente les courbes de fissuration relatives a la fissure principale
(premieére fissure qui Ssamorce) sur le matériau nu et revétu par la protection C1A. Un essai
interrompu a montré que la fissure samorce a la pointe de I'éprouvette, sur un pore préexistant
et progresse par un front de morphologie semi-€lliptique dans le cas du matériau nu, alors que
I'amorcage seffectue par la fissuration fragile de la protection, qui conduit a une fissure en
forme de fer a cheval dans le cas du matériau revétu (Respectivement figures 11.38 (i) et 11.38

(i1)).

—O0—C1A
—o—nu —

6 o/.//o

0 500 1000 1500 2000

Nombre de cycles

Figure 11.37: courbe de fissuration en fatigue thermique 100°C-1100°C de I'’AM1 nu et revétu par la protection C1A. Longueur

de fissure mesurée en projection orthogonale sur le plan médian de I'éprouvette.

Figure 11.38 (i): facies de rupture de I'éprouvette en AM1 nu en fatigue thermique 25°C-1100°C aprés 1954 cycles.
(Chataigner , documents internes ENSMP)
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Figure 11.38 (ii): faciés de rupture de I'éprouvette en AM1 revétu par la protection C1A en fatigue thermique 25°C-1100°C

aprés 245 cycles. (Chataigner , documents internes ENSMP)

Les conditions limites thermiques, en peau d’ éprouvette, ont éé mesurées au cours de
I’essai a I’aide de thermocouples soudés sur la surface. La carte thermique d'une tranche
transversale de I’ éprouvette a été établie par un calcul en mode inverse, par éléments finis. La
chaleur spécifique Cp, la conductivité thermique k et le coefficient de dilatation thermique ont
été calculés en fonction de la température. De plus, le refroidissement est décrit par un
coefficient de convection thermique et le chauffage par un flux radiatif, I’ intensité de ces deux
modes de transfert de chaleur variant en surface de I’ éprouvette. Cette méthode a été mise au
point par Koster, Cailletaud, Laurent et Rémy (1995), reprise par Koster, Chataigner et Rémy
(1995) et est décrite de maniére tres détaillée par Koster (1997).

Les lois de comportement utilisées pour I’AM1 sont tirées d’ un modéle viscoplastique
a variables internes décrivant |’ écrouissage cinématique et isotrope, écrit sur les systemes de
glissement du monocristal (Chataigner et Rémy, 1994). La déformation est partitionnée en ses
composantes élastiques et viscoplastiques. Sous un chargement uniaxial, la loi de
comportement utilisée s écrit:

- -X,|-R,\"
gv = <%> signo - X,) 11.30
o {(a=Max(a,0);

Xv=Xv1+Xv2;

Xv1=C1.01y; X\2=Co.02y;

Ev

Own =¢,; 0v =¢,—-D,a,,v; v=

R/ =Ro+Q(1-€");
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€, est la déformation viscoplastique;

£ est lavitesse de déformation viscoplastique;
v est la déformation viscoplastique cumul éeg;

Xy est la contrainte cinématique, somme d’ un terme d’ écrouissage cinématique
linéaire X, et d’un terme d’ écrouissage isotrope linéaire X,;;

R, est lerayon du lieu d' éasticité.
K, n, C1, C2, D2 et RO sont |es paramétres du modéle aidentifier.

A partir des résultats établis pour une éprouvette nue, nous avons calculé les
contraintes que |’ on aurait dans la protection s elle existait, al’aide du modele a deux barres
viscoplastique (annexe 8).

Lafigure 11.39 présente les boucles stabilisées contrainte-déformation du substrat et du
revétement calculées en pointe de |'éprouvette prismatique lors de I'essai de fatigue thermique
25°C-1100°C. La contrainte maximale de tension, en fatigue thermique, est obtenue au
refroidissement, alatempérature de 200°C.

En conditions de sollicitations cycliques anisothermes, un raisonnement en
déformation ne permet pas d obtenir un critere de rupture de la protection. En effet,
Chataigner (1995) a montré que certains cycles thermomécaniques conduisent a une
contrainte de tension dans la protection qui fissure, alors que toute la déformation appliquée
est négative. Ces résultats qui peuvent paraitre un peu surprenants dans le cadre d essais
meécaniques classiques, sont toutefois |égion en sollicitation cyclique mécano-thermique du
fait de lavariation ssmultanée du module d'Y oung du matériau et de la déformation.

Ainsi, la contrainte critique de rupture monotone de la protection & 200°C, calculée par
le modéle a deux barres viscoplastique et d aprés les résultats des essais de traction monotone
présentés dans le paragraphe 11.2 est de |’ ordre de 1250 MPa a 200°C. A cette température, la
contrainte dans la protection peut dépasser la contrainte critique, provoquant la rupture en un
cycle ou s en approcher. Dans ce deuxieme cas, la sollicitation est assimilable a de la fatigue
oligocyclique anisotherme sur I'aluminiure C1A, de surcroit fragile a basse température.

Cette étude en fatigue thermique sera prolongée dans ce travail par des essais de
fatigue oligocyclique & 200°C sur I’AM1 revétu. Un critere d’amorcage des fissures fragiles
dans la protection lors d’ un essai de type élément de volume est recherché pour modéliser par
la suite la fissuration de structures en fatigue thermique. La protection C1A et la protection
CN22 sont testées en fatigue oligocyclique avec des valeurs des contraintes et déformations
maximales au cours du cycle proches des valeurs critiques de rupture monotone.

Le critére obtenu par ces essais de fatigue oligocyclique sera validé grace aux résultats
de fatigue thermique présentés dans ce paragraphe pour la protection C1A. Pour la protection
CN22, le critére identifié ne sera pas validé.
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Figure 11.39: contrainte dans 'AM1 et dans la protection C1A au bord d'attaque de I'éprouvette, lors d'un essai de fatigue

thermique entre 25°C et 1100°C, en fonction de la température.

I1.5. Fatique oligocycligue a 200°C

[1.5.1. Principe des essais

11.5.1.1. Méthode expérimentale

Les essais ssont réalisés sur les éprouvettes multisection @6 revétues soit par la
protection C1A, soit par la protection CN22.

Le dispositif expérimental est identique a celui qui a été décrit au paragraphe 11.2, pour
I’ examen de latransition ductile-fragile.

L’ éprouvette subit une sollicitation cyclique a la fréquence de 0,05Hz. Le cycle
mecanique est régulé sur la charge pour la protection C1A et sur la déformation pour la
protection CN22. La consigne est composée de deux rampes entre la valeur minimale de la
charge omax OuU de la déformation €n,in €t la valeur maximale Omax OU €max (Cycle triangle).

Le rapport de charge R, ou de déformation R, des essais est fixé 40,1. L’ essai est donc
réalisé en traction et déformation positive uniguement.

La contrainte maximale O Ou la déformation maximale €max, qQui sont relatives a la
section centrale de I’ éprouvette multisection @6, sont choisies de I’ ordre de 0,8 a 0,95 fois la
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valeur critique o, ou €. de la protection en traction monotone. Une consigne €max atteignant €.
provoquerait la rupture de la protection au premier cycle.

Le paramétre choisi pour réguler la consigne de I’ a été changeé entre les essais sur
C1A, pilotés sur la charge et les essais sur CN22, pilotés sur la déformation. Apres avoir
effectué la campagne d'essais sur C1A, il a paru plus judicieux de piloter I'essai en
déformation afin de ne pas avoir besoin de repasser par le modéle de comportement pour
calculer la déformation a partir de la charge. La donnée de la déformation nous est utile
puisque les essais de traction monotone ont été conduits en controle de déformation et ¢ est
donc sur la déformation que I’ on possede un critere purement expérimental. Le critére faisant
intervenir la charge résulte de |’ utilisation du modéle de comportement.

Une éprouvette suffit a explorer une gamme de consignes en déformation assez large
allant de ma & 0,95%€ma. Des séquences d sont conduites a un niveau de charge ou de
déformation fixé. Entre chaque séquence, I’observation de la surface en microscopie
électronique a balayage permet d’identifier les sections fissurées ou non fissurées.

Les données bibliographiques sur la fissuration en fatigue de protection d’aluminiures
sont quasiment inexistantes si bien que le nombre de cycles a effectuer lors de chaque
sequence doit étre choisi arbitrairement. Aprés un essai sur une premiére éprouvette, il est
souvent nécessaire d’ en utiliser une seconde pour affiner lesintervales d erreur.

Le tableau 1.4 présente les conditions expérimentales. La consigne en charge n’a pas
été maintenue constante pendant toute |es séquences réalisées sur la protection C1A.

Il sera donc nécessaire de réaliser un cumul tenant compte de toute | historique de
I éprouvette.

[1.5.1.2. M éthode de dépouillement

Deux interprétations sont possibles pour un tel essai: soit une durée de vie (nombre de
cycles) est fixée et on cherche un encadrement de la déformation qui provoque la rupture pour
cette durée de vie; soit la déformation est fixée et on cherche un encadrement de la durée de
vie de la protection sous ce niveau de chargement.

La seconde méthode a été choisie lorsque le modéle qui sera présenté au paragraphe
11.6 a été développé car elle permet une identification plus facile de ses paramétres.

Chaque séquence fournit le nombre de cycles appliqués a |’ éprouvette a un niveau de
déformation donné. A I’ observation, tant qu’une section n’est pas fissurée, sa durée de vie
N’ est pas atteinte. Lorsgu’ une section vient de fissurer pendant la derniere séquence réalisee,
la durée de vie de la protection est comprise entre le nombre de cycles précédent et e nombre
de cycles actuel.
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Toutefois cette interprétation n’ est immeédiate que dans le cas ou toutes les séquences
sont réalisées au méme niveau de chargement, ce qui permet de tracer un diagramme de type
Wohler.

I1.5.2. Résultats

Le tableau 11.4 résume les conditions expérimentales et les résultats des observations
micrographiques.

Nature dela Ao ou Ae nombre de cycleS Oiax OU Emax dE 1@ Omax OU Emax dela
protection sur la section realises dansla  plus petite section plus grande section
centrale sequence non fissurée fissurée
ClA 890,9 MPa 20 890,9 MPa /
ClA 943,1 MPa 30 943,1 MPa /
ClA 1029,1 MPa 10 928 MPa 1029,1 MPa
C1A 1029,1 MPa 50 872 MPa 928 MPa
ClA 1029,1 MPa 190 770,3 MPa 872,2 MPa
ClA 958,5 MPa 10 1090,56 MPa /
ClA 981,5 MPa 20 1121,28 MPa /
ClA 1058,3 MPa 6 1038,8 MPa 1152 MPa
CN22 0,405 % 12 0,45 % /
CN22 0,405 % 20 0,43 % 0,45 %
CN22 0,405 % 1100 0,39 % 0,43 %
CN22 0,405 % 5000 0,26 % 0,33 %
CN22 0,405 % 2830 rupture de I’ éprouv ette
CN22 0,513 % 10 0,49 % 0,54 %
CN22 0,513 % 140 0,34 % 0,42 %
CN22 0,522 % 5 0,49 % 0,55 %
CN22 0,522 % 15 0,42 % 0,5 %
CN22 0,522 % 80 0,34 % 0,38 %

Tableau 11.4: essais de fatigue oligocyclique a 200°C sur éprouvettes multisection revétues par C1A ou CN22.

Les séquences d'essai réalisees sur la protection CN22 ont toutes été conduites au
méme niveau de déformation pour une méme éprouvette. La figure 11.40 présente le
diagramme donnant |’amplitude de déformation mécanique en fonction de la durée de vie de
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la protection. Des lois simples de type Basquin ne peuvent pas étre appliquées directement
aux résultats macroscopiques. Le mécanisme de fissuration doit étre étudié plus avant afin de
proposer un modél e faisant intervenir des parametres a |’ échelle microscopique.

0.2

0.1
O Nombre de cycles avant fissuration

® Nombre de cycles apres fissuration

1 10 100 1000 10000 100000

Durée de vie (cycles)

Figure 11.40: encadrement de la durée de vie de la protection CN22 en fatigue oligocyclique & 200°C.

[1.5.3 M écanisme de rupture dela protection

Le premier essai de fatigue oligocyclique sur la protection CN22 a été conduit jusqu’a
larupture de |’ éprouvette. Celle-ci S est produite apres 8962 cycles de fatigue.

La figure 11.41 montre le faciés de rupture de cette éprouvette. La photographie de
gauche montre une zone plane en forme de croissant de lune qui intercepte environ 2/3 du
périmetre de I'éprouvette. Le reste du facies est tres accidenté et présente une rupture
cristallographique due al’ instabilité finale.

La photographie de droite est un agrandissement d’une zone du croissant de lune. La
protection est visible ale surface de I’ éprouvette. La zone plane est parcourue par des rivieres
de clivage et se raccorde aux plans de rupture fortement inclinés. Ce faciés suggére un
amorcage de I’endommagement résultant de la fissuration de la protection et une propagation
en fatigue dans le substrat qui donne lieu a la zone plane. La rupture finale intervient lorsque
la section de I’ éprouvette est réduite au point d atteindre la contrainte critique de clivage du
substrat par |’ activation d’ un systéme de glissement principal.

Pour comprendre ce mécanisme d amorcgage, la protection doit étre examinée a plus
petite échelle. Les figures 11.42 et 11.43 montrent respectivement une zone ou la rupture de la
protection est transgranulaire et une zone intergranulaire.

La proportion entre ces deux types de fissuration a été mesurée a 68% de rupture
transgranulaire.
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Le facies de rupture dans la zone transgranulaire de la figure 11.42 n'est pas
parfaitement plane. Les plans qui clivent dans la couche externe de grains de la protection ne
semblent pas tout a fait perpendiculaires a I’ axe de sollicitation, ce qui explique la présence
des marches raccordant les plans qui clivent les uns aux autres.

Lafigure 11.44 montre un troisieme type de facies de fissuration. Dans des zones ou la
rupture est transgranulaire, des grains isolés ou assemblés au maximum par groupes de trois,
ont un plan de rupture parfaitement perpendiculaire a I’axe de sollicitation. Il semble que
toute la surface du grain soit clivée selon le méme plan puisgue le facies est plan, sans aucune
marche. Ces zones sont peu nombreuses et représentent moins d'un cinquantieme de la
longueur totale affectée par le clivage.

Les grains clivés perpendiculairement a |’ axe de sollicitation sont peut étre des grains
orientés de maniére idéale et pourraient constituer des sites d’ amorcage.

Dans la suite, I’amorcage sera décrit par le clivage d’ un grain bien orienté parmi toutes
les orientations possibles. Ce clivage initia constitue un défaut initial qui se propage de
maniere quasi-instantanée puisque les fissures de fatigue n’ ont jamais pu étre observées pour
des tailles intermédiaires. Un report de charges des zones fissurées sur les plus proches
voisins pourrait déclencher une réaction en chaine qui conduirait & une rupture tres rapide, en
quelques cycles.

Figure 11.41: faciés de rupture d’une éprouvette multisection @6 revétue par la protection CN22, sollicitée en fatigue
oligocyclique a 200°C; Ae=0,405%; 8962 cycles.

Figure 11.42: zone de rupture transgranulaire avec Figure 11.43: zone de rupture intergranulaire.
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marches. Facies le plus fréquent. Faciés minoritaire.

Figure I1.44: zone de rupture transgranulaire sans marches présentant deux sites planes d’amorgage possible.

I1.6. Modélisation de la rupture fragile de la protection en
fatigue a 200°C

I1.6.1. Configuration du modéle

[1.6.1.1. Terminologie

Les quelques termes qui sont définis ci-dessous sont utilisés dans le modele dével oppé.

Sguence: nombre de cycles réalisés a méme amplitude de déformation

Section: les sections de |’ éprouvette d’ sont numeérotées par diameétres croissants a
partir de 0. SO est donc la section centrale. Dans le fichier de saisie du logici€l, les sections de
la premiére éprouvette testée sont numérotées de 0 ai, celles de la deuxiéme éprouvette testée
sont numérotéesdei+1 aj et ainsi de suite.

Etape: ce terme n'est pas relatif a I'expérience. 1l désigne, dans le logiciel
d'identification, le groupe d’'ééments courants de la protection qui sont affectés par la
propagation de la fissure.

Elément: résulte de la discrétisation de la protection pour I'identification des
paramétres de laloi de Basquin.

Elément i: I’éément qui clive en premier al’étape O (i signifieinitial).

Ensemble {i+k}: ensemble des éléments affectés par lafissuration al’ étape k.

[1.6.1.2. Géométrie
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La couche d’auminiure de nickel, C1A ou CN22, est discrétisée par des éléments
circonférentiels (Figure 11.45).

protection
dr couche 1

/ % Elément i+2 Elément i+k

P . 4 i Elément i+1
Elément i+l | Elémenti+l Elément i+2

dr protection

Elément i+2 | Elémenti+2} couche 2

7z N l'
| Elément *21  Elément i+21

dr

1
1
1
] i . B 4 : . Lo I
I Elémenti+ky Elémenti+k | Elémentitkj Elémentiki Elémentitk giementi+k Element itk
\ : 1 substrat
1

Figure I1.45: discrétisation de la protection et du substrat

Deux épaisseurs dr composent la protection. Une troisiéme épaisseur dr, introduite
dans le substrat, constitue une couche virtuelle qui supportera les transferts de charge lors de
I” extension de la fissure dans la protection.

L’essai de fatigue mené jusqu’a la rupture totale de I’ éprouvette et décrit dans le
paragraphe 11.5.3 a montré que la durée de vie de la protection, en terme d amorcage d une
fissure fragile, était environ 1000 foisinférieure ala durée de vie qui permet de propager une
fissure de 0,5mm dans le substrat (Le paragraphe 11.5.3 fournit davantage de précisions sur le
faciés de rupture). Cela montre que le substrat ne fissure, ni au stade de I’amorcage des
fissures dans la protection, ni lors de la propagation brutale de la fissure. Dans le modele,
I’ extension de la fissure est donc paralléle au substrat et la couche virtuelle dans le substrat ne
se fissure pas.

On choisit I’angle d6 de telle sorte que Rd6=dr, ou R est le rayon du substrat. Comme
R est grand devant dr, on peut supposer que I’ aire de tous |l es éléments est constante et égale a
Rdodr.

11.6.1.3. Mécanisme de fissuration

On suppose que la rupture du premier élément i (initial) correspond a la rupture d’ un
grain orienté de maniére idéale. Or la contrainte critique mesurée expérimentalement par les
essais de traction sur éprouvettes multisections est une contrainte macroscopique. Dans un
polycristal dont les grains sont orientés de maniere isotrope, il existe des grains dont
I’ orientation leur confére une contrainte critique plus faible que la contrainte macroscopique
s bien que larupture de I’ @ément i intervient des le premier cycle de fatigue.

L’ étape O correspond au clivage de I’ élément i.
A I'éape 1, la fissure initiale de I'édément i avance dans I’ensemble {i+1}. Un

transfert de charge alieu del’élément i aux ééments de I’ ensemble {i+1}
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A |'étape k, I'’ensemble {i+k-1} vient de se fissurer totalement et I’ensemble {i+k} se

trouve affecté.

I1.6.2. M écanigue dela fissuration

11.6.2.1. Letransfert de charge

Il est défini par I’ accroissement de charge subi par un ensemble d’ ééments {i+k} lors
du passage de I’ éape k-1 a I’ éape k. Cet accroissement est une fonction des aires relatives

entre deux ensembles d' é éments.

O+ = Oy (1tsurface qui vient de fissurer / surface des plus proches voisins)

k
Opag = g ﬂ (1+surface qui vient de fissurer / surface des plus proches voising)
1

En considérant la géométrie du probleme, les transferts de charge relatifs aux étapes 1
et 2 doivent étre décrits de fagon particuliere puis, une tendance générale s'installe. L’ étape 1

consiste areporter la charge d’ un éément sur sescing voisins{i+1} (voir Figure 11.45).

A I'éape 2, cinq ééments cassent et leur charge se reporte sur neuf ééments, dont
quatre dans la protection et cinq dans le substrat. En toute rigueur, il faudrait tenir compte des
modules d’ élasticité respectifs de la protection et du substrat pour pondérer le transfert de
charge. Nous avons néglige cet aspect puisque la différence de modules d’ élasticité entre la
protection et le substrat & 200°C n’ est que de 20000 M Pa.

A partir de I’ éape 3, la rupture affectera toujours quatre éléments de la protection (les
éléments du substrat ne cassent pas) dont la charge sera répartie sur dix ééments (quatre dans
la protection et six dans le substrat). Nous avons choisi de ne pas recharger les éléments de
substrat qui ne jouxtent pas directement les éléments cassés de la protection. En effet, la
singularité causée par lafissuration de la protection et qui induit I’ accroissement de la charge,

n’ affecte que les plus proches voisins de lafissure.

La schématisation du profil de charge di au report au voisinage de la fissure est

représenté en figure 11.46.
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La suite géométrique décrivant le transfert de charge est donnée par I’ expression 11.31:

_ 005( k-1
0{i+k} =0 EK_Z) ”31

Figure 11.46: report de charge sur les plus proches voisins.

11.6.2.2. Effet de |’ orientation des grains

L’ orientation des grains est supposee isotrope dans |’ espace. De I’ étape 0 a |’ étape 1,
on passe d’'une orientation du grain i idéale, a une orientation quelcongue pour les grains de
I’ensemble {i+1}.

L’ environnement de i est représenté par un milieu homogene équivalent dont la
contrainte critique dépend de I’ orientation moyenne des grains. Cette contrainte critique est

celle mesurée sur les éprouvettes multisections au paragraphe 11.2.3.3.1.

11.6.2.3. Effet de volume

Le clivage du premier grain peut avoir lieu n’importe ou sur la section. Ensuite,
lorsgue la fissure progresse, la zone affectée est située en pointe de fissure et le volume
concerné n’est donc plus aussi étendul.
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A partir de la troisiéme étape, le report de charge s applique toujours sur quatre
éléments de la protection et six éléments du substrat. On considerera donc que le volume de
matiere associ € a cette étape de fissuration est e volume de quatre €léments.

11.6.2.4. Propagation de lafissure

La description de la propagation est tres simpliste puisgu’ elle est calculée de maniere

monodimensionnelle, alors que le modéle présente une configuration en tranches
bidimensionnelles.

Lataille du défaut initial est latailledel’élément i, ¢’ est adire RdO=dr.
La propagation est régie par une loi de Basquin (expression 11.32):

d A5
qa _ )\( f’] 11.32
dN 20,

ou AC = Ac” . (facteur de report de charge);

g, = a,.(facteur deffet de volume);

A et b sont les paramétres du modéle aidentifier.

On dira que I’ensemble d’' éléments {i+k} est entierement fissuré a |’ étape k lorsgue la
taille de la fissure a augmenté d’au moins dr au cours de cette étape. Si I’ accroissement de
taille est supérieure a dr, on incrémente la taille atteinte alafin de I’ étape k de dr seulement.
Celasignifie gu’ on ne fissure pas plus d’ un groupe d’ é éments pendant une étape.

En résume, lataille delafissure alafin d une étape k est (k+1)dr.

Le nombre de cyclesfinal est atteint lorsque 6, = 0.; 11.33

ou lorsque da/dN=A. .34

(ce qui équivaut A AC = 20,)

I1.6.3. |dentification des par amétr es

Un logiciel écrit en langage Think Pascal permet d'identifier les deux parametres b et
A. 1l est présenté en annexe 3. Le logiciel fournit I’ensemble des couples (b, A) admissibles
pour chaque section, c'est a dire les valeurs qui sont telles que le critére d’ arrét soit atteint

lorsgue le nombre de cycles total calculé est compris entre le nombre de cycles avant et aprés
fissuration obtenus expérimental ement.
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L’identification sur chaque section nous donne un ensemble de couples (b, A)
admissibles. Le couple de valeurs choisi pour constituer les paramétres du modéle est un
couple appartenant a |’ intersection des ensembles de couples de chaque section.

Les couples (b, A) retenus pour les deux protections sont indiqués dans le tableau 11.5.

b A(um)
ClA 0,12 57
CN22 0,16 294

Tableau 11.5: parameétres identifiés pour les protections C1A et CN22.

D’ apres le tableau 11.2 et la figure 11.6, le diamétre moyen des grains de C1A et CN22
est respectivement dcia=25,6um et den22=29,6um. Ainsi, une sollicitation Ao atteignant 20,
conduit a une fissure au premier cycle detaille A, c’est adire 2 grains de C1A et 10 grains de
CNZ22. On pourrait donc retrouver ici la fragilité accrue de CN22 par rapport a C1A, ou bien
mettre en évidence un effet de texture plus important pour le revétement CN22.

I1.7. Prévision de la durée de vie de la protection C1A en fatique
thermigue

[1.7.1. M écanisme de fissuration en fatigue thermique

En sappuyant sur les expériences de fatigue thermique conduites par Chataigner
(documents internes ENSMP) et présentées dans le paragraphe 11.4.2, la propagation d une
fissure dans une éprouvette prismatique a été décrite par les trois stades décrit par la figure
11.47.

Stade 2

Figure 11.47: propagation d'une fissure au bord d’attaque de I'’éprouvette prismatique en fatigue thermique.
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Le stade 1 représenté sur la figure 11.47 correspond a I'accroissement brutal de
longueur de fissure en surface. 1l est visible sur la figure 11.37 ou la longueur de fissure
augmente rapidement dans les 100 premiers cycles. La protection est cassée sur une grande
longueur alors que le substrat est peu endommagé.

La fissure amorcée dans la protection au stade 1 pénétre alors dans le substrat tandis
gue la longueur en surface augmente plus lentement. Le stade 2 correspond au palier de la
figure 11.37 ou, entre 100 et 400 cycles, lalongueur de fissure en surface n’ évolue quasiment
plus. En revanche, la fractographie de la figure 11.38 (ii) observée au bout de 245 cycles,
montre que le substrat est affecté par la fissuration. La vitesse de fissuration en surface est
devenue quasiment nulle mais la fissure tend a reprendre une forme semi-éelliptique en
profondeur, comme dans le cas de la fissuration du matériau nu.

Enfin, comme le montre lafigure 11.37 apres 400 cycles, e front de fissure au cours du
stade 3 est devenu quasiment semi-€elliptique et la vitesse de fissuration rejoint celle du
matériau nu.

Lafissuration de |’ éprouvette prismatique en fatigue thermique est donc gouvernée par
deux mécanismes concourants. D’ une part, la protection est susceptible de casser et la fissure
ainsi formeée peut se propager dans le substrat. D’ autre part, le substrat peut fissurer avant la
protection, mais la rupture d’'un éément de substrat entraine forcément la rupture de la
protection située au-dessus.

Pendant le stade 1, la protection casse avant le substrat. Pendant le stade 2, le substrat
commence a casser mais la protection située au-dessus étant déja fissurée, des mesures de
surface ne montrent pas d accroissement de longueur. Au devant de I’ extrémité de la fissure,
les contraintes dans la protection sont proches de sa limite d’ endurance si bien que la durée de
vie de la protection excede largement celle du substrat. A partir du stade 3, la durée de vie de
la protection est tres grande et tout se passe comme s le matériau n’était pas revétu. La
fissuration du substrat induit celle de la protection.

I1.7.2. Calcul delafissuration dela protection en fatigue thermique

[1.7.2.1. Discrétisation de |’ éprouvette prismatique

Comme |’ a d§ja mentionné le paragraphe 11.4.2, les contraintes et les déformations ont
été calculées dans |e substrat et dans la protection au-dessus du substrat.

La figure 11.48 (i) présente le maillage qui a été utilise chez SNECMA. Pour cette
étude, les éléments de la pointe ont éé repris mais ils ont éé groupés par tranches
globalement perpendiculaires a |I’axe de symétrie longitudinal de I’ éorouvette. Ces tranches
sont représentées sur la figure 11.48 (ii) qui montre la zone visualisée dans la loupe de la
figure 11.48 (i).

Les contraintes et les déformations inélastiques relatives au substrat sont directement
issues du calcul de SNECMA.. Dans une tranche de substrat nommée éément i, la contrainte
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et la déformation inélastique indiquées au bas de la figure sont les valeurs moyennes des
valeurs obtenues dans toutes les parties du maillage de la figure 11.48 (i) incluses dans
I’élément i.

Les contraintes indiquées pour la protection au-dessus de chague élément résultent du
calcul viscoplastique évoqué au paragraphe 11.4.2. Ces contraintes sont calculées en chaque
noeud surfacique du maillage et une valeur moyenne est calculée entre deux noeuds
consécutifs. Cette valeur sera utilisée pour le calcul de propagation de fissure. La protection
située au-dessus d’ un élément de substrat i sera appel ée éément de protectioni.

Figure 11.48 (i): maillage utilisé pour le calcul des contraintes et déformations dans I'éprouvette de fatigue thermique non

revétue.

Thermocouple 6

Thermocouple 7

o AM1 (MPa) 89,4 300,8 300 460,3 6715 1322',152}2
; -3 2.
£ inAM1(%) —m4107 se5q 46106 W 530, 104 gg00 61104500 6,9.10711’3
2,1.106 7.105 1,210-4 3,8.104 9,8.103

Thermocouple 8 1mm

Figure 11.48 (ii): maillage utilisé pour le calcul de la propagation de la fissure dans I'éprouvette revétue. Le maillage de la

figure 11.48 (i) situé dans la loupe a été simplifié.

[1.7.2.2. Fissuration des ééments de protection

Le critere d amorcgage des fissures dans la protection, qui a été identifié par les essais
de fatigue oligocyclique & 200°C, constitue un critére de rupture d’un élément de volume de
protection. Il est appliqué a la protection au-dessus de chaque élément de substrat en
considérant que chague élément de protection est soumis a une sollicitation cyclique dont la
contrainte maximale est indiquée par les valeurs de lafigure 11.48 (ii).
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La protection, qui n'est présente que virtuellement pour le calcul, est considérée
comme étant une couche homogéne, dont |’ épaisseur e est la somme des épaisseurs de sous-
couche interne et externe.

Le volume de I’ élément de protection doit étre pris en compte et est défini par la figure
11.49. La surface de I'éément de protection est égale au produit de la demi-largeur de
I’éprouvette par la longueur curviligne transversale notée curv(xi+1-Xi) de I'élément. La
variation de longueur transversale curviligne peut étre négligée.

Protection

Substrat

Figure 11.49: définition du volume de protection correspondant & un élément du calcul.

Chaque élément de protection est traité comme un élément de volume dont la durée de
vie est caculée par la loi identifiée au paragraphe 11.6.3. A ce titre, un raffinement
supplémentaire du maillage de I’ éprouvette est gjouté. Dans chaque é ément, |a protection est
subdivisée en cube de 10um de cotés qui représentent le maillage utilisé pour I’ identification
delaloi au paragraphe11.6.3.

Tous les éléments de protection sont supposés indépendants entre eux. Ainsi, lorsque
la sollicitation thermique expérimentale débute, la procédure de calcul de la durée de vie a
partir du critére du paragraphe 11.6.3 est lancée sur chaque élément simultanément. La rupture
d’ un élément N’ a pas de conséquence sur son voisin. Cette hypothése peut sembler réductrice
étant donné que le principe méme du report de charge sur les plus proches voisins avait
permis d'identifier le critére du paragraphe 11.6.3. Cependant, si un tel report a une forte
influence dans le maillage raffiné de I’élément de volume, son influence est tout a fait
négligeable lorsque la charge dégagée par la rupture d’'un éément du maillage raffiné se
reporte sur un élément de protection du maillage global.

Deux cas, qui aboutissent a |’ obtention de la durée de vie de I'élément i, peuvent se
présenter: soit la fissure amorcée dans I’ éément de protection i se propage de fagon stable
jusqu’a ce que sa longueur atteigne curv(Xi+1-X;) € sans qu’un des critéres exprimé par les
expressions 11.33 ou 11.34 n’ait été atteint; soit un des criteres 11.33 ou 11.34. est atteint, ce qui
provogue |’ arrét de la procédure de calcul de durée de vie.



118 Chapitre 2

11.7.2.3. Analyse des résultats obtenus

Lafigure 11.50 montre les longueurs de fissure, en projection orthogonale sur |’ axe de
symétrie longitudinale de |’ éprouvette en fonction du nombre de cycles. Les valeurs
expérimental es en cercles pleins sont comparées aux valeurs cal cul ées en losanges pleins.

L’amorcage de la fissuration a lieu en 40 cycles lors de I’ expérience. Le calcul prédit
18 cycles et s oriente donc dans le sens de la sécurité. Pendant le stade 1 (figure 11.47), la
longueur de fissure cal culée augmente trop rapidement.

Au stade 2, ou la fissure expérimentale s arréte, la longueur de fissure calculée est
supérieure aux valeurs expé&rimentales. Toutefois, le modéle donne une bonne description de
la propagation pendant ces deux stades.

Au stade 3, lafissure expérimental e recommence a croitre. En revanche, lalongueur de
fissure calculée reste bien trop faible. La limite d endurance de la protection doit se trouver
proche des valeurs de contrainte rencontrées au stade 3 et |’accroissement de la courbe
expérimentale vient de la fissuration du substrat qui induit celle de la protection.

2.5
/ — 3

1.52 = :;/"

1 /
.
05 @ experience

—4— calcul dans la protection

0 200 400 600 800 1000 1200

Nombre de cycles

Figure I1.50: longueur de la fissure mesurée en surface de I'éprouvette de fatigue thermique en projection orhogonale sur I'axe
de symétrie longitudinal. Comparaison entre I'expérience et le calcul d’apres le modele d’amorgage des fissures dans la

protection. La contribution du substrat n’est pas prise en compte ici.

I1.7.3. Contribution du substr at
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Contrairement au critere d’amorcage des fissures dans la protection qui a été identifié
sur les essais isothermes et validé par |’essai de fatigue thermique, la loi de propagation de
fissure est proposee de maniere totalement phénoménol ogique et sera identifiée par I’ essai de
fatigue thermique. Cette loi ne sera pas validee.

Pour décrire la propagation de la fissure dans les ééments du substrat, |’ interaction
fatigue-oxydation peut étre prise en compte.

Une méthode simple pour prendre en compte cette interaction est de cumuler
I”’endommagement de fatigue et I’endommagement di a I’ oxydation. Ainsi, la propagation
élémentaire de la fissure a chague cycle peut s écrire comme la somme de |’ avancée due a
I"ouverture de la fissure sous I'effet de la contrainte (endommagement par fatigue) et de
I” avancée supplémentaire due al’ oxydation en pointe de fissure. La vitesse de propagation de
fissure est donnée par I’ expression 11.35.

da [ da) +( @)

—= =0 11.35
dN dN fatigue dN oxydation

11.7.3.1. Propagation en fatique

La vitesse de propagation par fatigue a été évaluée par le modéle de Tomkins (1968).
Ce modéle décrit les stades | et Il de la propagation d’'une fissure dans un métal ductile.
Forsyth (1961) a mis en évidence ces deux stades de propagation dans des alliages
d aluminium. Le stade | débute par une fissuration suivant un plan cristallographique sur
lequel les contraintes de cisaillement sont maximales. Le stade Il fait suite au stade | et la
fissure S'y propage perpendiculairement a la direction de la charge. Le stade | qui peut
S apparenter a un stade d’amorcage peut durer une grande partie de la durée de vie totae,
surtout a faible contrainte.

bande de glissement

surface par
\décohéﬂ on

A\

Figure 11.51: création de nouvelles surfaces sous I'action des contraintes de tension. D’aprés Tomkins (1968). Schéma de
gauche: début de la phase en tension. Schéma du milieu: la contrainte de rupture est atteinte en pointe de fissure. Schéma de

droite: début de la phase de compression.

Tomkins (1968) décrit le stade |1 en supposant que deux bandes de glissement a 45° au
devant de la pointe de fissure sont plastifiées durant la partie du cycle en tension (figure
[1.51). Le glissement de ces deux bandes permet d’ atteindre la limite de rupture du matériau
en pointe de fissure et une nouvelle surface apparait. Lors de la phase en compression, le
glissement des deux bandes a 45° est inverse, la fissure se ferme mais la recohésion des
surfaces ne peut avoir lieu. Le stade | est supposé assimilable au stade Il selon une seule
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bande de glissement. Tomkins utilise I’approche de Dugdale (1960) qui modélise les
contraintes cohésives en pointe de fissure par déformation plastique. La vitesse de
propagation de fissure obtenue est donnée par I’ expression 11.36.

(E) =Ba 11.36
KdN fatigue

Agin est I’amplitude de déformation plastique au cours d’ un cycle;
Omax €St la contrainte maximal e atteinte au cours d’ un cycle;

0, est la contrainte de rupture du matériau;

aest lalongueur de lafissure.

11.7.3.2. Propagation due al’ oxydation

Letravail de Reuchet et Rémy (1983) prolongé par celui de Rémy, Rezai-Aria, Danzer,
Hoffelner et Reuchet (1988) propose une expression de la vitesse de fissuration due a
I’oxydation pour |'alliage MAR-M509 (superaliage base cobalt polycristallin durci par
dispersion d’ oxydes).

( da

— =f(Ag, , At 11.37
de oxydation ( )

in?

ou At est la période d'un cycle de fatigue.

Cette expression suppose que le film d oxyde formé en pointe de fissure se rompt a
chague cycle en tension si bien que la cinétique d’ oxydation reprend au début de chaque cycle
avec une nouvelle origine de temps. Tout se passe comme s |’élément de volume d’ alliage
situé en pointe de fissure se retrouvait a la surface au début de chague cycle.

Vasseur (1993) a considéré gue la fonction f de I’expression 11.37 était homogene a
une longueur nommeée |, constante pour un type et une fréguence de cycle donnés. De plusil
est suppose que cette longueur ne dépend pas de la longueur de la fissure.

[1.7.3.3. Calcul delavitesse de propagation dans |e substrat

[1.7.3.3.1. Formalisme du modéle

L’ expression 11.35 devient:

da_ Ba+l,, 11.38

dN
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L’ expression 11.38 montre que pour les courtes longueurs de fissure, la vitesse de
propagation est contrdlée par I’ oxydation et par consequent, est différente de zéro lorsque la
longueur de fissure est nulle. L’ intégration de cette expression aboultit a ll.39.

N=—1|n(aE+1j 11.39
B I

0X

En principe, tous les paramétres de ce modele peuvent étre déduits de mesures
physiques. Cependant, la détermination de la contribution de |’ oxydation |o, passe par des
analyses métallographiques fastidieuses pour établir des cinétiques d’ oxydation. Reuchet et
Rémy (1983) ont par exemple établi sur le MAR-M509 que la cinétique d oxydation de la
matrice était gouvernée par une loi en tY? et que I’ oxydation préférentielle interdendritique le
long des carbures durcissants était gouvernée par une loi en t¥*. De plus, d'aprés Réger,
Francois et Rémy (1984), I’ oxydation n’est pas affectée par la déformation en-dessous d'un
certain seuil de déformation inélastique et est proportionnelle a la déformation inélastique au-
dessus de ce seuil.

L’objectif majeur de ce travail reste cependant I'andyse des mécanismes
d endommagement des protections. Nous n'avons pas procédé a une identification
expérimentale de la contribution de I’ oxydation dans le substrat. Ce terme sera considéré

comme un parametre gjustable dans le modele.

Le calcul de la propagation dans le matériau revétu est réalisé par un programme écrit
en langage Think Pascal. L’ algorithme est brievement explicité et la figure 11.52 assure une
meilleure compréhension des mécanismes.

 ccnli fissure avancant selon z
absCisse(i+1) induite par lafissuration de I’ éément de protection i

alsci sse(i
‘ rotGCtion

™ fissure avancant selon x
induite par lafissuration de I’ élément de substrat précédent

édement i

ordonnée(i)

- “xz//

[z

Figure 11.52: fissuration de I'élément de substrat i induite, soit par la rupture de I'élément de substrat précédent, soit par la

rupture de la protection au-dessus.

Un éément de substrat de la structure peut subir un endommagement de quatre
origines différentes.
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1) Fatigue pure. C’ est le cas ou aucune partie de cet éément n’est en contact avec I’ air,
c'est a dire lorsque la protection au-dessus de |I'élément n’est pas encore cassée et que
I’ élément de substrat précédent n’ est pas encore casse.

2) Endommagement activé par la rupture de la protection. La contribution de
I’ oxydation s gjoute a la fatigue pure. L’ oxydation s’ introduit par la surface de I’ éprouvette et
la propagation de lafissure alieu dansladirection z.

3) Endommagement activé par la rupture de I'élément de substrat précédent.
L’ oxydation vient de I’ extrémité de I’ éprouvette et |a fissure se propage dans la direction x.

4) Endommagement couplé, causé a la fois par la rupture de la protection avec une
propagation dans la direction z et par la rupture de I’ élément de substrat précédent avec une
propagation dans la direction x.

La procédure de calcul distingue ces quatre modes d’endommagement. Pour chague
élément de substrat, I’ avancée de la fissure est calculée dans les directions x (paraléle al’ axe
de symétrie longitudinal de I’ éprouvette) et z (direction normale). Les propagations selon
chague direction sont supposees indépendantes bien qu’il soit évident que deux fissures se
propageant selon x et z se rencontrent.

Un second paramétre gjustable est introduit dans le modéle: la taille initiale a d’ un
défaut dans le substrat. Pour |’ identification des parametres, cette longueur sera prise la plus
petite possible pour obtenir un résultat convergent vers le casou le défaut initial n’ existe pas.

Le calcul d'un élément commence toujours dans le mode d’ endommagement 1. Puis
en fonction des événements se produisant dans la protection située au-dessus de I’ éément ou
dans I’ édément de substrat précédent, le mode d’ endommagement bascule vers 2, 3 ou 4. Les
itérations sur le nombre de cycles permettent de calculer lalongueur des fissures selon x et z.
Les itérations s arrétent si I’ une des fissures selon x ou z a traversé complétement la largeur
ou la hauteur de I’ @ément de substrat. La durée de vie de I’ @ément est aors atteinte.

[1.7.3.3.2 Discussion des résultats

La figure 11.53 présente la courbe de fissuration expérimentale en ronds pleins,
identique a celle de la figure 11.50. Elle compare cette courbe a deux courbes calculées pour
|x=3,5.10"pm en triangles évidés et 1,=3.103um en losanges évidés. La taille du défaut
initial dans le substrat & a été fixée & 10° pm, ce qui est extrémement faible. En fait, puisque
lox €St trés supérieure a &, cette taille n'a quasiment aucune influence sur les résultats. Une
variation d’ un facteur 1000 sur la taille ne modifie les durées de vie que de 1 a 2 cycles. Ceci
montre que la fissuration du substrat est pilotée par le terme d oxydation et que son
identification par I’ expérience serait souhaitable.
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Figure I1.53: longueur de la fissure mesurée en surface de I'éprouvette de fatigue thermique en projection orhogonale sur I'axe

de symétrie longitudinal. Comparaison entre I'expérience et le calcul en faisant intervenir la contribution du substrat.

Jusgu’a 300 cycles, les courbes calculées sont identiques a la courbe calculée de la
figure 11.50. La protection casse avant les é éments de substrat situés en-dessous.

A partir de 300 cycles, la fissuration des ééments de substrat a progressivement
rattrapé la fissuration de la protection et la devance a présent. La rupture du substrat entraine
larupture de la protection.

I1.7.4 Conclusion

L’ association des deux modeles, amorgage dans la protection et propagation dans le
substrat, permet donc une bonne description phénoménologique de la fissuration d’'une
éprouvette de fatigue thermique.

La partie concernant I’amorcgage de la fissuration dans la protection a été identifiée par
des essais i sothermes adéquats et a été validée par les essais de fatigue thermique. Ce modéle
fait intervenir |’ effet d’ échelle qui a éé identifié expérimental ement.

La seconde partie qui intégre la contribution du substrat n’ a été établie que dans un but
descriptif puisqu’ elle n’est pas identifiée par I’ expérience.



Chapitrelll

Résistanceinterfaciale
delabarrierethermique



124 Chapitre 3




Résistance interfaciale de la barriére thermique 125

Chapitre 3: Résistance interfaciale

I11.1. Le délaminage et |’ écaillage

On appelera délaminage, le développement d' une fissure parallele aux interfaces. La fissure peut
étre purement interfaciale ou sub-interfaciale (parallele al’ interface et proche de celle-ci). Ces deux cas
seront appel és respectivement délaminage adhésif et délaminage cohésif.

On appellera écaillage, la perte par le substrat d’une écaille composée d’ une ou de plusieurs
couches du revétement.

En fonction des conditions de chargement meécanique, thermique et de la géométrie des
éprouvettes, I’amorcage du délaminage peut conduire, soit a la propagation de la décohésion sans
aucun écaillage, soit a un écaillage brutal. La combinaison de ces deux cas, ¢’ est a dire la propagation
d’'une décohésion achevée par un écaillage non brutal, est souvent associée a des conditions de
chargement cyclique.

111.1.2 Amor cage d’ une décohésion

Nous ne traiterons gue le cas d une couche mince superficielle en compression biaxiale sur un
substrat élastique, qui est le cas abondamment traité dans la bibliographie, s apparentant le plus aux
conditions de I’ é&ude. De plus, Evans (1988) a montré que cet état de contrainte était le plus favorable
au délaminage des oxydes.

Deux mécanismes de décohésion sont généralement décrits: le flambage (buckling) et I’ effet de
coin (wedging).

[11.1.1.1. Leflambage

Le flambage est le mécanisme le plus éudié (Figure 111.1). L' étude réalisée par Bottega et
Maewal (1983) sur des modeles mécaniques de bimatériaux composites circulaires, montre que
I’amorcage survient s'il existe une zone ou |’adhésion est d'ores et déa affaiblie ou inexistante.
Hutchinson et Suo (1992) decrivent le phénomene de maniere générale. La zone affaiblie peut conduire
au développement d'une microfissure interfaciale (Figure 111.1, i). L’ état de contrainte de compression
dans la couche superficielle peut alors conduire a une instabilité élastique qui provoque le flambage
(Figure I11.1, ii). Une concentration de contraintes de tension apparait et il existe un moment de flexion
qui tend a décoller davantage la couche mince. La contrainte de tension en pointe de fissure et le
moment de flexion peuvent étre calculés simplement par une analyse d Euler en Mécanique des
Milieux Continus sur une poutre encastrée en flexion.
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Evans et Hutchinson (1984) ont calculé I'énergie libérée par le flambage en combinant des
résultats de la Mécanique de larupture interfaciale et de la théorie des plagues en flexion en Mécanique
des Milieux Continus. Le calcul est cependant simplifié en supposant que les propriétés éastiques du
substrat et du revétement sont peu différentes, ce qui permet d utiliser des facteurs d’intensité de
contrainte classiques et un champ de contraintes classique en pointe de fissure en r*/2.

. 00 [protection
i) - ™
zone de décohésion initiale
substrat
0 /-!\
i | ) 0 flambage -

D ST
N

subsira substrat
iii) iv)
Figure Ill.1: mécanisme de flambage
i) Décohésion initiale
ii) Instabilité élastique

iii) Propagation de la fissure interfaciale si I'adhérence est faible

iv) Rupture de la couche superficielle si I'adhérence est forte

Le taux de restitution d'énergie éastique associé au flambage a é&é exprimé par Lawn et
Wilshaw (1974), dans I’ hypothése d’' une zone délaminée circulaire, la protection se comportant donc
comme une plaque circulaire encastrée.

__1du
~ 2na da
ou oU est lavariation d énergie potentielle qui résulte du flambage;

.1

aest lerayon de la zone circulaire délaminée.

La variation d énergie potentielle U due au flambage est représentée par la zone grisée sur la
figure 111.2. La contrainte de compression tangentielle dans la protection est normalisée par la
contrainte critique de flambage et est représentée en fonction du déplacement radial de la protection A
normalisé par le déplacement radial critique de flambage A.. La protection est chargée par une
contrainte tangentielle de compression biaxiale oy (figure 111.1, i) supérieure a la contrainte critique o,
qui provoque le flambage et il en résulte une contrainte résiduelle op-00. Le comportement de la
protection flambée est supposée linéaire de pente a. De plus, il est possible de négliger la variation
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d’ énergie dans le substrat lors du flambage s |’ épaisseur de la protection est faible devant celle du
substrat, ce qui est le cas dans cette étude. Ainsi on &

dU = T[l;EV (1- o)ta’ (o, — 0,) 1.2

AN

ou v et E sont le coefficient de Poisson et le module du matériau (dans I’ hypothése ou ces
paramétres sont identiques dans le substrat et |a protection);

aest lerayon de la zone délaminée;

t est I épaisseur de la protection;

0Oy est la contrainte tangentielle dans la protection;

O, est la contrainte critique de flambage;

o est la pente telle que a=[1+1,207(1+v)] * qui régit le comportement délaminé.

Il en résulte un taux de restitution d’ énergie élastique G associé au flambage:

G= LEV (1-o)t(0,2 - 6.%) .3
lZZE(DZ
aveC 0. = -
c 1—V2K
0/0(‘
------------------------------------ 18Js)
&
@Q dU:
S i00-00
< o
[ S 5
P L garno®
1 :
: .
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Figure II1.2: contrainte de compression dans la protection normalisée par la contrainte critique de flambage en fonction du déplacement de

la protection.

Le flambage ne peut survenir que pour des couches superficielles extrémement minces par
rapport au substrat ou pour de grandes longueurs de décohésion interfaciale initiale. Dans le cas
contraire, le mécanisme de coin serafavorisé.
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111.1.1.2. L' effet de coin

Décrit par Evans, Strawbridge, Carolan et Ponton (1997), I’amorcage de I’ effet de coin ne
nécessite pas la présence d une zone interfaciale affaiblie (Figure I11.3). Il a lieu par fissuration en
cisalllement de la couche mince (Figure 111.3, i). L'état de contrainte compressif dans la couche
superficielle peut alors conduire a I’ amorgage d’ une fissure interfaciale partant des fissures transverses
(Figure 111.3.ii). Si de surcroit, les deux parties de la couche superficielle, séparées par la fissure
transverse, glissent I'une sur I'autre, cela génere des contraintes de traction qui tendent a ouvrir la
fissureinterfaciale.

) i)
fissures de cisaillement
(0) o
—r A\ / ™ - ~
substrat substrat

i

T\

substrat

Figure I1.3: mécanisme de coin
i) Fissuration de la couche superficielle par cisaillement
ii) Amorcage d'une décohésion interfaciale

iii) Ecaillage

111.1.1.3. Compétition entre |’ effet de coin et |le flambage

Evans, Strawbridge, Carolan et Ponton (1997) donnent les expressions des contraintes de
traction en pointe de fissure pour les deux mécanismes. Le cas ou les contraintes cycliques de
compression dans la couche superficielle sont d’ origine thermique est étudié par I’ oxydation cyclique
du Nil6Cr6AlY entre la température ambiante et 1100°C. Le type de mécanisme d’ endommagement
observe dépend de la variation de température et de I’ épaisseur d’ alumine formée.

I111.1.2. Propagation

Hutchinson et Suo (1992) discutent les conditions de propagation stable ou instable associée au

Im(K))

Re(K)/' de

mécanisme de flambage. Elles sont fortement dépendantes de I’ angle de phase § = tan'l(
I”énergie d'interface I' (W) qui en résulte et de I’ état de contrainte de la couche superficielle.
La propagation d’une fissure amorcée par flambage peut conduire a une surface écaillée trés

importante, voire méme a |’ écaillage total si la résistance interfaciale est faible (Figure 111.1, iii). Si la
résistance interfaciale est élevée, le décohésion ne se propage pas le long de I'interface et le flambage
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de la couche mince peut provoquer sa fissuration transverse (Figure I11.1, iv). En revanche, I’ écaillage
da al’ effet de coin n’ affecte que de petites surfaces en des endroitsisolés (Figure l11.3, iii).

111.1.3. Casdes contraintesrésiduelles d’ origine thermique

Dans tous les cas précédents, la contrainte résiduelle de compression dans la couche
superficielle est statique. Le cas d'un chargement dynamique a été traité par Erdogan (1965) mais
toujours pour un transitoire de température continu (dT/dt=constante).

Kokini (1987) a traité le probleme pour des transitoires thermiques quelconques. Ses résultats
dépendent de la configuration choisie pour le modéle: soit une fissure débouchante, soit une fissure
incluse. Dans le premier cas, I’ énergie de rupture est plus faible avec un transitoire quelconque qu’ avec
un transitoire continu. Dans le second cas, il existe un maximum de |’ énergie de rupture en un instant
du transitoire quelconque. De plus, ce maximum obtenu pour une configuration de modéele en fissure
incluse est lui-méme supérieur a toutes les énergies de rupture qu’il est possible d’ engendrer lors d’'un
transitoire de température continu.

D’autre part, Kokini (1988) montre que I’ égalité des coefficients de dilatation thermique entre
les deux couches n’'est pas une condition suffisante pour améiorer la résistance d'un bicouche.
D’autres conditions relatives aux propriétés des matériaux (p, k et ¢ de I’éguation de la chaleur

oT e i . . .
(KCPT = ch ) et surtout a la distribution de contraintes sont nécessaires.

Si I’on compare les effets du chauffage a ceux du refroidissement, Kokini et Reynolds (1991)
montrent que pour une fissure incluse, G est maximum pendant la phase de refroidissement. Pour une
fissure débouchante, G est maximum alafin du chauffage. Ces résultats sont établis grace ala méthode
de calcul del’ énergie de rupture en régime transitoire, présentée initialement par Smelser (1979).

I11.2. Mécanique de la fissuration interfaciale

I11.2.1. Fissuration purement interfaciale

111.2.1.1. Singularité de contrainte en pointe de fissure

Les concepts de la mécanique linéaire/éastique de la rupture classique, applicables aux milieux
homogenes doivent étre réadaptés au cas d'une fissure interfaciale séparant deux milieux élastiques
semi-infinis (Figure 111.4). On introduit un facteur dintensité de contrainte complexe qui fournit une
condition de propagation de fissure lorsqu'il atteint une valeur critique dans le plan complexe. Williams
(1959) a mis en évidence la singularité de contrainte oscillante en pointe de fissure. 1l établit que la
contrainte en pointe de fissure est proportionnelle & rA et donne deux valeurs propres réelles ou
complexes possibles pour A.

U
%ou)‘_rl ;T IE .4

L A=n
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ou NN;
i%=-1;
2 \1+ B}

B est le deuxieme coefficient de Dundurs défini au paragraphe 11.1.1.

Figure II1.4: fissuration interfaciale entre deux milieux élastiques homogénes semi-infinis

Le champ de contraintes en pointe d’ une fissure débouchante a été déterminé compl étement par
Rice et Sih (1965), ala suite de Cherepanov (1962), England (1965) et Erdogan (1965).

Pour ces auteurs, les contraintes en pointe de fissure pour 8=0 sont de laforme:

(Oyy +i0xy )o=o= K(2mr)-V2 rie 1.5

K=k, +ik, JC

Puisque ri€=cos(e.In r)+i sin(e.In r), la solution présente ce que I’on appelle une singularité

oscillante. Elle prédit une interpénétration des faces de la fissure tres prés du front. Ce probleme a été
analysé par Comniniou (1977).

En toute rigueur, cette interpénétration ne peut avoir lieu physiquement ce qui suggere donc des
limites pour ce type d'analyse. Cependant on considere souvent que l'invraisemblance physique, a
I'échelle de la pointe de fissure, n'est pas un inconvénient si la zone affectée est trés petite devant la
longueur de lafissure.

L'énergie de rupture libérée par la création d'un incrément de fissure d'aire unité est donnée par
Malyshev et Salganik (1965).

G = (Cq + Co)K K /16cosh2(tte) 111.6
oo K estleconjuguédeK;
Ci= ﬂ;
¥
Ui est le module de cisaillement de la couchei;
3-4v, deformations planes
= {(3— v )/(@+v,) contraintes planes

Dans le cas d'une fissure interfaciale de longueur L soumise a un champ de contraintes externes

0o, Rice (1988) montre que K = (oyy +i oxy) (1 + 2ig)L-1e~/mL/2 1.7
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Comme on I'a dga évoqué précedemment, ces solutions trouvent leurs limites lorsgu’ on se place
tres pres de la pointe de fissure, soit en raison d'une non-linéarité d'un des matériaux (zone plastique),
soit en raison de l'interpénétration des faces de lafissure.

D’autres solutions sont données dans |’annexe 4 pour une fissure interfaciale incluse ou un
alignement périodique de fissures interfaciales. On met aussi en évidence I’ambiguité qui existe entre
les auteurs en ce qui concerne | adoption d’ une formulation unique.

111.2.1.2. Interpénétration des faces de lafissure

England (1965), ainsi que Malyshev et Sagalnik (1965) suggérent que cette singularité induit un
plissement et une imbrication des deux faces de la fissure. En somme, les conditions en pointe de
fissure sont mal définies. Celarend I'utilisation de critéres de rupture locaux, tel que le critere d'lrwin
(1957), difficile puisqu'elle nécessite une connai ssance précise des conditions en pointe de fissure.

Comniniou (1977) établit une analyse qui repose sur la théorie des dislocations. Une fissure
interfaciale de longueur 2L entre deux milieux homogeénes élastiques semi-infinis dans un champ de
contraintes extérieures de tension est supposee ouverte sur une longueur 2a (a < L) et fermée a ses
extrémités.

Une distribution de dislocations glissiles est placée sur [-L,L] et une distribution de dislocations
sessilessur [-a, a].

Le champ de contraintes en pointe de la fissure ne présente plus de singularité oscillante avec ce
formalisme. Les contraintes de cisaillement présentent une singularité classique tandis que les
contraintes normal es sont entierement déterminées.

Atkinson (1977) tente de contourner le probleme de I'interpénétration en donnant une dimension
physique a l'interface a I’ aide de deux configurations. Cette idée avait déa été appliquée au cas de la
fissuration transverse (paragraphe 11.1.1).

i) Le premier modéle représente I'interface par une couche mince d'épaisseur 2h et de module
intermédiaire aux modules des deux milieux originaux. La fissure se propageant dans cette couche
mince, une analyse classique peut étre utilisée (Figure 111.5).

milieu 1, (E1; u1)

Emilieu 3, (E3;

milieu 2, (E2; 12)

.........................................................

Figure I11.5: introduction d'un troisi€me milieu homogéene

ii) Le second modéle semble plus fidele alaréalité. On introduit un milieu 3 d'épaisseur h entre
lesmilieux 1 et 2 (Figurell1.6).
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La fissure se propage a l'interface entre les milieux 1 et 3 et afin de saffranchir des problémes
d'interpénétration, on considere que les propriétés éastiques du milieu 3 varient graduellement et sont
continues avec cellesdes milieux 1 et 2.

Figure I11.6: introduction d’un troisiéme milieu a gradient de propriétés élastiques, continues aux interfaces

Bien que les contraintes et déplacements soient tres différents ici de ceux calculés par la
singularité oscillante, les énergies de rupture différent peu, pour des conditions de chargement externe
statique. En condition dynamique les résultats sont plus éloignés.

Comniniou (1990) fait toutefois remarquer que cette interpénétration des faces de la fissure,
physiquement inconvenable, est un pur aéa de l'utilisation de la mécanique linéaire éastique de la
rupture. Les deux types de corrections introduites par Atkinson (1977) et Comniniou (1977) sont donc
superflus puisque I'éasticité linéaire n'est tout simplement pas applicable.

Knoles et Sternberg (1983) ont ainsi mis en place une analyse non linéaire qui N’impliquent pas
de singularité oscillante.Cependant, leurs résultats dépendent des matériaux choisis et ne semblent pas
généraux. D’autant que , méme dans le cas d’ une fissure dans un milieu homogene, des problemes en
mode I, traités par une analyse non linéaire, prévoient I’ ouverture de fissure ou |’ interpénétration selon
le matériau. Ainsi I’ ouverture doit se produire pour le polystyrene et le fer alors que I’ interpénétration
est prévue pour le verre. Les mémes auteurs montrent des exemples ou I’ ouverture de fissure alieu en
présence d une contrainte macroscopique de compression et que I’interpénétration peut survenir
lorsgue la sollicitation macroscopique est en traction. La richesse de ces résultats méne aux conclusions
suivantes: soit la théorie non linéaire est si compléte qu’ elle permet de prévoir des comportements tres
variés, soit la théorie linéaire ne décrit pas de maniére exacte le comportement local des fissures, en
milieu homogéne ou avec une interface.

Les perspectives offertes par des analyses élasto-plastiques de fissures interfaciales semblent
plus prometteuses. Shih et Asaro (1988) ont obtenu des résultats en décrivant la plasticité confinée en
pointe de fissure. La déformation est exprimée par la somme d’'un terme éastique et d un terme
plastique et I’ existence ou I’ extension d’ une zone de contact en pointe de fissure semble dépendre du
caractere plus ou moins dominant de I’ éasticité ou de I’ incompressibilité des matériaux.

Enfin, ces analyses de lafissuration interfaciale ont été étendues par Jin et Noda (1995) a un cas
tridimensionnel éastique pour un bimatériau constitué par deux plagues minces. Les trois modes de
rupture sont alors couplés mais le facteur d’intensité de contrainte s annule lorsque I’ épaisseur de la
plague tend vers zéro. Il atteint un maximum pour une valeur fixée du rapport entre la longueur de
fissure et |’ épaisseur d’ une plaque qui dépend des propriétés des matériaux mis en présence.
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111.2.1.3. Tentatives de simplification du concept

Des tentatives ont été menées par Rice (1988) pour utiliser un facteur d'intensité de contrainte de
type classique dans le cas ou € est petit, c'est-a-dire lorsque I’on tend vers le milieu homogene. Cet

auteur montreque 0T OR / K| +iK =K T i€

Cependant, on sort ainsi de |'esprit donné par les principes mémes de la mécanique de la rupture
qui définit des paramétres caractérisant I'effet d'un chargement et |’ effet de la géométrie sur le champ
en pointe de fissure. Cette simplification ne peut donc étre utilisée qu'en premiere approximation.

I11.2.2. Fissuration sub-interfaciale

Figure I11.7: fissuration sub-interfaciale de deux milieux élastiques homogénes semi-infinis

111.2.2.1. Formalisme

Dans certaines conditions, la fissure peut rester localisée dans une zone sub-interfaciale (Figue
111.7), se propageant parallelement al'interface a une distance h petite devant lalongueur de fissure.
Dans le cas d une fissure sub-interfaciale semi-infinie,
Gotigu = K, +iK,
WEEY T T B

ou K,+iK|; est un facteur d'intensité de contrainte complexe au sens classique

1.8

Le champ de contrainte classique pour fissure semi-infinie dans un milieu homogéne doit
cependant tendre vers le formalisme du paragraphe 1.1 lorsque h— O", B#Tt .

Hutchinson, Mear, Rice (1987) ont analyse ce cas et ont relié les deux problémes par
Ki+iK| = ge® hie, qOR 1.9

Dundurs (1969) introduit les deux parametres a et [3 en déformations planes, qui ont déa été
définis au paragraphe |.1 du chapitre 2.

Le facteur d'intensité de contraintes s exprime aors en fonction des paramétres de Dundurs
avec:
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1-B)
8 2n (1+B)
_(1-8%)
4= (1+a]
® =(a,p) 111.10

et on retrouve bien pour un milieu homogéne lorsque a=p=0, K=k et K|;=k>.

|
4
|
l

111.2.2.2. Condition de propagation sub-interfaciale

Hutchinson, Mear et Rice (1987) montrent que I’ ensemble des valeurs h/L (h = distance entre la
fissure et I'interface, L = longueur de la fissure) permettant la propagation en mode | uniguement:

{ /K,,( h) } est discret. Cependant, cela signifie également que |'accroissement de longueur de

. L . . . h .. dh .
fissure fait dévier la fissure mais avec I'hypothése | lrespefit, o~ sera négligeable et I’on peut
considérer gque le mode | est conservé.
. . . h . .
Enfin il est important de noter que les valeurs possibles pour L gui autorisent donc une

propagation sub-interfaciale, dépendent autant des caractéristiques du matériau que des conditions de
chargement.

111.2.3. Déviation de fissure

111.2.3.1. Formalisme

La déviation des fissures hors dune interface est un phénoméne couramment observé
expérimentalement (Figure 111.8). He et Hutchinson (1989) ont analysé ce probléme en considérant une
déviation de longueur a, faisant un angle w avec l'interface et dans le cas ou a est tres petit devant la
longueur de lafissure interfaciale afin de sintéresser au probleme asymptotique qui décrit I'initiation de
Iadéviati on.

Figure I11.8: déviation d’une fissure interfaciale entre deux milieux élastiques homogénes semi-infinis
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Le champ de contrainte pour la fissure interfaciale semi-infinie ala forme établie au paragraphe
1.1

O'yy + |O'Xy = K(Z'nr)-l/z riS .11

KUOC et K =k +iko

alors que, pour la fissure déviée dans le milieu 2, la singularité de contrainte a la forme
classique:

Oyy+iOxy = (K| +iKj)) (2nx')-12 11.12

He et Hutchinson (1989) donnent alors larelation entre K et K| +iKj.

Ki+iKj) = c(w, o, B)Kai€ + d(w,a,B)K aie .13
ol  KestleconjuguédeK;

(c, d) OC? sont des fonctions de w, o et .

L'énergie libérée G; a la forme donnée par Malyshev au paragraphe 111.2.1.1, expression 111.6
pour lafissure interfaciale. Pour lafissure déviée dans le milieu 2, I'énergie libérée est:
_1-v,

Gs= 2_Gz(K|2+ iK,?)  (formeclassique) 11.14

ou G, est le module de cisaillement de la couche 2.

La condition pour que lafissure puisse dévier de I’ interface dépend du rapport entre les énergies
de rupture Gj; et Gg.. La condition de propagation interfaciale est Gi= Gjc et la condition de
propagation dans le milieu 2 est Gs= Gg. Lorsque Gg est assez grande par rapport a Gic, la fissure
restera purement interfaciale. En revanche, si les deux énergies de rupture sont du méme ordre de
grandeur, la déviation est possible apres un temps d’incubation pendant lequel |e paramétre k défini par
K =tan(K»/K1) est compris entre 0 et K.

111.2.3.2. Influence d’ une contrainte locale tangentielle

Dans le cas ou une contrainte o paralléle a l'interface existe, résultant d’ un chargement externe
ou de contraintes résiduelles telles que les contraintes thermiques, He, Barlett et Evans (1991) utilisent
laforme suivante pour larelation entre les facteurs dintensité de contrainte de la fissure déviée et ceux
del'interface pure:

K +iKy = cKale + d K aie + b oo all2 1115

ol  b(w a,p)OC:

K+iK) est le facteur d’intensité de contrainte relatif alafissure déviée;
K=k;+ik, est le facteur d’intensité de contrainte de lafissure interfaciale.
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La compétition entre la fissuration interfaciale et la déviation est décrite par la comparaison des

rapports % qui dépend de gy et % .

S S

ou I est I'énergie interfaciale et I's |’ énergie de surface du substrat.

T [ : . .
S r—ls < _Ggax‘ , 0U Ggmax = Max (Gs(0));® , lapropagation est interfaciale.
T Gi . L o, . . :
Si I's > Ggnax la fissure dévie s la force appliquée est insuffisante pour poursuivre la

propagation interfaciale.

Dans le cas ou une contrainte locale paralléle al'interface existe, le parameétre sans dimension n

= oo\/a /(E".Gi)¥2 (E" quantité homogéne & un module) apparait dans |e rapport % mais les critéres

S

de déviation ou de non déviatkion restent |es mémes.

Si n>0, c'est-a-dire que o, est une contrainte de traction, Gs augmente quand a augmente et la
propagation de lafissure déviée devient instable.

Par contre, si n < 0, Gs diminue quand a augmente, cela conduit a I'arrét de la fissure déviée
lorsque Gamax =T,

I11.3. Sollicitation monotone de la barriere thermigue pr éoxydée

111.3.1. Introduction

Lorsgue le substrat est revétu par la barriere thermique compléte, de nouveaux mécanismes
d’endommagement s gjoutent a ceux qui ont éé éudiés au chapitre Il. Dans ce chapitre, les essais
sintéresseront plus particulierement & mettre en évidence la résistance de la barriére thermique au
délaminage, voire a |'écaillage, lorsqu’ elle a é&é préoxydée a 1100°C. Les essais sont réalisés a
température ambiante. D’ autres températures auraient pu étre fixées mais cette facilité a été choisie afin
de garder une cohérence dans les essais présentés dans ce paragraphe 111.3 et ceux qui seront présentés
au paragraphe 111.4, pour lesquels le chauffage est impossible.

Délaminer la barriére thermique n’est pas aussi évident gu’il n'y parait et d’ autre part, si tant est
gue le délaminage se soit produit, le souci majeur réside dans la mise en place d'essais qui soient
quantifiables.

Le premier obstacle conduit a définir une géomeétrie d' éprouvettes spécialement congue pour
étudier le délaminage. Les essais couramment utilisés pour tester des résistances interfaciales sont
passés en revue par Rickerby (1988). Parmi eux nous trouvons:

- |’essal d' arrachement;
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- I'essai d’'indentation en surface ou en coupe; le second sera appliqué dans la deuxieme
partie de ce chapitre et I’ on verraqu’il présente beaucoup d’ inconvénients;

- I’essal de rayure (scratch test);
- I'essai de flexion.

Nous avons choisi de mettre au point une nouvelle méthode qui fait appel a une déformation
meécanique comme pour I’ de flexion mais en utilisant une éprouvette axisymétrique sollicitée en
traction.

Le délaminage d' une barriere thermique est principalement causé par |’action de contraintes
radiales, dans le cas d’'un substrat courbe. Ces contraintes ont pour origine les contraintes d’ origine
thermique qui se superposent aux contraintes de croissance développées pendant la préoxydation. A
température ambiante apres la préoxydation, le systeme est dans un état dans lequel les contraintes
résiduelles locales sont |égion. Une sollicitation mécanique appropriée doit étre appliquée pour rompre
lastabilité. Cette sollicitation doit permettre d’ gjouter des contraintes radiales d origine mécanique.

De plus, comme nous |’ avons défini au paragraphe 111.1, le délaminage est un stade initial de
I”’endommagement par le développement d une fissure interfaciale. La dégradation pourrait étre suivi
par des méhodes d émission acoustique mais cela demande une procédure d éaonnage sur de
nombreuses éprouvettes pour que le signal acoustique soit bien interprétable. Ne disposant que d'un
faible nombre d éprouvettes, |I’endommagement ne sera examiné qu'a la fin des essais, par une
méthode destructive.

111.3.2. Procédure d’ essai

111.3.2.1. Définition des éprouvettes

Dans un souci d économie, qui fait dga partiellement défaut par la mise en place d'une
procédure d’ destructive, il est souhaitable qu’ un seul permette d explorer toute une plage de
niveaux de déformation, ce qui reprend I’ esprit des essais réalisés sur la sous-couche seule avec les
éprouvettes multisections déecrits au chapitre I1.

Cependant, cette éprouvette ne peut pas étre réutilisée pour la barriere thermique compléete car
sa géomeétrie présente trop de singularités de contraintes aux conges de raccordement des sections. Une
éprouvette ressemblante mais adaptée aux barrieres thermiques a éé congue. Cette éprouvette de
géométrie axisymétrique dont la génératrice est une portion de cercle concave est définie en figure I11.9.

L’ éprouvette est nommée AG2C (Axisymétrique a Génératrice Circulaire Concave). Le sens de
la courbure (concave ou convexe) est défini pour un observateur de |’ éprouvette. Le rayon de courbure
concave de 22mm est constant tandis que le rayon convexe évolue de 3mm pour la section transverse
centrale de I’ éprouvette a 9mm au raccordement avec les tétes.
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Ladirection cristallographique [001] du substrat est dirigée selon |’ axe de symétrie longitudinal
del’ éprouvette. Labarriére thermique est déposée sur toute la partie concave.

——ee——
' \—/
- \ g
EE I N Y
. .|
$ I |
ot 0,01
-3 R=22 | 105 |
15—
1 45 -

A Tolérance générale : +0,5

Figure I11.9: dessin de définition de I'éprouvette AG2C et photographie aprés dépét de la barriere thermique.

111.3.2.2. Description de |’ essai

[11.3.2.2.1. Phase de vieillissement

Les éprouvettes subissent des traitements de préoxydation sous air a 1100°C. Le temps
d oxydation tyex comprend la phase de chauffage mais pas la phase de refroidissement. Le
refroidissement est réalisé dans le four coupé. Le trgjet thermique au refroidissement dépend donc de
I”inertie thermique du four.

Evans, Strawbridge, Carolan et Ponton (1997) montrent que la vitesse de refroidissement a une
forte influence sur la tenue de la barriere thermique du fait de la viscoplasticité de la sous-couche. Cela
résulte de I'aptitude de cette derniere a accommoder les contraintes d'origine thermique par
viscoplasticité. Ainsi, un refroidissement rapide induit les plus fortes contraintes résiduelles. Dans le
cas idéal, un refroidissement quasi-statique permet de maintenir I’ éprouvette dans un état d’ éément de
volume thermique et minimise les contraintes résiduelles.

La vitesse de refroidissement n’étant pas programmable dans le four de traitement thermique
utilisé, toutes les préoxydations ont été réalisées dans le méme four afin de préserver |’ uniformité des
conditions de refroidissement. La température de la surface de I’ éprouvette a été enregistrée au cours
d’ un a I'aide d'un thermocouple soudé sur une téte d amarrage. La figure 111.10 donne
I’ enregistrement de la température en fonction du temps. Cette variation peut étre corrélée de la
meilleure fagon avec une fonction polynomiale de degré 4 donnée par I’ expression 111.16.

T(t) =8.10"t* -3.10°t° + 4.10°t* — 0,24t + 1109 111.16
ou T est latempérature en degrés Celsius,
t est le temps en secondes.

Lafigure I11.9 présente |a vitesse de refroidissement en fonction de la température entre 1100°C
et 600°C, plage dans laguelle certaines couches peuvent étre viscoplastiques. En-dessous de 600°C,
toutes les couches sont élastoplastiques ou éastiques et la vitesse de refroidissement n’a plus
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d’influence. On peut interpoler la variation de maniere satisfaisante par une fonction affine donnée par
I’expression 111.17. La température étant mesurée sur la téte de I’ éprouvette, cette relation n’est gqu’ une
approximation et ne donne aucune information sur la vitesse de refroidissement de la surface du métal
situé sous la céramique et du gradient de température a travers la protection.

C(;—I = -3.10"*T +0,1354 .17
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Figure 111.10: température de surface de I'éprouvette AG2C lors du refroidissement apres la préoxydation
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Figure I11.11: vitesse de refroidissement mesurée a la surface d’'une éprouvette AG2C.
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[11.3.2.2.2 Sollicitation mécanique

S I'état de I’ éprouvette est toujours integre apres le vieillissement, une traction monotone a
température ambiante est conduite sur |’ éprouvette. Certaines éprouvettes se sont écaillées dans le four
de traitement thermique et leur cas seratraité en particulier.

La déformation de |’ éprouvette est mesurée par le dispositif extensométrique qui a d§a été
décrit au paragraphe 11.2.2.1. Toutefois, la déformation que I'on mesure ici est I'intégration des
déformations infinitésimales de chague section d éprouvette située entre les branches de
I’ extensometre. La vitesse de déformation de |'essal est régulée sur cette mesure et donc en toute
rigueur, la vitesse de déformation d’ une section donnée n’ est pas constante. Cet aspect sera négligé.

Lorsgque I’ on désignera par la suite un par lavaleur maximale de la déformation atteinte, il
S agira de la valeur, donnée par le capteur, intégrée sur le profil circulaire et non la valeur réelle de la
défomation subie par la section centrale. Les valeurs des déformations qui seront données dans la suite
sont |es déformations mesurées par e capteur avec une base de mesure de 10mm.

En repérant |’ éprouvette par un repere de coordonnées cyclindriques dont les vecteurs de base
(U,,uq,u,) définissent respectivement les directions radiale, orthoradiale et longitudinale, la

déformation mécanique mesurée par le capteur est donnée par larelation 111.18:

ol
I " 11118
avec F=0S=E&S ce qui revient a ds:-%ds

ou F est laforce appliquée al’ éprouvette;
E est le module d’ Y oung du substrat;
S est la section transverse de |’ éprouvette ala cote z.
|, est la base de mesure du capteur de déformation.

Si la sollicitation entraine le substrat dans son domaine de plasticité, sa loi de comportement
doit étre utilisée pour calculer les déformations.

Les valeurs réelles des déformations subies par les sections seront déduites de la force maximale
appliquée durant I’ et delaloi de comportement de |’ AM1 dans la direction [001].

I11.3.3. Résultats expérimentaux

111.3.3.1. Durées de vieillissement

Le tableau I11.1 résume les conditions de vieillissement a 1100°C appliquées et |’ état apparent
des éprouvettes apres ce traitement.

Chronologiquement, les premiers vieillissements ont éé appliqués aux éprouvettes X5309F
pendant 240h et X5306C pendant 172h. En raison de I’ écaillage observé avant méme qu'il n'ait é&é
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possible d appliquer une sollicitation mécanique et du petit nombre d éprouvettes disponibles, les
temps de vieillissement suivants ne dépassent pas 15 heures.

Référence de Tempsde Etat de I’ éorouvette
I’ éprouvette préoxydation a
1100°C (h)
X5310C 4 Pas d’ endommagement visible
X5310A 8 Pas d’ endommagement visible
X5310B 15 Pas d’ endommagement visible
X5309C 172 Ecaillage total de I’ éprouvette quelques minutes apres
son retour atempérature ambiante

X5309F 240 Ecaillage de |’ éprouvette dans le four 2 1100°C

Tableau Il1.1: traitements de préoxydation des éprouvettes AG2C.

111.3.3.2. Examen microstructural des éprouvettes écaillées par vieillissement

111.3.3.2. 1. Examen visuel

La surface de I’ éprouvette veillie pendant 172h dont |’ écaillage s est produit a température
ambiante est uniforme et brillante. Un aspect semblable a été observé dans le cas de I’ éorouvette
vieillie pendant 240h et qui S est écaillée dans |e four. Les zones brillantes résultent d’ un écaillage final
atempérature ambiante.

La figure 111.12 montre |’ aspect général de |’ éprouvette préoxydée pendant 240h. Trois zones
peuvent étre distinguées. une zone claire et brillante identique a celle qui a été observée sur X5309C,
une zone grise au centre de |’ éprouvette; une zone gris sombre. Ces trois zones se retrouvent également
sur les éclats mais en proportions différentes.
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Figure I11.12: aspect général de I'éprouvette vieillie & 1100°C pendant 240h (en haut) et d’un éclat (en bas) dont la face visible faisait face a
I'éprouvette.

111.3.3.2.2. Examen microscopique et analyse chimique semi-quantitative

Les trois zones observées a la surface de I’ éprouvette vieillie pendant 240h sont reprises par la
figure 111.11 sur la photographie de gauche et du haut. Les contrastes visualisés résultent de
I’ observation en microscopie éectronique a balayage et |a correspondance avec les couleurs réelles est
indiquée au bas de la photographie. Les zones seront décrites dans la suite par leur couleur en
microscopie a baayage afin de faciliter la comparaison entre les commentaires et les photographies
présentées.

La zone gris-clair brillante est représentée sur la photographie de droite en haut de la figure
[11.13. La surface est bosselée avec une périodicité de 15 microns environ. Les parties concaves
présentent de tres petite facettes polygonales dont la plus grande dimension ne dépasse pas 1 micron.
Les zones convexes présentent des facettes polygonales de plus grande taille, de I’ordre de Sum.
L’analyse EDS de cette surface révéle la présence exclusive de nickel et d’auminium. La surface de
I’ éprouvette vielllie pendant 172h est uniformément composée par cette zone gris-clair brillante qui est
la surface de la sous-couche.
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La photographie de gauche, au bas de lafigure 111.13, montre la limite entre la zone gris-clair et
la zone gris-foncé. Les analyses EDS AX7, AX8 et AX9 de la zone sombre n’ont montré que la
présence d alumine. La proportion de zones sombres est minoritaire.

La photographie de droite, au bas de la figure I11.13 montre la zone gris-moyen qui recouvre la
plus grande partie du milieu de I’ érouvette, la zone gris-clair étant principalement localisée vers les
tétes de I'éprouvette. Les analyses EDS AX3, AX4 et AX6 sont caractéristiques de I’alumine.
L’analyse AX5 indique la présence de nickel, d’aluminium et d’ oxygéne. Cette zone semble constituée
par de I’alumine de faible épaisseur recouvrant la sous-couche de maniere hétérogene. L’aumine

I couleur rédlle: jaune-brun
[ couleur rédlle: grisfoncé
[ couleur réelle: gris brillant

= EN -

Figure 111.13: microstructure des trois zones observées a la surface de I'éprouvette écaillée par vieillissement de 240h a 1100°C. Les
positions des analyses EDS sont indiquées par lescroix.

La morphologie de I’aumine observée sur la surface de |’ éprouvette n’ est pas identique a celle
observée sur les éclats. Sur les éprouvettes, la couche d’ alumine forme une surface plane constituée par
des petits grains. La figure 111.14 montre la morphologie de I’alumine qui Sest écaillée en restant
adhérente a la céramique. La surface de I’alumine qui se trouvait face a la sous-couche est tres ondul ée.
Comme le montre la photographie au bas et a droite de la figure 111.14, de nombreux démes concaves
présentent une cavité interne. La granulométrie de I’ alumine est tres dispersée. Des grains dont lataille
est de |’ ordre du micron se développent au contact de la zircone, de la sous-couche et autour des cavités
incluses dans les démes. Les grains situés dans des zones médianes de la couche sont beaucoup plus
petits. Outre les grandes cavités incluses dans les démes, la couche est trés poreuse, quelle que soit la
taille des grains.
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111.14: morphologie de I'alumine écaillée avec la céramique apres 240h de vieillissement.

La figure I11.15 montre les démes d’alumine du cbté de la sous-couche. Les parties convexes
sont constituées par des facettes de |’ordre du micron qui correspondent aux grains observés sur la
figure l11.14. Les parties concaves laissent apparaitre de nombreuses porosités.

Figure 111.15: démes d'alumine a la surface interne de I'éclat de la figure 111.12.

La couche d alumine formée aprés un vieillissement de 172h est présentée en figure 111.16.
L’ épaisseur de la couche semble moins dispersée et les démes moins nombreux. Une fraction
importante de la surface présente de petites facettes de I’ ordre du micron. Le reste de la surface est trés
poreux.
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L’ évolution de la morphologie de la couche d’adumine qui alieu entre 172h et 240h contribue a
augmenter la dispersion de son épaisseur et aformer de trés grosses cavités incluses localisées dans les
démes. La formation des démes augmente |’ ondulation de la surface du cété de la sous-couche ce qui
diminue la surface de contact.

La topologie de la surface de I'alumine du coté de la sous-couche est a mettre en rapport avec
celle observée ala surface de I’ éorouvette écaillée.

La surface de I’ éprouvette vieillie pendant 172h est entiérement constituée par la sous-couche
non oxydée. Cette éprouvette s étant écaillée quelques minutes aprés son retour a température
ambiante, le délaminage a donc eu lieu a I’ interface alumine/sous-couche, la sous-couche ne s est pas
réoxydée et apparait a nu. Toute la couche d'aumine est restée solidaire de la zircone. Ce mode
d’ endommagement est identique dans la zone gris-clair brillante de I’ éprouvette. Les parties convexes
présentant des grandes facettes sont les plans cristallographiques des grains de NiAl. Les petites
facettes d'une taille de I’ordre du micron sur les zones concaves sont les empreintes des grains
d’aumine dont lataille leur correspond bien.

La surface de |’ éprouvette vieillie pendant 240h présente en outre de I’ alumine a grains fins qui
n’'a aucun rapport avec I’alumine restée solidaire a la zircone. L’alumine observée a la surface de
I’éprouvette a été formée aprés |’écaillage a 1100°C dans le four. La zone gris-clair brillante de
I’ éprouvette vieillie pendant 240h résulte d'un écaillage au refroidissement qui ne permet pas de
réoxyder la sous-couche.
f
i

Figure 111.16: morphologie de I'alumine écaillée avec la céramique aprés 172h de vieillissement.

111.3.3.3. Résultat des sollicitations mécaniques.

111111

des éprouvettes brutes d’élaboration. Les niveaux de déformation appliqués dans ces deux cas
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atteignent 1,5% (valeur du capteur). Dans le cas des éprouvettes vielllies, le premier essai avait été
conduit sur X5310A et la consigne en déformation était également fixée a 1,5%. Cependant, un
ecaillage visible al’ oeil nu s est produit bien avant, ce qui a conduit al’arrét de |’ essai a un niveau de
déformation de 0,57% (valeur du capteur). Les autres essais sur éprouvettes vielllies ont alors tous été
meneés jusqu’ a une déformation de 0,57%.

Latraction monotone est réalisée ala vitesse de déformation de 0,001 mmy/s.

L’examen microstructural Sintéresse a trois aspects de |’endommagement: |I’examen de
I’ éprouvette en surface, I’ examen de la sous-couche en coupe et I’ examen de I’ interface alumine-sous-
couche en coupe.

Référence de Tempsde Température Déformation
I’ éprouvette préoxydation a d ®) meécanique
1100°C (h) maximale du
capteur (%)
X5309D 0 25 1,5
X5309E 0 650 1,5
X5310C 4 25 0,57
X5310A 8 25 0,57
X5310B 15 25 0,57

Tableau 111.2: essais de traction monotone sur éprouvettes AG2C brutes et vieillies.

111.3.3.3. 1. Déformations subies par |es éprouvettes.

Comme nous |’ avons dgja précisé, les déformations qui sont mesurées par le capteur intégrent la
section évolutive de |’ éprouvette. Afin d obtenir les déformations réelles en fonction de la cote de
I’ éprouvette par rapport a son axe de symeétrie transverse, on calcule les contraintes dans chaque section
apartir de la charge maximale appliquée.

Pour les éprouvettes vieillies, la contrainte maximale est égale a 807 MPa dans la section de
plus faible diametre. La limite d’ élasticité de I’ AM1 & 25°C étant égale a 1060M Pa selon la direction
[001], les déformations sont élastiques. La figure 111.17 montre les valeurs des déformations cal cul ées
en discrétisant I’ éprouvette par des tranches situées a la cote z et d’ épaisseur dz=0,05mm. Chaque
tranche a donc subi un allongement Al=edz et lasomme)_ Al est égale 40,0578mm avec F=22,8kN et

Eam1=125GPa. Ce résultat est proche de la valeur donnée par I’ extensométre de 0,057mm avec une
base de mesure de 10mm.

Dans le cas de |’ éprouvette brute, sollicitée a 25°C, la contrainte maximale dépasse la limite
d’ élasticité pour les sections dont la cote se situe entre 0 et 2,5mm. Pour estimer |les déformations dans
cette zone, on suppose que les valeurs des déformations dans le domaine plastique sont une fonction
exponentielle de la cote. La déformation donnée par cette fonction en z=2,5mm est continue avec la
déformation de la derniére section élastique. On recherche donc la valeur maximale de la déformation
telle que la somme des allongements élémentaires soit égale a |’ allongement mesuré par le capteur. En
choisissant €m=0,645%, comme le montre la figure 111.14, on obtient une somme des alongement
élémentaires de 0,149mm pour un allongement mesuré de 0,15mm avec F=33kN.
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Enfin pour I’ éprouvette brute sollicitée a 650°C, en choisissant €mx=4,3%, pour F=31kN et
Eam1=100000M Pa, |a somme des allongements él émentaires est égale a 0,149mm.

4.5
\
4 I\
35 \
3 \\- — essais a 25°C, capteur 0,57%
\\ ------ essai a 25°C, capteur=1,5%
25 '\ essai & 650°C, capteur 1,5%
\
\

2 \
1.5 \\\\

1 N
\—_ﬁ_‘___?\—._\_‘_‘_‘
0.5 “'“:_‘h""‘“-—_--_....-
S o= -
0
0 2 4 6 8 10 12 14 16

cote par rapport a I'axe de symétrie de I'éprouvette (mm)

Figure 111.17: déformations totales maximales réelles dans les sections des éprouvettes AG2C lors des essais de traction a température
ambiante.

111.3.3.3.2. Surface des éprouvettes

Figure 111.18: écaillage aprés traction Figure 111.19: écaillage apres traction monotone a 0,57% de
monotone a 0,57% de déformation, de déformation, de I'éprouvette vieillie pendant 15h.
I'éprouvette vieillie pendant 8h.
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L’ observation de la surface est qualitative. Les temps de préoxydation inférieurs ou égaux a 4h
ne laissent apparaitre aucune dégradation surfacique. En revanche, les figures 111.18 et 111.19 montrent
respectivement la surface aprés traction monotone des éprouvettes vieillies 8h et 15h. La figure 111.18
présente également le dispositif expérimental.

111.3.3.3.3 Fissuration transverse de la sous-couche

Dans le cas des deux éprouvettes présentées en figure 111.18 et 111.19, les coupes longitudinales
de toutes les éprouvettes sont réalisées selon la génératrice qui semble la plus endommagée en surface.
Si aucun endommagement n’ est visible, le plan de coupe est choisi au hasard.

La figure 111.20 montre I’allure des fissures transverses qui se sont développées dans la sous-
couche par la traction monotone. Ce sont des fissures fragiles identiques a celles dével oppées par les
essais présentés au chapitre Il sur des éprouvettes dépourvues de céramique. Les fissures de la sous-
couche se prolongent dans la zircone dont les colonnes se trouvent écartées. La section transverse de
I’ éprouvette AG2C étant variable, les fissures apparaissent sur une certaine largeur de I’ éprouvette, de
part et d’ autre de |’ axe de symétrie transversal.

Figure I11.20: fissuration transverse de la sous-couche et de la zircone aprés la traction monotone a 25°C sur éprouvette brute

d’élaboration.

Pour chagque éprouvette, la dimension de la plus grande section fissurée a été reportée sur le
graphique de lafigure 111.21. L’ expression du rayon transverse de |’ éprouvette en fonction de la cote z
est établie a partir des données du dessin de définition de I’ éprouvette (figure 111.9).

Le rayon du cercle qui engendre |’ éprouvette est R=22mm. Le rayon de I’ éprouvette en z=15,2
mm est r=9mm. Il en résulte un rayon transverse au milieu de I’ éprouvette de ro=3mm.

L’ équation du cercle qui engendre |’ éprouvette est donc:
Z+(r-R-ro)*=R? 111.19
c'est adire

r=R+r,+yJR -2 111.20

Le tableau 111.3 reprend les cotes maximales correspondant aux plus grandes sections fissurées
transversalement. En s appuyant sur les courbes de la figure I11.17, on en déduit la déformation
minimale qui a conduit alafissuration transverse de la sous-couche.
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Brute, €u=1,5%, Essai 425°C
375 | Brute, £u=1,5%, Essai 4650°C,
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Figure 111.21: fissuration transverse de la sous-couche des éprouvettes AG2C solicitées en traction monotone. Lieu de la fissure observée

sur le plus grand diametre.

Essa Cote maximale fissurée (mm) Esous-couche (%0)
brute, traction 25°C 4,52 0,68
brute, traction 650°C 3,35 09
vieillie 4h 1,825 0,61
vieillie 8h 3,675 0,53
vieillie 15h 4,025 0,51

Tableau 111.3: déformations correspondant a la plus grande section fissurée.

Les valeurs des déformations du tableau I11.3 doivent étre comparées avec les déformations
critiques obtenues par les essais de traction monotone sur les éprouvettes multisections revétues de la
sous-couche uniquement (paragraphe [1.2).

Il avait été établi que la déformation critique de la sous-couche est comprise entre 0,54% et
0,56% a 25°C et entre 0,73% et 0,77% a 650°C mais |’ essai réalisé sur les éprouvettes AG2C N’ est pas
comparable atout point de vue aux s sur les éprouvettes multisections pour |es raisons suivantes:

- les éprouvettes multisections présentent des sections de diamétre constant. Le développement

d’ une seule fissure dans une section indique que la déformation critique a été atteinte. La

multifissuration d’une section est ensuite gouvernée par des reports de charge que I'on a

explicités au paragraphe I1.1.4 consacré ala multifissuration transverse;

- lorsgu’ une fissure se développe dans la sous-couche de I’ éprouvette AG2C, elle induit un
déchargement de la zone avoisinante. Ainsi, Si la section correspondant a la valeur de la
déformation critique se trouve dans la zone affectée par le déchargement, elle ne sera pas
fissurée. La méthode qui consiste donc a chercher la fissure correspondant a la section
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maximale fissurée ne donne donc qu’ une borne supérieure de la déformation critique. L’ écart
entre cette borne supérieure et la valeur exacte dépend des conditions de report de charge lors de
lafissuration (Figure I11.22);

cote correspondant a ¢

déchargée |
 fissure .

Figure I1.22: déchargement au voisinage d’'une fissure.

- enfin, les paramétres critiques de la sous-couche n’ ont été établis qu’ en terme de déformation
et en supposant que I” hypothése d'iso-déformations était vérifiée dans toutes les couches. Un
raisonnement en terme de contraintes ferait intervenir les contraintes différentielles entre les
couches et |I'éat de contrainte différentielle qui est différent pour I’ éprouvette multisections
revétue de la sous-couche uniquement et pour I'éprouvette AG2C revétue de la barriére
thermique compl éte.

Ces remarques expliquent les écarts de résultats obtenus par les deux méthodes. Les valeurs des
déformations critiques obtenues sur les éprouvettes brutes et sur |’ éprouvette vieillie pendant 4h, plus
grandes que celles données par les éprouvettes multisections, s expliquent par le fait que le profil
continu de I’ éprouvette AG2C permet uniquement de donner une borne supérieure de la déformation
critique a cause du report de charge.

Les éprouvettes AG2C vieillies 8h et 15h fournissent en revanche des valeurs de déformation
trop faibles. Or les figures 111.18 et 111.19 indiquent que ce sont les deux seules éprouvettes qui
présentent une dégradation de la surface par I’ écaillage de la zircone pendant la traction monotone. Par
un raisonnement en contraintes, (celles-ci seront calculées dans le chapitre V), il faut tenir compte de la
tres forte compression ortho-radiale et longitudinale subie par la céramique lorsque la barriére
thermique est integre a 25°C. L’ écaillage s accompagne d une relaxation de ces contraintes dans les
oxydes et par conségquent dans la sous-couche, qui s additionne aux contraintes générées par la traction
monotone. Ce report de charge assez brutal pourrait étre al’ origine d’ un dépassement de la contrainte
critique dans des sections qui ne seraient pas affectées si le chargement était trés progressif.

Une derniére hypothése peut expliquer pourguoi les déformations des sections maximales
fissurées sur les éprouvettes AG2C vieillies sont d autant plus grandes que la durée d oxydation est
longue. Lors du développement de la sous-couche, des défauts apparaissent a I’ interface alumine/sous-
couche. La nature de ces défauts sera étudiée dans la suite. Il s agit d’ une ondulation de I’ interface et de
laformation de cavité interfaciale. Les défauts peuvent étre a I’ origine de concentrations de contraintes
dont I'intensité et la fréquence dépendent du temps d’ oxydation. Ainsi, s la valeur élevée de la
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déformation de I’ éprouvette brute sollicitée a 25°C est due au phénoméne de déchargement évoqué
plus haut, la vaeur toujours élévée mais plus faible de I’ éprouvette vieillie pendant 4h résulte du
déchargement et de I’ oxydation de la sous-couche. Pour les éprouvettes vieillies pendant 8h et 15h, les
défauts interfaciaux sont trés nombreux -ceci sera montré dans la suite- ce qui conduit a une diminution
apparente de la déformation critique de la sous-couche.

111.3.3.3.4. Délaminage et écaillage

Les interfaces alumine/sous-couche de I'éprouvette brute sollicitée a 650°C jusgu'a une
déformation maximale de 1,5% et de |’ éprouvette vieillie pendant 4h sollicitée a 25°C jusqu’a une
déformation maximale de 0,57%, ne présentent aucun délaminage. Ces résultats sont repris dans le
tableau 111.4.

Essa € max, capteur | € max, rdle(%0) d apresfigurelil.14 Etat visuel d apresfiguresiil.is et 16
(%)
brute 15 4,3 integre
vieilliedh 0,57 0,645 integre
vieillie 8h 0,57 0,645 trés petite surface écaillée
vieillie 15h 0,57 0,645 grande surface écaillée

Tableau 1l1.4: état visuel des éprouvettes a l'issue des sollicitations de traction monotone a température ambiante.

La figure I11.23 résume les dégradations interfaciales observées apres la traction monotone, sur
les coupes longitudinales d’ éprouvette selon deux génératrices opposees.

Les deux génératrices opposées de |’ éprouvette brute sollicitée a 25°C jusgu’ a une déformation
de 1,5% présentent un délaminage quasiment symeétrique par rapport a I’axe longitudinal et |’axe
transversal, sur une largeur d’ environ 3 mm.

Aprés un vieillissement de 8 heures a 1100°C, une traction jusgu’a un niveau de déformation
mécanique de 0,57% suffit pour amorcer et propager une fissure interfaciale qui conduit au délaminage
sur une largeur assez importante, de I’ordre de 8 mm. L’interface de la génératrice opposée a cette
fissure n’ est pas délaminée.

Apres un vieillissement de 15h et une traction jusqu’au méme niveau de déformation, 0,57%,
une géneratrice de I’ éprouvette est totalement écaillée tandis que la génératrice opposée n’'est que
partiellement délaminée sur une largeur d’ environ 6 mm.
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Figure 111.23: repérage des largeurs d'interface délaminées ou écaillées aprés traction monotone des éprouvettes AG2C brutes

d’élaboration ou vieillies a 1100°C.

Ces observations semi-quantitatives sont difficiles a interpréter puisque seules des informations
relatives a deux génératrices opposées sont disponibles. Dans le cas de I’ éprouvette qui a été vieillie
pendant 8 heures par exemple, I’ observation d’ une génératrice délaminée et de la génératrice opposée
non dégradée implique une zone délaminée de forme complexe sur la développée de la surface. Le cas
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de I'éprouvette vieillie pendant 15h est encore plus complexe puisque le délaminage se méle a
I” écaillage total .

De plus, les largeurs endommagées indiquées par la figure 111.23 sont relatives a la propagation
catastrophique d'une fissure de déaminage probablement amorcée dans la zone centrale de
I’éprouvette, a I’endroit ou le diametre est le plus faible et les contraintes les plus importantes.
L’ observation microstructurale a fort grossissement de I'interface sera pleine d’ enseignement pour la
compréhension du mécanisme d’ amorgage.

Cependant, afin de pouvoir quantifier les observations en coupe de la figure 111.23, on suppose
gue le délaminage et I'écaillage sont des phénomeénes stables. De plus, les zones endommagées
observées en coupe ont été extrapolées en trois dimensions pour donner un ordre de grandeur de la
surface endommagée de I’ éprouvette.

Les extrapolations sont faites en s appuyant sur les observations des zones dégradees en surface
et en coupe, surtout dans le cas des éprouvettes vieillies ou I’ on propose un mécanisme d’ évolution de
la zone endommagée qui permette de passer de maniere continue par les états de dégradation a 8h et a
15h.

Dans le cas de |’ éprouvette brute, I extrapolation tridimensionnelle des observations en coupe
est représentée sur lafigure 111.24.

Brute, £max = 1,5% /
vuel N
vuel X $y

o
\—.-j{-.

I vue2 ——-—-—- —

=

ue?2

Figure I11.24: extrapolation tridimensionnelle de la zone endommagée observée sur I'éprouvette AG2C brute.

On suppose que les deux portions de génératrices opposees endommagées sont comprises entre
I”intersection de I’ éorouvette AG2C avec deux plans inclinés qui s appuient sur les deux portions de
génératrices. La figure 111.24 donne également les dimensions qui seront nécessaires au calcul de la
surface de la zone endommageée.

Dans le cas des éprouvettes vieillies a 1100°C, on propose un mécanisme de croissance d’ une
zone endommageée explicité par lafigure 111.25.
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Figure I11.25: extension de la zone endommagée lors d’une traction a température ambiante sur les éprouvettes AG2C vieillies.

Les schémas de gauche de la figure I11.25 montrent sur I’ éprouvette AG2C projetée dans les
plans (y,z) et (x,z), I'évolution de la frontiere entre la zone endommagée et la zone saine de
I’ éprouvette AG2C. Sur lavue dansle plan (y,z), les lignes interrompues montrent la frontiere située en
arriere de I’ éprouvette. Les deux frontiéres qui apparaissent en trait plus épais sont les deux cas obtenus
expérimentalement sur les éprouvette vieillies 8h et 15h. Sur le schéma de droite, nous définissons les
parametres géométriques qui engendrent les contours des schémas de gauche. On définit dans le plan
(x,y), I’ abscisse curviligne stel que:

s:r(z)g .21

La limite de la zone endommageée est une ellipse définie par |’ abscisse curviligne s et |a cote z.
Son équation est donnée par I’expression 111.21. L’ ellipse s appuie sur les deux extremités du segment
endommageé observé en coupe. Son grand axe est égal a la projection sur |I’axe z de la portion de
génératrice endommagée. La longueur de son demi-petit axe est s=a/l2. Dans le cas de |’ éprouvette
vieillie pendant 15h ou I'une des génératrices observées est totalement endommagée et |’ autre
partiellement, |a zone endommageée résulte de la croissance de I’ ellipse définie par |’ expression 111.22.

zZ, s _

a® (a/2)

ou aest lademi-largeur de la portion de génératrice endommageée projete sur |’ axe z.

=1 [1.22

La figure 111.26 montre les zones endommagées ainsi obtenues pour les deux éprouvettes
vieillies 8h et 15h et donne les mesures nécessaires au calcul de la surface de la zone endommagée.



Résistance interfaciale de la barriére thermique 155

Vieillissement 8h, € ma=0,57% \

\

z
vue 1 X vue 1 DV
|_— | y
/ 412 \
] |
K
vue2 +—————- -
Z

A /

X vuel

Vieillissement 15h, & nax=0,57% \
vuel W

Y

vue?2 4

=

/ ’
vue 2

Figure I11.26: extrapolation tridimensionnelle de la zone endommagée observée sur les éprouvettes AG2C vieillies.

Pour calculer les aires des surfaces endommagées représentées par des hachures, il est
nécessaire d’ établir I’ expression d’ une surface é émentaire dS définie par lafigure 111.27. Cette surface
élémentaire est extraite de I’ éprouvette AG2C entre les cotes z et z+dz. Cela donne une couronne de
rayon variable r(z). Un secteur angulaire d8 est ensuite extrait de la couronne pour donner la surface
élémentaire.

Le calcul complet de I’ aire de cette surface élémentaire dS figure en annexe 5. et le résultat est
donné par I’ expression 111.23.

dS = 550[d(arcsi ni) _ 22dz}de .23
2
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Figure I11.27: définition d’'une surface élémentaire de I'éprouvette AG2C.

Le terme db de I’ expression 111.23 définit, pour une section de I’ éprouvette a la cote z, la taille
du secteur angulaire qui décrit la zone endommagée.

Dans le cas de I'éprouvette brute et en s appuyant sur les mesures de la figure I11.24,
I’ expression de d6 est donnée par:

de=0 s z0O[-15,2;-1,3[ 0]1,5; 15,2]
do =2m sizO[-1;15]
( z) .
de = ZT[\4’33_E?J s zO[-1,3;-1] [11.24

Dans le cas des éprouvettes vieillies, les expressions [11.21 et 111.22 impliquent:

Z2+4r% (2)6° =& 111.25

r(z) est le rayon transverse de I’ éprouvette dans le plan (x,y) a la cote z. Il est défini par
I”’expression 111.21. 1l en résulte I’ expression de 6:

2_ a’-z°
r*(2)

Dans le cas de I’ éprouvette vieillie pendant 8h, la valeur de a est directement accessible par les
mesures expérimentales. On aa = 4,12mm. Dans le cas de I’ éprouvette vieillie pendant 15h, on utilise
le fait =21t sur tout le segment de génératrice partiellement endommagée, de largeur 24'.

a=7Z(@@)+(2n’ri(z=4) 11.27

D’aprés la mesure de la figure 111.26 on obtient a = 11,6mm. L’endommagement de la

génératrice opposee au segment de demi-largeur 2,85mm affecte donc presque toute I’ éprouvette, ce
gui montre que les hypothéses géométriques choisies ne sont pas absurdes.

[11.26

Lafigure [11.28 montre la représentation graphique de dS, aire endommagée entre les cotes z et
z+dz pour dz = 0,05mm.
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Figure 11.28: surface endommagée sur les éprouvettes AG2C, par tranche d’épaisseur dz=0,05mm.

Ces mesures seront utilisées au paragraphe V.5 pour quantifier la dégradation des éprouvettes
AG2C en terme de surface endommageée.

111.3.3.3.5. Observation microscopique de |’ interface

De nombreuses cavités interfaciales apparaissent entre I’alumine et la sous-couche des
éprouvettes vieillies tandis que les éprouvettes brutes d’ élaboration n’en présentent quasiment aucune.
Les éprouvettes vieillies présentent d autant plus de cavités que le temps de vieillissement est long et
gue le diamétre de |’ éprouvette est faible. 1l faut également se souvenir que les échantillons plans
vieillis jusgu’ a 64 heures pour étudier la cinétique d’ oxydation statique (chapitre I), ne présentent que
tres peu de cavitésinterfaciales.

Les figures 111.29 (i),(ii) et 111.30 montrent les microstructures de I'interface aumine/sous-
couche dans le cas des éprouvettes qui ont subi des vieillissement respectifs de 15h et 8h.

Etant donné que les cavités interfaciales n’apparaissent que sur les éprouvettes AG2C et
principalement dans les zones fortement incurvées, nous avons étudié leur répartition statistique de
taille et de position en fonction du rayon de courbure de I’ éprouvette et du temps de vieillissement. De
plus, présumant un effet du rayon de courbure, nous avons également quantifié la distribution
d’ épaisseur d’alumine en fonction du rayon de courbure de |’ éprouvette.
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Figure 111.29 (ii): éprouvette vieilie pendant 15h. Interface Figure 111.30: éprouvette vieilie pendant 8h. Interface
observée selon la génératrice délaminée et au milieu de observée selon la génératrice délaminée et au milieu de
I’éprouvette. La fissure interfaciale court de cavité en cavité. I'éprouvette. Les cavités sont moins nombreuses est

moins larges que sur les photographies de la figure
111.29.

I11.3.4. Microscopie quantitative sur les éprouvettes

111.3.4.1. Méhode de mesure

[11.3.4.1.1. Terminologie

Trois parametres ont été éudiés. I'épaisseur d’aumine, la fraction linéique de cavités
interfaciales et lalargeur curviligne des cavités. Ces termes sont précisés ci-dessous.

La méthode de mesure de |'épaisseur d’'alumine est identique a celle qui a été décrite au
paragraphe1.3.1.3.

La fraction linéique de cavités interfaciales est le rapport entre la longueur d’interface non
adhérente et la longueur d’interface totale. La longueur interfaciale est mesurée de maniére curviligne
lelong de la surface de la sous-couche. Sur le schéma de lafigurel11.31 lafraction linéique f est définie
par:

f:Z'—Li 111.28

Lalargeur curviligne d’ une cavité est lalargeur |;.
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Figure 111.31: définition de la largeur curviligne des cavités et de l'interface

De plus, on appellera densité de cavités, le nombre de cavités par unité de longueur d’ interface.

Pour les mesures de densité et de largeur, une longueur d'interface de 200um a 1mm est
parcourue. Le rayon de I’ éprouvette est supposeé constant sur toute cette largeur.

[11.3.4.1.2 Caratéristiques des distributions

Les histogrammes des distributions sont présentés a I'annexe 2. Seules les valeurs
caractéristiques sont reportées ci-dessous. Les tableaux I11.5, 111.6 et [11.7 présentent respectivement les
mesures d’ épaisseur, les mesures de densités de cavités et les mesures de largeurs curvilignes des
cavités.

Les mesures sont effectuées d’une part sur les éprouvettes AG2C, dans la zone ou le rayon de
courbure est le plus faible (R=3mm), c'est a dire sur le plan de symétrie transverse de |’ éprouvette
(zone A, figure 111.32). D’ autre part, afin de mettre en évidence un éventuel effet du rayon de courbure,
des mesures ont été prises sur I’ éprouvette AG2C préoxydée pendant 15h a 1100°C dans la zone de
10mm de rayon de courbure transverse (zone B). Enfin, toujours afin d’ étudier I’ influence du rayon de
courbure, des résultats obtenus sur I’ échantillon plan vieilli pendant 64h sont également donnés dans
les tableaux ci-dessous.

Figure 111.32: localisation des deux zones explorées sur certaines éprouvettes AG2C.
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Tempsde Rayonde Moyenne Médiane ‘/? Minimum Maximum  statistique
pre: 1 lasection - (um)  (um)  m)  (wm) | (um) SN

oxydation = transverse mesures
(h) (mm)

4 3 1,52 1,44 0,38 0,76 2,67 109

8 3 2,5 2,46 0,65 1,296 4,53 112

15 3 3,0 2,94 0,69 1,32 5,09 72

15 10 2,52 2,42 0,64 1,44 4,71 125

Tableau 111.5: valeurs caractéristiques des distributions d'épaisseur d’alumine en oxydation statique sur éprouvettes AG2C.

Tempsde Rayondela @ Longueur = Nombre Densitéede  Fraction linéique
vieillissement section demesure de cavités cavités de cavités (%)
(h) transverse (Hm) (mm™)
(mm)

0 3 244 17 70 9,22

4 3 199 25 126 17,6

8 3 1025 58 57 28,21

15 3 1318 69 52 47,74

15 10 1087 52 48 27,73

64 oo (plan) 865 50 58 5,603

Tableau 1l1.6: fractions linéiques et densités de cavités en oxydation statique sur éprouvettes AG2C et échantillon plan.

Tempsde Rayonde Moyenne Médiane \/? Minimum Maximum Longueur
pré_ la section (um) (Um) (um) (um) (Lm) de mesure

oxydation = transverse (um)
(h) (mm)

0 3 1,32 0,46 1,47 0,35 2,36 244

4 3 1,41 0,68 1,65 0,09 6,93 199

8 3 5,06 3,45 4,13 1,01 17,63 1025

15 3 9,12 6,14 11,3 131 84,81 1318

15 10 5,79 4,76 4,93 0,71 25,48 1087

64 oo (plan) 0,996 0,736 0,94 0,18 5,39 865

Tableau I11.7: valeurs caractéristiques des distributions de largeurs curvilignes des cavités en oxydation statique sur éprouvettes AG2C et

échantillon plan.

111.3.4.2. Influence du temps de vieillissement.

Ce paragraphe analyse principalement les données des trois tableaux précédents pour un rayon
de courbure de la section transverse de I’ éprouvette de 3mm. Il s agit donc de la partie centrale de
I’ éprouvette.
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L’ épaisseur d alumine croit lorsgue le temps d’ oxydation augmente. 1l est aussi intéressant de
remarquer que lafraction linéque de cavités augmente avec le temps de vieillissement et que lalargeur
moyenne des cavités s accroit également, comme le montrent les tableaux 111.6 et 111.7.

La figure I11.23 montre I’ évolution de la fraction linéque de cavités dans la partie centrale des
éprouvettes AG2C en fonction du temps de vieillissement. La fraction linéique semble croitre
linéairement dans les quinze premieéres heures de traitement.

Nous ne disposons pas de données relatives a des temps de traitement plus longs mais le résultat
peut étre extrapolé grace aux observations réalisees sur les éprouvettes vieillies pendant 172h et 240h.
La surface écaillée des éprouvettes présente une ondulation que I’ on retrouve également sur le coté de
I”alumine qui se trouvait en vis avis avec la sous-couche. (Figures 111.13 et 111.14). La morphologie des
surfaces indique également que les parties convexes sur la surface de |’ éprouvette se trouvaient en
regard des parties convexes de la surface interne de I’alumine (un déme d’aumine S appuie sur un
déme de la sous-couche), comme le montrent les dimensions des facettes observées sur les surfaces.
Ainsi, au bout de 240h de vieillissement, la surface de contact était devenue trés faible mais demeure
non nulle.
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Figure 111.33: influence du temps de vieillissement sur la fraction linéique de cavités mesurée au centre de I'éprouvette AG2C.

111.3.4.3. Influence du rayon de courbure de |’ éprouvette.

La comparaison est faite sur I’ éprouvette vieillie pendant 15 heures, entre les mesures effectuées
dans la zone centrale de I’ éorouvette et pres du bord, a 9,3mm de I’axe de symétrie transversal de
I’ éorouvette ce qui correspond a un rayon de courbure de 10mm.

Ces mesures seront comparées aux resultats obtenus sur les substrats plans apres 15h de
vieillissement, le rayon de courbure étant infini dans ce dernier cas.
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La figure 111.34 montre que le rayon de courbure semble avoir une grande influence sur
I’ épaisseur d’alumine. Sur ce graphe, seul le rayon de courbure convexe, évolutif, de |’ éprouvette a été
pris en compte. Le grand rayon de courbure concave de la géométrie AG2C pourrait toutefois s avérer
d’ une importance non négligeable. D’ une part il crée un état de contraintes triaxial complexe et d autre
part, S'il est quasiment négligeable devant le rayon de courbure convexe dans la partie centrale de
I’ éprouvette, I’ ordre de grandeur de ces deux rayons devient comparable vers les tétes d’ éprouvettes.

35 50 °
40
3 e
- 30 Py
2.5
20
2
10
1.5 I 0 ®
1 100 10000 1000000 1 100 10000 1000000
Rayon de courbure convexe du Rayon de courbure convexe du
substrat (mm) substrat (mm)
Figure 111.34: évolution de I'épaisseur moyenne Figure I11.35: évolution de la fraction linéique de
d’alumine en fonction du rayon de courbure convexe cavités interfaciales en fonction du rayon de
du substrat aprés un vieillissement de 15 heures. courbure convexe du substrat aprés un

vieillissement de 15 heures.

Lafigure 111.35 présente également I’ évolution de la fraction linéique de cavités en fonction du
rayon de courbure convexe du substrat qui semble également étre déterminant pour ce parametre.

Ces mesures seront analysees plus avant au chapitre V ou elles seront confrontées aux autres
conditions d’ essais.
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I11.4 - Mécanique de la rupture par indentation

111.4.1 Milieu homogéne semi-infini

111.4.1.1. Champs de contraintes par indentation

La mécanique de la rupture par indentation de matériaux fragiles a été développée par Lawn et
Wilshaw (1975) mais son origine remonte a 1881, lorsque Hertz analysa le contact entre deux solides
élastiques. Palmgvist (1957) lanca l'idée que lataille des fissures induites par I'indentation pourrait étre
utilisée pour quantifier la ténacité du matériau.

Des géométries d'indenteur simples peuvent étre utilisées:

1- Le contact ponctuel a été analyse par Boussinesq en 1885 et donne lieu a un champ de

contraintes o, = (%) [fij (cp)]v 111.29
ou P est la charge appliquée;
r est la distance entre le pointe de contact de I’ indenteur et le point considéré;
@ est I'angle entre |’ axe de I'indenteur et le point considéré;
v est le coefficient de Poisson du milieu indenté.

La singularité de contrainte en tension pour r = 0 est une caractéristique de la solution de
Boussinesq.

2- L'indentation sphérique est analysée par le contact hertzien. La contrainte maximale de
tension est obtenue dans le matériau sur I'axe de l'indenteur.

Bien que les champs de contraintes associés a ces types d'indenteurs soient simples, on préfére
utiliser des indenteurs pointus, coniques ou pyramidaux. Tabor (1951) a montré que pour de telles
géométries, la pression de contact était indépendante de lataille de I'indenteur.

Dans ce travail, le diamant Vickers, pyramide a base carrée de demi-angle au sommet 67°, sera
utilisé exclusivement. Le champ de contraintes induit par |'indentation comprend de fortes composantes
hydrostatiques et de cisaillement mais les composantes en tension sont localisées sur les plans médians
de I'indenteur, qui contiennent les diagonales de la pyramide.

111.4.1.2 Fissuration par indentation

Deux stades permettent a Lawn et Marshall (1979) et Evans et Marshal (1977) de décrire
I'évolution du réseau de fissures obtenues par une indentation Vickers.
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Le premier stade damorcage est la nucléation de deux fissures circulaires perpendiculaires entre
elles et dont I'intersection est confondue avec |'axe de I'indenteur. Elles sont localisées sous la surface
du matériau.

Lorsque les deux fissures initiées atteignent une taille critique, le second stade conduit a deux
fissures semi-circulaires apparaissant en surface, dans le prolongement des diagonales de I'indenteur
(Figure11.36).
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surface du plan de lafissure
matériau semi-circulaire o
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fiSJresemi-circulareJ‘_ 8-
dans le plan normal N 3
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Figure 111.36: réseau de fissures développé par une indentation Vickers d'un milieu élastique homogéne semi-infini.

Certaines conditions complémentaires, telles qu'un champ de contraintes résiduel ou une forte
rugosité surfacique peuvent développer d'autres réseaux de fissures (Evans, Wilshaw, 1976).

Les conditions de propagation d'une fissure en conditions quasi-statiques découlent du premier

principe de la thermodynamique:
du

d
£ d_‘i (-W, - U) + 5 Us=-G2r 111.30

ou U : énergietotale;
W\ : travail desforces appliquées;
Ue: énergie de déformation éastique dans le milieu fissuré;
Us: énergie totale de surface des fissures;
G : énergie derupture;
I : énergie de surface;
c est lalongueur des fissures.

A I'équilibre, G = 2I', ce qui d'aprés Lawn et Evans (1977) et Lawn et Fuller (1975), conduit ala

. P
relation p<p = o K¢ pour c>>a.
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Swain (1976) a montré qu'au déchargement, il subsiste un facteur dintensité de contrainte
résiduel K, = X P/c32, Anstis, Chantileul, Lawn et Marshall (1981) ont comparé les résultats des
mesures de K¢ par indentation avec des méthodes classiques de mécanique de la rupture sur des
céramiques. Limitée aux matériaux développant un réseau de fissures bien observables, tels que les
polycristaux, cette méthode permet de retrouver les résultats classiques avec une trés bonne précision.

I111.4.2 Indentation interfaciale

Aprés avoir présenté des généralités sur I’indentation de massifs semi-infinis, cette méthode va
laisser entrevoir tout son intérét pour cette étude puisqu’elle permet de provoquer un délaminage
interfacial entre deux couches.

Dans le cas de couches minces sur substrat épais, I'indentation hertzienne a la surface de la
couche mince peut étre citée anecdotiquement. Elle est utilisée par Evans et Hutchinson (1984) ainsi
gue par Davis, Bao, Cao et Evans (1991). Si la déformation de la couche mince est accommodee par
plasticité, il en résulte des contraintes résiduelles qui peuvent conduire a la fissuration de |’ interface
(Evans, Hutchinson, 1984).

La déformation peut aussi étre accommodée par une fissuration transverse de la couche mince
qui setermine par un délaminage de |’ interface lorsqu’ elle atteint le substrat (Davis et al, 1991).

Une autre fagon de provoquer le délaminage d’ un revétement est I’indentation en surface d’ une
coupe de matériau. Dal Mashio, Sglavo, Mattivi, Bertamini et Sturlese (1994) ont obtenu une valeur de
I’énergie de rupture interfaciale d’une barriere thermique comportant une céramique déposée par le
procédé plasma. L’interface céramique-métal a été indenté par un diamant Vickers dont la diagonae
était placée autant que possible sur I’interface.

Cette méthode sera utilisée dans cette étude, c'est pourquoi sa théorie sera quelque peu
développeée.

Da Mashio et al ont propagé des fissures depuis les coins de I'indenteur Vickers le long de
I’interface. Une zone plastique hémisphérique se forme sous le site d'indentation et I'incompatibilité
élastique entre les deux milieux fournit une force motrice pour propager une fissure au déchargement
du matériau lors de laremontée de I’ indenteur.

Des modéles mécaniques simples sont utilisés pour décrire I'indentation et obtenir des limites
del’ énergie de rupture interfaciale Gc.

Le cas de I'indentation est une situation intermédiaire entre la situation de la figure 111.37 et

celledelafigureI11.38.
ression t(x)
f FTF 1 revétemen

force P

P R

Figure 111.37 représentation bidimensionnelle d'une fissure Figure 111.38: représentation bidimensionnelle d'une fissure
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interfaciale non débouchante chargée par une force interfaciale non débouchante chargée par une pression

perpendiculaire a son plan et concentrée en son milieu. perpendiculaire a son plan.

Lafigure 111.37 montre une fissure interfaciale non débouchante sollicitée en mode | d’ ouverture
par une force concentrée en son milieu. La figure 111.38 montre une fissure interfaciale non
débouchante sollicitée en mode | d’ ouverture par une pression uniformément répartie sur toute sa
longueur. L’ énergie de rupture de la fissure de la figure I11.37 a été déterminée par Rice et Sih (1965)
dans leur publication dga citée au paragraphe 111.2.1.1. Leur résultats valables pour les fissures semi-
infinies débouchantes sont éendusici au cas de fissures non débouchantes.

Gy C,+C,)P’sin’(elog(2c)) 111.31

1
_g(
ou C = 0+l ;
H;
Hi sont les modules de cisaillement des deux couches,

. . 3-V, .
N, =3-4v, en déformations planes, n, :1+—' en contraintes planes;
V.

€ aété défini au paragraphe 111.2.2.1.

Dansle casdelafigurelll.38, le calcul del’ énergie de rupture est di a Willis (1971).
Ll @ +4k?)c 111.32
72 b '

ou k, d et b sont des fonctions desn); et des ..

La détermination de la pression t s'inspire de travaux de Johnson (1985) qui donnent lataille de
la zone plastique créée par une indentation Vickers et étendus au cas d’ un bimatériau par Dal Mashio et
al (1994).

En fin de compte, |’ énergie de rupture proposée par ces auteurs est donnée par |’ expression
11.33.

b? —d? n, a
Gec=a 1+ 4k — 111.33
b ( )LIJC4

ou Y est une fonction des E;, modules d’ Y oung des couches et des H;, duretés des couches;
aest lademi-longueur de ladiagonae de |’ empreinte;

I’ expression de a peut étre déterminée a partir de laréférence Lawn et al (1980).

Les résultats expérimentaux des essais d indentation ont été confrontés a des essais de fatigue
thermique qui confirment la valeur de cette approche.

Barlett et Dal Mashio (1995) ont également utilisé cette méthode. L’ indentation de la couche
d’ alumine dével oppée entre la céramique plasma et une sous-couche MCrAlY avec un diamant Vickers
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de 3kg, a donné naissance a des fissures sub-interfaciales. Toutes les fissures interfaciales qui ont pu se
développer au devant de la pointe du diamant ont dévié dans la céramique.

L’angle de phase Y =tan"*(K,, /K,), d0 & I’incompatibilié éastique, produit des contraintes de
cisaillement & I’origine de la déviation et il faut alors introduire le formalisme du paragraphe 111.2.3
dans|’anayse.

Ainsi, ces auteurs obtiennent des énergies de rupture interfaciale de I’ interface alumine/zircone
d’'une barriére thermique plasma brute d' éaboration de I'ordre de 20 Jm2 et n’'observent pas de
changement de ces valeurs lors du dével oppement de la couche d’ alumine par oxydation.

I11.5. Essais d’indentation de |'interface alumine/sous-couche

I11.5.1. Introduction

A ladifférence des essais menés sur les éprouvettes AG2C, I'indentation crée une modification
locale de I’éat de contrainte du matériau. Le paragraphe 111.4 a montré que I'indentation était
couramment utilisée pour obtenir des caractéristiques mécaniques interfaciales, telles qu’ une énergie de
rupture ou un facteur d’intensité de contrainte.

Dans notre cas, l'indentation interfaciale n'est pas destinée a caractériser complétement
I’interface ondulée. En effet, pour cela il faudrait pouvoir indenter de maniére systématique tous les
types de profils interfaciaux ce qui demanderait une grande précision dans |’ opération. On verradansle
paragraphe suivant gque cette précision ne peut étre obtenue en pratique et qu’'une caractérisation
compléte de I’ interface nécessiterait un nombre d’ essais tout a fait déraisonnable.

Cet essal sera utilisé comme un complément des essais sur éprouvettes AG2C et leurs résultats
respectifs seront comparés au chapitre V.

111.5.2. Procédure d’ essai

Les échantillons a indenter sont des coupes de la barriere thermique dont le substrat est plan et
mesure 1 mm d'épaisseur. Un échantillon est laissé brut d' éaboration tandis que quatre autres
échantillons sont vielllis pendant 5h, 15h, 30h et 64h. Les quatre échantillons seront appelés
respectivement y, A, v et . Ils sont imprégnés sous vide, puis polis selon la procédure décrite a
I”annexe 1.

Chaque échantillon est fixé sur I'appareil de micro-indentation. Le microscope qui S'y trouve
intégré ne permet qu’ un grossissement de 100 si bien qu’il est impossible de discerner avec précision
I”interface alumine/sous-couche de I’ interface zircone/alumine.
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L’ consiste a tenter de viser |’interface alumine/sous-couche mais le taux de rebut est trés
élevé. En moyenne, cinquante empreintes sont réalisées sous des charges variant de 0,25N a 2N.

Le dépouillement des indentations doit se faire au microscope a effet de champ a fort
grossissement. Toutes les empreintes localisées relativement pres de |I’interface sont photographiées a
un grossissement de 3000. Cela permet de mesurer la taille de I'empreinte et de quantifier les
proportions de zircone, d’ alumine et de sous-couche atteintes qui définissent la position de I’ empreinte
par rapport al’interface. En effet, supposons que deux empreintes soient réalisees en deux points d’ une
interface parfaitement homogene. La longueur de fissure développée sur I'interface ne sera pas la
méme selon que la diagonale de I’empreinte soit parfaitement confondue avec I’interface ou que la
diagonal e soit |égérement décal ée dans la sous-couche.

L’ énergie fournie par I'indenteur peut étre dissipée de six manieres différentes: la plastification
de la sous-couche ou sa fissuration fragile, la micro-fissuration de I’aumine, la micro-fissuration de la
zircone, lafissuration interfaciale et la déviation de la fissure dans |’ une des couches.

Comme on I'a vu dans le paragraphe 11.2.3, la déviation de fissure survient couramment
lorsgu’il existe une grande différence des propriétés éastiques entre les deux couches adjacentes et
c est le cas pour I'aumine et I’ auminiure de nickel.

Les extrémités des empreintes dont la diagonale est proche de I’ interface sont systématiquement
photographiées & des grandissements de 5000 ou 10000. Un second tri des fissures est effectué. Pour
simplifier I’analyse ultérieure, seule les empreintes dont les deux fissures interfaciales ne dévient pas
deI’interface sont retenues, ce qui restreint leur nombre a une dizaine environ.

Il est évident que c'est un nombre insuffisant pour analyser un milieu aussi complexe que
I"interface, avec ses défauts et ses variations géométriques. On se contentera donc de vérifier si les
résultats de cet essai coincident bien avec la théorie proposée de maniére générale.

I11.5.3. Résultats expérimentaux

L’ échantillon brut d’élaboration n'a présenté aucune fissure purement interfaciale. Ce cas ne
seradonc pas traité.

Sur tous les autre échantillons il a été possible d’ observer des fissures typiquement représentées
par la photographie de la figure 111.39 qui montre un exemple de fissure obtenue sur |’ échantillon v,
vieilli pendant 30h et indenté sous 0,75N.

Ce comportement semble courant. En effet, Evans, Crumley et Demaray (1983) évoquent des
résultats qualitatifs concernant I’indentation interfaciale entre une couche de NiCrAl revétue de
zircone. Le systeme développe une couche d’alumine entre le NiCrAl et la zircone. A I'état brut
d’ élaboration, toutes les fissures sont déviées dans I’alumine tandis qu’elle restent localisées dans
I"interface aprés des vieillissements a 1000°C. L’ affaiblissement de I'interface est causé pour ces
auteurs par laformation de cavités interfaciales.
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2 um

sous-couche

Figure 111.39: fissuration de l'interface due a I'indentation Vickers sous 0,75N.

Les fissures sont mesurées le long de I’'interface comme le précise le schéma de gauche de la
figure 111.40. Le schéma de droite explicite les grandeurs définies de la fagon suivante:

aest lademi-largeur de la diagonale de I’empreinte dans la direction de I’ interface;

li est la longueur curviligne de la fissure mesurée depuis I’intersection entre I’interface et
I’ empreinte (schéma de gauche);

G est lasommeli+a;

les indices i prennent les valeurs 1 ou 2 pour les mesures faites respectivement a gauche et a
droite.

La taille de la diagonale de I’empreinte 2a e a éé mesurée dans la direction paralléle a
I"interface sur toutes les empreintes. Dans |la direction perpendiculaire a I’interface, I’empreinte n’ est
pas symétrique en raison de | hétérogénéité du milieu indenté. L’ évolution de la taille moyenne le long
deI'interface, en fonction de laforce d'indentation F, est donnée par lafigure I11.41. Elle est quasiment
linéaire et I’ on utiliseralarelation suivante:

25=13,036 F 11.34

Les graphes de la figure 111.42 indiquent les longueurs des fissures mesurées de part et d’ autre
d une empreinte si ces deux fissures ne dévient pas. Pour une charge donnée, deux symboles identiques
sur le graphique correspondent & une méme empreinte. Pour exploiter ces mesures, la longueur totale
I1+, des fissures développées de part et d’ autre d’ une méme empreinte a été reportée sur les graphes de
lafigure111.43. Les symboles qui figurent sur ces graphes sont repris de lafigure 111.42.

Quelle que soit la durée de vieillissement, I’ éévation de la charge d indentation provoque une
augmentation des longueurs de fissure. |l subsiste toutefois des fissures assez courtes qui ne suivent pas
cette tendance. Etant donné les nombreux paramétres qui peuvent intervenir dans une éventuelle
absorption d’ énergie, qui serait disponible pour lafissure dans le cas idéal, un tel phénomene n’est pas
étonnant.
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~_ i cOté sous-couche
sous-couche

alumine

Figure

111.40: définition des mesures d’empreintes

25 4

20 L 2
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Force d'indentation (N)

Figure I11.41: évolution de la taille moyenne de la diagonale de I'empreinte en fonction de la force d’indentation.
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Figure 111.42: longueur de fissure interfaciale mesurée lorsque I'empreinte développe une fissure non-déviée de chaque cbté. Les symboles

identiques & une charge donnée correspondent a la méme empreinte.



172 Chapitre 3

vieillissement 5h vieillissement 15h
16 ® 20 ®
14
16
12
10 ¢ 12 I
8 ) G ¢ *
6 L g 9 8
b4 ¢
4 F 3
® 4
2
0 0
0.5 0.75 1 1.25 15 1.75 2 0.25 0.5 0.75 1 1.25 1.5
Force d'indentation (N) Force d'indentation (N)
vieillissement 30h vieillissement 64h
30 40 ‘L
25 35 :
30 [ L4
20 r o5 l
15 " 4 20 §
= ° 2
JESE S
: z * (o] 10
. 5
0 0
0.25 0.75 1.25 1.75 0.25 0.5 0.75 1
Force d'indentation (N) Force d'indentation (N)

Figure 111.43: somme des longueurs de fissures développées de part et d’autre d’'une empreinte. Les symboles de la figure 111.42 sont repris
ici.

I11.5.4. Analysedel’origine de la dispersion desrésultats

111.5.4.1. Influence de la position de I’ empreinte par rapport al’ interface

Nous avons souhaité examiner s les dispersions observées dans les mesures de longueurs de
fissures viennent du décalage de la diagonale de |I’empreinte par rapport a I'interface ce qui
provoquerait des variations d énergies dissipées dans les couches. Lafigure 111.44 explicite les mesures
effectuées pour calculer approximativement le volume de matiére qui a été comprimé par I’indenteur.
On ne tient pas compte d’ une zone plastifiée ou micro-fissurée dans les couches. Seule lamatiere qui a
disparu est prise en compte pour exprimer une déformation résiduelle irréversible.

Cing cas sont a considérer, selon la position de la diagonale de I'indenteur par rapport a |’ une
ou I'autre des interfaces. Le schéma de droite de la figure I11.44 montre une demi-empreinte dont
I’angle B est supposé étre égal a I'angle de I'indenteur Vickers. Cette hypothése n'est qu’une
approximation car le retour élastique du matériau, a la remontée de I'indenteur, provoque une
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I

diminution de I’angle. La profondeur e est calculée a partir de |’angle 6 et des mesures expérimentales
des demi-diagonales d’ empreintes.

zircone : Zh (Z hard)
//.\ Zp 208
: 0
areA < v Zp
NiAl 2lb Zs (Z o)
2a

Figure I11.44: géométrie de I'empreinte d’indentation dans le milieu tricouche.

L'aire totale A de chague empreinte projetée orthogonalement sur la surface indentée a été

calculée en annexe 9 et reportée sur la figure 111.45 en fonction de la charge appliquée et pour les
différents temps de vieillissement. L’ évolution de cette grandeur est quasiment linéaire avec la charge,

quel gue soit le temps de vieillissement.

350
*5h +
300 | @ 15h
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200 $
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A
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Force d'indentation (N)

Figure 111.45: aires des empreintes vues en projection orthogonale sur la surface indentée.

Pour chague durée de vieillissement, les fractions volumiques de matiére écrasée ont éte
calculées a partir des aires surfaciques mesurées. Le calcul est présenté dans I’annexe 9. Il utilise
I’ approximation qui suppose que I’empreinte est une pyramide a base carrée engendrée par I'aire
mesurée ala surface.
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L’annexe 9 présente également les résultats numériques sous la forme d’ histogrammes. Deux
histogrammes sont présentés pour chagque durée de vieillissement. Le premier comporte la fraction de
volume de matiere écrasee pour chacune des trois couches touchées par I’empreinte, en fonction de la
force d’indentation. Chaque barre de I’ histogramme correspond a une empreinte et comprend les trois
pourcentages cumulés de volume matériau i (i= NiAl, Al,Os, ZrO,) écrase par rapport au volume total
de I’empreinte. En vis a vis, le deuxieme histogramme montre la longueur totale de fissure qui s est
développeée.

Il est donc possible d’ essayer de corréler, a une charge donnée, lalongueur de lafissure avec les
proportions des différentes couches affectées mais aucune tendance n’a pu étre mis en évidence par ces
mesures.

De ce fait, nous choisissons de travailler uniquement sur les valeurs maximales qui sont
reportées dans la figure 111.46 en fonction de la charge d'indentation. Ces valeurs sont supposées étre
obtenues dans des conditions énergétiquement favorables pour développer une fissure. Ce graphe
montre que le vieillissement provoque un affaiblissement de larésistance interfaciale.

40
®5h .
35 ® 15h
30 A 30h = -
W 64h A
25 =
20 A L
15 7§ y Y *
10 : ° L 4
4 . . M
5
. ?
0 0.5 1 1.5 2

Force d'indentation (N)

Figure I11.46: lieu des maximum des sommes des longueurs de fissures

111.5.4.2. Influence de la courbure locale de I’ interface

La courbure locale au point d' indentation est un facteur qui peut jouer sur lalongueur de fissure
du fait de I'état de contraintes résiduelles qui régne a température ambiante dans les couches.
Supposons que des indentations soient réalisées sur une interface parfaitement homogene dont seule la
courbure varie. Si une fissure se développe le long d’ une interface plane, la propagation sera un mode
[l pur en raison de I’incompatibilité élastique a I’interface. Ce cas est illustré par la figure 111.47. En
revanche, s I’interface alumine/sous-couche est concave (figure 111.48), il existe dans I’alumine une
contrainte normale al’ interface dirigée
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vers!’intérieure de I’ éprouvette. Lafissuration sera de modes| et || combinés. La composante en mode
| sera défavorable a la propagation, provoquant la fermeture de la fissure. A I'inverse, une fissure sur
une interface convexe (figure 111.49) se propage aussi en modes | et 11 mais la composante de mode | est
favorable puisgu’ elle provoque une ouverture de lafissure.

1pum

sous-couche

alumine

Figure 111.47: indentation de 0,25N aprés 30h de Figure 111.48: indentation de 0,75N aprés 30h de
vieillissement. Le départ de la fissure a lieu sur une vieillissement. Le départ de la fissure a lieu sur une
zone plane. zone ou l'interface est concave.

1pum

sous-couche

.

aumine

Figure 11.49: indentation de 0,75N aprés 30h de vieilissement. Le départ de la fissure a lieu sur une zone ou

I'interface est convexe.

Toutes les empreintes qui ont permis de développer des fissures purement interfaciales des deux
cotés ont été passées en revue afin de déterminer si le départ de la fissure avait lieu dans une zone
interfaciale plane, concave ou convexe. Puis les fissures qui ont permis de tracer le graphe de la figure
[11.46 ont éé isolées du premier ensemble. Ce sous-ensemble correspond aux empreintes dont la
somme des longueurs de deux fissures est maximale pour une charge et un temps de vieillissement
donnés.

Le tableau 111.8 présente les résultats des comptages statistiques réalisés sur le type de site
d amorgage des fissures. Pour en faciliter la compréhension, des ensembles sont définis par la figure
111.50.
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Figure 111.50: définition de la terminologie utilisée dans la statistique sur les sites d’'amorgage de fissures.

Soit Q I'univers de toutes les fissures retenues, c'est a dire celles dont I’empreinte comporte
deux fissures purement interfaciales non deviée.

Soit MAX I’ensemble des fissures dont la somme avec sa voisine de la méme empreinte donne
lalongueur maximale ala charge fixée.

L’ensemble Q est partitionné en trois sous-ensembles digoints: P I’ensemble des fissures
amorcees en zone plane, CC |’ ensemble des fissures amorcées en zone convexe et CV I’ensemble des
fissures amorcées en zone concave.

Temps de vieillissement 5h 15h 30h 64h
card(P) 7 8 16 24
card(CC) 6 7 20 10
card(CV) 1 1 12 4
card(P n MAX) 4 4 3 6
card(CC n MAX) 6 3 2
card(CV n MAX) 0 1 2 0
Tous temps de vieillissement confondus X=P X=CV X=CC
card(X) par rapport acard(Q) 47 % 38 % 15%
card(X n MAX) par rapport a card(Q) 15% 15% 2%

Tableau 111.8: statistiques sur les sites d’amorcage des fissures.

Parmi les trois partitions de Q, les fissures amorcées sur un site concave sont minoritaires (15%)
guel gue soit le temps de vieillissement. Or la position des empreintes réalisées est tout a fait aléatoire
puisque la courbure locale de I'interface n'est pas visible par le microscope optique du micro-
indenteur. Ainsi, la courbure concave est bien une condition défavorable au développement d’'une
fissure non déviée. Les sites d’amorgage plans et convexes sont dénombrés en quantités a peu prés
égales avec un léger avantage pour le site plan (47% contre 38%).

En extrayant de Q, les fissures du sous-ensemble MAX, il apparait clairement que les plus
longues fissures ne sont pas amorcées dans une zone concave (2% des 15%). La proportion des fissures
de longueur maximale parmi toutes les fissures de Q est identique dans le cas d’ une site plan ou d’un
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site convexe (15% de 47% et 15% de 35%). Il est donc difficile de déterminer par cette expérience si le
site plan ou le site convexe est le plus favorable au dével oppement de fissures non déviées.

Il sera expliqué au chapitre V, lors du calcul des contraintes thermiques au sein de la barriére
thermique, gque les contraintes tangentielles a I’interface (sollicitation de mode 11), générées par la
dilatation différentielle lors du refroidissement apres |’éaboration des protections, induisent une
composante orthoradiale lorsgue I’ interface est courbe. Cette composante induit un mode | d’ ouverture
de fissure qui se superpose a I'action de I’indenteur lorsque la courbure est convexe. En revanche,
lorsque la courbure est concave, le mode | est en fermeture et s oppose al’action de I’indenteur. 1l est
donc normal que les fissures amorcées en zone concave soient minoritaires.

Cependant, a contraintes tangentielles égales, si la contrainte normale était le seule paramétre
qui détermine I’ affinité a la fissuration interfaciale, les fissures amorcées en zone concave devraient
étre plus nombreuses qu’ en zone plane. D’ autant plus que la compétition qui existe entre la fissuration
interfaciale et la déviation de fissure (voir au paragraphe 11.2.3) tourne a I’ avantage de la fissuration
interfaciale lorsqu’ un mode | d’ ouverture est goutée pour la raison suivante: la sollicitation de mode |
appliquée par I'indenteur superposeée a la sollicitation de mode | d ouverture due aux contraintes
thermiques conduit & une augmentation du facteur d'intensité de contrainte de mode | pour la
fissuration interfaciale. Le facteur d’intensité de contrainte en mode | du milieu dans lequel 1a fissure
peut dévier est bien évidemment augmenté aussi, mais d’ une quantité moins importante car la fissure
déviée fait un angle w avec I'interface. Aingi, les ténacités relatives a la propagation interfaciale ou
déviée éant constantes, le facteur d’intensité de contrainte mettra plus de temps a atteindre la ténacité
qui permet la déviation en présence d’ une contrainte normale, ¢’ est adire pour un substrat convexe.

La seule explication peut venir du fait que, apres I’amorcage d’une fissure en zone convexe,
celle-ci passe le point d'inflexion de la courbure de I'interface pour arriver dans une zone plane ou
concave. Ceci est obligatoire pour que I’ interface soit globalement rectiligne. La propagation est donc
plus irréguliére puisque le mode | du facteur d’intensité de contrainte varie sans cesse en passant par
des minimums qui peuvent conduire a I’ arrét de la fissure interfacide (G; < Gic en terme d’ énergie de
rupture d’ apres le formalisme du paragraphe 111.2.3) ou ala déviation de fissure (G < Gs= Ggy).

111.5.4.3. Estimation del’ énergie de surface interfaciale

2

b

rupture interfaciale est proportionelle & a*/c* ol a est 1a demi-diagonale de I’ empreinte et ¢ est la demi-
diagonale de |’empreinte et la demi-longueur de lafissure. On rappelle également que I’on alarelation
c=atl.

2 4
D’ aprés |’ expression 111.33 du paragraphe 111.4.2 {GC _q 2 d (1+4k2)kP%}, ' énergie de

Les parametres b, d, k et W sont définis par |es expressions suivantes:
_1-v, N 1-v,

= 111.35
2Ty, 21y,
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g=i- 172V, 1136
4TI, 4TI,
1 (b+d)

k=—In 111.37
o \b-d

" {(é +EiJu5:i +J5:z]r 111.38

ou v; sont les coefficients de Poisson des deux couches;
i sont les modules de cisaillement;
E; sont les modules d’ Y oung;
H; sont les duretés Vickers.

La dureté Vickers de la sous-couche a été mesurée par micro-indentation. On a HV \ia=550. La
dureté Vickers de |’ alumine massive est issue de la bibliographie et I’on a HV a1203=2100.

Les quatre parameétres des expressions 111.35 a 111.38 sont cal cul és ci-dessous:
b=2,68.10° MPa* d=2,10.10" MPa*
k=25.107 W =1,29.107 MP&?

Le paramétre a dépend de la géométrie de I'indenteur et de la nature des matériaux. Il est de
I’ordre de 0,02 identiques (Da Mashio, Sglavo, Mattivi, Bertamini, Sturlese, 1994) pour une
indentation Vickers de I'interface entre deux milieux( d aprés le calcul de Lawn, Evans et Marshall
1980). En I’ absence de plus de données concernant ce parametre, la valeur de 0,02 sera utilisée ici pour
déterminer un ordre de grandeur de |’ énergie de rupture.

4

On adonc G, = 0,688 % (I"unité de 0,688 est |e MPa) 11.39

Les courbes de la figure 111.46, donnant |a longueur maximum de ¢, développée sous une charge
donnée sont reprises sur la figure 111.51 en symboles pleins reliés par des traits interrompus. Les croix
représentent |’évolution de a. Les symboles évidés sont les représentations graphiques des fonctions
paramétrées par X telles que pour chagque charge a un temps d’ oxydation donné I’ on ait:

a.4

Cexpérimental = Y 111.40
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Figure I11.51: ajustement du parameétre x aux résultats expérimentaux.

L’ gjustement est assez grossier mais les valeurs du parametre X et des énergies de rupture
interfaciales G¢ qui en résultent sont données dans le tableau 111.9. La représentation graphique de
I’ évolution de G; en fonction du temps de vieillissement de la barriére thermique a 1100°C est donnée
par lafigure I11.52.

Les valeurs semblent tres faibles puisque des auteurs (Schiitze, Saito, Onay, Maruyama, 1992;
Evans, Lobb, 1984) donnent des ordres de grandeur de 3a 6Jm2 pour I'énergie de rupture des
interfaces Ni/NiO et Cr/Cr,0s. Il faut cependant garder al’ esprit la complexité d’ analyse de ces essais
d’'indentation qui doivent étre réalisés en tres grand nombre pour s affranchir des défauts de
positionnement des empreintes par rapport a |’ interface et pour obtenir une valeur moyenne fiable des
longueurs de fissures développées le long d’ une interface trés irréguliere.

D’ autre part, I’ éat de contrainte de I’ échantillon n’ est pas le méme que celui subi par I’interface
entre deux milieux semi-infinis. Cet effet a été particulierement mis en évidence par Guichet (1998).
Des contraintes de cisaillement se développent par effet de bord d’ une part et certaines composantes du
tenseur des contraintes peuvent étre relaxées par la création du bord libre d’ autre part, s bien que
I’ échantillon passe d'un état de déformation plane a un état de déformation triaxiale. Enfin, des
contraintes internes peuvent étre générées par |’ usinage lors de la découpe de |’ échantillon.

Les effets liés ala découpe ont probablement plus de conséquence sur lavalidité de lavaleur de

Gic que les approximations de calcul proprement dites, puisgue la valeur du paramétre a a été caclulée
pour une interface entre deux milieux identiques.

En interpolant les résultats de la figure 111.52 par une fonction affine, |’ énergie de rupture de
I'interface non oxydée, est égale & 1,32 Jm?. De plus d’ aprés cette représentation, I’ énergie s annul erait
aux aentours de 90h ce qui correspondrait a un délaminage spontané de I’ interface.
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Une derniere remarque mérite d’ étre évoquee: I’ énergie de rupture interfaciale calculée ici est
relative a I’ interface idéale et a ses défauts tels que les cavités, |’ abaissement de I’ énergie d'interface
par la ségrégation du soufre (paragraphe 1.3.1.2). Cette méthode ne permet donc pas d obtenir une
grandeur vraiment intrinseque.

Temps de

. 5 15 30 64
préox (h)
X 1,8 1,7 1,6 1
Ge (J/mz) 1,24 1,17 11 0,688

Tableau 111.9: résultats du calcul de I'énergie de rupture.
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Figure 111.52: évolution de I'énergie de rupture interfaciale en fonction du temps de vieillissement de la barriere thermique a 1100°C.
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Chapitre 1V: Fatigue oligocycligue isotherme et anisotherme

IV.1. Introduction

La smulation d' une sollicitation de type fatigue thermique sur une aube de turbine est
couramment réalisée par trois familles d' essais de laboratoire: la fatigue thermique sur structure: la
fatigue oligocyclique isotherme sur éément de volume, la fatigue mécano-thermique, ou fatigue
oligocycligue anisotherme, sur élément de volume (Rémy,1986)

Cette introduction examine brievement dans quelles mesures ces essais permettent d’ approcher
une sollicitation réelle et dans quelles limites leurs résultats peuvent étre considérés comme
représentatifs.

Dans une piece réelle, les cycles thermiques et mécaniques subis par des éléments de volume
sont trés complexes et dépendent de la mission effectuée par |’avion. L’ environnement fortement
corrosif et oxydant n’est pas facilement reproductible en laboratoire de telle sorte que les essais sont
souvent simplement conduits sous air ambiant, dans un environnement oxydant a haute température.
Des essais sous vide secondaire peuvent, en complément, mettre en évidence le réle de I’ oxydation
dans les mécanismes d’ endommagement.

Les simulations de fatigue thermique ont débuté a la fin des années quarante par les travaux de
Coffin chez General Electric. IIs apportent des avancées dans les idées sur la déformation plastique et
son lien avec les dislocations. La relation de Manson-Coffin en résulte et est al’origine de |’ essor de
la fatigue oligocyclique qui, contrairement a la fatigue vibratoire, impligque toujours des déformations
plastiques.

IV.1.1. Principedelafatigue thermique sur structure

La fatigue thermique est |a sollicitation subie par un matériau lors de cycles de chauffage et
refroidissement, lorsgu’ on I’ empéche de se dilater ou de se contracter librement.

L'essai de fatigue thermique est un technologique sur une éprouvette de géomeétrie
simple, développé notamment par Glenny, Northwood, Shaw et Taylor (1958). Les paramétres
thermomécaniques ne sont pas uniformes dans I’ éprouvette de telle sorte que celle-ci s apparente a
une structure. En isolant un élément de matiere de I’ éprouvette considéré comme un élément de
volume, le bridage qu’il subit de la part de ses voisins est dépendant de la géométrie de I’ éprouvette et
de la technologie du banc d essai. Seuls ces deux parametres conditionnent le choc thermique et leur
influence est étudiée par Glenny et Taylor (1970) ainsi que Rezai-Aria, Francois et Rémy (1988).

Glenny utilise des éprouvettes en forme de disques plongées dans les lits fluidisés d’alumine.
Le flux thermique recu par I’ éprouvette en conditions limites est uniforme sur toute sa surface et les
gradients thermiques sont induits par la géométrie. Koster, Chataigner et Rémy (1995) présentent un
banc d’ essai de fatigue thermique qui permet d’ engendrer des chocs thermiques beaucoup plus sévéres
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puisque I’ effet de la géométrie de I’ éprouvette est couplé a une concentration du chauffage et du
refroidissement sur le bord le plus mince de I’ éprouvette.

Des étalonnages des température obtenus sur la barriére thermique avec ce banc sont présentés
dans|’annexe 6.

Le principe de I’essai de fatigue thermique est d' autant plus simple que son interprétation est
complexe. En apparence, il est proche d'un essai sur piece moteur rédle, d autant plus que les
éprouvettes sont souvent assimilées atort a des aubes simplifiées. Les contraintes et les déformations
dans un éément de matiere dépendant de parametres qui, pour étre modifiés, demandent des
manipulations lourdes. 1l en résulte qu’un cycle thermo-mécanique qui aurait éé calculé lors d’'un
essai moteur ne peut jamais étre fidelement reproduit. Généralement, on se contente d' gjuster les
températures extrémes de |’ essai al’ application visée.

Les essais doivent étre interrompus régulierement pour permettre I’ observation de I’ éprouvette
et suivre la propagation de fissures perpendiculairement au bord mince ce qui permet d établir des
courbes similaires a celle de la figure 11.37. Ensuite, le calcul des conditions de sollicitation thermo-
meécanique demande la résolution d’ un probleme de thermique suivi d’ un probleme de mécanique. La
premiere étape consiste a résoudre I’équation de la chaleur en utilisant les conditions limites
inhérentes au banc d essai, pour calculer les températures en tous points de I’ éprouvette. La seconde
étape aboutit au calcul des contraintes et déformations par I'intermédiaire d'un modele de
comportement dégjaidentifie sur le matériau habituellement par des essais isothermes.

Bien qu étant un probléme fondamental concernant la tenue en service des barrieres
thermiques, la fatigue thermique conduite a |’ aide de technologies qui permettent un trés bon contréle
des parametres expérimentaux est assez rare. La plupart des études sont conduites sur un banc a
flamme (Teixeira, Andritschky, Gruhn, Mallener, Buchkremer, Stiver, 1985 et Immarigeon,
Parameswaran, Chow, Morphy, 1997) ou par un chauffage inductif (Busso, Mc Clintock, 1993)
rendant les conditions limites peu accessibles et de ce fait les calculs thermo-mécaniques difficiles.

IV.1.2. Principe des essais de type élément de volume

Les essais sur éément de volume sont indiqués afin d’ accéder directement aux contraintes et
déformations dans |’ éprouvette sans avoir recours a un modele de comportement. En outre, ces essais
possedent I'avantage d'offrir des possibilités tres larges pour faire varier les paramétres
expérimentavx.

1VV.1.2.1. Fatigue oligocyclique isotherme

Les essais de fatigue oligocyclique isotherme permettent de déterminer |’endurance et le
comportement cyclique d’un élément de volume de matiere soumis a une sollicitation mécanique a
température constante. Ils peuvent simuler le comportement d’un élément réel dont la température
varie de maniére quasi-statiqgue mais ils sont souvent mis en oeuvre pour identifier des lois de
comportement, pour isoler des mécanismes d’ endommagement survenant a une température donnée et
qui existent de maniére couplée en service. Parfois enfin, les essais sont utilisés comme substitutifs de



Fatigue oligocyclique isotherme et anisotherme 185

la fatigue thermique, mais dans ce cas la plus grande prudence doit étre respectée car cette approche
N’ est pas valable quels que soient les parametres expérimentaux.

Le choix des températures d’ essai N’ est pas effectué au hasard. Souvent, elles correspondent a
des valeurs extrémes des contraintes ou des températures dans le cycle de fatigue anisotherme. Taira
(1973) introduit la notion de température équivalente en remarquant que dans certains cas, les durées
de vie en fatigue thermique peuvent étre égales aux durées de vie de fatigue isotherme a déformation
imposeée a une température intermédiaire du cycle de fatigue thermique.

Dans cette étude, la température de 1100°C a été retenue afin que la cinétique d’ oxydation de
la sous-couche soit rapide. La sous-couche est viscoplastique a 1100°C et les contraintes thermiques,
maximal es a température ambiante, y sont rel axées.

Contrairement au cas d’'un revétement de type barriére thermique, le probleme de la fatigue
oligocyclique isotherme de superalliages nus est trés largement traité.

Les mécanismes de rupture de I’AM1 résultent de la compétition entre la propagation de
fissures amorcées sur des porosités interdendritiques et de fissures résultant d une fragilisation de
I’alliage par oxydation (Fleury, Rémy, 1993). En dessous de 950°C, les fissures amorcées sur des
porosités gouvernent la rupture. Au-dessus de cette température, |a propagation de fissures amorcées a
la surface de I’ alliage dans une couche oxydée, est la plus rapide. La période d’ amorcage des fissures
est tresfaible et la durée de vie résulte donc d’ un probleme de propagation.

La nature du mécanisme d endommagement principal de I’AM1 a haute température montre
gu’ un revétement modifiera probablement son comportement. Des comparaisons entre la durée de vie
de superalliages nus et revétus par des aluminiures ont éé publiées par Chataigner et Rémy (1995),
Totemeler et King (1996), Totemeier, King et Gale (1996) ains que Perruchaut, Villechaise et
Mendez (1996). Ces auteurs s accordent a dire que la protection n’a qu’ une influence sur la nature des
sites d’amorcage des fissures de fatigue s bien que dans de nombreux cas, la durée de vie est
inchangée. Chataigner et Rémy (1995) ainsi que Totemeier, King et Gale (1996) ont cependant montré
gu’ une préfissuration de la protection dans son domaine fragile peut réduire la durée de vie jusqu’a un
facteur 5.

1V.1.2.2. Fatigue oligocycligue anisotherme

Au coursd’'un de fatigue oligocyclique anisotherme, la température étant homogene dans
toute la partie utile de I'éprouvette, une déformation mécanique est imposée pour induire une
contrainte mécanique et simuler |’ effet de la contrainte thermique dans les pieces réelles. Le bridage
d un éément de volume d’une structure par ses voisins lors d’ une sollicitation thermique pure est a
présent simulé par une sollicitation induite par la machine d essais mécaniques. Une grande souplesse
est permise dans le choix des cycles thermiques et mécaniques. Ceux-ci peuvent reproduire le cycle
thermo-mécanique subi par une zone critique de la structure réelle ou explorer des conditions d’
plus endommageantes.

Cet essai, associé a I'essai de fatigue thermique, est souvent utilisé pour la validation des
modél es de comportement.
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L’influence d'une protection d aluminiure sur la tenue de superalliages en fatigue mécano-
thermique a fait I’ objet de nombreuses études. Chataigner et Rémy (1995); Bernard et Rémy (1989);
Kadioglu et Sehitoglu (1995); Rémy, Hanriot, Chataigner, Espié, Fleury (1995); Arana, Martinez
Esnaola, Fuentes (1994).

Les mécanismes d endommagement activés dépendent directement du cycle thermo-
mécanique. Bernard et Rémy (1989) ont observé un retard de |I’amorcage des fissures lorsque le
superalliage polycristallin IN100 est revétu par un dép6t d’ aluminiure CVD et sollicité selon le cycle
représenté en figure IV.0(i). Chataigner et Rémy (1995) ont éudié I’AM1 revétu par la protection
Cl1A. Lors d'un cycle thermomécanique semblable & celui de la figure IV.0(i) mais dont la
température maximale est égale a 1100°C, les durées de vie sont inchangées, que le matériau soit nu
ou revétu. Par contre, en appliquant le cycle représenté en figure 1V.0(ii), la relaxation des contraintes
de compression a 1100°C suivie du retour a déformation mécanique nulle couplé au refroidissement
peut engendrer des contraintes de traction qui provoquent la rupture fragile de la protection. Un
nouveau mécanisme d’ endommagement apparait et sa conséquence est une réduction de la durée de
vie.

‘ Eméca ‘ Eméca
700
/\\ 60Q 950 1100 g
TN O N~ @
950
Figure IV.1 (i): cycle de fatigue mécano-thermique Figure IV.1 (ii): cycle de fatigue mécano-thermique en
“diamant”. compression.

Dans la plupart des cas de fatigue anisotherme ou de fatigue isotherme a basse fréquence,
I’ oxydation joue un réle important.Les modeles de prévision de la durée de vie font donc intervenir un
couplage entre |’ oxydation et la déformation pour décrire I’endommagement. (Reuchet, Rémy, 1983;
Antolovitch, Liu et Baur, 1981).

L’ équation de dommage est obtenue en supposant que |’ avancée d’ une fissure par fatigue est
assistée par une contribution de I’ oxydation, conduisant au formalisme qui a dgja été présenté dans le
paragraphe 11.7.3.3.1.

La publication de résultats d’ essais de fatigue mécano-thermique sur des barriéres thermiques
est encore tres rare. Wright (1997) a mené des essais sur des cycles classiques ‘en phase’ et ‘hors
phase’ et observe que la contrainte de compression atteinte a la température minimale du cycle
gouverne la durée de vie de la protection. 11 ne met pas en évidence une épaisseur critique d’alumine.
Quelgues modéles de durée de vie phénomeénologiques, sans approche réellement physique ont été
développés par Miller (1984), Stangman, Neumann, Liu (1987), Meier, Nissley, Sheffler (1991).
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[V.1.3. Démar che adoptée dans e tr avail

Des essais de fatigue oligocyclique isotherme a 1100°C et de fatigue mécano-thermique entre
100°C et 1100°C ont été menés dans ce travail. Des essais de fatigue thermique sur structure ont
également été réalisés mais le choix de la géométrie d éprouvette a toujours conduit a n’obtenir que
des bornes inférieures de paramétres critiques recherchés (durée de vie a I’ écaillage etc...). Cette
campagne d essai est présentée succintement dans I’ annexe n°6.

Ne possédant pas d’ informations concernant le comportement , les durée de vie et la nature des
meécanismes d’ endommagement qui peuvent intervenir en fatigue a haute température sur le systeme
de I’ étude, de nombreuses conditions d’ essai ont été explorées en fatigue isotherme. Un critere de
durée de vie a été défini et les mécanismes d’ endommagement sont comparés lorsque la forme du
cycle mécanique varie. En fatigue isotherme, seuls des essais interrompus a demi durée de vie
permettent I’ observation d’ un état intermeédiaire.

En fatigue mécano-thermique, la démarche fut différente puisgque I’ attention s est portée sur la
mise en évidence de I'évolution de I’endommagement au cours d' un seul type de sollicitation. La
forme du cycle a été choisie afin de répondre a un compromis entre le désir de simuler la sollicitation
sur un élément du bord d attaque d’une aube réelle, de maintenir une cohérence avec les essais
isothermes et les essais du chapitre Il et enfin, un souci nécessaire de simplification qui conduise a
des expériences significatives mais interprétabl es.

L’ensemble d'essais présenté dans ce chapitre étudie le comportement I’endommagement du
systéme en fatigue a haute température.

[V.2. Méthodes expérimental es

IV.2.1. Présentation des éprouvettes

Les éprouvettes utilisées pour les essais de fatigue oligocyclique doivent respecter les critéres
d'un éément de volume, dans le cas d'un matériau massif tout du moins. Les champs de
températures, de contraintes et de déformations doivent étre uniformes dans toute la partie utile de
I’ éprouvette. Cet état est d’ autant plus important dans le cas d’ une éprouvette revétue, ou les seules
singularités développées par la géométrie de |’ éprouvette aux congés de raccordement par exemple,
sont des conditions favorables au délaminage et peuvent étre accrues par un gradient thermique.
Cependant, dans laréalité et particuliérement en sollicitation anisotherme avec des transitoires rapides
(5°Cls), I'homogeénéite parfaite est quasiment impossible a obtenir.

L’ uniformité du champ de températures dans une éprouvette massive est plus facile a obtenir
en conditions isothermes. L’éprouvette utilisée est représentée en figure IV.2, dans laguelle la
direction cristallographique [001] est dirigée selon I’ axe de symétrie longitudinal. La partie utile est
cyclindrique, d’ une longueur de 10mm et d’ un diaméetre de 6mm.

Méme en conditions isothermes, I’ uniformité du champ de température est moins évidente en
présence d’ une barriére thermique. Dans tous les cas, avant de débuter une sollicitation, qu’ elle soit
purement mécanique (fatigue isotherme), purement thermique (stabilisation avant la fatigue mécano-
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thermique) ou couplée, deux conditions doivent étre réalisées. D’ une part on s assure que le suivi de
potentiel, qui sera décrit plus amplement dans la suite, soit stabilise. D’autre part, lorsque le
thermocouple atteint la température de consigne, une attente de 30 minutes au moins est respectée
avant de lancer I’essai pour permettre a la température de s homogénéiser a travers la barriere
thermique et jusqu’ au coeur du substrat.

[001] A
-

22

I

Tolérance générale: +0,5

Figure IV.2: éprouvette de fatigue oligocyclique isotherme. Dessin de définition et photographie d’'une éprouvette revétue par la barriere

thermique.

En conditions anisothermes, Malpertu (1987) a défini une géométrie d’ éprouvette tubulaire
pour les essais sur matériaux massifs (Figure 1V.3). Le diamétre intérieur est égal a9 mm, le diamétre
extérieur est égal a 11mm et la partie utile a une longueur de 25mm. L’éloignement des tétes
d éprouvettes de la partie utile permet de limiter le flux de chaleur sortant de I’ éorouvette vers les
lignes d’amarrage et d’ obtenir une température quasiment uniforme tout le long de la partie utile. La
géométrie tubulaire, de 1 mm d épaisseur de paroi limite les gradients de température radiaux. Des
cycles anisothermes entre 600°C et 1100°C peuvent étre aisement conduits avec des vitesses de
transitoires de 5°C/s sans dépasser 5°C de différence de température entre la paroi externe et la paroi
interne.
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Figure IV.3: éprouvette de fatigue oligocyclique anisotherme. Dessin de définition et photographie d’'une éprouvette revétue par la barriere

thermique.
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La barriére thermique est déposée sur la paroi externe de |’ éprouvette. En rgjoutant cette
protection, les conditions thermiques dynamiques sont modifiées et le champ de températures doit
faire I’objet d’une attention particuliére. Les étalonnages de température effectués sur les cycles
utilisés seront présentés au paragraphe 1V.4.2.3.

1V.2.2. Dispositif expérimental commun a la fatigue isother me et anisother me

Les essais de fatigue oligocyclique isotherme ont été réalisés sur une machine de fatigue
hydraulique a vérin ou électromécanique a vis de 50kN de capacité maximale en charge. Le chauffage
des éprouvettes est assuré par le méme principe qu avec les essais sur éprouvettes multisections
décrits au chapitre 1.

Le dispositif extensométrique de mesures des déformations est également identique.

Un suivi éectriqgue de fissures est installé sur les éprouvettes. Ce dispositif alimente
I’ éprouvette par un courant continu de 5A environ. Des prises de potentiel soudées au point d arrét de
la barriére thermique mesurent continuement la différence de potentiel. La déformation mécanique a
température constante alonge les lignes de champ qui traversent I'éprouvette. La variation de
température modifie la résistivité du matériau tandis que la dilatation thermique modifie la longueur
des lignes de champ. Enfin, le développement d’ une fissure induit également I’allongement de ces
lignes qui doivent contourner la breche. Ces phénomeénes induisent une variation de la différence de
potentiel mesurée. Baudin et Policella (1988) déecrivent une méthode de mesure électrique de longueur
de fissure gréace a un étalonnage. Toutefois, le suivi éectrique sera seulement utilisé qualitativement
dans cette étude car |’ étalonnage aurait demandé un nombre d’ éprouvettes trop important.

1V.2.3. Particularités de |’ essai isother me.

Latempérature de la partie utile est mesurée par une thermocoaxe de type K (chromel-alumel)
entouré d’ une gaine de perlite et ligaturé sur I’ éprouvette par un fil de nickel.

Les cycles de fatigue sont conduits en contréle de déformation mécanique qui, en conditions
isothermes, est égale ala déformation totale.

Les essais sont réalisés a la température de 1100°C et les cycles utilisés sont représentés en
figurelV 4.

déformation mécanique déformation mécanique déformation mécanique
Emax f=0,05Hz Ermax 300s Emax
0,05Hz
temps temps temps
300s
8min Smin 8min
Cycle triangle Maintien en tension 300s Maintien en compression 300s

Figure IV.4: cycles des essais de fatigue oligocyclique
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Le cycle triangle est rédlisé a la fréquence de 0,05 Hz avec un rapport de déformation
Re=€min/€max de -1. Le deuxiéme cycle comprend un temps de maintien de 5 minutes a déformation
meécanique maximale, ce qui permet de former une couche d’alumine en tension et de générer de
fortes contraintes de compression a déformation mécanique néegative. Le reste du cycle est identique
au cycle triangle. Enfin, le troiseme cycle comprend un temps de maintien de 5 minutes a
déformation mécanique minimale. Deux déformations mécaniques, 0,75% et 1,6% sont utilisées.

Dans la suite, e cycle triangle sera appel é fatigue continue, abrégée parfois par ‘fat. cont.’. Les
désignations des cycles comprenant un temps de maintien en tension et en compression seront
respectivement abrégées par ‘ maint.tens.” et ‘maint.comp.’.

IV.2.4. Particularités del’essai anisother me

Basé sur un cycle mécano-thermique calculé par SNECMA au bord d attaque d’ une aube de
turbine M88, un cycle approchant représenté en figure 1V.5 a été défini pour les essais de fatigue
meécano-thermique.

‘Déformation mécanique ‘Température (°C)

Emax[ """ """~ """"""TTmmmmms 1100

100
Température (°C)

................. 100

€ min

200 500 700
Temps (S)

Figure IV.5: cycle de fatigue mécano-thermique (€min = -€max)

Quelgues parties critiques de ce cycle restent proches de la réaité. Les deux extrema en
température sont atteints pour la méme valeur de la déformation mécanique positive. La déformation
mécanique minimale est obtenue pour une température intermédiaire située aux aentours de la
transition ductile-fragile de la sous-couche. Le rapport de déformation est Rg=-1.

Les transitoires de température sont réalisés a la vitesse de 5°C/s. Un temps de maintien de 5
minutes est appliqué ala température maximale de 1100°C et a déformation mécanique maximale.

Tous les essais seront conduits sous une amplitude de déformation mécanique de 0,75%
puisque I’ attention est portée davantage a |’ étude de |’ évolution de I’endommagement par fatigue
meécano-thermique par des essais interrompus et destructifs, qu’a la caractérisation de la durée de vie
sous différentes conditions expérimental es.

Les cycles ains définis sont les consignes thermiques et mécaniques de I’ essai. Pour que cette
consigne soit bien suivie en pratique, nous avons rencontré de nombreux problémes, liés pour la
plupart au suivi de la température en régime instationnaire sur une éprouvette considérée
théoriquement comme un éément de volume mais qui présente en réalité des gradients thermiques.
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La consigne de température est localisée a I’ interface céramique-métal ou elle ne peut pas étre
mesurée. Pour simplifier, la température sera supposée uniforme dans la paroi métallique de 1 mm
d épaisseur, tout le gradient étant localisé dans la couche céramique. Deux températures proches
peuvent étre mesurées. la température externe, a la surface de la barriére thermique et la température
interne dans le tube.

De ce fait, il existe deux moyens d’ asservir la température: soit par un thermocouple interne
qui mesure directement la température de consigne, soit par un thermocouple externe et il faut alors
utiliser un cycle de consigne équivalent défini par des étalonnages.

Les premiers essais ont éé conduits par la premiere méthode au moyen d' un thermocouple
chromel-alumel soudé au milieu de la partie utile de I’ éprouvette en paroi interne. Un alésage de 3mm
de diamétre a été percé dans une des tétes de |’ éprouvette pour permettre la sortie des fils du
thermocouple. La durée de vie moyenne de ce thermocouple étant de 50 cycles (1 cycle=700s) et
puisqu’ aucun dispositif de sécurité n’est prévu lorsgue les écarts de mesure par rapport a la consigne
en température sont excessifs, cet essa demande une présence quasi-constante de |’ opérateur afin de
vérifier la validité de la consigne en température. D’ autre part, le changement d’un thermocouple
nécessite le démontage complet de I’ éprouvette pour pouvoir le ressouder al’intérieur du tube. Cette
procédure, extrémement laborieuse, N’ est applicable que pour des essais courts.

Pour des essais plus longs, I'asservissement de température peut étre assuré sur un
thermocouple ligaturé sur la barriére thermique et avec un cycle équivalent étalonné. La figure 1V.6
présente ce cycle dont la température maximale atteint 1160°C et |a température minimale 85°C. De
plus, la gaine d’un thermocouple de type K ne résiste pas a de telles chaleurs et se désagrege assez
rapidement si bien que nous avons utilisé un thermocouple de type S (Platine / Platine Rhodié).

Les essais sont conduits sur une machine électromécanique a vis, pilotée par un logiciel en
langage orienté objet, développé spécialement pour la fatigue mécano-thermique au Centre des
Matériaux par Koster, Fleury, Vasseur et Rémy (1992).

L’ acquisition des paramétres tels que la charge, la déformation mécanique, la déformation
totale, la température et le suivi éectrique de fissures est assuré par le méme logiciel simultanément
avec le pilotage.

Un essai débute d abord par une dizaine de cycles de stabilisation thermique dynamique au
cours desquels I'éprouvette subit le cycle thermique sans le cycle mécanique. Sur les tracés
enregistrés, le régime stationnaire dynamique sur I’ échelle de temps d’ un cycle, est observe au bout de
6 a 7 cycles. Au dernier cycle de stabilisation, I’ordinateur enregistre la dilatation thermique de
I” éprouvette qu'il utilisera durant tout le reste de |’ essai pour réguler la mesure en déformation totale,
mesurée par le capteur extensomeétrique, a partir d’ une consigne constituée par le cycle de consigne a
déformation mécanique imposée. La relation utilisée pour permettre une régulation en déformation
totale sur une consigne en déformation mécanique est donnée par |’ expression IV. 1.

€ =E€m +€th =€g *Ein +€mn V.1
ou € est la déformation totale mesurée par |’ extensometre;

€m est la déformation mécanique;

&n est ladilatation thermique;

€g est ladéformation éastique;

€in €st la déformation inélastique.

A lafin de la stabilisation thermique, I’ opérateur doit commuter manuellement le pilotage de la
machine en contrble de déformation totale ce qui permet de coupler la sollicitation mécanique a la
sollicitation thermique.
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D’ apres Kokini et Reynolds (1991), lorsque les chauffages et refroidissements s’ enchainent, les
valeurs prises par |’ énergie de rupture interfaciale dépendent de I’ histoire du chargement. Ainsi, s le
premier transitoire est un refroidissement, il est possible de modifier I’ éat de contraintes résiduelles
pour le reste de |’ essai et de réduire la valeur de |’ énergie de rupture sur tout le cycle. La durée de vie
de I'interface céramo-métallique s en trouve prolongée. Pour cette raison, tous les cycles de fatigue
meécano-thermique seront commencés dans une phase de chauffage.

Le chauffage est obtenu par un four a 4 lobes semi-éelliptiques et |a phase de refroidissement
nécessite un refroidissement forcé par air comprimé, commandé par une électrovanne a débit
proportionnel. Les parois du four sont percées de petits orifices qui assurent un refroidissement réparti
tout autour de I’ éprouvette.

Tempirature( © F’ 7777¢ L2Z ﬁ —— consigne sur type K interne

—— consigne sur type S externe

1170

1150,
1130
1100

Temps (9)

Figure IV.6: cycle équivalent a I'extérieur de I'épouvette de fatigue mécano-thermique
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|V.3.Fatique oligocyligue isotherme a 1100°C

[V.3.1. Paramétr es expérimentaux

1V.3.1.1. Définition de ladurée de vie

Lorsgu'une éprouvette subit une sollicitation mécanique cycliqgue a une amplitude de
déformation fixée, la durée de I’ essai dépend du phénomeéne que I’ on souhaite mettre en évidence. Un
mené jusgu’ a la rupture de I’ éprouvette permet d évaluer le comportement du substrat. Si on
sintéresse a |’ amorcage de fissures dans un matériau massif, la durée de vie sera définie par exemple
comme étant e nombre de cycles nécessaires pour développer une fissure de 0,2dmm. Dans ce cas, le
suivi éectrique de fissure est particuliérement intéressant car il permet, a la suite d’un étalonnage
préalable par des essais interrompus et destructifs, de relier lalongueur de la fissure a la différence de
potentiel mesurée.

Dans notre cas, ces méthodes sont moins adaptées. D’ une part on ne s intéresse pas a la durée
de vie du substrat si bien gu’un mené jusgu’ a la rupture de |’ éprouvette conduirait a un stade
trop avanceé de |I’endommagement de la protection. D’ autre part, on ne dispose pas d’ éprouvettes en
quantité suffisante pour pouvoir faire un éalonnage du suivi électrique. Le suivi éectrique ne semble
pas particulierement bien adapté pour constituer un critere d’ arrét pour étudier I’ endommagement de
la protection puisque le signal n’est probablement pas perturbé par les mécanismes localisés dans les
couches du revétement.

Néammoins, aucun autre moyen d arréter I'essai n'est a notre disposition et une chaine
d’ émission acoustique ne peut pas étre installée a 1100°C. L’ enregistrement des paramétres d' essai de
la premiére éprouvette testée (cycle triangle Ae,=1,6%) nous a conduit a définir une durée de vie
arbitraire: le suivi électrique enregistré au cours de |’ essai est présenté en figure IV.7. Celui-ci varie
peu jusgu’a 525 cycles environ puis subit un accroissement rapide. Au vu de ce tracé, nous avons
décidé d’ arréter |’ essai a 550 cycles, ce qui correspond a une variation de la différence de potentiel de
8%.
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Figure IV.7: variation de la différence de potentiel au cours de I'essai en cycle triangle sous 1,6% d’amplitude de déformation mécanique.
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Dans toute la suite des essais de fatigue oligocyclique isotherme, dans un souci d’ homogeénéité,
la durée de vie sera définie par le nombre de cycles conduisant a une variation de la différence de
potentiel de 8%.

1V.3.1.2. Conditions expérimentales

Letableau V.1 résume les 8 essais réalisés.

Les lignes grisées représentent les essais de durée de vie. Les lignes sur fond blanc sont des
essais interrompus a demi-durée de vie. En se basant toujours sur le premier essai réalisé qui porte la
référence LCFO3, la fissure principale dans le substrat observée sur les coupes longitudinales atteint
2,25 mm. Pour I’essai LCF02, la fissure principale pénétre sur une profondeur de 2,5mm. En cycle
triangle, le critére choisi conduit donc a développer une fissure de 2,5mm environ dans le substrat.

Référence Cycle Agr, (%) Agin (%) Ao (MPa) N (cycles)
€prouvette
LCFO2 fat. continue 0,75 0,197 472 4063
LCFO09 fat. continue 0,75 2032
LCFO3 fat. continue 1,6 0,68 755 550
LCFO8 maintien tension 0,75 0,225 510 1176
LCF10 maintien tension 0,75 582
LCFO5 maintien tension 1,6 0,887 917 113
LCF06 maintien 1,6 0,85 938 222
compression
LCF11 maintien 1,6 100
compression

Tableau IV.1: essais de fatigue oligocyclique isotherme. Lignes grisées: essais menés a durée de vie. Lignes blanches: essais menés a
demi-durée de vie.

IV.3.2. Résultats des essais

1V.3.2.1. Durée de vie (nombre de cycles)

Les durées de vie du matériau revétu par la barriere thermique sont comparées sur la figure
IV.8 ades résultats obtenus sur I’ AM1 nu par Chataigner (documents internes ENSMP) ou la durée de
vie du matériau nu est définie comme le nombre de cycles nécessaires au développement d’ une fissure
de 1mm de profondeur, ce qui correspond a |’ épaisseur de paroi des aubes mobiles refroidies.

En se référant au critere d’ arrét des essais utilisé pour la barriére thermique (variation de suivi
électrique de 8% correspondant a la propagation d une fissure d’ environ 2,5mm en cycle triangle), la
position des points représentés en symboles pleins est exacte. Les triangle évidés sont relatifs aux
essais de durée de vie sur I’AM1 nu. Leur position indique le développement d une fissure de 1mm et
le nombre de cycles nécessaires pour obtenir une fissure de 2,5mm est bien plus important. De ce fait,
les valeurs relatives au matériau nu doivent étre déplacées vers des durées de vie plus grandes avec le
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critére des barrieres thermiques, ce qui explique la présence des fleches horizontales sur les symboles
triangulaires et évideés.

La comparaison entre le substrat nu et revétu est délicate. En revanche, il est sir que
I"introduction d’un temps de maintien dans le cycle triangle réduit la durée de vie par rapport a celle
du matériau nu et revétu.

Le cycle comportant un temps de maintien en tension est le plus endommageant en terme de
durée de vie, mais cela ne veut pas dire gu'un paramétre physique de dommage évolue de fagon
homothétique entre les trois types de cycle. En fait, le paragraphe présentant les examens
microstructuraux montrera que le mode d'endommagement est tres différent d'un cycle al'autre.

1.8
1.6 20\\ o ‘,:\e = A
1.4 —— e
~ o \_\ S o

1.2 < "{_i\\

1 — e
0.8 —~t N

*. A
0.6 [ Afat.cont. nu —~— e
04 H A fat.cont. barr.th. - AN
€ maint.tens. barr.th.

02 T e maint.comp. barr. th.

0

100 1000 10000

Durée de vie (cycles)

Figure 1V.8: évolution de la durée de vie définie par le critéere de variation du suivi de potentiel de 8% en fonction de I'amplitude de
déformation mécanique.

1V.3.2.2. Comportement

L’évolution des contraintes minimales et maximales au cours d'un essa est reportée
respectivement en figure 1.9 pour une amplitude de déformation mécanique de 1,6% et en figure
V.10 pour une amplitude de déformation mécanique de 0,75%. Les essais menés jusqu’a la demi-
durée de vie n’ont pas été représentés puisgu’ils se superposent avec les essais de durée de vie.

Quelle que soit I’amplitude de déformation mécanique, |es contraintes minimales et maximales
se stabilisent en quelques cycles. Une faible décroissance de ces deux grandeurs est observée apres les
dix premiers cycles de sollicitation. Cet adoucissement cyclique est probablement lié aux phénomenes
de coalescence des précipités y de I’AM1 a haute température. L’essai conduit en fatigue continue
sous une amplitude de déformation mécanique de 1,6% a permis de définir le critere d’ arrét des essais
par |’augmentation rapide de la différence de potentiel entre les deux tétes de I’ éprouvette. Cette
accroissement s’ accompagne d’ une chute rapide des contraintes minimales et maximales (Figure 1V.9,
symboles triangulaires pleins et évidés) qui correspond a la propagation rapide dune fissure
principale dans le substrat (Figure IV.11(i)).
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L’alure de I’ évolution des contraintes extrémes pour les cycles ‘maint.tens.” sous Agn, =1,6%
et ‘fat.cont.” sous Aey, =0,75% présente également cette rapide décroissance quelques cycles avant la
durée de vie. Ces deux éprouvettes comportent également au moins une grande fissure qui s est
propagée dans le substrat (Figures 1V.11(ii) et IV.11(iii)).

Par contre, les alures correspondant aux cycles ‘maint.comp.” sous Agy, =1,6% ‘maint.tens.’
sous Agr, =0,75% ne décroissent pas rapidement a la fin de I’ essai. L’ éprouvette ayant subi le cycle
‘maint.comp.” sous Agy =1,6% S est brusgquement rompue alors que le signal du suivi éectrique
décroissait de maniere réguliére et continue. L’ éprouvette ayant subi le cycle ‘maint.tens.” sous Agn,
=0,75% ne présente pas de grande fissure qui pénétre dans le substrat.

600 I o ®

400 K 4

200

A fat.cont. Ag,=1,6%
0 [H*® maint.tens.
® maint.comp.

-200
-400 o ¢ o0& Bo 60
o $ S O Leg <o Lo
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Nombre de cycles

Figure IV.9: évolution des contraintes maximales (symboles pleins) et des contraintes minimales (symboles évidés) lors des essais de

durée de vie sous une amplitude de déformation mécanique de 1,6%.
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Figure IV.10: évolution des contraintes maximales (symboles pleins) et des contraintes minimales (symboles évidés) lors des essais de

durée de vie sous une amplitude de déformation mécanique de 0,75%.

(i) fat. cont., Agy, =1,6% (ii) fat. cont., Aem =0,75% (iii) maint.tens., Aem =1,6%

Figure IV.11: fissures principales observées en fatigue oligocyclique isotherme.

La figure 1V.12 présente |’ évolution de la contrainte moyenne au cours de tous les essais de
durée de vie. En cycle triangle (symboles triangulaires), la contrainte moyenne est a peu pres nulle
pendant la partie de I’essai ou les contraintes extrémes diminuent peu. Vers la fin de I'essa, la
contrainte moyenne devient négative, ce qui traduit le développement d’une fissure qui diminue la
complaisance de I’ éprouvette en traction. Dans le cas des cycles ‘maint.tens.’, la contrainte moyenne
évolue vers les valeurs négatives du fait de la relaxation qui alieu pendant le maintien en traction. La
situation évolue vers les contraintes positives dans le cas du cycle ‘maint.comp.” pour les mémes
raisons.
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Figure IV.12: évolution de la contrainte moyenne lors des essais de durée de vie.
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Figure IV.13: évolution des déformations inélastigues maximales (symboles pleins) et minimales (symboles évidés) lors des essais de

durée de vie sous une amplitude de déformation mécanique de 1,6%.
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Figure 1V.14: évolution des déformations inélastiques maximales (symboles pleins) et minimales (symboles évidés) lors de I'essai de
durée de vie sous une amplitude de déformation mécanique de 0,75% en cycle triangle (T-C).
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Figure IV.15: évolution de la déformation inélastique moyenne lors des essais de durée de vie.
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déformation de I'éprouvette sollicitée en cycle déformation de I'éprouvette sollicitée en cycle
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Figure [1V.18: boucles stabilisées contrainte- Figure IV.19: boucles stabilisées contrainte-
déformation de I'éprouvette sollicitée en cycle déformation de I'éprouvette sollicitée en cycle
maint.tens. sous Agm =1,6%. maint.comp. sous Agm =1,6%.

L’ alure typique de |’ évolution des déformations inélastiques est visible sur les figures 1V.14 et
IV.15. Ces déformations augmentent faiblement dans la premiere partie de I’ et plus rapidement
verslafin, lorsque I’endommagement progresse considérablement. En comparant |es valeurs extrémes
des déformations pour les trois formes de cycles conduits sous Agp, =1,6%, on constate que lorsque la
relaxation est effectuée en traction (cycle maint.tens.), les déformations de compression sont
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confondues avec celles du cycle triangle (fat.cont.) tandis que les déformations de traction sont
accrues. Le phénomene inverse est observe pour le cycle ‘maint.comp.” en comparaison avec le cycle
triangle.

L es boucles stabilisées contrainte-déformation mécanique et contrainte-déformation inélastique
sont présentées de la figure 1V.16 a 1V.19. Ces boucles sont enregistrées dans la premiere partie de
I’essai, lorsque les contraintes varient peu. L’allure des boucles est tout a fait typique d'un
isotherme.

La figure 1V.15 prouve la forte plasticité moyenne en traction créée par une relaxation en
traction et laforte plasticité moyenne de compression dans le cas d’ une relaxation en compression.

1V.3.3 Examen microstructural

1V.3.3.1. Allure extérieure des éprouvettes

A l'issue des essais de durée de vie, la surface des éprouvettes ainsi que des coupes
longitudinales ont été observées en microscopie éectronique a balayage.

Les essais menés jusqu’ a demi-durée de vie ont complété ces observations afin de dégager une
tendance sur I’ évolution de I’ endommagement.

Aucune éprouvette ne s est écaillée au cours de I’ essai ou au refroidissement; d’ailleursil n’est
pas possible de savoir d’ apres les observations, s un mécanisme d’ endommagement s est produit
pendant I’ a1100°C ou au refroidissement.

La surface observée (couche de céramique) peut présenter une ou plusieurs fissures
macroscopiques ou un réseau de microfissures paralléles entre elles. En cycle triangle, afaible et forte
amplitude de déformation mécanique, le fit comporte une grande fissure au milieu de la partie utile
(Figures V.20 et 1V.21). A faible amplitude de déformation, lafissure visible sur lafigure V.20 est la
seule sur tout le fat. Elle est assez rectiligne, sans ramifications. A forte amplitude de déformation, la
fissure est trés ramifiée et d’ autres fissures secondaires sont observées de part et d’ autre.
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Figure IV.20: partie utile de I'éprouvette sollicitée en cycle | Figure IV.21: partie utile de I'éprouvette sollicitée en
triangle sous Agm =0,75% cycle triangle sous Agy =1,6%

Lorsgu’ un temps de maintien en traction ou en compression est gjouté au cycle triangle, le fit
est parcouru par une multitude de petites fissures, paraléles entre elles et perpendiculaires a la
direction de la charge, qui écartent les colonnettes de zircone sans les casser (Figures IV.22 et IV.23).
En cycle ‘maint.tens.’, aucune fissure macroscopique ne débouche sur le fit, comme dans le cas du
cycle triangle. Ceci n’est pas étonnant puisgue la plus grande fissure qui a été observée sur les coupes
ne débouche pas en surface (Figure 1V.11,iii). L’augmentation rapide de la différence de potentiel
mesurée en fin d’ vient du développement de ces fissures incluses dans | e substrat.

Le cas de |’ éprouvette sollicitée par le cycle ‘maint.comp.’ (Figure IV.23) permet également de
voir que ces multiples petites fissures s éendent dans la sous-couche. En fait, ¢’ est probablement la
fissuration de la sous-couche qui entraine une ouverture aussi conséquente des colonnes de zircone.

Figure 1V.22: partie utile de I'éprouvette sollicitée en cycle | Figure IV.23: partie utile, au droit de la rupture, de

maint.tens. sous Agn, =1,6% I'éprouvette sollicitée en cycle maint.comp. sous Agm
=1,6%
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1V.3.3.2. Coupes longitudinales en cycle triangle

En cycle triangle et a faible amplitude de déformation mécanique (0,75%), la sous-couche
commence a présenter des fissures transverses oxydeées dés la demi-durée de vie (Figure 1V.24) qui
débutent sur la couche d alumine et se prolongent au plus jusqu’ au début de la sous-couche interne.
Lorsgue la durée de vie est atteinte, certaines fissures se sont propagées jusqu’au substrat mais y
pénétrent rarement (Figure 1V.25). En effet, une seule fissure macroscopique avait été observée dans
ce cas (Figures IV.11,i et 1V.20). L'extension des fissures semblent plutét avoir lieu dans une
direction parallele aux interfaces et par oxydation a I'interface sous-couche externe/sous-couche
interne et dans la sous-couche interne.

A demi-durée de vie et toujours faible amplitude de déformation, la couche d alumine est trés
ondulée et présente de nombreuses cavités a I'interface alumine/sous-couche (Figure 1V.26).
L’ adhérence de I’ alumine avec la sous-couche est maintenue dans les régions ou la densité de cavités
n'est pas trop importante comme c'est le cas de la figure 1V.26. Cependant, la zone centrale de la
partie utile comporte une densité de cavités si grande qu’ elle finissent par étre quasiment adjacentes.
Cette zone centrale est délaminée sur une largeur de 5,245mm. L’ allure de la zone délaminée est
identique a I’ alure de I’ éprouvette sollicitée jusqu’a la durée de vie et qui est totalement délaminée
(FigurelV.27).

A forte amplitude de déformation (1,6%), la fissuration transverse de la sous-couche ressemble
a celle observée afaible amplitude de déformation mais I’ extension de I’ oxydation parallélement aux
interfaces est moins importante. En revanche de nombreuses fissures sont amorcées dans le substrat
sur une porosité interdendritique. Le cas de la figure V.28 montre une fissure amorcée dans le
substrat mais prés de la sous-couche, qui s éend de part et d autre dans une direction perpendiculaire
a I’axe de sollicitation et qui interagit avec une fissure de la sous-couche. La figure 1V.29 montre
I"allure typique de la couche d'aumine. Des cavités peu denses se développent a I'interface
alumine/sous-couche. Comme on peut le voir, la couche d alumine est bien adhérente sur la sous-
couche et aucun délaminage N’ a été observé.

20 pm 50 pm

Figure IV.24: partie utile de I'éprouvette sollicittée en cycle | Figure 1V.25: partie utile de I'éprouvette sollicitée en cycle

triangle sous Agm =0,75% apres I'essai conduit jusqu’a demi- | triangle sous Aem =0,75% apres I'essai de durée de vie.
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durée de vie.

Figure 1V.26: zone non délaminée de I'éprouvette sollicitée | Figure 1V.27: partie utile de I'éprouvette sollicitée en cycle
en cycle triangle sous Agm =0,75% aprés I'essai conduit a | triangle sous Aey, =0,75%. Essai & durée de vie.
demi-durée de vie.

1pm
ss-couche
Figure 1V.28: partie utile de I'éprouvette sollicitée en Figure IV.29: partie utile de I'éprouvette sollicitée en
cycle triangle sous Aen =1,6%. Interaction entre une cycle triangle sous Aen =1,6%. Couche d'alumine non
fissure amorcée sur une porosité du substrat et une délaminée et cavités interfaciales. Essai a durée de vie.

fissure de la sous-couche. Essai a durée de vie
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Synthese: En cycle triangle, la fissuration transverse de la sous-couche semble indépendante
des fissures présentes dans le substrat qui sont amorcées sur des porosités interdendritiques. Il peut
tout au plus exister une interaction entre les deux réseaux de fissures lorsque les fissures du substrat
débouchent dans la sous-couche.

Des cavités se développent al’ interface alumine/sous-couche. Elle sont peu nombreuses a forte
amplitude de déformation et aucun délaminage ne se produit dans ce cas. A faible amplitude de
déformation, la densité de cavités peut devenir telle, a demi-durée de vie déja, qu’elle conduit a un
délaminage partiel de certaines zones. Lorsque la durée de vie est atteinte, les cavités sont devenues si
nombreuses que toute la protection est délaminée.

La tenue de la protection au délaminage semble liée a la durée de I'essai puisqu’'a forte
amplitude de déformation, la durée de vie est plus courte ce qui conduit & une couche d aumine
moins épaisse et a une densité de cavités plusfaible.

1V.3.3.3. Coupes longitudinales en cycle ‘ maint.tens.’

A faible amplitude de déformation mécanique (0,75%) un de durée de vie et un a
demi-durée de vie ont été réalisés. La figure 1V.30 montre la fissuration transverse de la sous-couche
aprés |’ de durée de vie. L’ oxydation s étend a I’ interface entre la sous-couche externe et la sous-
couche interne et les fissures commencent a pénétrer dans le substrat. Il existe souvent des fissures
localisées dans la sous-couche externe et d'autres indépendantes, localisées dans la sous-couche
interne qui s’ étendent dans le substrat.

Contrairement a ce que laisse penser la figure 1V.30, I’ éprouvette n' était pas écaillée aprés
I’essai. Le nickelage a été réalisé pour pouvoir polir I'éprouvette qui avait subi une erreur de
manutention qui a conduit a I'écaillage. L’essai & demi-durée de vie permet d affirmer que s
I’ écaillage s est produit accidentellement, |’ éprouvette de lafigure 1V.30 était toutefois dégja délaminée
apres|’essal puisqu’a demi-durée de vie, le délaminage est total, sans aucun écaillage. En regardant la
face interne (coté sous-couche) de la protection qui a été recueillie apres I’ erreur de manutention
(Figure 1V.31), on observe une couche d’ alumine treés ondul ée dont la surface de contact avec la sous-
couche devait ére extrément reduite.

(L'éprouvette n'était pas écaillée apres I'essai mais une faute de manutention a détaché la protection ce qui a conduit a nickeler I'éprouvette pour le polissage).

Figure IV.30: partie utile de I'éprouvette sollicitée en cycle | Figure 1V.31: face interne de la protection apres sollicitation
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maint.tens. sous Agn, =0,75%. Essai a durée de vie. en cycle maint.tens. sous Aen=0,75%. Essai a durée de vie

Figure IV.32: partie utile de I'éprouvette sollicitée en cycle Figure IV.33: partie utile de I'éprouvette sollicitée en

maint.tens. sous Agn, =1,6%. Essai a durée de vie. cycle maint.tens. sous Aey =1,6%. Couche d'alumine

non délaminée. Essai a durée de vie.

A forte amplitude de déformation mécanique (1,6%), I’endommagement de la sous-couche est
tres marqué (Figure 1V.32). Des fissures transverses sont localisées dans la sous-couche externe et
s étendent a I’interface avec la sous-couche interne. Elles ne se prolongent que tres rarement dans la
sous-couche interne. D’ autre fissures sont |ocalisées dans la sous-couche interne et se prolongent dans
le substrat. Malgreé cette trés forte dégradation, aucun écaillage n’ a été observé (Figure 1V.33), méme
au droit des fissures les plus ouvertes.

Synthese: En cycle maintien en tension (maint.tens.), la formation de cavités interfaciales n'a
pas été mise en évidence. Cependant, a faible amplitude de déformation et donc pour des temps passés
a 1100°C importants, I’ éorouvette est dé§ja totalement délaminée, méme a demi-durée de vie. Laforte
ondulation de la couche d’alumine peut provenir de la présence de cavités qui sont devenues tres
nombreuses. A forte amplitude de déformation, I’ essai est trés court et les cavités n’ont pas le temps
de coalescer. Ainsi, aucun délaminage ne se produit. En revanche la sous-couche est fortement
dégradée et le substrat s en trouve affecté. La durée de vie de |’ éprouvette (qui est en fait un critere
d endommagement du substrat) est tres faible car, contrairement au cycle triangle, la fissuration
inhérente au substrat (visible figure 1V.11) s accompagne de la fissuration induite par |a dégradation
de la sous-couche.

1V.3.3.4. Coupes longitudinales en cycle ‘ maint.comp.’

Le cas du cycle ‘maint.comp.’ sera traité plus succintement car nous ne disposons pas d un
ensemble d’ essai s suffisamment représentatif.

La photographie de gauche de la figure 1V.34 présente le facies de rupture de |’ éprouvette
sollicitée a forte amplitude de déformation mécanique (1,6%). Le critére définissant la durée de vie
n’'apas été atteint lorsque la rupture s est produite.
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La fractographie comporte deux domaines. Une zone trés accidentée (en termes aéronautiques,
entre 2 heures et 8 heures) et une zone plus lisse. La zone accidentée résulte de I’ endommagement de
I’ éprouvette pendant la sollicitation cyclique. Lorsque le ligament non endommagé a été suffisament
faible, la rupture finale a eu lieu brusgquement conduisant au faciés cristallographique. Aucun site
d amorcage n’apu étre identifié.

Les agrandissements de la zone accidentée (au bas de la figure 1V.34) et de la zone
cristallographique (en haut) montrent un écaillage de la céramique dans la zone cristallographique
tandis que le plan de rupture de la céramique est confondu avec le plan de rupture du substrat en relief
accidenté. L’écaillage s'est probablement produit par arrachement brutal lors de la rupture finale
tandis que du cété accidenté, la décohésion des colonnes de céramique a eu lieu plus progressivement
a cause de la progression de I’endommagement du substrat en fatigue.

Cependant, il est possible d'affirmer que la protection est totalement délaminée a I'interface
alumine/sous-couche comme ¢’ est également le cas dans |’ mené jusqu’ a la demi-durée de vie.

Figure 1V.34: facies de rupture de I'éprouvette sollicitée en cycle maint.comp. sous Aem =1,6% apres I'essai de durée de vie.

1V.3.3.5. Influence de |a protection et du type de cycle sur la coalescence desy
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La coalescence des precipités y dans la matrice y du substrat a été introduite au paragraphe
[.2.1.4. Pineau (1976) établit un modéle en élasticité qui s appuie sur la théorie des inclusions
d Eshelby (1961). Trois formes de précipités sont envisagées, la sphere, I'elipsoide aplati
perpendiculairement a la contrainte et I’ ellipsoide allongé dans le sens de la contrainte. Les domaines
de stabilité peuvent étre représentés dans un graphe (E,/E,, 6% ) ou E; est le module d’ élasticité de la

Y
phasei et & est le désaccord paramétrique. Dans le cas de I’ AM1 ou E, <E, et 8<0, le modele prévoit
une coalescence paralléle ala direction de la charge (type P) lorsque la sollicitation est en tension, une
coal escence normale (type N) lorsque la contrainte est en compression jusgu’ a une valeur critique au-
dela de laquelle on retrouve une coal escence sphérique puis de type P.

Carry, Houis et Strudel (1981) retrouvent les résultats de Pineau (1976) par un modéle faisant
intervenir la plasticité de la matrice. Le déplacement des dislocations a lieu par glissement dans la
matrice et par montée dans |’ interface y/y .

Les modeles peuvent étre grossiérement résumes par la figure IV.35 établie dans le cas ou le
module d’ élasticité de laphasey est supérieur au module d’ élasticité dey.

Coal escence:
|:| paralléle alacontrainte

|| normale alacontrainte
[ ] spherique

sphérique + normale

L4

1 1 1 1 1 1 = G/E
20 -10 0 10 20 30 40 o/Ey0

Figure IV.35: directions de coalescence obtenus en fonction du signe de o/d. D'aprés Pineau (1976).

D’ apres ces prévisions théoriques, le résultat peut étre déduit en cycle triangle sur I'AM1 nu en
étudiant I’ évolution de la contrainte moyenne au cours des essais. Lafigure V.12 présente |’ évolution
de la contrainte moyenne au cours des essais de durée de vie réalisés sur la barriere thermique selon
les trois cycles fatigue continue, ‘maint.tens.’ et ‘maint.comp.” Ces contraintes sont des contraintes
macroscopiques présentes dans le substrat. La contrainte moyenne devient faiblement négative au
cours des essais en cycle triangle pour atteindre -20MPa environ. Dans ce cas, le coalescence serait
orientée parallelement aladirection de la charge.
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La coalescence de I'AM1 nu sollicité selon le cycle ‘maint.tens.” serait perpendiculaire a la
direction de la charge (type N) puisque la contrainte moyenne est négative. Avec le cycle
‘maint.comp.’, la coalescence serait paralléle aladirection de la charge (type P).

En présence d’ une barriére thermique, les cas observés a I’issue des essais sont présentés en
figures1V.36 a1V.38.

Lorsgu'un temps de maintien en traction (cycle ‘maint.tens.’) ou en compression (cycle
‘maint.comp.’) est introduit dans le cycle, la direction de coalescence est uniforme dans tout le
substrat, depuis la peau jusgu'au coeur. La figure 1V.36 montre la coalescence qui S oriente
perpendiculairement ala direction de la charge dans le cas du cycle ‘maint.tens.” et paraléement ala
charge avec le cycle ‘maint.comp.” (Figure 1V.37). Les directions de coalescence, visibles en peau sur
ces deux figures, se répétent dans toute la section. La barriere thermique ne modifie donc pas les
directions de coal escence.

En cycle triangle la direction de coalescence s'inverse entre le coeur du substrat et |a peau,
proche de la sous-couche. La figure 1V.38 montre que la mise en radeaux selon la direction de la
charge, affecte la peau du substrat sur une faible profondeur d environ 20um. Plus a coeur, la
coalescence s oriente perpendiculairement a la direction de la charge mais la tendance est moins
marquée qu’en peau. La frontiere entre les deux zones se situe environ au niveau de la double fleche
horizontale qui indique la direction de la charge.

= - e

2.5

i

L]
A
Figure IV.36: coalescence des précipités y dans le substrat Figure IV.37: coalescence des précipités y dans le
de I'éprouvette sollicitée en cycle maint.tens. sous Agm =1,6% substrat de [I'éprouvette sollicitée en cycle
jusqu’a la durée de vie. Coupe attaquée a I'eau régale: 66% maint.comp. sous Aem =1,6% jusqu’a la durée de vie.
vol. acide chlorhydrique, 33% vol. acide nitirque. Coupe attaquée a l'eau régale: 66% vol. acide

chlorhydrique, 33% vol. acide nitirque.
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Figure 1V.38: coalescence des précipités y dans le substrat de I'éprouvette sollicitée en cycle triangle sous Agm=1,6%

jusqu’a la durée de vie. Coupe attaquée a I'eau régale: 66% vol. acide chlorhydrique, 33% vol. acide nitirque.

— - — _ — g
I I B N N N
PRRRICR A 1111111111 ————
1 il —— e B S E—
] e —
r- N rﬂﬁ
Cycle triangle Cycle maint.tens. Cycle maint.comp.

Figure IV.39: différents schémas de coalescence observés en présence d'une barriére thermique.

La figure IV.39 résume les trois cas observés. En cycle triangle, les radeaux sont faiblement
coalescés a coeur de I’ éprouvette dans une direction perpendiculaire a la charge, ce qui résulte de la
contrainte moyenne faiblement négative. L’inversion de la coalescence dans la zone superficielle du
substrat en cycle triangle résulte de I’interdiffusion des éléments de I’aliage et du cément lors de
I élaboration de la protection.

Il est probable que I'aluminium soit principalement en cause puisgue I’aluminisation qui
permet d' élaborer la sous-couche conduit a une augmentation du dopage de la zone superficielle du
substrat en cet élément. Le profil effectué a la microsonde de Castaing sur I'’AM1 revétu par la
barriere thermique, au paragraphe 1.3.2.1 figure 1.18, confirme cette hypothése: sur cette figure,
I’interface AM1/sous-couche se situe a la cote de 60um, ou la teneur massique en aluminium est de
10%. Lateneur en aluminium semble se stabiliser ala cote de 80um environ alateneur de 5%, ce qui
est la concentration présente dans I’AM1 massif (tableau 1.1). La taille de la zone affectée par cette
variation de concentration est de I’ ordre de 20um, tout comme la taille de la zone dans laquelle la
coalescence est inversée.

De plus, Fredholm (1987) indique que de faibles variations de la teneur en aluminium dans les
superalliages base nickel peuvent entrainer de fortes variations d’ écart paramétrique. Aing, lorsque
I’ aluminisation double la teneur superficielle en aluminium du substrat (dont la composition s écarte
alors de celle de I'AM1) le désaccord paramétrique s en trouve modifi€. Le méme auteur précise que
I’aluminium ségrége vers la phase y'. Aingi, le paramétre de maille de cette phase augmente et peut

s . . , o o
conduire a I’'inversion du signe du désaccord paramétrique et donc du terme 3 La coalescence
Y

s oriente alors parallélement alacharge (figure 1V.35).
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En cycle ‘maint.comp.’, le coeur de |’ éprouvette suit le méme comportement que le matériau
nu. On se trouve dans le domaine 1 de lafigure 1V.35. En peau, avec une contrainte moyenne positive
et un désaccord paramétrique faiblement positif, il est possible de passer dans le domaine 5 de la
figure 1V.35 ce qui donne a nouveau une coal escence de type P.

Lorsgu’ une relaxation en tension intervient (cycle ‘maint. tens.’) la contrainte moyenne en
peau est négative et le désaccord paramétrique est positif. On peut se trouver dans le domaine 2 de la
figure 1V.35 tandis que le coeur du substrat se trouve dans le domaine 3.

1V.3.4. Analyse quantitative

1V.3.4.1. Epaisseur d’ dumine

Les observations microstructurales ont montré que les éprouvettes sollicitées a forte amplitude
de déformation (1,6%) en cycle triangle et ‘maint.tens.’ ne présentent aucun délaminage, méme a
demi durée de vie. En revanche, a faible amplitude de déformation (0,75%), tous les essais de durée
de vie ont conduit au délaminage et a demi-durée de vie, un délaminage total a été obtenu en cycle
‘maint.tens.” et un délaminage partiel en cycletriangle.

Nous avons examiné les distributions d’ épaisseur de la couche d’aumine formée pendant la
sollicitation, afin de déterminer S'il existe un couplage oxydation-déformation d une part et une
corrélation entre I’ épaisseur d’ alumine et le délaminage d’ autre part.

Les épaisseurs d’ alumine ont été mesurées sur chague éprouvette selon la procédure décrite au
paragraphe 1.3.1.3.

Les valeurs caractéristiques des distributions sont reportées dans le tableau 1V.2 et les
histogrammes figurent en annexe 2.

L’ éprouvette référencée LCFO9, sollicitée en cycle triangle a faible amplitude de déformation
est partiellement délaminée. Les épaisseurs d’alumine ont été mesurées dans les deux zones. Une
statistique faite sur toute la partie utile, sans distinction de zones a également éte réalisée. L’ épai sseur
d alumine moyenne est beaucoup plus importante en zone non délaminée, ce qui pourrait supposer
gue le délaminage provoque une perte d’ alumine en certains endroits. La différence pourrait auss étre
imputée aux mesures qui sont plus difficiles a réaliser lorsque I’ éprouvette est délaminée car la
localisation du bord de la couche d’ alumine, cété sous-couche, est plus imprecise.

Quelle que soit la cause de cette diminution d’ épaisseur, les mesures présentées pour des
éprouvettes délaminées devront étre interprétées avec précaution et ne représentent en toute rigueur
gu’ une borne inférieure de lavaleur réelle.

Dans les graphes qui suivent, les valeurs relatives a des éprouvettes délaminées seront
distinguées par des symboles évidés, les autres valeurs apparaissent en symboles pleins.
En cycle ‘maint.comp.’”, nous n’avons pas étudié la distribution d épaisseurs d’aumine de

I’ éprouvette ayant subi |’essai de durée de vie car la partie utile était trop dégradée en raison de la
rupture.
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Réf. typede nbrede Ag, e €0 | o Min Max  nbrede
cycle  cydes (o) | (um) (um) (um)  (Hm) (um) messure

LCFO2 fat.cont. 4063 0,75 |2,03 1,75 119 041 8,07 207
LcFo9® fat.cont. 2032 0,75 |2,31 219 0,78 0,72 4,91 193
LCFo9®@ fat.cont. 2032 0,75 |1,71 167 046 0,82 2,63 187
LcFo9® fat.cont. 2032 0,75 |2,14 204 075 0,72 4,91 380
LCFO3 fat.cont. 550 16 1,15 1,11 043 045 2,81 192
LCFO8 mttens. 1176 0,75 |2,67 261 0,71 114 4,66 49

LCF10 mttens. 582 0,75 |2,13 1,82 103 041 5,48 84

LCFO5 mttens. 113 1,6 1,63 156 053 0,8 4,12 107
LCF11 mt.comp. 100 1,6 2,23 2,13 087 0,38 4,69 202

@: zone non délaminée; @: zone délaminée; ©: les deux zones confondues.
fat.cont.: cycle triangle; mt.tens.: cycle maintien entension; mt.comp.: cycle maintien encompression.

Tableau IV.2: valeurs caractéristiques des distributions d’épaisseur d’alumine en fatigue oligocyclique isotherme.

La figure V.40 présente |’ épaisseur moyenne d’ alumine en fonction du nombre de cycles de
fatigue pour les trois formes de cycles. Les épaisseurs d’ aumine formées par une sollicitation qui
inclut un maintien en traction ou en compression sont assurément plus importantes gu’en cycle
triangle, méme pour les essais conduisant au délaminage. En fait, la logique de disposition des points
sur ce graphe semble davantage liée aladurée del’ gu’ au nombre de cycles réalisés.

4
3.5
3 Ag,,=0,75%
< N((LCF 08)
25 [ pe,=1,6% A LEn=0,75%
@ Ny (LcF 11) 0e,=0,75% Nz (LCF 09) _
2 N(LCF 10) A DEn=0,75% __
Ny, (LCF 02)
Ag,,=1,6%
1.5 [ Ni(LCF05)
symbole plein: essai non délaminé
Ae,=1,6% o S
symbole évidé: essai délaminé
1 N(LcFo3) —— i
A fat.cont.
05 @ maint.tens.
® maint.comp.
0
100 1000 10000

Nombre de cycles

Figure 1V.40: épaisseur moyenne de la couche d’alumine en fonction du nombre de cycles de fatigue oligocyclique isotherme. (La valeur

relative a I'essai LCF09, Agy, =0,75%, Ny, est mesurée en zone non délaminée)

En reportant les valeurs des épaisseurs moyennes d alumine en fonction du temps de I
(Figure 1V.41), c'est a dire le temps pendant lequel I’ éprouvette a subi une oxydation a 1100°C
couplée a la sollicitation mécanique, on met en évidence la différence entre I’ oxydation statique et
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I’ oxydation couplée. Les épaisseurs d’ alumine mesurées en oxydation statique sont issues des résultats
présentés dans le tableau 1.4 du paragraphe 1.3.1.3. Toutes les éprouvettes non délaminées présentent
une épaisseur d’ alumine plus importante en fatigue oligocyclique qu’ en oxydation statique.

Deux causes peuvent étre a I’origine de I’augmentation de I’ épaisseur d’ alumine en fatigue
oligocycligue isotherme:

1- le couplage oxydation-déformation qui peut se manifester par une accélération de la
cinétique de diffusion des espéces chimiques ou par des phénomenes de réinitialisation de la cinétique
par des ruptures successives de la couche d alumine en cours de formation: Ward, Hockenhull et
Hancock (1974), par Hancock et Nicholls (1988) ainsi que Réger, Rémy (1988).

2- |'effet du rayon de courbure du fat cyclindrique de I’ éprouvette de fatigue (R=3mm) par
rapport au substrat plan utilisé pour les mesures d’ oxydation isotherme. Le rayon de courbure induit
des contraintes locales qui peuvent également influer sur les cinétiques de diffusion des é éments. Cet
effet adga été mis en évidence au paragraphe 111.3.4.3.

Le calcul de |’ état de contrainte dans les couches au chapitre V et la comparaison des résultats
de fatigue oligocyclique nous permettra de conclure.

Enfin, il n’existe pas de corréation entre I’ apparition du délaminage et le nombre de cycles,
pas plus gu’'avec le temps passé a 1100°C. Outre la croissance de la couche d’alumine, d autres
mécanismes doivent certainement étre invoqués.

4 oxydation statique
_—

3.5
Ag,=1,6%
3 | N (LCF 1)

A€, =0,75% / ©

25 ANz (LCF 09) P De,=0,75% —
Ag,,=0,75% o Ag,=0,75% N, (LCF 08)
2 p N, (LCF 02) N(LCF 10)
VY Ag,,=1,6%
15 F——
N(-CF 05 symbole plein: essai non délaminé
A / symbole évidé: essai délaminé
1 Tae,=1,6%
A fat.cont.
N;(LCF 03)
0.5 & maint.tens. |—
® maint.comp.
0 .
0 20 40 60 80 100 120

Temps (h)

Figure IV.41: épaisseur moyenne de la couche d'alumine en fonction du temps passé a 1100°C par I'éprouvette. (La valeur relative a

I'essai LCF09, Aegm =0,75%, N¢2, est mesurée en zone non délaminée)

La variation de la contrainte moyenne en fonction du temps de I'essai a été reportée sur la
figure IV.42. Dans cette représentation, il est possible de distinguer deux domaines dont la frontiére



214 Chapitre 4

pourrait désigner I’ apparition du délaminage. Le délaminage pourrait étre gouverné par la contrainte
moyenne de I’ :

80 \
o Ne,,=1,6%
AN
60 an N¢(LCF 06)
Ag,=1,6%
40 Ny, (LCF 11) \
20 A€m=0,75%
Ny (LCF 09) Ag,,=0,75%
0 A A N, (LCF 02)
Ae,=1,6% \
=20 N, (LCF 03) 1 K 160 1040
\ symbole plein: essai non délaminé
-40 \ symbole évidé: essai délaminé
-60 N A fat.cont. ]
\ .
-80 ©06,516% # mainttens. | |
\ ® maint.comp.
N;(LCF 05) \
-100 N
AN
Ag,,=0,75%
-120 AR N
Ae,=0,75% 1(LCF 08)
-140 N (LCF 10)
Temps (h)

Figure IV.42: contrainte moyenne subie par I'éprouvette pendant la phase stabilisée en fonction du temps passé a 1100°C. (La valeur
relative a I'essai LCFQ9, Agn =0,75%, Ni2, est mesurée en zone non délaminée)

1V.3.4.2. Cavitésinterfaciaes

Les éprouvettes ayant subi des essais de fatigue oligocyclique isotherme avec temps de
maintien en traction ou en compression ne laissent pas apparaitre de cavités a I'interface
alumine/sous-couche, méme lorsqu’elles ne sont pas délaminées et ou il est aors facile de les
visualiser.

En revanche, en fatigue continue, les éprouvettes non délaminées (essais de durée de vie a
Aen=1,6% sur LCFO3 et essais a demi durée de vie sous Aey,=0,75% sur LCFQ09) présentent une
interface dont |’allure est représentée respectivement en figure 1V.29 et en figure 1V.26. Lorsque
I’essai conduit a 0,75% d'amplitude de déformation mécanique est mené jusqu’a la durée de vie,
I’ éprouvette est délaminée (figure 1V.27). Ces trois conditions sont intéressantes a étudier pour mettre
en évidence un réle éventuel des cavités sur I’ apparition du délaminage.

Les distributions de largeur curviligne des cavités et |a densité de cavités ont donc été étudiées
sur les deux éprouvettes non délaminées testées en cycles triangle. Ces deux parameétres ont été définis
au paragraphe 111.3.4.1.

Les histogrammes des distributions sont présentés dans I'annexe 2 et leur valeurs
caractéristiques sont reportées ci-dessous, dans le tableau |V.3. Le tableau IV.4 indique les valeurs de
densité de cavités et de fraction linéique de cavités.

D’apres les valeurs contenues dans ces deux tableaux, la relation donnée par |’ expression
suivante est approximativement vérifiée:
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fL =N V.2
ou f est lafraction liné que de cavités,

L est lalongueur de mesure;

7 estla largeur moyenne des cavités,

N est le nombre de cavités contenues dans lalongueur L.
Cdaindique gu'il n'y a pas, voire trés peu de coalescence de cavités.

Sur la figure 1V.43, la fraction linéique de cavités est comparée avec les fractions linéiques
mesurées au milieu des éprouvettes AG2C (chapitre 1ll) et avec la fraction linéique mesurée sur
I’ échantillon plan ayant subi 64h d oxydation statique en fonction du temps passé a 1100°C en
oxydation statique ou couplée. Le rayon de courbure du fOt de I’ éorouvette de fatigue oligocyclique
isotherme et celui du milieu de I’ éprouvette AG2C sont identiques.

En I’ absence de sollicitation mécanique, la présence d’ un rayon de courbure convexe (section
transversale) et d'un rayon concave (génératrice) conduit a une augmentation considérable de la
fraction linéique de cavités (différence entre échantillons plans et éprouvettes AG2C).

Les éprouvettes de fatigue continue présentent une fraction linéique de cavités plus importante
gue les échantillons plans. L’influence du rayon de courbure du f(t de I’ éprouvette combiné a la
sollicitation mécanique conduit a cette évolution.

Enfin lorsque le rayon de courbure convexe reste identique (éprouvettes AG2C et éprouvettes
de fatigue) la sollicitation mécanique et la supression du rayon de courbure concave réduit la fraction
linéique de cavités.

Ces constatations montrent que les rayons de courbures convexes et concaves sont des facteurs
qui semblent influer sur la fraction linéique de cavités de maniere plus importante que la sollicitation
meécanique qui semble étre un facteur défavorisant alaformation de cavités.

Réf. nbrede duréede Agn, Y £ g00 \/(? Min = Max longueur de
yeles e o) | (um)  (um)  um)  (um) | (um)  mesure

(h) (um)
LCF03 | 550 3 16 046 03 043 008 26 1178
LCFO9 2031 11,2 075 |093 035 133 001 774 2120
LCFO5 113 10 16 0,076 0,059 0058 0012 0,274 89

Tableau 1V.3: valeurs caractéristiques des distributions de largeur curviligne de cavités en fatigue oligocyclique isotherme selon le cycle

triangle sur les éprouvettes non délaminées.



216

Chapitre 4

Réf. Sollicitation Nombre de Densité de Fraction linéique de
cavités cavités cavités (%)
(mm™)
LCFO3  triangle 3h, Agn=0,75% 105 89 4
LCFO9 triangle 11h, Ag=1,6% 327 154 13
LCFO5  maint. tens. 10h, Ag,=1,6% 29 325 2,46
Tableau IV.4: fractions linéiques et densités de cavités obtenues en fatigue oligocyclique isotherme.
50
X | |
45 A fat.cont. R=3mm —
40 H maint. tens. R=3mm |
X plan R=inf.
35 —
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30 X
25
20
X
15 A 0e,=0,75%
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5
A + e .=1,6%
0
0 10 20 30 40 50 60
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Figure 1V.43: évolution de la fraction linéique de cavités interfaciales en fonction de la durée passée a 1100°C. Mesures obtenues a
l'issue des essais de fatigue oligocyclique isotherme en fatigue continue, des essais sur éprouvettes AG2C et d’'une oxydation statique
sur échantillon plan.
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IV.4. Fatique oligocycligue anisother me

1V.4.1. Comportement del’AM1 nu

1V.4.1.1. Principe expérimental

Pour réaliser des essais de fatigue mécano-thermique avec un minimum d’ éprouvettes, nous
avons choisi d’explorer une seule forme de cycle gue nous avons déduite d’ un cycle calculé sur le
bord d’ attaque d’ une aube du moteur M88 lors d’ un moteur (Cf. figure 1V .4 paragraphe 1V.2.4).

En présence d’'une barriere thermique, la mise en évidence de I’ évolution des mécanismes
d endommagement sera explorée par des essais de différentes durées a I'issue desquels, les
eprouvettes sont découpees et observées.

N’ayant aucune donnée sur le comportement du substrat soumis a une telle sollicitation,
quelques cycles ont été réalisés sur des éprouvettes d AM 1 nu. Deux rapports de déformation ont été

1V.4.1.2. Resultats

Seuls les resultats relatifs a un rapport de déformation de -1 seront approfondis. Le
comportement stabilisé de I’ AM1 [001] soumis au cycle présenté en figure 1V .4 est tracé sur le graphe
de lafigure 1V.44. En complément, lafigure IV.45 contient les mesures de la température en fonction
du temps, de la contrainte en fonction de la température, de la déformation mécanique en fonction du
temps et de la contrainte en fonction du temps. Les points caractéristiques du cycle de consigne sont
identifiés sur ces graphes qui présentent les valeurs des mesures.

La forme particuliere des boucles résulte de la variation simultanée de la température et de la
déformation mécanique appliquée al’ éprouvette. La déformation totale dans ce casn’est pas égale ala
déformation mécanique puisqu’il faut gouter la dilatation thermique qui varie a chaque instant du
cycle.

Le cycle commence au point O ou la déformation mécanique est nulle et a la température de
425°C. Lors du démarrage de |’ essai, la contrainte est nulle au point 0 mais des le second cycle et en
comportement stabilisé, la contrainte y est négative en raison de larelaxation de 5 minutes 2 1100°C.

Entre le point O et le point 1, la température augmente de 425°C a 750°C tandis que la
déformation mécanique arrive a savaleur minimale.

Au point 2, on repasse a déformation mécanique nulle mais la température continue de croitre
et atteint 875°C environ.
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Au point 3, la température est maximale (1100°C) ains que la déformation mécanique.
L’ arrivée au point 3 s'accompagne d’ une plasticité assez importante au premier cycle (visible sur le
petit graphe dans le coin droit de la figure 1V.44) suivie d une relaxation de 100MPa. Lorsgue le
comportement se stabilise, la plasticité créée entre les points 2 et 3 est trés faible voire méme nulle,
tout comme larelaxation entre les points 3 et 4.

Au point 4, latempérature et la déformation mécanique sont toujours maximales. La contrainte
alégérement chuté. Jusgu’ au point 5, latempérature diminue jusqu’ a 875°C tandis que la déformation
mécanique s annule pour redevenir négative jusqu’ a sa valeur minimale au point 6 a latempérature de
750°C.

Le point 7 est identique au point 0 mais la température continue a diminuer tout comme la
déformation mécanique jusqu’ au point 8. En ce point, la contrainte maximale de |’ essai est atteinte a
100°C. Le cycle se termine enfin par une éévation de la température jusgu’ a 425°C et une diminution
de la déformation mécanique (point 9).

Trois points sont réellement critiques dans ce cycle:

- le point 8, & 100°C, correspond a la contrainte maximale atteinte durant I’ essai. La protection
se trouve dans son domaine fragile et la sollicitation en ce point ressemble a une traction a basse
température. Elle s apparente a un essai sur éprouvette AG2C;

- le point 3, 4 1100°C, est un maximum relatif de contraintes. La sollicitation subie pendant la
portion de cycle comprise entre les points 2 et 5 ressemble au cycle T-T-C de fatigue oligocyclique.

- les points 1 et 6 sont atteints a 750°C, température de transition ductile fragile de la sous-
couche et a déformation mécanique minimale;

Une consigne de rapport de déformation égal a 0 a également été essayée. Les boucles obtenues
ne seront pas présentées puisgu’ elles ne different de la boucle de la figure IV.44 que par un décalage
des contraintes vers les valeurs positives de 80MPa a 25°C, de 50MPa a 750°C et de 30MPa a
1100°C.

Afin de rester homogéne avec les cycles de fatigue oligocyclique isotherme réalisés a R.=-1, ce
rapport de déformation sera toujours utilise pour les S anisothermes.



Fatigue oligocyclique isotherme et anisotherme

219

Premier cycle
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Figure IV.44: boucle contrainte-déformation mécanique de 'AM1 nu soumis au cycle anisotherme entre 100°C et 1100°C avec un rapport

de déformation de -1. Premier cycle en haut et boucle stabilisée en bas.
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Figure IV.45: valeur de la mesure des parametres de I'essai de fatigue mécano-thermique sur 'AM1 nu.

IV.4.2 Essais sur labarriérethermique

1V.4.2.1. Oxydation de |’ éprouvette pendant la stabilisation thermique dynamique

Le démarrage d’un de fatigue mécano-thermique nécessite une stabilisation thermique
dynamique d’une dizaine de cycles a charge nulle. La durée d’un cycle est de 700s, si bien que le
temps de stabilisation, de |’ ordre de 2 heures et 10 minutes contribue al’ oxydation de I’ éprouvette. La
température n’ est cependant pas a 1100°C pendant 2 heures et 1a cinétique d’ oxydation est rapidement

négligeable a des températures plus basses.

Au premier cycle, I'épaisseur d’aumine est égale a 0,3um, puis au début de chaque cycle,

I’ épaisseur initiale est égale al’ épaisseur obtenue a lafin du cycle précédent. Le calcul de |’ épaisseur

d’ alumine résultant de la sollicitation thermique a charge nulle a été effectué par un programme écrit

en langage Think Pascal. L’ évolution de I’ épaisseur d’ alumine formée par la sollicitation thermique

du cycle anisotherme a charge nulle est représentée en figure 1V.46 en fonction du nombre de cycles.
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La représentation graphique a été interpolée dans le domaine compris entre 0 et 25 cycles par une
fonction puissance donnée par I’ expression 1V.3. Le coefficient de corrélation est de 0,9992.

€a1203,FMT-0=0 — 0,3+ 0,025IN 08142 V.3

ou N est le nombre de cycles.

L’ expression V.3 résulte de I’ intégration de laloi donnée par I’ expression |V 4.

e
e RTdt V.4

de, =
2e

0X

~

ou deox est I’ épaisseur d’ oxyde formeée pendant I’ incrément de temps dt;
A est la constante parabolique d’ oxydation;

Q est I’énergie d activation;

R est la constante des gaz parfaits;

T est latempérature.

L’ épaisseur formée par la sollicitation thermique a charge nulle n’est pas constante, comme le
montre le graphe de la figure 1V.47. Enfin, la figure 1V.48 évalue la contribution des transitoires en
température dans le cycle anisotherme a charge nulle en comparant |’ épaisseur d’aumine formée
pendant un nombre de cycles donné a I’ épaisseur d’ oxyde qui aurait éé formée uniquement par le
palier de 5 minutes a 1100°C. La représentation graphique obtenue a été interpolée dans le domaine
compris entre 0 et 25 cycles par I’ expression 1V.5 avec un coefficient de corrélation de 0,9951.

— 0,7667
eAI203,FMT—0=O - eAI203,5é11100°C—0=0 - 0’ 0016N IV5
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Figure IV.46: épaisseur d’alumine formée par la sollicitation thermique du cycle anisotherme a charge nulle.
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Figure IV.47: épaisseur d’alumine formée par cycle par la sollicitation thermique du cycle anisotherme a charge nulle.
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Figure 1V.48: écart entre I'épaisseur d’alumine formée par la sollicitation thermique du cycle anisotherme a charge nulle et I'épaisseur qui
serait formée si le cycle ne comprenait que le palier de 5 minutes & 1100°C a charge nulle.

Outre le probleme de I’ épaisseur d’ oxyde qui se forme pendant |a stabilisation thermique, la
fatigue mécano-thermique présente une autre difficulté lorsqu’il s agit de tracer des représentations
graphiques d’ épaisseur d’ oxyde par exemple en fonction d’un paramétre temps. Le choix du temps
d oxydation est important lorsque I’on compare des mesures obtenues par différentes conditions
d essais, isotherme ou anisotherme.

Le cycle de fatigue mécano-thermique comprend 300s a 1100°C et 400s de transitoires en
température. Il est possible de calculer un temps équivalent tel que I'épaisseur d oxyde formée
pendant ce temps équivalent a 1100°C soit égale a I’ épaisseur d’ oxyde formée pendant les 400s de
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transitoire. Encore faut-il pour cela que la cinétique d’ oxydation soit la méme pendant les transitoires
gu’ en isotherme a 1100°C et aussi la méme qu’ en oxydation statique sur échantillons plans puisque
nous ne possédons de loi d’ oxydation que pour cette derniéere condition.

Avec ces approximations, le temps équivalent a 400s de transitoire est égal a 25s a 1100°C.
Dans les représentations graphiques, nous utiliserons donc une période de cycle anisotherme de 325s.

1V.4.2.2. Séguences de sollicitation mécano-thermique

A I'issue de la période de stabilisation thermique, dont I'influence doit étre prise en compte
gréce aux résultats du paragraphe précédent, la sollicitation thermique perdure tandis que la
sollicitation mécanique débute.

Le tableau IV.5 présente toutes les séquences d'essai réalisées, c’'est a dire les périodes ou la
sollicitation n’ est interrompue ni par une défaillance de I’ expérience, ni par lafin del’ essai.

La deuxieme colonne contient le mode de régulation de la température, soit par un
thermocouple soudé au milieu de la partie interne de |’ éprouvette tubulaire, avec tous les
inconvénients qui ont été exposés au paragraphe 11.2.4, soit par un thermocouple S ligaturé sur la
céramique. Le choix d un pilotage interne permet un contréle direct de la température de consigne
tandis que la régulation sur le thermocouple S s effectue selon le cycle de consigne équivalent
présenté au paragraphe 11.2.4.

Dix cycles de stabilisation sont effectués de préférence, mais ce nombre peut étre plus
important si des problemes surviennent pendant la stabilisation. Certaines séquences ont été lancées
apres une stabilisation plus courte.

La sollicitation mécano-thermique proprement dite est constituée de séquences de quelques
dizaines de cycles. Si un essai long est prévu, il vaut mieux utiliser une régulation de température
externe pour éviter les déboiresde I’ X5306A qui s en trouve presque inexploitable. Cet qui
visait la ruine totale de I’ éprouvette a été commenceé par une régulation interne. 1l est marquant de
constater les grandes différences dans le nombre de cycles réalisés dans chaque séquence en raison
d une durée de vie aéatoire du thermocouple. Lassés (il faut rappeler que pour renouveler un
thermocouple interne, I’ éorouvette doit étre entierement démontée), nous avons changé de mode de
régulation, mais les multiples arréts et manipulations de |’ éprouvette ont causé un amorcage
d écaillage au droit de I’ appui d’ une branche d extensométre. Le pilotage interne n’est donc vraiment
pas adapté aux slongs.

L’ essai X5306C, conduit jusqu’a |’ apparition de |’ écaillage sur la partie utile, a été réalise en
quatre sequences de longueurs équivalentes. Les arréts sont nécessaires pour resserrer la ligature du
thermocouple S.
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Référence | régulation | N ganitisation N tot, stabilisation | N essai (encontrole N tor essai | N 1ot
éprouvette de (acharge de déformation)
températur nulle)
e
X5306F interne 10 10 54 54 64
X5306E interne 10 10 125 125 135
X5306l interne 20 125
interne 10 48
interne 5 35 74 247 282
X5306A interne 10 35
interne 12 124
interne 10 22
interne 8 127
externe 23 63 56 364 427
X5306C externe 10 145
externe 10 158
externe 14 185
externe 8 42 140 628 670

Tableau IV.5: séquences d’essai de fatigue mécano-thermique sur les éprouvettes revétues.

1V.4.2.3. Gradients thermiques dans I’ éprouvette

La complexité de I’ éprouvette, dont la protection est intrinsequement concue pour étre le siege
de forts gradients de température et les conditions thermiques transitoires de I'essai rendent |’ état
d élément de volume difficile a obtenir. Le gradient thermique existant entre la paroi interne de
I’ éprouvette et la surface de la céramique a dga été présenté au paragraphe 1V.2.4 pour établir des
cycles thermiques de régulation équivalents. Dans ce paragraphe, le gradient thermique latéral est
également étudié.

La figure 1V.49 présente les étalonnages de températures effectués sur les éprouvettes de
fatigue anisotherme. Les mesures sont effectuées sur trois thermocouples: un thermocouple soudé en
paroi interne sur I’ axe de symétrie transversal de I’ éprouvette, un thermocouple soudé en paroi interne
a 10mm du premier et qui se situe donc prés de lafin de la partie utile et un thermocouple soudé sur
une téte d’' éprouvette au droit de la partie recouverte par la barriere thermique.

Le cycle thermique est régulé successivement sur le thermocouple interne central (graphe du
haut) et sur un thermocouple ligaturé sur la céramique en paroi externe (graphe du bas).

Dans les deux cas, la différence de température existant entre les deux thermocouples internes
est assez faible et ne dépasse pas 10°C. Au niveau des tétes d’ éprouvette, I'inertie thermique est bien
plus grande et les flux thermiques vers des parties froides et massives de la machine sont importants.
Ains les extrema de température sont réduits sur les tétes et sont atteints avec un déphasage de temps.
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Figure 1V.49: écarts de température dans une éprouvette au cours d'un cycle de fatigue mécano-thermique en régulation de température
interne et en régulation externe.

1V.4.3. Comportement

L’ évolution des contraintes au cours des cent premiers cycles de sollicitation a été reportée en
figure 1V.50. Les contraintes ne varient plus aprés les cent premiers cycles et jusqu’ au 628%™ cycle ol
I’ écaillage a été observé. L’ endommagement de la protection semble ne pas avoir d’influence sur les
valeurs des contraintes. Tout comme en fatigue isotherme, on observe une décroissance des
contraintes au cours des dix premiers cycles puis une stabilisation.
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Figure IV.50: évolution des contraintes maximales relatives (1100°C) et absolues (100°C), des contraintes minimales, moyennes et de

I'amplitude de contraintes au cours des cent premiers cycles de fatigue mécano-thermique.

Le suivi éectrique a toutefois présenté un comportement étonnant au cours des deux essais
conduits jusqu’ a 364 cycles (écaillage sous un appui de I’ extensométre) et 628 cycles (écaillage sur la
partie utile). Ce comportement n’a pas été observeé sur les autres essais ou aucun écaillage ne s est
produit. Lafigure IV.51 est une numérisation du tracé du suivi électrique enregistré au cours de I’ essai
conduit jusgu’ a 628 cycles.

I ~Jcmz-

~Imm/min

0,2V/mm

Figure IV.51: suivi électrique au cours de I'essai de fatigue mécano-thermique conduit jusqu’'a 628 cycles. Intervalle compris entre les
581%™ et le 589°™ cycles.
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Tandis que I’amplitude maximale du suivi éectrique atteignait 0,5V au cours des essais
conduits jusgu’a un nombre total de 364 cycles et 628 cycles, une perturbation majeure du signal s est
produite dans les deux cas au point n°l de la boucle contrainte-déformation, c'est a dire en
compression a 750°C apres le passage a 100°C. Sur lafigure V.51, le point n°1 peut étre localisé sur
I” agrandissement du bas comme étant le premier des deux pics d’amplitude maximale obtenus au
cours d'un cycle sur le signal du suivi. La photo du haut montre la perturbation du signal dont
I”amplitude dépasse alors 2,5V.

Le suivi éectrique de I’ éprouvette sollicitée pendant 364 cycles a été pertubé au 311%™ cycle,
Aprés avoir examiné |’ éprouvette au 364%™ cycle et identifié un écaillage au niveau de I’appui de
I’ extensometre, une nouvelle séquence de stabilisation a été réalisée (non comptabilisée dans les 364
cycles) durant laguelle le suivi éectrique avait un signa clair, de 0,5V damplitude. Dés la
superposition de la sollicitation mécanique, I’ amplitude du signal a une nouvelle fois dépassée 2,5V.

Dans le cas de |’ éprouvette sollicitée pendant 628 cycles, la perturbation du signal est apparue
au 587°™ cycle.

Ces constatations ne permettent pas de conclure que le cycle ou s est produit |’ écaillage a été
identifié, puisqu’il est difficile d'imaginer que ces trés fortes variations du suivi éectrique soient
provoquées par un écaillage de quelque mm? qui de plus n'affecte pas plus le substrat que la sous-
couche. Cependant, la similitude des évenements est troublante puisgque seuls les deux essais ayant
présenté de I’ écaillage ont vu leur signal éectrique perturbé pendant la séquence ou cet écaillage s est
produit. D’autre part la perturbation a eu lieu dans les deux cas au point n°1 du cycle, a 750°C
pendant |a phase de chauffage.

1V.4.4. Observations microstructur ales

La surface externe des éprouvettes sollicitées jusgu'a 247 cycles ne présente pas
d’ endommagement.

Les premieres observations en coupe sont réalisées sur |’ éprouvette qui a subi 57 cycles (figure
IV.52). La couche d’ alumine présente quelques cavités interfaciales et incluses. L’ interface alumine-
sous-couche est tresirréguliere.

Apres 125 cycles, lafigure 1V.53 montre que la couche d’ alumine est multifissurée en certains
endroits (photographie de gauche). La photographie de droite montre une zone ou la couche d’ alumine
a la méme alure que sur la figure 1V.52, apres 57 cycles. Cependant, les cavités incluses sont plus
grandes. La densité de cavités interfaciales est approximativement constante tandis que la densité de
cavités incluses augmente avec le nombre de cycles. Lafigure 1V.54 montre, toujours apres 125 cycles
quelques fissures transverses oxydées dans la sous-couche. Elles débutent sur la couche d’ alumine et
traversent la sous-couche externe en étant assez rectilignes et minces. Elles se ramifient souvent dans
la sous-couche interne et ne pénetrent jamais dans le substrat.

La couche d’aumine contient des cavités qui sont totalement incluses et qui apparaissent en
noir sur la photographie de droite de la figure 1V.54. Les cavités interfaciales du c6té de la sous-
couche sont quasiment inexistantes.
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Aprés 247 cycles, les zones microfissurées sont beaucoup moins nombreuses. Les fissures
transverses sont plus nombreuses et les cavités incluses plus grandes et plus nombreuses (Figure
IV.55). La plupart des cavités sont incluses dans la couche d' alumine mais certaines d’ entre elles (sur
lafigure 1V.56, cavité la plus a droite) sont en contact avec la sous-couche. Le périmétre de la cavité
est presgue entierement oxydé sauf au niveau de la sous-couche. La cavité semble étre englobée par
I’ oxydation de la sous-couche.

A ce stade d’avancement de |I’endommagement, de nombreux sites ou s'amorcent des fissures
transverses apparaissent (Figure 1V.56). A 125 cycles, de nombreuses fissures transverses qui
traversent la sous-couche de part en part existent mais aucun site d’amorcage n’ était identifiable. Au
bout de 247 cycles, il existe bien entendu des fissures transverses assez fines qui se prolongent
jusgu’ au substrat mais il semble que la croissance et I’ extension des cavités incluses conduisent a un
nouveau réseau de fissures transverses, qui se développent plus tardivement depuis les cavités
interfaciales. Ce second réseau est constitué de fissures transverses trés ouvertes et oxydées. Le
premier réseau de fissures transverses, déja présentes a I’issu de I’ essai arrété au bout de 54 cycles,
pourrait se développer au bout de quelques cycles en raison des fortes contraintes de tension a basse
température générées dans |’ éprouvette au début de I’ essai. La figure 1VV.50 montre que les contraintes
maximales de tension a 100°C et a 1100°C diminuent et se stabilisent en dix a quinze cycles.

D’autre part, la figure 1V.56 montre que les cavités s éendent latéralement le long de
I"interface alumine/zircone. La surface de contact entre la céramique et la couche d’aumine s'en
trouve donc réduite.

Figure IV.53: multifissuration de la couche d'alumine observée aprés 125 cycles.
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Figure IV.55: éprouvette de fatigue mécano-thermique Figure IV.56: éprouvette de fatigue mécano-thermique
sollicitée pendant 247 cycles. sollicitée pendant 247 cycles.

A 628 cycles, un écaillage est observé sur le fit de I’ éprouvette (Figure 1V.57). Cela differe
considérablement des modes d’ endommagement de fatigue oligocyclique isotherme ou I’ écaillage ne
S est jamais produit et ou seul le délaminage avait été observé. Par contre les éprouvettes AG2C avait
permis d’ écailler localement le f(t de I’ éprouvette. L’ éprouvette photographiée en figure IV.57 a été
découpée longitudinalement de telle sorte que le plan de coupe traverse la surface écaillée. Sur
I’ échantillon poli, la génératrice opposée a |’ écaillage n'est pas délaminée. Par contre du coté de
I écaillage on observe hien le délaminage au droit de I’ écaillage (Figure 1V.57).

Une seconde observation est particuliérement remarquable: le délaminage intervient a
I"interface zircone/alumine. Cela différe de tous les modes d’endommagement observés jusgu’ici.
L’ oxydation profonde de la sous-couche, qui occasionne le développement de fissures transverses trés
larges, est probablement le résultat de |’ extension des cavités qui constitue le deuxiéme mécanisme de
formation d'un réseau de fissures transverses dont I'amorcage est montré en figure IV.56. La
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propagation de ces fissures doit étre fortement liée a I’oxydation et semble lente. Le premier
mécanisme de fissuration transverse conduit aux fissures présentées en figure IV.54 dont la
propagation doit étre rapide et liée aux valeurs des contraintes.

La figure 1V.59 montre une photographie prise dans une zone non délaminée mais située
presque a lalimite avec la zone délaminée dont |’ extrémité est visible sur la figure IV.58. Les cavités
dans la couche d'aumine sont extrémement étendues, tant en largeur qu'en profondeur. En
profondeur, elles se développent sous la forme d'une fissuration transverse de la sous-couche tandis
qu’en largeur, leur multiplication le long de I’ interface zircone/alumine conduit au délaminage.

\ 3 plan de coupe

Fis) écaillage

Y/t/7747777777 77 'lll/IlIII//A

2722 I I 2777 7

observations dans le plan
de coupefig. V.58 a 61

Figure IV.57: vue de I'écaillage sur I'éprouvette de fatigue mécano-thermique sollicitée pendant 628 cycles.
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50 pm

Figure IV.58: coupe de I'éprouvette de fatigue mécano-thermique sollicitée pendant 628 cycles. Ecaillage

(a gauche) et délaminage de la zircone a l'interface zircone-alumine.

s um.

Figure 1V.59: coupe de I'éprouvette de fatigue mécano-thermique sollicitée pendant 628 cycles. Zone de la partie

utile trés prés de I'écaillage.

f

-
L

10 pm

Figure 1V.60: coupe de I'éprouvette de fatigue mécano-thermique sollicitée pendant 628 cycles. Zone de la partie

utile assez loin de I'écaillage.
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Synthese

Les figures 1V.60 et IV.61 sont des photographies prises dans la partie utile sur la génératrice
opposée au coté délaminé. L’ alure de la couche d aumine y est représentative de I’ endommagement
obtenu en fatigue mécano-thermique a I’ exception des fissures appartenant au premier réseau formé
dans les premiers cycles de sollicitation qui n'y figurent pas. La fissure transverse dont la pointe
N’ atteint pas le substrat est amorcée sur une cavité. Les cavités s éendent donc en profondeur, ce qui
mene au second réseau de fissures transverses et latéralement le long de I'interface zircone-alumine.
D’ autre cavités, de forme plus circulaire de part et d autre de la fissure, semblent plus récentes. Elles
sont plus pres de la sous-couche et ne se sont pas encore éendues. |l y a plusieurs étage de cavités
incluses dans la sous-couche qui sont superposees.

L’ endommagement peut donc étre décrit par |es stades suivants:

-la couche daumine commence a croitre et des cavités interfaciales de tres petite taille se
développent. De maniére simultanée, des fissures transverses assez rectilignes apparaissent
rapidement; (figure IV.62 (i)). La multifissuration de la couche d’ alumine peut également intervenir.

- les cavités interfaciales sont tres rares sur les micrographies et leur densité n’évolue pas avec le
nombre de cycles. S'il y a une germination continue de cavités a |’ interface, les cavités interfaciales
doivent donc étre englobées pour se retrouver incluses. Un mécanisme de croissance anionique de la
couche semble étre prépondérant; (figure V.62 (ii))

- la croissance des cavités incluses est forte. Elle a lieu en profondeur, conduisant a d’ autres fissures
transverses tres larges et en largeur parallélement aux interfaces. Les plus grosses cavités sont celles
gui ont germé les premiéres car ce sont elles qui ont eu le plus de temps pour croitre. Si la croissance
de I’aumine est anionique, les cavités les plus anciennes se retrouvent les plus proches de la zircone.
C'est pourquoi la forte extension latérale des grosses cavités a lieu presque a I'interface avec la
zircone; (figure 1V.62.(iii)). La couche daumine présente de moins en moins de zones
microfissurées. Elles se répare tandis que les cavités croissent.

- la multiplication des cavités et leur extension en largeur conduisent au délaminage a |’ interface
zircone-alumine; (figure 1V.62(iv))

- la surface délaminée pourrait alors devenir suffisasmment grande pour provoquer le flambage de la
zircone et son écaillage. (figure 1V.62(v))
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Figure IV.61: coupe de I'éprouvette de fatigue mécano-thermique sollicitée pendant 628 cycles. Zone de la

partie utile non délaminée assez loin de I'écaillage.
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Figure IV.62: évolution des cavités en fatigue mécano-thermique

Dans ce chapitre, nous avons donc proposé un mécanisme d’ évolution de la couche d’ alumine
basé uniquement sur les observations sans tenir compte de la sollicitation subie pendant le cycle
mécano-thermique. Dans le chapitre V, ce mécanisme sera complété en tenant compte de I’ état de
contrainte des couches qui aura été calculé. Il seraaors possible de déterminer a quel endroit du cycle
se produit un événement donné.

D’ autre part, la connaissance de I'instant du délaminage ou de I’ écaillage en fatigue mécano-
thermique ne se pose pas de la méme maniére qu’en fatigue isotherme puisque tous les cycles de
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fatigue mécano-thermique comprennent un refroidissement qui peut avoir le méme effet que la fin
d un isotherme. Seul un encadrement du nombre de cycles a I’ écaillage est accessible par les
sinterrompus..

IV.4.5. Analyse quantitative

Les épaisseurs d’alumine sont mesurées par la procédure utilisée dans tout le travail et décrite
au paragraphe 1.3.1.3. Les valeurs caractéristiques des distributions figurent dans le tableau IV.6 et les
histogrammes se trouvent dans |’ annexe 2.

Réf. Nombre | Moyenne Médiane o Minimum Maximu @ statistique
decydes | (um)  @m) () (m) M sur
(Um) mesures
X5306F 54 2,07 1,94 0,65 0,9 3,97 137
X5306E 125 2,91 2,82 0,88 0,99 5,23 119
X5306l 294 3,57 3,12 1,71 1,12 11,1 115
X5306C 628 5,22 4,71 2,06 1,95 15,12 139

Tableau IV.6: valeurs caractéristiques des distributions d’épaisseur d’alumine en fatigue mécano-thermique.

L’ éprouvette X5306C, sollicitée jusqu’a 628 cycles au bout desguels I’ écaillage a été constaté,
présente des zones interfaciales non délaminées et un délaminage tout autour de la zone écaillée. Les
valeurs qui figurent dans le tableau IV.6 ont été mesurées au milieu de la partie utile en zone non
délaminée, ¢’ est adire le long de la génératrice opposée a celle qui coupe la zone écaillée.

Ces mesures sont reportées en fonction du temps équivalent passé a 1100°C sur la figure
IV.63. Les épaisseurs d’alumine formées pendant la stabilisation thermique dynamique de chaque
ont éé calculée a I’aide de I’expression 1V.2 et nous en avons déduit les épaisseurs formées
effectivement pendant I’ essai mécano-themique couplé. Dans la suite la différence sera négligée, étant
donné les faibles écarts entre les valeurs mesurées et les valeurs faisant abstraction de la stabilisation.
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Figure IV.63: épaisseur d’oxyde formée en fatigue mécano-thermique. (Symbole plein: aucun délaminage, symbole évidé: délaminage ou

écaillage).

Les épaisseurs d oxyde ont également été reportées en fonction du logarithme du nombre de
cycles en figure 1V.64. Elles sont comparées aux valeurs obtenues en fatigue isotherme sur les
éprouvettes non délaminées uniquement. Les valeurs mesurées sur des éprouvettes partiellement
délaminées (LCF 09 et X5306F) en zone non délaminé ont cependant été distinguées par des
symboles évidés.

En fatigue isotherme et cycle triangle, ainsi gu’ en fatigue mécano-thermique, une linéarité de
I"épaisseur d alumine en fonction du logarithme du nombre de cycles de sollicitation mécano-
thermique couplée semble apparaitre. La linéarité est un peu moins bonne en reportant |’ €pai sseur
d’ alumine en fonction des cycles mécano-thermiques et des cycles thermiques purs (stabilisation). En
fatigue isotherme et cycle ‘maint.tens.’, le seul point issu d’ un essai non délaminé, ne permet pas de
conclure.

Les épaisseurs d’alumine ont également été comparées, pour les mémes essais, en fonction du
temps passé a 1100°C pendant I’ (Figure 1V.65). C'est le temps total de I en fatigue
isotherme et |e temps passe au palier de 5 minutes & 1100°C en fatigue mécano-thermique.

Les épaisseurs mesurées sur les éprouvettes de fatigue mécano-thermique sont
considérablement plus importantes qu’a I’issue d’une oxydation statique de méme durée ou d’ une
sollicitation isotherme. Une interprétation de ce phénomene pourra étre faite au chapitre V lorsque
nous connaitrons |’ état de contrainte des couches et les mécanismes qui se produisent a chague instant
du cycle.
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Figure IV.64: épaisseur moyenne de la couche d'alumine en fonction du nombre de cycles de fatigue mécano-thermique (FMT) et de
fatigue isotherme (LCF). (Symbole plein: aucun délaminage, symbole évidé: délaminage ou écaillage).
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Figure 1V.65: épaisseur moyenne de la couche d’alumine en fonction du temps passé a 1100°C en fatigue mécano-thermique et fatigue

isotherme. (Symbole plein: aucun délaminage, symbole évidé: délaminage ou écaillage).
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Chapitre V: Modélisation générale et discussion

V.1. Introduction

Apres avoir mis en place les bases expérimentales de I’ éude dans les précédents chapitres et
présenté les principaux résultats expérimentaux de chaque famille d essais, une analyse plus globale
des résultats sera menée dans ce chapitre.

Pour cela, nous allons étudier les six aspects suivants.

1- Le premier paragraphe s'intéresse a I’ état de contrainte d’ origine thermique et mécanique
subi par les quatre couches du systéme (substrat, sous-couche, alumine et zircone) lorsque la
température ou/et les déformations mecaniques varient. Ce calcul, réalisé dans tous les cas de
sollicitation explorés dans I'éude, est essentiedl pour pouvoir justifier I'activation de certains
mécanismes d’ endommagement.

2- Le deuxiéme paragraphe examine I’ effet de la croissance de la couche d’alumine sur I’ état
de contraintes du systéme. Il s'agit donc a présent de contraintes générées a haute température au
cours de I’ oxydation de la sous-couche. Ces contraintes sont souvent negligées devant les contraintes
d origines thermique et mécanique qui induisent une ruine du systéme bien plus spectaculaire.
Cependant, elle peuvent étre al’ origine d’ un endommagement qui évolue a haute température, lorsque
les contraintes d’ origines mécanique et thermique sont faibles, et qui les rendra d’ autant plus critiques
lorsgue’ elles deviendront prépondérantes.

3- En Sappuyant sur ces calculs de contraintes, le troisiéme paragraphe propose une
interprétation phénoménologique de I'accélération de la cinétiqgue de croissance de la couche
d alumine dans les cas d’ oxydation isotherme.

4- Le quatrieme paragraphe s intéresse aux cavités interfaciales et généralise leur germination
et leur croissance de maniére phénoménologique dans le cas d’ oxydation isotherme également.

5- A I'aide des résultats de tous les précédents paragraphes, la résistance interfaciale entre
I’alumine et la sous-couche sera quantifiée par un modéle micromécanique basé sur les essais sur
éprouvettes AG2C.

6- Enfin, le cas de la fatigue mécano-thermique sera abordé en décomposant le cycle en deux
évenements critiques pouvant étre décrits al’ aide des essais isothermes. Les résultats des paragraphes
précédents (contraintes, cinétique d oxydation isotherme, énergie de rupture interfaciale) nous
permettront de tester des hypotheses de mécanismes d endommagement et de proposer une
modédisation micromécanique de I'activation de la cinétique d oxydation en fatigue mécano-
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thermique. Le mécanisme de rupture tout a fait particulier dans ce cas, lié a une cavitation incluse
accrue, sera ensuite discuté qualitativement.

V.2 Les contraintesd’origine thermique

Dans toute la suite, les notations des expressions V.1 et V.2 seront utilisées pour désigner
respectivement un tenseur des contraintes en coordonnées cartésiennes et en coordonnées
cylindriques. Lafigure V.1 localise les composantes du tenseur sur un éément de volume.

011 T12 T13 0-rr Tre Trz
Q: T Ox Ty V.l g: To O Tg V.2
T13 T23 033 Trz Tez 0-zz
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Figure V.1: tenseurs des contraintes en coordonnées cartésiennes et en coordonnées cylindriques.

Les contraintes d origine thermique sont dues a la différence de coefficients de dilatation entre
deux matériaux solidaires. Dans la suite nous les appellerons parfois abusivement ‘contraintes
thermiques'.

Dans le cas de revétements minces sur un substrat massif, on considere que le substrat impose sa
déformation. Le retour du systéme a la température ambiante apres le processus de dépbt des
protections, ou les variations de température imposées aux éprouvettes par les essais, induisent un
bridage. La figure V.2 explicite les notations utilisées pour désigner le champ de contraintes
thermiques et introduit également e comportement au bord d’ une éprouvette.

Les effets de bords ne seront pas décrits puisqu’ on essaye autant que possible de s en affranchir
dans I’ éude par des géométries d’ éprouvettes adaptées. Il faut cependant garder a I’ esprit que les
contraintes de cisaillement qui siegent aux extrémités des échantillons peuvent étre a I’ origine d’un
écaillage prématuré. En particulier, les éguations qui seront présentées ci-dessous montreront que les
contraintes thermiques dével oppées dans la couche d’ oxyde d'un échantillon plan infini n’ont aucune
composante orthogonale aux interfaces. Ains, |’ écaillage que de nombreux auteurs (Immarigeon,
Parameswaran, Chow, Morphy, 1997; Teixeira, Andritschky, Griihn, Mallenern Buchkremer, Stiver,
1995) ont pu observer en oxydation cyclique sur des échantillons plans de dimensions finies doit avoir
pour origine les contraintes de cisaillement thermiques ou de croissance générées par les effets de
bord. Toutefois, I'ordre de grandeur des contraintes thermiques est trés supérieur a celui des
contraintes de croissance. L’écaillage est donc induit par les contraintes de cisaillement d origine
thermique et les durées de vie mesurées ne sont pas représentatives de la résistance interfaciale en
traction pure. D’ autres essais doivent étre utilisés pour obtenir cette grandeur intrinséque et ce fut le
but des s sur éprouvette AG2C et des essais d'indentation présentés au chapitre I11.
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Figure V.2: contraintes d’'origine thermique.

La déformation différentielle & pridage SUbIE par une couche 1 déposee sur une couche 2 est la
différence des déformations d’ origine thermique (expression V.3).

€ = [ [0(T) ~t(TY]dT V3

ou o et a, sont les coefficients de dilatation des deux couches homogenes ne présentant pas de
gradient thermique.

V.2.1. Casd’un substrat macr oscopiguement plan

A I'origine, Oxx (1958) a calculé les contraintes qui résultent de la déformation différentielle
par un modele smple éastique et sans tenir compte de la dépendance des coefficients de dilatation
thermique et des modules avec la température. Barnes, Goedjen et Shores (1989) en ont tenu compte
par la suite et ont obtenu les expressions 1.4 et 1.5 par un calcul éastique pour les contraintes dans
I’ oxyde et dans le métal.

T lE__f,T) (@ (T) = 0 (T))
7?1+ e_ EmM) @-vgy) O V.4

T e E(T)(1-v,)

=2 g 1) - ag, M)

rl-v,
O-ll,m - 1+ i Em(T) (1_ VOX) dT V.5

e En(M (- v,)
ou T est latempérature;
Ei est le module d' Y oung de I’ oxyde ou du métal;
v; est le module de Poisson;
0 est le coefficient de dilatation thermique;
g est |’ épaisseur de lacouchei.

Opox =~

Barnes, Goedjen et Shores (1989) considerent également que la plasticité de I’oxyde est
négligeable devant la plasticité du métal dont ils tiennent compte dans une extension du modele.

Ces hypothéeses sont conformes a I’ orientation prise dans ce travail qui considere I’aumine

comme éastique fragile et la sous-couche comme viscoplastique au-dela de sa température de
transition ductile-fragile.
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La méthode proposée par Barnes et al. est itérative. Une courbe de refroidissement
Température-Temps a été discrétisée en intervalles de 5s. La procédure de calcul suivante est donc
appliquée successivement a chague intervalle:

- la contrainte moyenne dans I’ oxyde est calculée par |’ expression V .4;

- la contrainte moyenne est corrigée en s appuyant sur des resultats de Stout, Gerberich, Lin, Lii
(1986). Ceux-ci ont déterminé par éléments finis le profil de contraintes dans |’ oxyde a partir de
la contrainte moyenne de I’ expression V.4 (Figure V.3). La contrainte interfaciale de I’ oxyde est

donc connue;
011 ‘
Ou Wﬁl de contrainte (d’ aprés Stout et al, 1986)
/ contrainte moyenne (équation V.4)
— ’
oxyde Y métal

Figure V.3: allure du profil de contrainte dans le métal d’aprées I'équation V.4 et d'aprés le modeéle de Stout et al

- la contrainte interfaciale est utilisée pour calculer la déformation de fluage par les expressions
V.6 et V.7 qui traduisent respectivement le fluage-dislocation, le fluage par diffusion volumique
(Modéele de Herring-Nabarro) et le fluage par diffudion aux joints de grains (Modél e de Coble):

¥=Aex (_—Q).(g) V.6
ARt/
. TIoD.
¥-p2L DV(1+—11‘1J V.7
kTd dD,
ou A, B et n sont des constantes;

Qest I'énergie d activation;

R est la constante des gaz parfaits;

Os est la contrainte de cisalllement;

G est le module de cisaillement;

Q est e volume atomique du métal;

k est la constante de Bolzmann;

d est le diamétre d’ un grain du métal;

O est I’ épaisseur d'un joint de grain du métal;

Dy et Djqq sont les coefficients de diffusion volumique aux joints de grains;

- la déformation de fluage est soustraite a la déformation actuelle du métal et la contrainte
moyenne est recal culée en écrivant |’ équilibre des forces;

- laprocédure reprend sur I’ intervalle suivant.

Une derniere correction peut étre apportée a ces modeles en tenant compte d’'un éventuel
gradient de température dans |’ oxyde. Les barriéres thermiques sollicitées en conditions anisothermes
sont particuliérement sujettes a cet inconvénient puisque la couche de céramique ralentit les transferts
thermiques venant de la source de chaleur a I’extérieur des éprouvettes. Nous avons indiquée au
chapitre IV sur les éprouvettes de fatigue mécano-thermique de 1mm d'épaisseur de paroi, une
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différence de température de 20°C environ. Des défauts interfaciaux et en particulier une décohésion,
peuvent également étre a I’origine de gradients de température dans les couches. En effet, en
introduisant des milieux de plus faible conductivité thermique tel que I’ air, les conditions de transfert
thermique du systéme sont modifiées.

Huntz (1995) introduit un terme correctif Ao, (expression V.8) en supposant que le coefficient
de dilatation dans |’ oxyde est constant.

Ao, = Eo AT V.8
1-v

(08

V.2.2. Casd’un substrat présentant un rayon de cour bure macr oscopique

Le rayon de courbure de I'éprouvette engendre des contraintes radiales dans les différentes
couches du systéme, qui sont la résultante des contraintes oy; colinéaires aux interfaces lorsque le
métal est plan. La figure 1.4 illustre ce phénomene pour la couche d’alumine. La résultante des
contraintes ortho-radiales ogg de compression est une composante radiale o, qui tend a décoller
I” oxyde de la sous-couche.
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Figure V.4: génération de contraintes radiales par I'effet du rayon de courbure.

Un calcul édastique issu de la théorie de I'dadticité de Timoshenko (1950) est présenté par
Evans, Crumley et Demaray (1983) en considérant |e déplacement en coordonnées cylindriques. 1l est
établi en utilisant une séquence d Eshelby qui consiste a considérer tout d'abord un substrat
métallique cylindrique et une couronne doxyde non adhérente au substrat. Les déformations
thermiques dans les deux couches n’entrainent pas de contrainte. Dans une seconde étape, des
contraintes ortho-radiales sont appliquées et induisent des déplacements. Lorsgue le contact entre les
deux couches est virtuellement rétabli, les contraintes virtuelles sont égales aux contraintes
thermiques. La solution donnée par les expressions V.9 et V.10 est un cas particulier lorsgue
I’ épai sseur du revétement est négligeable devant I’ épaisseur du substrat.
E, A€

ZZ,0X =~ _
1-v,

Ogoox =0 V.9
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V.10

- EAs(e)

rr,ox_z(l L, )k R

Ces relations ne permettent cependant pas d'introduire la relaxation des contraintes par le

fluage de la sous-couche puisque | e substrat et la sous-couche sont confondus.

Le calcul rigoureux des contraintes développées sur un systeme cylindrique multicouche doit
faire intervenir un formalisme analogue a celui développé par Kerkhoff, Va3en, Funke et Stover
(1998) pour exprimer les contraintes développées par un gradient de température sur substrat courbe.

IIs établissent des expressions des contraintes dans un systeme cylindrique a trois couches en
fonction du rayon en coordonnées cylindriques par larésolution de I’ équation différentielle donnée par
I’ expression V.11.

do, o©

oy I _ 066 :0 Vll
dr r

L’ expression des déplacements permet de simplifier cette expression et d’ aboutir aux résultats
suivants (expressions V.12 et V.13).

aE 1 E(C C

o.(1)= == jT(r) r +- | - r—;) V.12
O(E l aET(r) E( C, _&)

Toolr) = —7— IT( P dr === b e = V.13

Tmin

Cette approche a I’avantage de décrire I'éat de contrainte dans toutes les couches d'une
barriere thermique en fonction de la coordonnée radiale r. L’ expression des conditions limites du
systéme, c’'est a dire la continuité aux interfaces de la contrainte radiale et des déplacements radiaux,
ains gue I’annulation de la contrainte radiale a la surface de la barriere thermique permettent de
déterminer les coefficients Ci, pour chaque couche. Avec un systeme a quatre couches (substrat, sous-
couche, oxyde et céramique) la détermination des coefficients revient ainverser une matrice 8 x 8 non
symeétrique, nécessitant donc la programmation de méthodes de résolution de systemes linéaires.

V.2.3. Position adoptée dans ce tr avail

Etant donné la multiplicité des approches utilisées habituellement pour des systemes métal-
oxyde ou barriére thermique et les plus ou moins nombreuses approximations réalisées, il est
nécessaire de choisir une orientation pour le calcul de cette étude. Le but n’est pas de donner une
description la plus précise qui soit des contraintes mais de tenir compte de maniere simple des
phénomenes les plus significatifs.

Dans une hypothese d'iso-déformation entre les quatre couches de notre barriere thermique, il
est absolument nécessaire de tenir compte de la visco-plasticité de la sous-couche a haute température.

Le rayon de courbure macroscopique du substrat doit également étre introduit et contrairement a
Evans, Crumley et Demaray (1983) qui ne considérent qu’'un systeme métal-oxyde, il faut tenir
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compte de toutes les couches de la barriere thermique. Afin d éviter d’avoir recours a des méthodes
numeriques lourdes, comme celles de Kerkhoff, VaBen, Funke et Stéver (1998), nous utiliserons un
calcul smplifié sans avoir recours aux déplacements locaux dans les couches.

Le calcul viscoplastique sera effectué selon deux trajets thermiques afin de connaitre I’ éat de
contraintes relatif a deux situations:

- le systéme a température ambiante apres un vieillisement statique a 1100°C. L’ enregistrement
de la température de I’ éprouvette en fonction du temps lors d'un refroidissement a four coupé a été
présenté au paragraphe 111.3.2.1.1. Les contraintes qui résultent de ce calcul donnent I’ état du systeme;

- le systéme au cours d' un cycle thermique de fatigue anisotherme.

Considérons un composite a quatre barres superposées défini par la figure V.5. Les hypotheses
de calcul sont les suivantes:

- le matériau de chague barre est homogeéne;
- les contraintes sont uniformes dans chague barre;
- ladéformation et la vitesse de déformation sont imposées par |e substrat;

- la température est uniforme dans toute I’ éorouvette pendant un refroidissement de 1100°C a
I”ambiante et il existe un gradient dans les oxydes (alumine et zircone) au cours d' un cycle
anisotherme;

- la sous-couche est viscoplastique entre 1100°C et 750°C (température de transition ductile-
fragile) et élastique en-dessous de 750°C. L’alumine et la céramique sont éastiques quelle que
soit latempérature;

- le systéme est sans contrainte a 1100°C.

substrat NiAl zircone

aumine

barre 1 barre 2 barre 4

Figure V.5: discrétisation du systéme en quatre barres.

Laloi viscoplastique utilisée pour NiAl est issue de la bibliographie (paragraphe 1.2.3.1.3). Nous
n’'utilisons pas la loi établie au chapitre 1, a |’ aide des éprouvettes minces, car elle demanderait des
mesures sur les épaisseurs coalescées de I’ AM 1. Nous ssimplifions le calcul en utilisant une loi qui ne
fait pas intervenir autant de paramétres physiques.

Nous tiendrons compte de la relaxation des contraintes dans I’ alumine et la zircone consécutive
au fluage de la sous-couche. La procédure de calcul utilisée pour exprimer ce phénoméne s'inspire
des travaux de Barnes, Goedjen et Shores (1989) (voir le paragraphe V.2.1).

V.2.4. Ordres de grandeur des contraintesthermiques

Les contraintes thermiques développées par |I'oxydation a 1100°C du NiCoCrAl ont été
guantifiées par Diot, Choquet et Mévrel (1989). Ils obtiennent une contrainte de compression dans
I’ oxyde de -5700M Pa. D’ autres références peuvent étre trouveées dans la these de Messaoudi (1997).

Devant des résultats d’ une telle amplitude qui dépassent parfois les valeurs des contraintes de
rupture d’ oxydes courants, Nix (1989) indique que les propriétés mécaniques d’ oxydes en couches
minces sont améliorées par rapport aux oxydes massifs. Les raisons invoquees sont:
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- lataille de grains plus faible (Loi de Hall-Petch , expression 1.6);
- laprésence du substrat métallique qui constitue un obstacle pour les dislocations;
- | effet de volume (paragraphe 11.2.4).

Les résultats de Banes et al (1989) en viscoplasticité dépendent de la vitesse de
refroidissement. Pour un systeme Ni-30Cr/Cr,Os, la contrainte de compression a température
ambiante dans I’ oxyde formé & 1000°C est de |’ ordre de -4500M Pa par le calcul élastique et de |’ ordre
de -3200M Pa en tenant compte du fluage du métal lors d’ un refroidissement tres lent.

V.2.5. Casd’uneinterface oxyde/métal non réguliére

Dans tous les cas précédents, les expressions des contraintes sont établies dans I’ hypothése
d une interface réguliére, plane ou courbe. Les micrographies présentées au cours des quatre chapitres
précédents montrent que I'interface peut parfois présenter une forte ondulation. Les contraintes
interfaciales sont modifiées d’une part en raison des ondulations, d’autre part en raison de défauts
interfaciaux tels que les cavités. Le probleme des cavités est d’ une grande importance dans cette éude
et seratraité au paragraphe V.5.

Il existe des ébauches de modéles intégrant une ondulation périodique de I'interface (Evans,
Crumley et Demaray, 1983) mais Evans (1995) souligne les limites de ces approches. Néammoins, on
peut supposer que la taille de la zone affectée par une ondulation interfaciale de part et d autre de
I"interface sera du méme ordre de grandeur que la longueur d’onde de I’ondulation. D’ autre part
I”amplitude de la perturbation est inversement proportionnelle au rayon de courbure local.

Dans le cas du systéme de I'étude, nous avons analyse les résultats obtenus par les essais
d’indentation présentés au chapitre I1l. L’ effet de la courbure locale de I'interface a été discuté au
paragraphe 111.3.4.3. En toute rigueur, elle devrait étre prise en considération, surtout pour une
courbure concave par rapport a la sous-couche, cas qui a été prouvé favorable au développement de
longues fissures. Cependant, cet effet sera négligé dans toute la suite du travail et seul le rayon de
courbure macroscopique du substrat sera pris en compte.

V.2.6. Calcul des contraintes tangentielles d’ origines ther mique et mécanique du systéme
del’éude

Ce paragraphe présente les résultats de calculs de I’ état de contraintes tangentielles réalises
dans toutes les conditions subies par les éprouvettes de I’ étude, a savoir:

1- état atempérature ambiante aprés un refroidissement depuis 1100°C a four coupé consécutif
aun traitement d’ oxydation statique ou au dépdt de la barriére thermique. Cela concerne les
échantillons plans vieillis et les éprouvettes AG2C;
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2- état pendant une séquence de stabilisation thermique dynamique a charge nulle selon le
cycle de fatigue mécano-thermique;

3- éat pendant une séguence de fatigue mécano-thermique ou le cycle thermique se combine
au cycle mécanique;

Les points deux et trois donnent I’ état de contrainte d’'une éprouvette de fatigue mécano-

thermique jusgu’ alafin de I’ essai puisgue chague cycle comprend un refroidissement jusqu’ a

100°C, température pouvant étre considérée comme presque égale a la température ambiante

du point de vue des propriétés des matériaux;

4- éat de contrainte d origine mécanique pendant une séquence de fatigue oligocyclique
isotherme selon le cycle triangle.

5- état de contraintes d origine mécanique pendant une séquence de fatigue oligocyclique
isotherme selon le cycle maint.tens.

Les points quatre et cing donnent I’ é&at de contrainte d’ une éprouvette de fatigue oligocyclique
pendant I’essai. A lafin de I’essai, le retour a température ambiante doit étre pris en compte
par le calcul effectué au point n°1.

Dans les deux premiers cas, on supposera que les contraintes longitudinales d origine
thermique (direction zz) sont égales aux contraintes ortho-radiales d’ origine thermique et a plus forte
raison, sur un substrat plan, aux contraintes tangentielles. Cela revient a considérer un état de
contraintes d origine thermique orthotrope. Dans le cas d’ un substrat plan, la composante normale est
nulle alors que dans le cas d’ un substrat courbe, notre hypothése revient a ce que seules les contraintes
radial es soient affectées par la courbure.

Dansles cas trois a cing, la déformation mécanique se superpose ala sollicitation thermique ou
bien existe sans variation thermique (cas 4 et 5).

Le comportement de I’ éprouvette soumise a des sollicitations couplées n’est pas linéaire en
raison de la visco-plasticité de la sous-couche. Ainsi, pour obtenir le comportement sous une
sollicitation de fatigue mécano-thermique, on ne peut pas additionner le comportement obtenu sous
des sollicitations thermiques ou mécaniques non coupl ées.

D’autre part, en présence d’ une sollicitation mécanique, I’ état de contrainte ne peut absolument
plus étre considéré comme orthotrope et il se développe un état fortement triaxial. Dans le cas de
I’essai de fatigue oligocyclique isotherme, |’ éprouvette est sans contrainte d'origine thermique
pendant tout I’essai. Une traction longitudinale selon I’axe zz de I’ éprouvette aura pour effet de
générer des contraintes de traction dans la direction zz. Par I'effet du coefficient de Poisson, la
déformation longitudinale induit une déformation radiale qui tend a diminuer la section de
I’ éprouvette. Nous considererons que I’ oxyde et la zircone se comportement comme une enveloppe
rigide solidaire du substrat et de la sous-couche qui subissent I’ effet du coefficient de Poisson. Il en
résulte donc des contraintes de compression ortho-radiales dans les deux oxydes et des contraintes
normales qui tendent a décoller les oxydes de la sous-couche.
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V.2.6.1. Formalisme du calcul des contraintes tangentielles

Le modele a deux barres, représentant le substrat et une protection viscoplastique, est développé
dans I’annexe 8. Le calcul de la contrainte dans I’aluminiure est incrémental. Ainsi, I’ accroissement
de la contrainte tangentielle 0,, est donnée par |’ expression V.14.

EN'Al |022 NiAl " —I
do,, ya = —N — dt + (= Ay ) AT V.14
22, NiAl 1_ VNiA| \‘ZK n(T)-O-zz’NiN ( AM1 N|AI) J

ou Onial €st la contrainte ortho-radiale dans la protection;

Enial €st le module d’ Y oung de la protection;

K et n sont les paramétres de la loi de viscoplasticité de la protection (définis au
chapitrel);

0; sont les coefficients de dilatation thermiques des deux couches,

T est latempérature,

t est letemps;

Les contraintes dans les couches d’ oxydes et de zircone sont données par |’ expression suivante,
oul'indicei est relatif alacouchei.
E

do,, :1_iv [(aAMl_ai)dT] V.15

Cette contrainte issue d’un calcul élastique peut étre relaxée par le fluage de la sous-couche. Le
substrat constitue le référentiel du systeme puisqu’il impose sa déformation, mais pour le calcul de la
relaxation de la contrainte dans I’ oxyde, un changement de référentiel est effectué. 1l devient la sous-

couche qui est soumise alacontrainte 0, .. = O nial -

La contrainte dans |’ oxyde alafin de la période de fluage est donnée par |’ expression suivante:

n+1 —|

E O,oninl — O
oo = T e e g Y [ V.16
voxyde |_ ( )'(022, NiAl O-22,oxyde)J

do

V.2.6.2. Calcul lors d'un refroidissement afour coupé.

La température de I'éprouvette lors du refroidissement a été déterminée au paragraphe
[11.3.2.1.1. On supposera que ce trget thermique est également suivi apres |I'éaboration des
revétements, ce qui nous permet d avoir une estimation de I'éat de contrainte du systeme brut
d éaboration.

Le graphe de la figure V.6 reprend le trajet thermique suivi par I’ éprouvette au cours du
refroidissement. Ce graphe avait déja été présenté en figure 111.10.
Les graphes des figures V.7 a V.10 présentent respectivement les déformations thermiques de

chague couche lors du refroidissement de 1100°C a 25°C, les déformations différentielles par rapport
au substrat et qui sont génératrices des contraintes thermiques, la comparaison entre les contraintes
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thermiques dans NiAl a I'issue d’un calcul élastique et viscoplastique et la comparaison entre les
contraintes dans I’ oxyde et la zircone obtenues par un calcul élastique et par un calcul viscoplastique.

La figure V.10 montre que les contraintes dans le systeme a température ambiante sont
maximales en compression dans la couche d’ oxyde. Elles atteignent -3000M Pa dans le cas du calcul
élastique et sont relaxées a-2000 M Pa en viscoplasticité.
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Figure V.6: température de I'éprouvette AG2C au cours du refroidissement a four coupé.
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Figure V.7: déformations d’origine thermique dans les quatre couches pour un refroidissement de 1100°C a 25°C.
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Figure V.8: déformations différentielles d’origine thermique par rapport au substrat pour un refroidissement de 1100°C a 25°C.
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Figure V.9: contraintes tangentielles d'origine thermique dans la couche NiAl pour un refroidissement de 1100°C a 25°C, dans le cas d'un

calcul élastique et d’'un calcul viscoplastique..



Modélisation générale et discussion 251

Température (°C)

0 200 400 600 800 1000 1200
500
0 |
mE
. AA = oo A
6‘ o A
500 [ [ 1 N oo A
h A
Jmmmni@ﬂﬂjj A
oo 0O A
-1000 f
A
-1500
AlI203 élastique

-2000 A L .

O ZrO2 élastique

A AI203 viscoplastique
2500 W ZrO2 viscoplastique

® NiAl viscoplastique
-3000

Figure V.10: contraintes tangentielles d’origine thermique dans la couche NiAl (viscoplastique) et les couches d’alumine et de zircone

(élastique et viscoplastique), pour un refroidissement de 1100°C a 25°C.

V.2.6.3. Calcul pendant un cycle thermigue anisotherme a contrainte nulle.

température ‘
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Figure V.11: profil de température utilisé pour le calcul a travers la barriére thermique et accroissement de la contrainte tangentielle qui
en résulte.

La figure IV.4 est utilisée pour définir le trgjet thermique au cours d’un cycle anisotherme.
L’ écart de température a travers la paroi de |’ éprouvette est donné par la figure IV.5. Pour quantifier
I’amplitude du gradient thermique existant dans les couches,
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il faudrait tenir compte des coefficients de diffusivité thermique de chaque couche. Nous supposerons
gue le gradient de température est continu, dérivable et entierement localisé dans I’alumine et la
zircone et que la température est homogene dans les autres couches. Celarevient a la situation décrite
par le schémade lafigure V.11.

Leslois d évolution de la température avec |e temps, des thermocouples interne et externe sont
données respectivement par les expressions suivantes:

Tin=5t+100 t0[0,200]; Tine =1100 t0[200,500]; Tine =-5t+3600 t0[500,700] V.17

Teq=5,425t+85 t11[0,200]; Tex =-0,133t+1196,66 t{1[200,500]:
Tex =-5,225t+3742,5 t0[500,700] V.18

Comme le montre également la figure V.11, le gradient de température est pris en compte de
maniére simple en utilisant I’expression V.8. La température du thermocouple interne sera donc
utilisée pour le calcul de toutes les déformations différentielles et les contraintes tangentielles dans
I’ oxyde et la zircone seront majorées a chaque instant d’ un terme correctif:

e E

Aoy, = I
' €. +e

zircone

1- iVi ai [Tateme - Tinterne] V.19

ou g est I’ épaisseur de la couchei.

Ces termes correctifs sont représentés en fonction du temps sur lafigure V.12.
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Figure V.12: amplitude des termes correctifs de la contrainte tangentielle dus au gradient de température dans les oxydes, dans I'alumine
et la zircone lors d’'un cycle anisotherme.
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La dilatation des différentes couches lors du cycle thermique conduit aux déformations
d’ origine thermique représentées sur lafigure V.13. Les dilatations différentielles entre les couches de
la barriere thermique et I’ AM 1 ménent aux déformations différentielles de bridage représentées sur la
figureV.14.
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Figure V.13: déformations tangentielles d’origine thermique dans les quatre couches pendant un cycle anisotherme.
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Figure V.14: déformations différentielles tangentielles d’origine thermique par rapport au substrat pendant un cycle anisotherme.
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L’ état de contrainte initial est donné par le calcul précédent, lors d un refroidissement de
1100°C (élaboration de |’ éprouvette) a 100°C. Ces températures sont indiquées pour le thermocouple
interne. Pour le premier cycle de sollicitation, nous avons donc:

Oth,22,NiAI=38M Pg;

Oth,22,aumine=-1888+A022 aumine=-1890M Pg;
Oth,22,zircone =-441+A022 zircone =-4 /5M Pa.

Les figures V.15 et V.16 montrent les contraintes dans les couches calculées avec cet état
initial pendant le premier cycle de sollicitation. On remargue notamment la différence introduite par la
viscoplasticité de la sous-couche dans le calcul des contraintes dans la sous-couche sur lafigure V.15.
Lafigure V.16 présente les contraintes tangentielles dans les deux oxydes, calculées par la méthode

explicitée au paragraphe V.2.6.

A lafin du premier cycle, |’ état de contrainte est le suivant:

Oth,22Nia=17/MPg;

Oth,22,dumine=-1888+A022 ajumine=-1816M Pa;
Oth,22,zircone =-447+A022 zircone =-503M Pa.

ce qui indique que la sollicitation thermique N’ est pas stabilisée du point de vue de la réponse
mecanique. La stabilisation intervient des le deuxiéme cycle, comme le montrent les figures V.17 et

V.18.
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Figure V.15: contraintes tangentielles d’'origine thermique dans la sous-couche par un calcul élastique et un calcul viscoplastique lors du

premier cycle anisotherme.
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Figure V.16: contraintes tangentielles d'origine thermique dans I'alumine et la zircone par un calcul viscoplastique lors du premier cycle

anisotherme.
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Figure V.17: contrainte tangentielle d’origine thermique dans la sous-couche par un calcul viscoplastique lors du deuxiéme cycle

anisotherme au cours duquel la réponse est stabilisée.
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Figure V.18: contraintes tangentiellesd’origine thermique dans I'alumine et la zircone par un calcul viscoplastique lors du deuxiéme cycle

anisotherme au cours duquel la réponse est stabilisée.

V.2.6.4. Calcul lors d' une sallicitation cyclique thermigue et mécanique combinée

La déformation mécanique est introduite dans le calcul par le biais d'un accroissement de
contrainte qui affecte les couches de NiAl, d’aumine et de zircone. La méthode est comparable a celle
utilisée pour introduire I’ effet du gradient de température dans I’alumine et la zircone, illustrée par la
figureV.11.

A présent, I'accroissement de contrainte dans une couche i (i=NiAl, ox ou ZPS) entre les
instantst et t+dt s écrit:

€ E, _ E,
+e 1-v Gi [Texterne Tinterne] + 1-v de

zircone i i

V.20

méca,00

dog,; =[8(i,0x) + &(i, ZPS)| .

0oX

ou g est |’ épaisseur de lacouchei;
0(i,j) est le symbole de Kronecker;

dE méca, 60
sollicitation longitudinale de I’ éprouvette.

est I'accroissement de déformation mécanique ortho-radiale résultant de la

Les indices 60 ne peuvent pas se substituer a des indices 22 dans ce cas car |’ existence du
terme €mecapen’ €St possible qu’en présence d’'un substrat courbe. En effet, la déformation mécanique
longitudinale de I’ éprouvette €mgcazz iNduit une déformation mécanique normale €meca11 OU Emecarr -
Mais si le substrat est plan, €msca11 IMplique €meca 22 =0 tandis que si e substrat est courbe, €mgcarr
implique €meca e 20 €t on ad’ autre part:

Emécarr = -V Emécazz V.21
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La déformation mécanique ortho-radiale est déduite simplement de la déformation mécanique
radiale par un calcul d' équilibre des forces qui sera détaillé au paragraphe suivant lors du calcul des
contraintes normales al’interface.

La représentation graphique de I’amplitude de I’ accroissement de contraintes ortho-radiale et
longitudinale dans les couches dues au gradient thermique et a la déformation mécanique est donnée
par lesfiguresV.19 et V.20.

Les conditions initiales au premier cycle sont données par I'état de contrainte aprés une
sollicitation thermique sans sollicitation mécanique. Cela correspond a la stabilisation thermique
dynamique.

Comme dans le cas du calcul sur un cycle thermique sans sollicitation mécanique (paragraphe
V.2.6.3 précédent), le comportement ne se stabilise qu’au deuxiéme cycle. Les figures V.21 et V.22
montrent I’ évolution de la contrainte ortho-radiale au cours d’'un cycle stabilisé pour la sous-couche
NiAl et pour les deux oxydes.

La contrainte longitudinale est donnée dans la sous-couche et I'alumine en figure V.23. Il peut
sembler étonnant que les contraintes longitudinales dans I’alumine et dans la sous-couche soient
proches. Cela résulte de la relaxation presque totale des contraintes pendant le palier a 1100°C d’une
part et de la variation simultanée des coefficients de dilatation thermique et des modules d’Y oung
dans les deux couches d’ autre part. Sur la figure V.23, le refroidissement aprés le palier commence a
500s. Les contraintes d’ origine thermique sont faibles dans la sous-couche. Elles deviennent de plus
en plus négatives dans |I’alumine et s gjoutent aux contraintes de compression d’ origine mécanique
induites par la décroissance de la déformation mécanique. La relaxation des contraintes opére jusqu’ a
la température approximative de 750°C (atteinte a 570s). A ce moment, la déformation mécanique
induit des contraintes longitudinales de traction non relaxées qui sont un peu modérées par les
contraintes de compression d’ origine thermique. Le niveau de contrainte atteint a la fin du cycle est
tres élevé et celarésulte de larelaxation des contraintes a haute température. Ainsi le cycle est presgue
assimilable a une traction a basse température depuis une déformation mécanique nulle jusgu’a une
déformation mécanique positive égale a toute I’ amplitude de la déformation mécanique de consigne
de notre cycle.
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Figure V.19: accroissement de la contrainte ortho-radiale di au gradient thermique transverse et a la déformation mécanique
longitudinale.
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Figure V.20: accroissement de la contrainte longitudinale dd au gradient thermique transverse et a la déformation mécanique
longitudinale.
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Figure V.21: évolution de la contrainte ortho-radiale d’origine thermique par un calcul viscoplastique dans la sous-couche pendant un

cycle de fatigue mécano-thermique.
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Figure V.22: évolution de la contrainte ortho-radiale d'origine thermique et mécanique par un calcul viscoplastique dans I'alumine et la
zircone pendant un cycle de fatigue mécano-thermique.
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Figure V.23: évolution de la contrainte longitudinale d’origine thermique et mécanique par un calcul viscoplastique dans I'alumine et la
sous-couche pendant un cycle de fatigue mécano-thermique.

V.2.6.5. Calcul dansle cas d’ un cycle de fatique oligocycligue isotherme
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Figure V.24: évolution des contraintes ortho-radiales d’origine mécanique au cours d’un cycle de fatigue oligocyclique triangle a 1100°C a

0,75% d’amplitude de déformation mécanique.
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Ce cas est le plus simple puisque I’ éprouvette se trouve dans un état d’ élément de volume
thermique et que seule la déformation mécanique fluctue.

Les contraintes ortho-radiales d’ origine mécanique sont présentées sur les figures V.24 et V.25
au cours d’un cycle triangle stabilisé pour des amplitudes de déformations mécaniques respectives de
0,75% et 1,6%. Pendant les rampes a vitesse de déformation mécanique constante, |I’amplitude de la
relaxation des contraintes est également constante ce qui explique la présence des paliers. Mis a part
les oscillations qui ne sont que des artefacts de calcul liés aux itérations sur la loi de viscoplasticité,
les contraintes extrémes sont les mémes pour les deux amplitudes de déformation mécanique.

Il en va de méme pour les contraintes longitudinales qui sont présentées indifféremment pour
les deux amplitudes de déformation sur lafigure V.26.
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Figure V.25: évolution des contraintes ortho-radiales d’origine mécanique au cours d’un cycle de fatigue oligocyclique triangle a 1100°C a

1,6% d’amplitude de déformation mécanique.
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Figure V.26: évolution des contraintes longitudinales d'origine mécanique au cours d’un cycle de fatigue oligocyclique triangle a 1100°C
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Figure V.27: évolution des contraintes ortho-radiales d’origine mécanique au cours d'un cycle de fatigue oligocyclique triangle a 1100°C.

Dans le cas d'un cycle ‘maint.tens.” avec un palier de cing minutes a déformation mécanique
maximale, |’ évolution des contraintes est représentée en figure V.27. Les parties correspondant aux



Modélisation générale et discussion

263

transitoires en déformation mécanique sont absolument identiques au cas du cycle triangle. On
observe seulement une forte relaxation des contraintes pendant le palier.

V.2.7. Calcul des contraintes nor males dues a la cour bur e du substr at

Nous calculons les contraintes normal es rel atives aux cas suivants:
1- refroidissement afour coupé depuis 1100°C;

2- cycle de stabilisation thermique dynamique a charge nulle en fatigue mécano-thermique;
3- cycle de fatigue mécano-thermique complet.

Dans les cas de fatigue oligocyclique isotherme, I'amplitude des contraintes ortho-radiales est
s faible que les contraintes radiales qui en résultent sont négligeables.

Pour calculer les contraintes normales qui sont dues au rayon de courbure macroscopique de
I’ éprouvette, on écrit I’ équilibre des forces macroscopique dans le matériau.

Soit 6, I'angle définissant la coordonée ortho-radiale, comme le montre lafigure V.28.

Figure V.28: configuration utilisée pour le calcul des contraintes radiales.

On a 2R60, +2$ine(oee,z,02e2r02 +0gq AI203eAI203):0' Lorsque 6 tend vers O, sin 6 est
équivalent a6. D’ ou:

1
On = _E (099,ZrOzle02 + 099,AI2036A|203) v

ou g est |’ épaisseur de lacouchei;
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les contraintes ortho-radiales 0gg sont les contraintes tangentielles calculées
précédemment.

On définit la contrainte normale interfaciale par I’ expression V.23 qui exprime le contrainte
normale différentielle al’ interface:

1 Enial
O\t interface — _E(Gee,Zrozleoz + 099,AI203eAI203)+ R Ogg nial V.23

Le signe positif de la contrainte normale interfaciale signifie que la contrainte normale
interfaciale agit dans le sens du décollement des couches d’ alumine et de zircone.

Les contraintes sont calculées pour les valeurs maximales d’ épaisseur d oxyde mesurées. La
figure V.29 représente I’ évolution de la contrainte normale interfaciale lors d' un refroidissement de
1100°C a 25°C apres le vieillissement de 15h d' une éprouvette AG2C. La contrainte représentée est
calculée au centre de I’ éprouvette (rayon de courbure minimum = 3mm). Cette figure montre que les
contraintes sont maximales aux alentours de 70°C.
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Figure V.29: évolution de la contrainte normale interfaciale au cours du refroidissement aprés le vieillissement a 1100°C pendant 15h
d’une éprouvette AG2C. Contrainte dans la section centrale de I'éprouvette de 3mm de rayon.
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Figure V.30: évolution de la contrainte normale interfaciale d'origine thermique au cours d'un cycle thermique anisotherme sans

sollicitation mécanique sur une éprouvette tubulaire de 5,5mm de rayon et d’une épaisseur d’oxyde 15um.

30

25

20

deuxiéme cycle
et suivants

15

10

(AT
vvvvvvvvvvvvvvvvvvvvv

AAAAAAAAAAA

0 100 200 300 400 500 600 700
temps (s)

Figure V.31: évolution de la contrainte normale interfaciale d'origine thermique et mécanique au cours d'un cycle de fatigue mécano-

thermique sur une éprouvette tubulaire de 5,5mm de rayon et d’'une épaisseur d’oxyde 15pm.
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La figure V.30 présente I’ évolution de la contrainte normale interfaciale au cours d’un cycle
thermique anisotherme sans sollicitation mécanique, calculée avec un rayon de courbure du substrat
de 5,5mm et une épaisseur moyenne d oxyde de 5um.

La figure V.31 montre cette méme grandeur dans le cas d'un cycle de fatigue mécano-
thermique ou la déformation meécanique est couplée a la sollicitation thermique. Elle présente
également une composante mécanique de la contrainte qui se déduit de la contrainte d’ origine
thermique et mécanique couplée et de la contrainte d’ origine thermique non coupl ée.

Les boucles stabilisées entre la contrainte normale interfaciadle et la température sont
hystérésiques. Elles sont respectivement présentées au cours d un cycle thermique sans sollicitation
meécanique et au cours d’ un cycle de fatigue mécano-thermique par les figures V.32 et V.33 pour une
€pai sseur d’ oxyde de 5um.
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Figure V.32: boucle stabilisée donnant la contrainte normale interfaciale en fonction de la température au cours d'un cycle thermique

anisotherme sans sollicitation mécanique sur une éprouvette tubulaire de 5,5mm de rayon et d’une épaisseur d’oxyde 15um.
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Figure V.33: boucle stabilisée donnant la contrainte normale interfaciale en fonction de la température au cours d’'un cycle de fatigue

mécano-thermique sur une éprouvette tubulaire de 5,5mm de rayon et d'une épaisseur d’oxyde 15um.

L’influence de I’ épaisseur d’ oxyde sur la contrainte normale interfaciale maximale atteinte au
cours d’ un cycle de fatigue mécano-thermique est mise en évidence sur lafigure VV.34. En accord avec
I”expression V.23, la contrainte maximale se déduit de I’ épaisseur par une fonction affine.

La valeur de la contrainte interfaciale pour une épaisseur d’ alumine nulle n’est pas nulle car
elle dépend également des contraintes dans la couche de zircone qui a une épaisseur constante.
L’ordonnée a I’ origine de la courbe est donc la valeur limite de la contrainte interfaciale lorsque
I’alumine n’ existe pas.

30

29 /L—‘—
28

27 /
26

25

24—

23
22
21
20

0 2 4 6 8 10 12 14 16
épaisseur d'alumine ( um)

Figure V.34: évolution de la contrainte normale interfaciale maximale d'un cycle anisotherme (maximum atteint a 100°C) en fonction de

I’épaisseur d'oxyde.



268 Chapitre 5

Comparons a présent, en fonction du rayon de courbure du substrat, I'état de contraintes
d origine thermigue des éprouvettes a température ambiante apres leur élaboration a 1100°C, apres un
vieillisement a 1100°C ou aprés une sollicitation anisotherme. Le tableau V.1 donne la contrainte
normale maximale des conditions explorées dans cette éude. La fatigue oligocyclique isotherme est
assimilée, du point de vue des contraintes d origine thermique, a un vieillisement statique suivi d’un
refroidissement afour coupé.

Eprouvette et conditions subies méthode de calcul Orrinterface MaX (MPa)

plan, tous temps de vieillissement 0

AG2C brut, rayon 3mm Refroidissement 22,969
AG2C 4h a1100°C, rayon 3mm a 25,267
AG2C 8h a1100°C, rayon 3mm four 25,635
AG2C 15h a41100°C, rayon 3mm coupe 25,998
AG2C 15h 41100°C, rayon 10mm aprés 7,725
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 02 un 27,932
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 09 vieillissement 25,881
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 03 statique 24,523
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 08 qui 25,719
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 10 développe 26,25
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 05 € ox 25,37
Fatigue oligocyclique a 1100°C réf. 11 25,739
Fatigue mécano-thermique réf.06F Refroidissement afour 25,17
Fatigue mécano-thermique réf.06E coupé suivi d' une 25,63
Fatigue mécano-thermique réf.06l sollicitation cyclique 27,72
Fatigue mécano-thermique réf.06C thermique 29,17

Tableau V.1: valeurs des contraintes normales interfaciales maximales pour les conditions expérimentales de cette étude.

Lafigure V.35 reprend les valeurs maximales de oy, du tableau V.1, pour toutes les conditions
explorées, en fonction du temps passé a 1100°C. Ce temps est le temps total d’ oxydation statique pour
les échantillons plans et les éprouvettes AG2C, le temps total de I’ mecanique en fatigue
oligocycligue isotherme et le temps cumulé des maintiens a 1100°C en fatigue mécano-thermique. On
a vu au paragraphe 1V.4.2.1 que |’épaisseur d oxyde formée en fatigue mécano-thermique |’ était
majoritairement pendant les périodes de maintien & 1100°C puisgue le temps équivalent a maintenir a
1100°C pour obtenir I’ épaisseur d’ oxyde formée pendant les 400s de transitoire en température est de
25s.

Tous les points (excepté cdui de LCF maint.comp.) situés a gauche de la ligne en traits
interrompus correspondent a des essais qui n’ ont pas entrainé le délaminage de |’ éprouvette.
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Figure V.35: contrainte normale maximale supportée par l'interface alumine/sous-couche en fonction du temps d'oxydation pour les

essais isothermes et du temps passé a 1100°C pour la fatigue mécano-thermique.

V.3. Les contraintes ayant pour origine la croissance de |I’alumine

La transformation d’'un métal pur que I’on notera M en un oxyde noté MO s accompagne d’un
changement de volume. 11 est quantifié par e rapport de Pilling-Bedworth (Pilling et Bedworth, 1923)
D =Q,/Qy 0oU Quo est le volume moléculaire de I’ oxyde et Qy e volume moléculaire du métal.
Le rapport de Pilling-Bedworth relatif a la formation de I’aumine a partir du métal aluminium
(anodisation de I’ aluminium) est ®=1,28, ce qui indigue que la réaction est anisochore dans le sens de
I augmentation de volume.

Les contraintes ayant pour origine la croissance de |I’aumine sont les contraintes qui sont
susceptibles d étre générées par |I'oxydation du métal. Dans la suite nous les appellerons parfois
abusivement ‘ contraintes de croissance’.

Elles dépendent en partie du rapport de Pilling-Bedworth mais aussi des micromécanismes mis
en jeu dans la croissance, qui eux-méme dépendent du matériau et des conditions d’ oxydation. Ainsi,
le changement de volume associé a la réaction d'oxydation n’entraine pas forcément le
dével oppement de fortes contraintes dans la couche d’ oxyde.

Les méthodes usuelles de mesure des contraintes de croissance reposent sur la mise en évidence
des déformations engendrées par |’ état de contraintes du systeme ou sont des méthodes physiques.
Evans (1995) effectue une revue de ces méthodes.
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Laméthode de mesure de I’ allongement d’ une lame mince oxydée sur chacune de ses faces (cela
permet d’ éviter le fléchissement de lalame) est suivie d’ une analyse mécanique ssimple.

Dans la méthode de la fléche, une lame mince est a présent protégée de I’ oxydation sur |’ une de
ses faces, justement pour induire son fléchissement. Un exemple de cette méthode est donné par Zhao
et Zhang (1989).

La méthode physique la plus couramment utilisée est la diffraction des rayons X. Contrairement
aux méthodes mécaniques ou les mesures de déformations peuvent étre réalisees a la température
d oxydation, la diffraction X est réalisée a température ambiante et il peut parfois s avérer difficile de
séparer les contraintes thermiques des contraintes de croissance.

La composante ortho-radiale des contraintes de croissance atteint typiquement un ordre de
grandeur de quelgues dizaines a centaines de MPa (Dionnet, 1993. -337MPA sur FeCrAl oxydeé a
1300°C; Delaunay, Huntz et Lacombe, 1980: -400MPa sur et -80MPa sur FeNiCrAlY, tous deux
oxydés a 1000°C).

Cette étude n’a pas pour but d expliquer en détail les mécanismes de croissance de la couche
d alumine de la barriere thermique. Cependant, afin de pouvoir justifier des hypotheses choisies pour
le calcul des contraintes de croissance, quelques mécanismes et leurs consequences sur |’ état de
contraintes du systéme vont étre decrits ci-apres. lls sont présentés pour un couple M/MO dont
I’ évolution est exomorphique. Lorsgue la croissance de I’ oxyde est endomorphique, tel que la couche
d alumine qui se développe en milieu confiné entre la sous-couche et la céramique de la barriere
thermique, I’ éat de contrainte peut étre modifié.

On supposera que lorsque le substrat est macroscopiquement plan, la couche céramique n'a
aucune influence sur les contraintes de croissance. Les variations de la position de |'interface
céramique/oxyde perpendiculairement a la surface du substrat sont bien accommodées par la
trandation de la céramique et les déformations latérales sont supposées accommodées par la faible
complaisance de la céramique liée a sa microstructure colonnaire.

En revanche, lorsque le substrat présente un rayon de courbure macroscopique, la présence de la
couche de céramique ne pourra plus étre omise.

V.3.1 Origine théorigue des contr aintes de croissance

V.3.1.1. Cas d' un substrat macroscopiguement plan.

La croissance des couches d’ oxyde et d’alumine en particulier, avait é&é brievement introduite
au paragraphe 1.3.1.1. Ainsi, la théorie de Wagner (1951) exprime que la réaction d’ oxydation est
contrblée par la diffusion des ions dans la couche d’ oxyde dga formée sous I’ effet combiné des
gradients de concentration des différentes espéces et des champs éectriques générés par les
déplacements. La cinétique d’' oxydation peut étre accélérée par des raccourcis de diffusion tels que les
joints de grains pour I’aumine (Quaddakers, Holzbrecher, Brief et Besk, 1989). D’ autre part, Wagner
(1952) montre que I'épaisseur d' une couche d’'oxyde dense et adhérente dont la croissance est
monodirectionnelle perpendiculairement & la surface du métal vérifie larelation ® =&/y ol ® est le
rapport de Pilling-Bedworth, & est I'épaisseur d’ oxyde formée et y est |'épaisseur de métal
consommeée par |’oxydation. Si la croissance de la couche d’ oxyde était isotrope, la relation prévue
serait plutét @ = & /y . Cependant |’ expérience (Evans, 1995) ne vérifie jamais cette derniére relation
et s approche toujours de la premiére.
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Bien que la direction de croissance adoptée par les oxydes soit donc souvent orientée vers la
direction libre, perpendiculaire a I’interface, la réaction d oxydation est a I’ origine de perturbations
chimiques locales dans |’ oxyde et le métal proches de |’ interface.

Les deux paragraphes qui suivent décrivent des mécanismes d’ accommodation des perturbations
interfaciales qui pourraient étre al’ origine de fortes contraintes dans le cas de I’ oxydation de métaux
purs qui ne sont de surcroit pas protégés par une couche supplémentaire de céramique. Ils ne sont que
partiellement transposables au cas de I’ éude puisque I’ oxydation de la sous-couche NiAl est plus
complexe.

V.3.1.1. 1. Mécanisme de croissance cationique

Lors de la croissance cationique d une couche d’ alumine exomorphique, I’ oxyde frais se forme a
la surface de la couche d’'oxyde dans un espace libre. L’oxyde a tendance a croitre de maniére
anisotrope, dans la direction libre et les contraintes genérées au niveau de |’ oxyde frais, en surface,
sont faibles (Stringer, 1970).

Pierragi et Rapp (1988) ont examiné les modifications subies par I’ interface métal/oxyde pour la
croissance cationigque par échange lacunaire et ont montré que des contraintes peuvent en résulter. Le
flux de lacunes s oppose au flux de cations métalliques. Lorsque les lacunes arrivent a I'interface
métal/oxyde, elle peuvent se perdre dans le métal dont le volume reste inchangé ou bien étre
annihilées a I'interface et dans ce cas I'interface métal/oxyde change de position. Les lacunes
métalliques a I'interface métal/oxyde sont annihilées gréce au transfert dans le métal par montée,
d’ une certaine quantité de dislocations intrinseques. Si les deux couches sont en épitaxie, cette
relation est conservée par un gustement de la distance entre les dislocations interfacial es restantes qui
s écartent donc de leur position d’ équilibre, ce qui crée une contrainte de tension dans le métal et une
contrainte de compression dans I’oxyde. Au-dessus d'une déformation interfaciale critique, le
glissement des dislocations du métal vers la couche d’ oxyde fournit, d’ apres cet auteur, de nouvelles
dislocations a I'interface. Cela engendre des déformations plastiques dans le métal et dans I’ oxyde. Il
faut préciser cependant que la déformation plastique de I’ oxyde est un phénomeéne trés controversé
(Schitze 1990, Evans 1995). Evans (1988) donne une condition pour que |'annihilation des lacunes
soit possible a I’interface et qui dépend du temps de résidence d une lacune a I'interface. Ce temps
détermine la distance de diffusion dans I'interface et de |4 la probabilité de rencontrer un site
d annihilation. Le temps de résidence T est lié al’ énergie AE, qui doit étre fournie a la lacune pour la

( AE,, .
L kT)’ ou k est la constante de
Boltzmann, T la température absolue, v est la fréguence de vibration du réseau métalique. La
distance moyenne de diffusion al’interface z est: z = /2D, T . L’annihilation alieu si cette distance est

du méme ordre de grandeur que la distance moyenne entre deux sites d annihilation. Sinon, les
lacunes peuvent se perdre dans le métal ou encore migrer le long de I'interface pour coalescer en
cavités interfaciales.

D’ autres auteurs contestent les hypothéses de Pierragi et Rapp en argumentant que la montée ou
le glissement des didlocations intrinseques, sites dannihilation, demande des contraintes trop
importantes. Evans (1988) suppose |'annihilation sur des dislocations extrinseques. Robertson et
Manning (1988) proposent une annihilation sur des défauts qui présentent une rupture dans leur
circuit de Burgers (Figure V.36). Sur lafigure V.36, on voit que |I’annihilation de la lacune a lieu par
le saut de I’atome situé a I’extrémité du plan incomplet et que le substrat métallique est ainsi
consomme progressivement. Les forces mises en jeu pour ce mécanisme sont faibles.

. . , — 1
déplacer de I'interface vers le réseau metalllque:rzcexp
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O/O/O_O_OMO

Figure V.36: mécanisme d’annihilation de lacunes par montée d’'un atome. D'aprés Robertson et Manning (1988).
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V.3.1.1.2 Mécanisme de croissance anionique

Dans un mécanisme d oxydation anionique, I’oxyde frais se forme en milieu confiné a
I"interface métal/oxyde. Cela pourrait générer des contraintes trés importantes s'il n’existait pas des
meécanismes d accommodation qui expliquent que de faibles contraintes puissent parfois étre
mesurees.

Les contraintes peuvent étre tres faibles si des lacunes participent a la réaction de diffusion
ionique. La diffusion du métal crée alors des espaces interfaciaux dans lesgquels I’ oxyde frais va se
former (Evans, Norfolk et Swan, 1978). Dans le cas de la figure V.37, la croissance anionique est
assurée par un échange de lacunes dans I’ oxyde et le métal. Le déplacement des lacunes est possible
Sil existe un faible gradient de contraintes dans le systéme. Ainsi, les forces mises en jeu par ce
mécanisme sont faibles.

% o, o, o, o,
lacune
de’oxyde .
2 (0] jacune
= leaia del’oxyde
D = _> D _> del’oxyde _> 6
<
lacune lacune lacune lacune
du métal Al du metal Al duméa Al du métal Al
Etat initial Pénétration des anions dans  Rencontre d'une lacune de Echange lacunaire
une lacune de 'oxyde I'oxyde
£ . e £
le I’ oxyde XY e |’ oxyde
6 lacune lacune
lacune B e I"oxyde del’oxyde
du métal Al @@ Al Al203 Al
Arrivée a linterface et Echange lacunaire Réaction d’oxydation
rencontre d'une lacune
métallique

Figure V.37: mécanisme de croissance anionique par échange lacunaire. D’aprés Evans, Norfolk et Swan (1978).
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V.3.1.2 Causes de |la génération de contraintes

V.3.1.2.1. Substrat parfaitement plan en contact avec le gaz oxydant

Les deux paragraphes précédents se sont placés dans des cas idéaux d oxydation purement
cationique ou purement anionique et ont montré gu'il existe des mécanismes d’accommodation
microstructuraux qui rendent |e systeme trés peu contraint.

En dehors de ces deux cas idéaux, de nombreuses causes peuvent induire des contraintes de
Croissance:

- I’oxygene en solution dans le substrat métalligue (Donaldson, Evans, 1981);

- I"épitaxie (Fromhold, 1975) qui peut étre accommodée a haute température (voir
paragrapheV.3.1.1.1);

- les changements de phase (Borie, Sparks, Cathcart, 1962);
- I’oxydation sub-interfaciale dans le métal (Stott et Wood, 1988);

- "oxydation intra-oxyde (Rhines et Wolf, 1970). D’ apres la théorie de Wagner, c'est I'ion
qui diffuse le plus rapidement qui détermine le mécanisme d oxydation et généralement la
vitesse de diffusion de I’anion ou du cation est tres supérieure ce qui conduit a une diffusion
anionique ou cationique. Cependant, I’ existence de raccourcis de diffusion pour I'un ou
I’ autre des ions peut conduire a une réaction d’ oxydation dans la couche d’' oxyde (Figure
V.38). Ce concept est important car il est observé dans la formation des couches d’ alumine
(Golightly et Stott, 1979).

joints de grains de MO

SERE!

Flux de O
Flux de O

’——

oxyde frais

oxyde MO

flux de M+
flux de M+
flux de M+

Figure V.38: oxydation des joints de grains due a une combinaison du mécanisme cationique et des raccourcis de diffusion.
D’aprés Rhines et Wolf (1970).

Les contraintes de compression induites par ce mécanisme peuvent atteindre plusieurs
centaines de MPa (Srolovitz et Ramanarayanan, 1984);

- la formation d'oxyde interfacial: Les mécanismes d accommodation des contraintes
locales dues a une croissance anionique par échange anion/lacune peuvent étre inefficaces si
I’ équilibre entre les flux des espéeces n’est pas parfait. Cela revient a dire que le taux de
création d’ espace a I'interface est plus faible que le taux d augmentation de volume da a
I’ oxydation. Les contraintes générées dans le cas le plus défavorable, ou aucun espace n’ est
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créé pour le nouvel oxyde et ou aucune plasticité n’est développée, ont été calculées par
Evans (1983). Il suppose que le volume du nouvel oxyde formé est trésinférieur a la distance
entre deux sources de didocations de telle sorte qu' elles ne puissent pas étre activées.
L’inclusion de I’oxyde est modélisée par une dilatation linéique le long de I’interface, qui
perturbe le champ de contrainte local proportionnellement a |’ inverse de la distance jusqu’ au
centre de la perturbation. La contrainte moyenne dans I’ oxyde est donnée par |’ expression
V.24

1/3
0, = %[A - atan™ @J} V.24
ou aestlerayondel’inclusion linéique;
A est lataille de grain de I’ oxyde;
Enm est le module d’' Y oung du métal;
® est lerapport de Pilling-Bedworth;
& est |" épaisseur de la couche d’ oxyde.

Il en résulte de trés fortes contraintes de compression de |’ ordre de quelques centaines de
MPa pour une taille de grain de I’oxyde de I’ ordre du micron et une inclusion de 10nm de
rayon;

- changement de phase de I’ oxyde: Hindam et Smeltzer (1980) ont identifié de I’alumine en
phase y métastable qui se forme sur une épaisseur de quelques nanometres sur un substrat
polycristallin de B-NiAl a 1100°C pendant 5 minutes. La transformation de I’alumine y en sa
variété alotropique stable a s accompagne d'une diminution de volume qui induit des
contraintes de compression aux alentours de la zone qui S est transformée;

- perturbation de la croissance par une couche de céramique de barriere thermique. Ce point
sera développé au paragraphe V.3.1.2.3.

V.3.1.2.2 Substrat présentant une cour bure macroscopique en contact avec |’ oxydant

Dans le paragraphe V.3.1.1 précédent consacré aux substrats plans, il a été montré que des
contraintes peuvent se développer dans I'oxyde par des mécanismes particuliers mais que les
mécanismes d’ oxydation principaux (anionique et cationique) n’ engendrent que de faibles contraintes.

Dans le cas d'un substrat courbe (cas des éprouvettes d essais mécaniques) la situation est
totalement différente, méme pour les deux mécanismes d’ oxydation principaux (Hancock et Hurst,
1974 ainsi que Hancock, 1980). La figure V.39 présente les quatre cas qui seront discutés ci-dessous.
Dans chague cas de figure, le premier schéma indique I’ é&at de contrainte subi par la couche d’ oxyde.
Les autres schémas décrivent les mécanismes de rupture qui peuvent étre déclenchés par I'éat du
systeme.
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Figure V.39: état de contrainte de la couche d’'oxyde et mécanisme de rupture qui en résulte. D’aprés Hancock et Hurst (1974).

Dans le cas de la diffusion cationique, on a vu au paragraphe V.3.1.1.1, lors de |’ explication
des micromécanismes mis en jeu, que I’accommodation des contraintes interfaciales, qui laisse un
systéme faiblement contraint sur un substrat plan, est assurée par un échange lacunaire qui consomme
le métal et trandate |’interface oxyde-métal vers le coeur du métal. Le nouvel oxyde se forme a la
surface libre tandis que le substrat se rétracte.

Si la courbure du substrat est convexe, le retrait du métal di a I’échange lacunaire est
équivalent a une concentration par différence de coefficient de dilatation entre I’ oxyde et le métal. Il
en résulte des contraintes de compression ortho-radiales agg dont la résultante o,; est une contrainte
radiale de tension dans I’ oxyde par rapport au métal. Deux mécanismes de rupture peuvent en résulter:
un décollement discret d' une partie de I’ oxyde qui se rompt en cisaillement si |’ adhérence interfaciale
est forte et un délaminage si I’ adhérence est faible.

S la courbure du substrat est concave, la résultante des contraintes ortho-radiales de
compression est une contrainte radiale de compression vers le métal. Si I’adhérence interfaciale est
forte, cette contrainte radiale qui plague la couche d oxyde vers le métal entraine un fléchissement de
I”oxyde qui peut fissurer élastiquement du coté du métal. En revanche s |’ adhérance interfaciale est
faible, le fléchissement ne sera pas accepte et la couche d’ oxyde toute entiére peut se décoller.
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En diffusion anionique, le nouvel oxyde est formeé a I'interface oxyde/métal. Sur un substrat
convexe, lasurface interne de I’ oxyde (coté métal) est inférieure ala surface externe s bien qu’il n'y a
pas équilibre entre le flux d'anions et le flux de cations et de lacunes. Le nouvel oxyde se trouve
confiné dans un petit espace tandis que |’ oxyde plus ancien est mis en tension par la croissance du
nouvel oxyde. Les contraintes ortho-radiales sont donc en compression du c6té du métal et en traction
vers |’ extérieur de la couche d oxyde. Les contraintes de traction peuvent conduire a une fissuration
transverse localisée al’ extérieur de la couche dans la zone en tension. La zone interne en compression
empéche les fissures de traverser toute la couche. Mais s I'adhérence interfaciale est faible, on
assistera au délaminage de la couche d’ oxyde, provoqué par les contraintes de compression, avant que
les contraintes de traction n’ aient pu développer des fissures transverses.

Enfin, si le substrat est concave, les contraintes ortho-radiales sont en compression dans toute
la couche d’ oxyde mais leur amplitude varie beaucoup. Elles sont fortes a I’ extérieur de la couche et
faibles du coté de I'interface. Cela entraine une rupture de la couche d’ oxyde par cisaillement sans
décohésion interfaciae.

V.3.1.2.3 Effet de la couche de céramique au-dessus de |’ oxyde:

L’ effet de la zircone n’est plus négligeable lorsgue le substrat est courbe. La croissance des
colonnes de zircone a lieu de maniere équiaxe sur quelgues microns depuis la sous-couche, puis de
mani ére colonnaire, perpendiculairement ala surface de la sous-couche.

L’ effet de la rugosité du substrat est illustré dans la publication de Singheiser, Steinbrech,
Quaddakers, Clemens et Siebert (1998) ou |’ on voit des colonnes de zircone parfaitement paralléles
sur une sous-couche polie et des colonnes désorientées, dont la croissance est génée par les colonnes
adjacentes sur une sous-couche rugueuse. Il est probable que la rugosité entraine donc la génération de
contraintes internes a la couche d’ oxyde. Cependant, il subsiste une tres forte porosité intercolonnaire
qui ne devrait pas modifier les flux d’ apport d’ oxygéne sur la sous-couche.

La croissance sous les petits grains équiaxes de zircone coté sous-couche peut étre influencée
par la rugosité sous la zircone. En effet, I’ espace disponible entre la base de deux colonnes est plus
important que I’ espace disponible sous une colonne. On peut envisager cependant la possibilité d’ une
accommodation de ces irrégularités sur une échelle de quelques colonnes de telle sorte que I’ état de
contrainte ne soit pas fortement modifié a condition de ne pas se placer a une échelle trop fine.

Un rayon de courbure macroscopique de la surface du substrat peut avoir une influence
beaucoup plus forte sur I’ ensemble de la couche d’ oxyde.

Dans le cas d’'un rayon de courbure convexe par rapport au substrat (cas d’'un cylindre), la
croissance des colonnes de zircone est facilitée et 1a couche d’ oxyde ne devrait pas étre affectée par la
céramique. On retrouve donc seulement les mécanismes décrits par lafigure V.39.

Si le rayon de courbure est concave (courbure inversée de I’ éprouvette AG2C), la croissance
des colonnes de zircone sera d’ autant plus contrainte par les colonnes adjacentes que la couche est
épaisse. Comme le montre la figure V.40 a gauche, la surface de la couche de zircone est mise en
compression et il en résulte une mise en tension ortho-radiale de la base de la couche de zircone coté
sous-couche et un moment de flexion qui tend a défléchir la zircone. La figure V.40 de droite montre
I’ effet de la croissance de la zircone sur un substrat concave S'il N’y avait aucune adhérence avec la
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sous-couche. Dans ce cas, la zircone se décollerait mais comme |’ adhérence existe le déplacement
représenté sur lafigure V.40 est nul et compensé par une contrainte radiale qui existe alatempérature
de dépdt delazircone, ¢’ est adire 1100°C qui est aussi latempérature choisie pour nos oxydations.

En conséquence, |’ oxyde croit en milieu contraint par une dépression hydrostatique. Cela peut
diminuer les contraintes de croissance ou encore modifier la cinétique d’ oxydation comme nous le
verrons au paragraphe V .4.

sous-couche concave sous-couche concave

Zone en tension

ST

\zone en compressio

gy V\IUDW

‘\/ moment de flexion \_/(

Figure V.40: croissance de la zircone sur un substrat concave.

V.3.2. Application delathéorie au systéme del’ é&ude

L es hypotheses de mécanismes d’ oxydation choisies pour le calcul de contraintes de croissance
sont déterminantes quant au résultat obtenu. Le calcul sera effectué dans le cas d’ un substrat plan en
choisissant des hypothéses de croissance assez défavorables. On négligera I'effet de dépression
hydrostatique induit par la flexion de la zircone sur un substrat concave et on déduira les contraintes
de croissance sur substrat courbe des expressions calculées sur substrat plan, par la méme
approximation qui a été faite pour le calcul des contraintes thermiques au paragraphe V.2.7,
expression V.22.

V.3.2.1. Les modéles de calcul des contraintes de croissance

V.3.2.1.1. Cas d une expansion isotrope de | oxyde.
Le modéle éabli par Bernstein (1987) est basé sur le calcul de I état de contraintes induit par
guatre étapes successives décrites par lafigure V.41.

A\( A4 IAY: MO MO

== MO

77 | —F
/| //
M

M M

Figure V.41: modélisation des contraintes de croissance de I'oxyde. D’aprés Bernstein (1987).
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A la premiere étape, une fine épaisseur Ah de métal est oxydée pour former une épaisseur
d oxyde AE. Cette croissance est réaisée virtuellement sans contrainte, comme s la liaison
interfaciale n’existait pas. A latroisieme étape, un champ de contraintes comprime ou étend I’ oxyde,
pour que sa surface soit égale ala surface du métal. Dans le métal il apparait des forces qui S opposent
a ce champ de contrainte. Enfin, la derniere étape est la déformation visco-élastique, causée par les
contraintes, du systéme métal/oxyde suppose a présent solidaire.

Le tenseur des déformations total es est décomposé en trois tenseurs (expression V.25).

E=Es+E+E V.25

ou lesindices t, é, c, et v représentent respectivement les déformations totale, élastique, de
fluage (creep) et volumétrique (la déformation de croissance de I’ oxyde est supposée isotrope).

L’ expression de la déformation volumétrique utilisée est tres couramment rencontrée dans la
bibliographie. Elle considére I’ expansion isotrope due & I’ oxydation d’ un cube de volume I3. Aprés
oxydation, e volume est 13(1+¢,)°. Puis en introduisant |e rapport de Pilling-Bedworth, ® on obtient
I’ expression finale V.26.

g,=0Y3-1 V.26

De nombreux auteurs (Holmes, Pascoe, 1972; Touati, Roelandt, Armanet, Béranger, 1992)
constatent expérimentalement la nécessité de corriger cette expression d’ un facteur multiplicatif w. La
correction est loin d’ étre négligeable puisque w est de I’ ordre de 0,18 pour NiO (rapport de Pilling-
Bedworth=1,65) ce qui laisse sceptique quant a la validité de I’expression V.26. De plus, elle ne
permet pas d exprimer une croissance d oxyde en des sites privilégiés tels que les joints de grains
pour I’alumine. Un autre facteur correctif doit alors étre introduit pour donner |’ expression V.27 dont
les parameétres sont explicités par lafigure V.42.

—+—MO frais
I I’
MQ MO MO MC
M M
Figure V.42: schématisation de I'oxydation aux joints de grains de I'oxyde.
|I
ev:—l(%—l) V.27

ou | est lataille d’un grain d’ oxyde MO;
I” est I épaisseur d’ oxyde nouvellement formé aux joints de grains du vieil oxyde.

V.3.2.1.2 Introduction du rayon de courbure du métal.
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L’ approche de Hsueh et Evans (1983) aborde le cas d'un substrat courbe de maniére tres
intéressante en distinguant le mécanisme anionique et cationique et obtient des résultats en accord
avec les prédictions qualitatives de Hancock et Hurst (1974) présentées au paragraphe V.3.1.2.2.

Comme pour le calcul des contraintes thermiques générées par un substrat courbe (paragraphe
V.2.7, Evans, Crumley et Démaray, 1983) on considére des séquences d Eshelby entre le méta
cylindrique et une couronne d’ oxyde. Dans le cas d'une oxydation anionique avec une interface
désolidarisée virtuellement, le contact interfacial n’est jamais rompu pendant la croissance et I’ oxyde
qui s'y forme développe des contraintes de compression, tandis que la zone externe de |’ oxyde est
mise en tension (Figure V.43.i). En oxydation cationique, le métal est consommé et |’ oxyde qui en
résulte se dépose a la surface de la couronne. Dans la deuxieme étape de la séquence d’Eshelby,
lorsgue I’ on resolidarise le métal et I’ oxyde, de fortes contraintes de compression se dével oppent dans
I"oxyde (Figure V.43.ii).

(i): croissance cationique (if): croissance anionique

Figure V.43: séquences d’Eshelby du modeéle de Hsueh et Evans (1983).

Dans |’ hypothese ou |’ oxydation est purement radiale, les équations différentielles qui régissent
les déplacements dans le métal et I’ oxyde sont données respectivement par les expressions V.28 et
V.29.

—_—t——-—==0 V.28

du 1ldu u _de 1-2v_ ¢
+ ——

> > = V.29
d® rdr r° dr 1-v,r

La résolution de ces équations différentielles dépend des conditions aux limites données par le
type de mécanisme d’ oxydation anionique ou cationique.

V.3.2.2. Modélisation physique de |’ oxydation

V.3.2.2.1. Modele de Manning (1981)

Les deux modéles présentés ci-dessus se placent dans des cas de figures qu'il est difficile
d appliquer au systéme de |’ étude. D’une part, I’ approche de Bernstein utilise des expressions tres
approximatives (expression V.26) pour calculer les déformations dues a I’ oxydation. D’autre part,
I"approche d’'Evans est assez restrictive car elle se place dans deux cas extrémes d’oxydation
anionigue ou cationique.
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Le formalisme que |I’on se propose d’ éablir pour ce travail s'inspire des travaux de Manning
(1981) qui souligne que les modeles qui déterminent les contraintes de croissance a partir du seul
rapport de Pilling-Bedworth sont on ne peut plus approximatifs.

La figure V.44 définit les paramétres du modéele. Considérons a I'instant t un métal M
recouvert d’une couche d’oxyde MO. Soit dh I'épaisseur de métal oxydé pendant le temps dt.
L’ épaisseur d’ oxyde formée pendant dt est ®dh ou @ est le rapport de Pilling-Bedworth (rapport
volumique d' oxyde formé et de métal consommeé).

Le métal qui a été consommeé pendant dt peut provenir du coeur du métal en étant transporté
par des amas de lacunes ou de la zone du métal directement sub-interfaciale. Soit V la fraction
volumique de métal venant du coeur et (1-V) lafraction venant de la zone sub-interfaciale.

Supposons encore que le mécanisme d oxydation comporte une part anionique et une part
cationique. Soit a la fraction volumique d’ oxyde forme par voie cationique et (1-a) la fraction formée
par voie anionique.

Sur lafigure V.44 on identifie les épaisseurs suivantes:

- adh: épaisseur d’ alumine formée pendant dt a la surface de la couche qui existait al’instant t;

- (1-a)dh: épaisseur d’ alumine formeée pendant dt a I’ interface métal/oxyde. Si V=1, la cote de
I’interface M/MO ne change pas. Si V=0, lacote deI’interface M/MO diminue de (1-a)dh;

- (1-V)dh: profondeur de métal consommé en sub-surface et donc variation de cote de
I'interface M/MO;

Considérons un point P quelconque inclus dans I’ oxyde a I’ instant t. La vitesse de déplacement
de ce point est donnée par I’ expression V.30.
dh

dy, dh
—=|®(1-a)-(1-V)|—=M— V.30
pm [P(1-a)-(1-V)] " "

dh/dt ne doit pas étre confondu avec le taux de création d’ épaisseur d’ oxyde puisqu’il s agit du
taux de consommation du métal par oxydation.

y
ingtant t instant t+dt
LN See—— i R S 17
Jiey M 0 E 0 0
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Figure V.44: modélisation du déplacement des interfaces par oxydation. D’aprés Manning (1981).

Manning suppose gue la croissance est entierement perpendiculaire a I’ interface et de ce fait,
un substrat plan ne contient que des contraintes tangentielles (mis a part les effets de bords qui sont
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négligés). Lorsque la surface du métal est courbe, les expressions V.31 et V.32 permettent de
déterminer I’ état de contrainte dans I’ oxyde.

¥, =-M Ldn V.31
R dt
o, = R Ogo V.32
®h

ou R est le rayon de I interface métal/oxyde;
®h est |’ épaisseur d’ oxyde.
La convention de signe qui est utilisée dans les expressions V.31 et V.32 est I'inverse de celle
de Manning qui considere que les contraintes de compressions sont positives.

V.3.2.2.2 Hypothése de changement de phase dans le cas de |’ étude

Les cas expérimentaux étudiés par Manning sur |’ oxyde d’aluminium concernent I’ anodisation
du métal pur. Le paramétre @ du modéle est donc pleinement déterminé puisqu’il s agit du rapport de
Pilling-Bedworth. Dans notre cas, I’ oxydation de la sous-couche est plus complexe et il est nécessaire
de calculer un changement de volume associé al’ oxydation de NiAl.

Nous faisons I’ hypothése que |e changement de volume est lié ala transformation:
6 NiAl + 30, - 2 NizAl + 2 Al,03

NiAl est de structure cubique centrée de parametre de maille 2,8864,&, NizAl est cubique afaces
centrées de type L1, de parameétre 3,5655,& et la structure la plus courante de Al,O3 est la phase a,

rhomboédrique de type D5,, avec a:b:4,754,& et c=12.98A.

Pour gue la réaction chimique soit stoechiométrique, il faut que 18 mailles de NiAl réaigissent
avec 6 mailles de NizAl pour donner 1 maille de Al;Os.

Le changement de volume associé a cette réaction est AV/Vo = 0,215.

V.3.2.2.3 Mesure expérimentale du déplacement des interfaces di a I’ oxydation.

Deux échantillons plans ont été utilisés, I’un brut d’ élaboration et |e second oxydé pendant 64h
a1100°C. Les coupes transversales sont observées en microscopie €l ectronique a balayage en position
eucentrique. Pour les deux échantillons, une référence commune de mesure est prise a |’interface
substrat/sous-couche. Cette référence commune est confirmée par la position invariante des preécipités
d alumine entre la sous-couche interne et la sous-couche externe. Cingquante mesures espacees de
15um sont effectuées sur les deux échantillons.

La figure V.45 localise les trois parametres mesurés expérimentalement, yg(t=0), Yp+y (tiin) €t
Yp+y +ox(tfin)
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Lafigure V.46 est une schématisation de la figure V.45 et montre les phases qui sont mises en
jeu dans le modéle. La réaction chimique fondamentale du modéle est |a transformation de la phase
NiAl en alumine Al,O3 et en NizAl. La référence de mesure étant prise a I’interface sous-couche
interne/substrat, la sous-couche interne ne subit aucune modification dimensionnelle pendant
I’ oxydation. En revanche les trois phases dont |es épaisseurs constituent des variables du modéle, sont
I’aluminiure de nickel en phase B (sous-couche saine et non affectée par |’ oxydation, indice 3), une
phase y qui provient de I’ appauvrissement de la phase 3 en aluminium pour former |’ oxyde alumine
(désigné par I'indice y') et la couche d alumine (indice ox).

Les parameétres du modéle de Manning h, V et a sont placés sur la figure. Le paramétre W est
comparable au rapport de Pilling-Bedworth du modéle de Manning calculé pour la transformation de
I’auminium en alumine mais sa signification est un peu différenteici. Si la croissance de la couche
d alumine est unidirectionnelle, W est le rapport de Pilling-Bedworth relatif a la réaction d’ oxydation
de NiAl. Si en revanche la croissance n’est pas unidirectionnelle, il faut définir un rapport tensoriel
dont W est lacomposante normale al’interface.

1100°C / 64 heures

—

" Yp+y+ox(in)
* Ypey(tin

Figure V45: mesure expérimentale du déplacement des interfaces par oxydation.
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Figure V.46: schématisation du modéle

Les mesures donnent |es résultats suivants:

coteinitiale de !’ interface alumine/sous-couche:  yp(t=0), moy= 51,199 pm;
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cote finale de I interface alumine/sous-couche: Yg+y (tin), moy= 48,54 pm;
cote findle de |’ interface alumine/zircone: Yg+y +ox(tfin), moy= 52,03 pm.

Le parametre yg(tsin) N’ est pas accessible par |’ observation et sera deduit du modéle.

V.3.2.2.4. Application directe du modéle de Manning dans I’ hypothése d’'une croissance
unidirectionnelle normale a la surface.

Les mesures expérimental es conduisent aux valeurs suivantes:

Wh = 3,49 um V.33
oa¥h =0,831 um V.34
h(1-V) = 2,659 pm V.35

V.3.2.2.5. Modéle de croissance orthotrope.

Comme I"illustre la figure V.47, on suppose gu’ un cube de B-NiAl de cété h se transforme en
deux paraléépipedes rectangles a base carrée. On suppose que la base du parallélépipéde de NizAl est
un carré de cété h, comme celle du cube de 3-NiAl. En revanche, la base de Al,O3 est un carré de coté
h,, (déformation dans la direction tangentielle 22). La figure V.47 est la représentation des
déplacements obtenus si chaque phase pouvait se déformer librement sans contraintes.

La surface de la base du parallélépipéde de la phase NizAl est égale a la surface de la base du
cube initial de NiAl. La hauteur de la phase NisAl est égale, en accord avec le schéma de la figure
V.46, a Vh. Toujours en accord avec cette figure, la hauteur de la phase Al,O3 est égale a Wh. En
revanche, on introduit une variable du temps, hy, qui exprime |’ anisotropie de croissance.

AR N < he N
< Al
3 203
- B - NlAI ................................ -C ...... N |3A| ..............
> N

Figure V.47: modéle de changement de phase.

Les mesures expérimental es permettent d’ obtenir le systeme d’ équations des expressions V.33
aVv.35.

D’ autre part, le changement de volume total associé au changement de phase S exprime par:
hp” W h+ V h®-h*= 0,215 h® V.36

Le rapport volumique entre les produits de la réaction s exprime par:

hp? W =0,934V h V.37
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La résolution de ce systéme de cing équations (V.33 a V.37) méne aux valeurs suivantes des
deux variables du temps pour I’ instant t=64 heures et des paramétres:

h (t=64 h)= 7,15 um a = 0,266
hpo (t=64h)= 7,84 um W = 0,488
V = 0,611
M = 0,033

V.3.2.2.6. Modéle de croissance unidirectionnelle.

Si I'on suppose, comme |'a fait Manning, que les déformations tangentielles sont nulles, le
model e peut étre appliqué directement en suivant le formalisme du paragraphe V.3.2.2.1. Dans ce cas,
W peut étre remplacé par le rapport de Pilling-Bedworth @ qui est égal a 1,28 pour |’ oxydation de
I”aluminium pur. Les résultats sont les suivants:

h (t=64 h)= 2,73 pm a=023
hpz (t=64h)= 0 V = 0,026
M = 0,0116

V.3.2.3. Expression des contraintes de croissance en fonction de |’ épaisseur d’ oxyde

Nous avons choisi de calculer les contraintes de croissance de la couche d’ aumine dans le cas
qui mene aux résultats les plus défavorables, c'est a dire le cas d’'une croissance orthotrope pour
lequel M est maximum et ou il existe des contraintes tangentielles.

Nous distinguerons deux types de contraintes de croissance:

— Ognii SONt les contraintes de croissance selon la composante ii qui ont pour origine
I’ expansion normale du matériau par rapport a I’interface (indice n). La déformation normale
n'induit aucune contrainte si le substrat est plan. Elle est a I’origine de contraintes ortho-
radiales et normales s |e substrat est courbe.

Dansle casd un substrat plan, on a €g:n,22=0 et £y 1170.
Ogn,22=0 et Ogn,11=0.

Dansle cas d un substrat courbe, on a: €g:n,00=0 €t €4 Z0.
Ogn,0670 €t Ogn i 70.

— Ogtii SOnt les contraintes de croissance selon la composante ii qui ont pour origine
I’expansion tangentielle du matériau par rapport a I'interface (indice t). La déformation
tangentielle est a I’ origine de contraintes tangentielles si e substrat est plan, les contraintes
normales éant nulles. La déformation tangentielle est une déformation ortho-radiale qui
génére des contraintes ortho-radiales et normales si |e substrat est courbe.

Dansle casd un substrat plan, on a €g.1,2020 €t £41,11=0.

O-g’t’22¢0 et O-gytyj_]_:O.
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Dansle cas d un substrat courbe, on a: €4,,0020 €t £g1r=0.
O'g,t,997'-'0 et ogytyrrio.

V.3.2.3. 1. Expression des contraintes ayant pour origine |’ expansion normale.

La croissance de la couche d' oxyde peut étre décrite en utilisant le formalisme de Manning par
h?-ho>=kt. La valeur de k & 1100°C est connue dans le cas d’ une oxydation statique sur un échantillon
plan (expression 1.9). Avec les notations du modele on obtient:

dh

h— = k.dt V.38
dt

Dans le cas d'une interface courbe de rayon R, les expressions V.38 et V.31 impliguent une
déformation totale donnée par I’ expression suivante:
é(g,n,ee = —%%dt V.39

Lesindices 86 sont indispensablesici et ne peuvent se substituer a des indices 22 relatifs a une
déformation tangentielle puisque la déformation ortho-radiale résulte de la déformation radiale avec
un substrat courbe. La figure V.48 montre |la représentation graphique des déformations ortho-radiales
ayant pour origine I’ expansion normale de la couche d oxyde, calculées par |’ expression V.39. Celle-
ci atteignent péniblement 3.10-3% apres 55 heures (200000 s) d’ oxydation. Les contraintes qui en
résultent sont tout afait négligeables.

3.0E-3

2.5E-3 /

2.0E-3 o’

R=3mm
R=10mm

/f"

1.5E-3

1.0E-3 — Sl

5.0E-4

0.0E+0

o

50000 100000 150000 200000  temps (s)

Figure V.48: évolution de la contrainte ortho-radiale dans la couche d’alumine en fonction du temps, paramétrée par le rayon de courbure

du substrat.

V.3.2.3.2. Expression des contraintes ayant pour origine I’ expansion tangentielle

Il a éé montré au paragraphe V.3.2.2.5 que la dimension tangentielle de matiére affectée par
I’oxydation est de 7,15um et que cette dimension atteint 7,84um apres 64h d oxydation. La
déformation qui en résulte est de 9,65%.
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Ce résultat peut sembler énorme mais les conditions dans lesquelles il est obtenu moderent
cette premiére impression. Comparons pour cela les conditions de génération des contraintes
thermiques et des contraintes de croissance.

Les contraintes thermiques sont générées lorsque la température diminue et les propriétés
mécaniques des couches évoluent. Leur relaxation par le fluage de la sous-couche devient de plus en
plus difficile au fur et a mesure que la température diminue. L’ épaisseur d’ oxyde qui intervient dans
I’ expression des contraintes thermiques radiales, en présence d’ un rayon de courbure, est constante
puisqu’ elle a été formée avant le refroidissement.

En revanche, les contraintes de croissance sont générées pendant que le systéme se trouve a
1100°C et I'épaisseur d' oxyde évolutive. La capacité de relaxation des contraintes est maximale
pendant toute la croissance de la couche.

La méthode de calcul des contraintes tangentielles ayant pour origine I’ expansion tangentielle
de I’oxyde est a peu de choses pres identique a la méthode éaborée pour le calcul des contraintes
d origine thermique.

La déformation de la couche d’oxyde degyt 2 induit des contraintes dans I’ oxyde et la sous-
couche NiAl données par |es expressions suivantes:

EOX
dog,t,22,ox = 1- VOX dsg,t,22 V.40
E. O mnin ) ]
dog 2o nia = _NIAI Ldsg,t,zz "(M\ dt V.41
Vial

ou K et n sont les paramétres de la loi de fluage d’ Odqvist pour NiAl (généralisation de
I"expression 1.7, voir aussi |’annexe 8).

La contrainte différentielle 0g;22.0x - Ogt22nial €St €n partie relaxée par la viscoplasticité de la
sous-couche si bien que la contrainte dans I’ oxyde est donnée finalement par:

_ on (O-g,t, 20x ~ Ogt, 22,NiAI\\ "
994 z0 =70y ” ) dt V.42

La difficulté rencontrée pour le calcul des contraintes de croissance de ce systéme est que la
valeur de la déformation tangentielle n’ est connue que pour une durée d’ oxydation statique (64h). Une
hypothése raisonnable consiste alors a supposer que la déformation tangentielle est proportionnelle a
I’ épaisseur d’ alumine formée. C'est adire:

€22(t) = A eox(t) V.43

Et A est identifié en sachant que €x,(64h) = 9,65%.

Les contraintes tangentielles dans la couche d’ alumine et la sous-couche sont représentées sur
lafigure V.49.
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Figure V.49: contraintes tangentielles ayant pour origine I'expansion tangentielle de I'oxyde dans I'alumine et la sous-couche.

Les contraintes dans la couche de zircone ne sont volontairement pas calculées. En effet, les
hypothéses de calcul choisies pour déterminer les contraintes d’ origine thermique supposent que le
substrat impose sa déformation au reste du systéme. Cette hypothese se justifie étant donnée
I épai sseur importante de substrat par rapport aux épaisseurs des autres couches.

A présent, en s'intéressant al’ effet de la croissance de I’ aumine, les contraintes sont cal culées
a partir de la déformation de I’alumine qui y génére des contraintes. Nous avons également supposé
gue des contraintes éaient générées dans la sous-couche afin de tenir compte du role de sa
viscoplasticité dans la relaxation des contraintes de I’ lumine. Cependant, il serait tout afait erroné de
penser que I'aumine impose sa déformation a la zircone et au substrat. La zircone ne doit
probablement étre affectée que sur une tres faible épaisseur et le substrat n'est probablement pas
affecté du tout.

Aingi, les contraintes normales al’ interface alumine sous-couche, dues a un rayon de courbure
du substrat, résultent uniquement des contraintes différentielles entre I’alumine et la sous-couche.
Comme le montre lafigure V.50, elles sont extrémement faibles.
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Figure V.50: contrainte normale interfaciale ayant pour origine I'expansion tangentielle de la couche d’alumine, paramétrée par le rayon

de courbure de I'éprouvette.

V.4 Influence de la contrainte sur la cinétique de croissance de
I’alumine.

V.4.1. Genéralités

L’ existence d’'une contrainte locale pendant la croissance de la couche d’alumine peut avoir
une influence sur la cinétique d’oxydation par le biais d'un effet thermodynamique ou d'un effet
mécanique.

V.4.1.1. Mécanisme thermodynamigue

Evans, Norfolk et Swan (1978) ont établi I’expression d’un taux de croissance d’une couche
d’ oxyde de zirconium sur un aliage de Zircaloy 2. La composante hydrostatique de la contrainte
locale a I'interface étant notée oy, et le changement de volume dd a I’ oxydation étant noté AQ, le
travail induit par I’ oxydation sera regu ou perdu selon que le changement de volume est négatif ou
positif.

Dans le cas de la formation de I’alumine par oxydation de la sous-couche, le changement de
volume est positif. Le travail afournir pour insérer de I’ oxyde frais en un point de I’ interface est donc
proportionnel a o, AQ qui est la variation d enthalpie libre de formation de lacunes pour autoriser un
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meécanisme de diffusion anionique par échange lacunaire décrit par la figure V.37 du paragraphe
V.3.1.1.2

L’ expression du flux de lacunes qui traverse |’ oxyde contraint méene au taux de croissance de
I’ oxyde modifié par la contrainte.
, _D¥  (0,AQ
g, = 2 opf 2:09)
> e o\ KT

0X

V.44

ou Df)q est le coefficient de diffusion de I’ oxygene a travers I’ oxyde a sa tension de vapeur
saturante.

La forme parabolique classique exd(ex)=adt est bien obtenue lorsque oy est nulle. De plus,
I”expression V.44 indique un ralentissement de la cinétique d’ oxydation lorsgue le terme o, AQ est
négatif et une accélération dans le cas contraire.

V.4.1.2. Mécanisme mécanique

Le couplage oxydation-déformation peut se manifester par une accélération de la cinétique de
diffusion des especes chimiques ou par des phénomeénes de réinitialisation de la cinétique par des
ruptures successives de la couche d’ alumine en cours de formation.

L’influence de la déformation mécanique sur la croissance de couches d’ oxyde a été étudié sur
des aciers et des superaliages en fluage ou en fatigue par Ward, Hockenhull et Hancock (1974), par
Hancock et Nicholls (1988). Ces auteurs constatent que si la cinétique d’ oxydation est parabolique a
faible déformation, comme en oxydation statique, elle devient linéaire a forte déformation. Cette
linéarité n’est qu’ apparente et est explicitée par la figure V.51. Elle résulte d’ une rupture successive
de la couche d' oxyde lorsque la déformation dépasse une valeur critique en chargement monotone ou,
comme le montrent Réger et Rémy (1988) en fatigue, lorsque le nombre de cycles dépasse une valeur
critique. Apres la rupture de la couche d’ oxyde, |I’oxygéne peut a nouveau accéder directement au
métal de base si bien que la cinétique d’ oxydation est réinitialisée sur une nouvelle origine des temps.
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A épaisseur d’oxyde
Cinétique d’ oxydation
statique:

dey2=a2 dt

Cinétigue d’ oxydation
apparente due ala
rupture de I’ oxyde:

eOX* deo)(:eOX* dt/ t*
Critére de rupture:
f(e,t*)=0

—
t* 2t* temps

Figure V.51: mécanisme de rupture successive de la couche d’oxyde conduisant & une apparente cinétique d'oxydation pseudo-linéaire.

V.4.2. Analyse des épaisseursd’alumine dela barriérethermique

V.4.2.1 Recherche des paramétres influant la cinétique d’ oxydation

Toutes les épaisseurs d’ alumine mesurées dans cette étude sont reportées en figure 1V.52 (i) en
fonction du temps passé a 1100°C. Sur cette figure apparaissent de nombreux symboles évidés qui
signifient que la barriere thermique était délaminée voire écaillée. La justesse de ces valeurs est tres
discutable. D’une part, s le délaminage a eu lieu pendant |’essai mécanique, il est possible que la
poursuite de la sollicitation ait provoqué une perte d’oxyde. D’autre part, la préparation des
échantillons peut également arracher de petits amas d’ oxyde si celui-ci est délaminé.

Sur la figure IV.52 (ii), nous avons donc repris uniquement les mesures effectuées avec des
interfaces intégres. Il est intéressant de noter que le délaminage affecte les éprouvettes au-dela de 100
000s (27 h) quel que soit letype d’ essai.

Considérons tout d’abord le cas des éprouvettes AG2C. Les mesures effectuées au centre de
I’ éprouvette de rayon transverse 3mm sont supérieures aux épaisseurs des échantillons plans. A
54000s (15h), la mesure effectuée dans la zone de rayon de courbure transverse égal a 10mm est

comprise entre I’ épai sseur pour R=3mm et R=00 . D’ autre part, toujours a 54000s, la mesure effectuée
sur |’ éprouvette AG2C dans la zone de 3mm de rayon est supérieure ala mesure du cylindre de 3mm
de rayon. Ces deux géométries ne different que par I’ existence du rayon de courbure concave de
22mm de I’ éprouvette AG2C.

Le rayon de courbure convexe (transverse pour |’ éprouvette AG2C) active donc la cinétique
d’ oxydation. Laraison est donnée par le calcul des contraintes de croissance ou I’ on avu en effet que
I'interface oxyde/sous-couche subit une contrainte radiale qui tend a décoller I’oxyde de la sous-
couche. Cette dépression est favorable a |’ activation de la cinétique, d’ aprés |’ expression V.44,
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Le rayon de courbure concave (génératrice de I’ éprouvette AG2C) est également favorable a
I’ activation de la cinétique de croissance de I’ oxyde. Ceci est surprenant car il serait immédiat de
penser gu’'un rayon concave a |’ effet inverse d’un rayon convexe et freine donc la cinétique. C'est
probablement vral s |’on raisonne par les contraintes de croissance mais le rayon concave induit un
effet tout a fait spécifique a la barriére thermique qui ne I’oublions pas possede une couche de
céramique a microstructure colonnaire. Nous avons établi au paragraphe V.3.1.2.3. I'influence de la
couche de céramique sur les contraintes de croissance et montré que cette couche n’influait pas sur un
substrat convexe aors qu'elle génére une contrainte radiale qui tend a décoller la céramique de
I’ oxyde sur un substrat concave. Cette contrainte est de premier ordre & 1100°C et devient de second
ordre, tout comme les contraintes de croissance devant I’ amplitude des contraintes thermiques a basse
température.

Examinons a présent les épaisseurs d’oxyde obtenues en fatigue oligocyclique isotherme.
Seules trois mesures peuvent étre considérées comme valables, dont deux obtenues par une
solliciation triangle et une par un cycle ‘maint.tens’. Nous alons considérer que les mesures obtenues
en fatigue isotherme sur une éprouvette de partie utile cyclindrique de rayon 3mm sont cohérentes
avec la mesure effectuée sur le cyclindre de rayon 3mm en oxydation statique. |l n'y aurait donc pas
d’influence de la sollicitation mécanique a 1100°C sur la cinétique d’ oxydation.

La plupart des auteurs qui ont observé une activation de la cinétique d’ oxydation par la
contrainte ont montré gue cela était di a des ruptures successives de la couche d’ oxyde (paragraphe
V.4.1.2).

Le mécanisme de ruptures successives de la couche d' oxyde, S'il existe, n’est pas prépondérant
devant les effets de géométrie des éprouvettes. C'est la raison pour laquelle nous n’ observons pas de
changement de cinétique entre un cylindre fatigué et un cylindre de méme rayon en oxydation
statique.

La comparaison des valeurs des contraintes d’ origine mécanique dans les couches au cours
d'un cycle de fatigue isotherme, calcul réalisé au paragraphe V.2.6.5 et des valeurs des contraintes de
croissance, calcul réalisé au paragraphe V.3.2.3, fournit un éément de réponse. Elle montre que les
contraintes de croissance dans les directions tangentielles et longitudinales, et par conséquent, dans la
direction radiale par I'effet du rayon de courbure, sont supérieures aux contraintes d’origine
mécanique qui de surcroit, changent de signe périodiquement. Il se peut donc qu’il y ait des moments
dans le cycle ou la contrainte d’ origine mécanique active la cinétique (en tension) mais que I'inversion
des contraintes lors du passage en compression ralentie la cinétique et annule I’ effet précédent. En
moyenne, sur I’ échelle d’ un cycle, la contrainte d’ origine mécanique N’ a pas d’ effet et la contrainte de
croissance gouverne la cinétique.

D’autre part, le graphique V.25 montre que les contraintes d’ origine mécanique sont pregque
totalement relaxées lors du maintien en tension de 300s dans le cycle de fatigue isotherme si bien que
cette forme de cycle n’ active pas non plus la cinétique d’ oxydation.
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Figure V.52 (i): variation de I'épaisseur d’alumine moyenne mesurée avec le temps passé a 1100°C. (Symbole plein: pas de délaminage,

symbole évidé: délaminage ou écaillage).
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Figure V.52 (ii): variation de I'épaisseur d’alumine moyenne mesurée avec le temps passé a 1100°C sur les échantillons non délaminés.

Il subsiste encore le cas de la fatigue mécano-thermique dont les éprouvettes présentent une
épai sseur d’ oxyde accrue alors que le rayon de leur partie utile cylindrique n’ est que de 5,5mm. Ce cas
doit donc étre traité en particulier car le rayon de courbure convexe ne peut expliquer a lui seul les
phénomenes observés. Mais dans ce cas, la trés forte contrainte longitudinale générée dans I’ oxyde en
tension a 100°C, qui se méle a une forte composante de compression orthoradiale, induisant un
cisaillement, peuvent activer de nouveaux mécanismes d endommagement inhérent au cycle
anisotherme appliqué.
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En fait, il faut se souvenir que la morphologie de la couche d’aumine d une part et la position
des défauts en son sein d'autre part different totalement de tous les autres cas isothermes. De
nombreuses cavités ont été observees incluses dans la couche ou localisées tres pres de la zircone, si
bien gque le plan de délaminage cohésif est presque situé a I’ interface zircone/alumine. De ce fait, la
densité de |’ alumine est probablement différente en fatigue mécano-thermique.

D’autre part, I'aumine formée pendant les transitoires peut apparaitre sous d autres variétés
allotropiques métastables et leur transformation en phase a stable s'accompagne d' une diminution de
volume qui accroit donc de maniéere apparente la cinétique d oxydation basée sur une germination
homogene de phase a.

La thermochimie de la formation de I'alumine en fatigue mécano-thermique est donc
extrémement complexe et | effet de la géométrie de I’ éprouvette s’y gjoute pour obtenir des épaisseurs
d’ alumine trés importantes.

L’ activation de la cinétique d’ oxydation en fatigue mécano-thermique sera discutée plus avant
au paragraphe V.7 lorsque nous aurons davantage progresse dans la compréhension des mécanismes
qui interviennent en conditions isothermes.

Il est important de noter que I’ épaisseur d’ alumine N’ est pas un parametre permettant de donner
un critere de délaminage de la barriére thermique car les éprouvettes de fatigue mécano-thermique ont
présenté le délaminage le plus tardif (en temps passé a 1100°C) pour des épaisseurs d’ alumine les plus
importantes.

Par contre, nous verrons que I’ épaisseur d’alumine peut étre corrélée a la présence de cavités,
ce qui semble étre un dommage essentiel dans la ruine de la barriére thermique.

V.4.2.2 Expression de |’ épaisseur d' oxyde en fonction des paramétres influant.

Le paragraphe précédent a montré que I|'activation de la cinétique d oxydation est
principalement due a un effet thermochimique sous I’ effet de la géométrie des éprouvettes. On
supposera donc que la loi d oxydation d’une interface de courbure convexe Rqo, €t de courbure
concave Rqonc Se déduit de la loi d’ oxydation des échantillons plans par une homothétie de rapport
exp( 0,AQ

kT

0,3um..

) (expression V.44) et dont le centre est I’ origine des épaisseurs d’ oxyde at=0, c'est adire

Lafigure V.53 montre les intervalles tol érables pour la valeur ( O*lﬁ_Q

) . Les valeurs minimales

et maximales sont reportées dans e tableau V .2.
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Figure V.53: ajustement de I'expression V.44.

cylindre AG2C 3mm AG2C 10mm
(O“AQ) minimum 0.6 145 1,05
(0,AQ . 0,9 1,62 1,15
T maximum

Tableau V.2: valeurs extrémes ajustées

Afin de déterminer une expression de I’ épaisseur d oxyde qui ne dépende que des parametres
influants, nous proposons un modéle simple et totalement phénoménol ogique pour estimer I’ influence
du rayon de courbure concave.

On suppose que la croissance de la zircone sur une surface concave est équivalente a une
croissance sur une surface cylindrique qui sera soumise par la suite a une contrainte radiale
circonférentielle uniformément répartie sur la surface du cyclindre. Il en résulte un rétrécissement du
diamétre du cylindre dont la valeur la plus faible se trouve au niveau de son plan de symétrie
transverse.

Considérons une coque cylindrique de zircone de longueur |, d épaisseur e-ps €t de rayon a.
Pour que cette coque adhére a la génératrice de I’ éprouvette AG2C, il est nécessaire de lui appliquer
une contrainte radiale p uniforme sur toute sa longueur. La géométrie obtenue est représentée par la
figure V.54 qui s appuie sur le dessin de définition de I’ éprouvette AG2C.
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Figure V.54: flexion de la zircone sur la génératrice de I'éprouvette AG2C.

La théorie des cogues de Timoshenko, Woinowski-Krieger (1951) permet de calculer la fleche
au milieu de la cogque en appui libre (non encastrée) a ses deux extrémités et soumise a une contrainte
radiale uniforme. Ces expressions sont valables en petites déformations ce qui n’ est pas notre cas mais
nous les utilisons pour évaluer I’ influence du rayon de courbure inverse.

4
W ptt [ 2cosacosha) VA5

= 7 Kl_

64Da cos2a + cosh 2a

3

- _Eamlt_ V.46

12(1-v7)

3(1-Vv3)/
o= LoV V.47
2a’h

ou p est la contrainte uniformément appligquée sur la coque;
¢ est lalongueur de la coque;
Ezps est le module d’ élasticité de la zircone;
h est " épaisseur de la coque;
aest le rayon de la cogue en ses extrémités.
D est le moment d’inertie de la coque cylindrique dans la direction radiale.

La contrainte a appliquer ala poutre pour qu’ elle épouse la génératrice de I’ éprouvette AG2C a
laforme donnée par I’ expression V.48.

E,.ch 2 -
p:W = (1_ cosa cosha ) V 48
a cos2a + cosh 2a

2 -1
Dans notre cas, a = 20,89, la valeur de (1— coscz(fi ((::(()):c;a) est donc presque égalea 1. En

prenant approximativement Ezps=100GPa et h=100um,

il en résulte une pression p=740M Pa.
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Cette contrainte est probablement surestimée car des mécanismes d’ accommodation peuvent
intervenir. Cependant, ce calcul montre qu’ il existe probablement une contrainte radiale qui provoque
une dépression sur la couche d’alumine et donc sur I’interface. Cette contrainte, présente a 1100°C est
largement dominante devant les contrai ntes de croissance.

(0,AQ
kT
présent étre quantifiée. Nous avons dé§ja vu que la contrainte normale induite par le rayon de courbure

Le dépendance du terme )avec les rayons de courbures convexes et concaves peut a

, 1
convexe varie en .

conv

D’ apres le schéma de la figure V.54 et quelques relations de trigonométrie, la fléche au milieu
de I’ éprouvette se déduit du rayon de courbure concave en résolvant une équation du second degré:

2
w = R—‘/RZ—% V.49

La contrainte radiale qui déforme la cogue cylindrique de telle sorte qu’ elle épouse la surface
de la géométrie AG2C étant proportionnelle a la fleche w, on peut identifier deux parametres & et &
tels que le terme défini par I’ expression V.50 soit compris entre les valeurs extrémes données par le
tableau V.2.

(0;‘39) =a1[Rconc —‘/R"‘m —g—:} Ra2 V.50

D’ou I’expression finale de I’ épaisseur d’ oxyde valable dans toutes les conditions d’ oxydation
isotherme de I’ éude:

(- [ 2|
e, =e’+Aexp —=+a Rcom—‘/RZmnc—f— 2| V.51
RT | 4R,

ou € est I’ épaisseur d oxyde initiae;

A, Q et R sont définis au chap.| pour I’ oxydation statique d' échantillons plans;
Reonv €t le rayon de courbure convexe de I’ éprouvette;

Reonc €5t le rayon de courbure concave de I’ éprouvette;

a=1,8mm™;

& = 0,148 mm;

t est letemps ().

Enfin la figure V.55 compare les mesures expérimentales aux lois calculées avec les
parameétres a, = 0,148mm et & = 1,8mm’™.
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Figure V.55: lois d’oxydation calculées.

La contrainte hydrostatique subie par la couche d’alumine en raison des deux rayons de
courbure est donc donnée par I’ expression V.50 et I’on a

[ 2 1
0, :E a Rconc - chonc —g— + 8 V.52
AQL \ 4 ] RCOWJ

ol k estlaconstante de Boltzman (k=1,38.10% JK);
T est latempérature;
AQ est le volume atomique de I alumine (AQ=4,25.10%° m*, Ashby, Frost, 1962)

La représentation graphique de o, en fonction du rayon de courbure convexe de |’ éprouvette
AG2C est donnée en figure V.56 a la température de 1100°C. Les vakeurs sont tres faibles maisil ne
faut pas oublier que on est une composante hydrostatique d'un tenseur qui intégre plusieurs
parametres:

- |” effet du rayon de courbure convexe qui induit des contraintes normales ayant pour origine la
croissance de I’ oxyde;

- |’ effet du rayon de courbure convexe qui induit des contraintes normales ayant pour origine la
flexion de lazircone;

Oh est donc la composante hydrostatique d’ un tenseur ayant pour origine la morphologie du
substrat. On le nommera ‘tenseur des contraintes d’ origine morphologiques’ et le notera g Ona

= morph *

O_h — o-morph,rr + c)-morph,ee + c)-morph,zz V53

3

Et d’ autre part:
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{O-morph,rr =0 + O,

grr concave, It
{O-morph,ee = og,ee V.%4
Lo-morph,zz = c)-g,zz + Oconcave,zz

ou I'indice ‘g représente les contraintes ayant pour origine la croissance de la couche
d aumine et I'indice ‘ concave' représente les contraintes ayant pour origine la convexité du substrat.

La composante ortho-radiale n'est pas affectée par la convexité du substrat étant donné
I” axisymétrie du probleme.

Enfin d’ apres les expressions V.53 et V.54 et puisque oy, et o, sont négligeable devant ogee
on obtient la relation qui lie approximativement les composantes longitudinales et radiales des
contraintes de convexite:

Oconcaverr = 2 Og,00 = Oconcave,00 V.55

Il faut remarquer que Ogee €st Négative de I'ordre de -50MPa et que Oconcavepe €St POSitive
puisque la coque de zircone est en tension longitudinale du c6té de la sous-couche.

Nous supposons | additivité des contraintes ayant pour origine I’ évolution morphologique de la
couche d’aumine avec les contraintes d origines thermique et mécanique calculées de maniere
couplée malgré la non-linéarité du comportement.

Oti = Othemecaii T Omorphi V.56

ou lesindices ‘th+méca et ‘g’ représentent respectivement les contraintes d’ origine thermique
et mécanique couplées et les contraintes ayant pour origine la croissance de la couche d’ alumine.

6.5

AN

55 \
5 \

4.5

3 4 5 6 7 8 9 10 11
rayon de courbure convexe (mm)

Figure V.56: amplitude de I'accroissement des contraintes normales dd a la courbure du substrat.
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V.5. Les cavités interfaciales

V.5.1. Origines physiques de la ger mination et dela croissance des cavités.

Quelgues modéles ont été proposes par Smiaek, Gibala (1983) et par Kofstad (1985) pour
expliquer la germination des cavités incluses. IIs reposent respectivement sur la théorie de coa escence
des lacunes et sur I’ effet des contraintes de croissance associé a la déformation plastique de I’ oxyde.
Toutefois la taille des cavités prévue par ces modeles ne dépasse jamais la dizaine de nanometres.
D’ autres mécanismes doivent donc étre invoqueés pour expliquer la présence des cavités obtenues sur
le systeme de I’ étude en oxydation statique sur échantillon plan (Figure 1.13) et a plus forte raison
pour expliquer les cavités qui ont été observeées dans les chapitres|il et IV.

Pint (1997) explique la présence de cavités incluses dont la taille est supérieure a un
micrométre par un mécanisme de croissance et d'évolution des cavités interfaciales. Supposons
gu'une cavité ait germé a I’'interface aumine/sous-couche par un mécanisme décrit précédemment
(Figure V.57.1).

Aingl, si lataille de la cavité est telle qu’ elle ne puisse plus étre englobée par |’ oxydation de la
sous-couche pour devenir une cavité incluse, la cavité va croitre a I'interface et peut également se
réoxyder du coté de I'aumine en des sites particuliers a cause de |'évaporation des atomes
d’ aluminium dans les cavités. Pint, Martin et Hobbs, (1993) et Quadakkers, Holzbrecher, Briefs et
Besk (1989) montrent que la diffusion de I’ aluminium et de I’ oxygene dans la couche

d aumine alieu préférentiellement dans les joints de grains. Le nouvel oxyde se forme donc au droit
des joints de grains de I’ dumine lorsque I’ oxygene se combine avec les ions aluminium dissous dans
lacavité et la cavité s dargit entre les joints de grains (Figure V. .57.ii).

Tandis que les cavités continuent a croitre latéralement le long de I’ interface, les excroissances
de la cavité entre les joints de grains croissent également, creusant des vallées larges et profondes.
Lorsgue la profondeur devient grande, la vallée a tendance a se refermer pour minimiser |’ énergie de
surface de la cavité (Figure V.57.iii). Celalaisse des cavités sphériques au milieu des grains d’alumine
(Figure V.57.iv).
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Figure V.57.i aiv: évolution des cavités interfaciales.

V.5.2. Modélisation de la ger mination et de la croissance des cavités

Trois étapes sont nécessaires pour décrire une rupture induite par la présence de cavités:
- connaitre laloi de germination;

- connéitre laloi de croissance;

- établir un critere de rupture.

V.5.2.1. Théorie de croissance de cavités

Les modéles de germination et croissance de cavités interfaciales sont analogues aux modeles
de rupture intergranulaire en fluage. Evans, Crumley et Demaray (1983) montrent que la germination
des cavités le long d’ une interface ondul ée entre un métal et son oxyde a lieu préférentiellement dans
les zones en tension normale a I’ interface, c’'est a dire les zones ou la surface du métal est convexe
(pour un observateur). Cela rgjoint donc le concept de croissance de cavités intergranulaires sous
I effet d’ une contrainte normale aux joints de grains.

Les mécanismes qui régissent la croissance des cavités sont multiples. Les principaux modeles
décrivent la croissance contrdlée par la déformation plastique ou par la diffusion.

V.5.2.1.1. Croissance controlée par |a déformation plastique

Rice et Tracey sont a |’ origine de cette theorie ou la vitesse de déformation plastique €, doit
étre suffisamment grande pour que les phénomeénes de diffusion ne puissent étre activés. La loi de
Rice et Tracey rend compte de ce mécanisme dans le cas de cavités intergranulaires sphériques de
rayon R. Elle est de laforme:

drR

- =1(de,) V.57

Dans le cas d'une interface métal-oxyde au sein de laguelle se forment des cavités lorsque le
systéme est porté a haute température, la déformation plastique de la sous-couche est probablement
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plus importante que celle de I'alumine. Il est évident que la géomeétrie du probléme change et que la
sphéricité des cavités est tres discutables étant données les différences de propriétés mécaniques et
thermodynamiques de chaque cété de |’ interface.

Ce mécanisme pourrait avoir lieu dans la cas de |’oxydation de la barriere thermique sous
I’ effet des contraintes morphologiques. Comme nous avions supposé, pour le calcul des contraintes
tangentielles de croissance, que la déformation totale tangentielle due a la croissance de la couche
d oxyde est proportionnelle a I’ épaisseur d’ oxyde formée, si la croissance des cavités interfaciales
était contrélée par la déformation plastique de la sous-couche sous I'effet des contraintes de
croissance, elle serait donc indirectement liée al’ épaisseur d’ oxyde.

V.5.2.1.2 Croissance controlée par la diffusion

Hull et Rimmer (1959) sont a1’ origine d’ une analyse monodimensionnelle de la croissance des
cavités sphériques intergranulaires de densité constante. Cette analyse est incompléte puisque gu’ elle
ne tient pas compte de I’ évolution de la densité de cavités par germination.

La théorie a donc été étendue par Speight et Harris (1967) qui décrivent mieux la germination
des cavités.

Mais ala suite de ces deux analyses simples, Rgj et Ashby (1975) ont propose une analyse plus
générale basée sur lathéorie énergétique de la germination..

IIs calculent les vitesses de croissance des cavités a densité de cavités constante en distinguant
la croissance par diffusion volumique et la croissance par diffusion interfaciale. Cette derniéere est bien
souvent minoritaire. De plus, le modéle est tridimensionnel puisgu’il exprime la vitesse de croissance

volumique des cavités.
Les expressions de ces auteurs sont de laforme:
drR
—=f(D_D V.58
dt ( g v)
ou Dy et D, sont respectivement les coefficients de diffusion des lacunes aux joints de grains et
en volume.

V.5.2.2 Germination des cavités

Soit une interface plane dont la densité de cavités a I’instant initial est nulle et soumise a une
contrainte de traction normale a son plan. La variation de I’ enthalpie libre du systéme résultant de la
germination de cavités interfaciales est donnée par |’ équation V .59.

AG =-1°F,0 +1’[yR; - V] V.59
ou -y et yg sont les énergies de la surface libre dans la cavité et I énergie d’ interface;

- Fv, Fs et Fg sont des fonctions qui dépendent uniquement de la géométrie des caviteés;

- r est le rayon de la cavité sphérique ou lenticulaire;

- 0 est lacontrainte;
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- le premier terme exprime lavariation d’ enthal pie libre volumique associée a la germination;

- le deuxieme terme exprime la variation d’ enthalpie libre superficielle associée a la création
delasurface libre de la cavité;

Lavariation d’ énergie élastique du systéme est négligeable puisqu’ elle est de I’ ordre de 6*/E et
que o°<<E.

L’alure de lavariation de AG en fonction de r est représentée en figure V.58.

‘AG _
terme surfacique

e

Figure V.58: variation schématique de I'enthalpie libre accompagnant la germination d’une cavité.

Il existe donc un rayon critique rc qui soit tel que I’ augmentation de taille d’ une cavité de rayon
inférieur a r. demande une augmentation de AG ce qui est impossible; I’augmentation de taille d’ une
cavité de rayon supérieur ar; entraine une diminution de I’ enthalpie du systeme ¢’ est a dire une plus
grande stabilité. r est défini par I’ expression V.60.
r.= 2 V.60

o

Si I’on suppose que |'état initial ne contient aucune cavité, il est thermodynamiquement
impossible de faire germer des cavités car leur taille doit obligatoirement passer de zéro are. Il est
donc nécessaire de considérer une population aléatoire d’embryons dont certains sont amenés a
disparditre et d’ autres a germer. Raj et Ashby (1975) proposent une expression du taux de germination
des cavités de laforme:

dp =f(D,,p) V.61

dt
ou p est ladensité de cavités.

V.5.2.3 Critére de rupture

Le parametre de dommage défini par Raj et Ashby (1975) est la fraction surfacique A (t) de
cavités sur une interface. Larupture intervient lorsque qu’ elle atteint une valeur critique Ac.
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V.5.3. Etude des cavités des éprouvettes en sollicitation isother me

V.5.3.1. Mécanisme de germination et croissance

Examinons les données quantitatives expérimentales obtenues sur différents états du systeme.
Le tableau V.3 reprend des mesures quantitatives effectuées sur échantillon plan, sur éprouvettes
AG2C et sur les éprouvettes de fatigue oligocycligue en cycle triangle et maint.tens.

Condition d’ essai Densité de cavité (mm™) = Fraction linéique de
cavités (%)

AG2C brut, R=3mm 70 9,22
AG2C 4h, R=3mm 126 17,6
AG2C 8h, R=3mm 57 28,21
AG2C 15h, R=3mm 52 47,74
AG2C 15h, R=10mm 48 27,73
plan 64h, R=00 58 5,603
fat. oligo. triangle 3h, Ag=0,75% 89 4

fat. oligo. triangle 11h, Ae=1,6% 154 13

fat. oligo.maint. tens. 10h, Ae,=1,6% 325 2,46

Tableau V.3: densités et fractions linéiques de cavités des éprouvettes de I'étude.

Les densités de cavités apparaissent sur la figure V.59 en fonction du temps passé a 1100°C.
L’ évolution de cette grandeur dans le cas de éprouvettes AG2C, montre qu’il existe un maximum aux
alentours de 10000 a 15000s, c'est a dire entre 3 et 5 heures environ. Or il est peu probable que le
nombre de cavités qui ont germé diminue, surtout dans le cas des éprouvettes AG2C, ou
contrairement aux essais couplant |I’oxydation a la déformation, trés peu de cavités se retrouvent
incluses dans la couche d’ alumine. La coalescence des cavités est donc la seule cause possible.

En revanche les quelques mesures dont nous disposons sur les éprouvettes de fatigue
oligocycligue ne traduisent aucune coalescence, malgré des densités de cavités plus élevées que sur les
éprouvettes AG2C. La cause en est latres petite taille moyenne des cavités de fatigue oligocyclique.

Aingi, la fatigue oligocyclique semble favoriser la germination des cavités interfaciales alors
gue les conditions subies par |es éprouvettes AG2C favorisent la croissance.

Lorsque la coalescence intervient, les lois de croissance sont affectées. La coaescence est un
phénomene tres complexe a décrire en raison des fortes perturbations du champ de contraintes et donc
des phénomenes de diffusion dans les zones jouxtant plusieurs cavités. |l requiert une analyse par
éléments finis. Les auteurs s en affranchissent dans la plupart des analyses incluant la théorie de
germination et croissance des cavités.

De ce fait, nous ne raisonnerons pas sur la densité de cavités mais sur la fraction linéique
d interface affectée par les cavités.
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Figure V.59: évolution de la densité de cavités en fonction du temps passé a 1100°C

L’ évolution de la fraction linéique de cavités avec le temps passé a 1100°C est représentée en
figure V.60 et la figure V.61 montre la corrélation entre la fraction linéique de cavités (longueur
interfaciale affectée) et la largeur moyenne des vides coalescés. Cette derniére figure montre une
linéarité entre les deux grandeurs.

On exprimera donc la fraction linéique de cavités en fonction de la largeur moyenne de ces
dernieres par I’ expression V.62.

f=KY V.62

~

ou f est lafraction linéique de cavités (en %);
7 est lalargeur moyenne des cavités (en um);
K = 5,39 est |la constante de proportionnalité (en %/um);

Lafigure V.60 montre, en particulier dans le cas des éprouvettes AG2C, une linéarité entre la
fraction linéique de cavités et le temps passe a 1100°C. Ce comportement concerne donc une
géométrie d’ éprouvettes ayant subi la méme sollicitation. On peut donc supposer que le coefficient de

proportionnalité v:% dépend du rayon du substrat et du cycle mécanique.

L’ évolution de v en fonction de I'inverse du rayon de courbure du substrat est représentée en
figure V.62. Une nouvelle linéarité semble se dégager, en particulier pour les points correspondant
aux essais sans couplage oxydation-déformation, c'est a dire les éprouvettes AG2C avec R=3mm et
R=10mm et I’ échantillon plan.
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Il existe donc un coefficient p qui ne dépend que de laforme du cycle mécanique tel que:
V(R, cycle) = % (R, cycle) = p (cycle) R* V.63

avec Vv (oxydation statique) = 2,6 pum/s.
v (fatigue oligocyclique continue) = 0,9 um/s.

v (fatigue oligocyclique maint.tens.) = 2.10°% pm/s.

50 re

45 X A | CF triangle 1
P W | CF maint.tens.
40 _f X AG2C R=3mm |
35 —<= — + AG2C R=10mm  H
- - X plan |
30 X s
25 1= —<F -
7 -/ .I-’
20 N — —
15 ——1 1" ye =
10 ¥ —— =
5 a _IA- 4+ - ==r
0 ’_,-'_le___’_ _______ oW emm==m--""" [~ (3600ps)
© o o o o o o o o o o
o o o o o o o o o o
o o o o o o o o o o
o o o o o o o o o o
— N ™ < n O N~ 0] (o] 8

temps d'oxydation statique ou total d'essai méca (s)

Figure V.60: évolution de la fraction linéique de cavités avec le temps passé a 1100°C.
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Figure V.61: évolution de la fraction linéique de cavités avec la largeur moyenne des cavités.
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Figure V.62: évolution de v (variation de largeur moyenne des cavités en fonction du temps), avec le rayon de courbure du substrat.

Afin d'essayer d' éliminer le paramétre forme du cycle, il est possible d'introduire des
corrélations avec I’ épaisseur. Lafigure V.63 montre I’ évolution de la variation du carré de I’ épai sseur
d oxyde au cours de I’ oxydation, normalisée par le temps d’ oxydation élevé a une puissance o, en

2 — 2 —
Cox (t _tlloo) € (t=0)

a

fonction de lafraction linéique de cavités, c'est adire en fonction def.

t1100
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Les variations de I’ épaisseur d oxyde normalisée seront décrites avec une fonction puissance
de la fraction linéique de cavités, dont |’ exposant et le facteur multiplicatif sont des constantes ne
dépendant ni du rayon du substrat, ni du cycle mécanique:

eo><2(t = t1100) _ eox2 (t = 0) —

fY V.64
tllOOa [3
avec B=34.10° pm’s % ;
y = 0,3744;
a=0,59.
0.02
0.015 T
0.01 A———=1" X
L .- L, x
I %,,-' A | CF triangle
| w4 B LCF maint.tens.
0.005 X AG2C R=3mm
L + AG2C R=10mm
[/ X plan
oL '
0 10 20 30 40 50

fraction linéique de cavités (%)

Figure V.63: évolution de I'épaisseur d’alumine normalisée avec la fraction linéique de cavités.

Finalement, en utilisant les relations V.62 et V.64, on obtient I’ expression V.65 de I’ évolution
de lalargeur moyenne des cavités.
1/y
- 1(e 2(t)-e *(t=
(t,R) :—(eox ()~ & 0) V.65
K Bt )
L'expression V.65 va nous permettre de calculer I'évolution du nombre de cavités en
supposant qu’ elles ne sont pas coalescées. Pour cela, la variation de la fraction surfacique de cavités
peut s écrire:

df = %d@+dN(1—f)€o V.66

ou N est le nombre de cavités en supposant qu’ elles ne sont pas coal escees;
L est lalongueur de mesure de référence;
/, est lataille critique de germination des cavités.
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Cette relation exprime gque la longueur d’interface atteinte par les cavités entre deux instants t
et t+dt dépend de laloi de croissance des cavités qui ont germé avant I'instant t (1% terme du second
membre) et du nombre de cavités formées pendant dt sur la longueur interfaciale disponible (2°™°
terme du second membre).

En différenciant I’ expression V.66 par rapport alalongueur moyenne des cavités, on obtient:

d N dN

—=—+—(1-f)/ V.67

di L dz( o

c'est adire:

an =K N V.68
(1_f)fo

Lesrelations V.64, V.65 et V.68 ménent enfin al’ expression V.69.

i = LK-N dr[eoxz(t)—ueoxz(on 1 V6o
|_1_ ( eoxz(t) ~ eoxz(o)\ —|KB€ \\ Bt
L TV

D’autre part, la loi de croissance ne dépend des rayons de courbure du substrat que par
I"intermédiaire de I’ épaisseur d’oxyde et I’'on a:
ditR) 1 (e 2t)-e 2(t=0)""]
— =—d| X V.70
dt  KP t ) J

V.5.3.2. Dommage interfacial

La définition d’'une variable de dommage requiert le choix d’'une variable interne du systéme
étudié représentative de son état de déterioration.

Considérons un solide endommagé dans lequel un élément de volume fini, d'une taille
suffisamment grande par rapport aux hétérogénéités du milieu, a été extrait. Soit S, I'aire d’une
section de I’éément de volume, repérée par sa hormale n et S I'aire du ligament de matériau non
affecté par les défauts microstructuraux constituant le dommage.

~

: : S-S A :
Lavariable scalaire D; = S est lamesure mécanique de I’endommagement local suivant la

direction n. Si |I'endommagement est anisotrope, la valeur de la variable scalaire D, dépend de
ordre ou du

2éme

I’ orientation de lanormale n. Le dommage est alors exprimé al’ aide d’ un tenseur du
4°™ ordre.

Afin de décrire le dommage de la barriere thermique, il est nécessaire de définir précisément
guel est le phénomene d’endommagement que I’on souhaite quantifier. Au chapitre |, la couche
d’ alumine était présentée comme la phase réalisant la liaison céramo-métallique entre la sous-couche
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et la substrat. L’ évolution de cette phase sous sollicitations thermiques et mécaniques se traduit par
I’ augmentation de I’ épaisseur d’adumine et par la germination et la croissance de cavités interfaciales
ou incluses. Nous avons établi que la fraction linéique de cavités interfaciales, en conditions
d oxydation isotherme, est reliée al’ épaisseur d’alumine et ala durée d’ oxydation. Si les cavités sont
principalement incluses dans la couche d’alumine par une oxydation anisotherme sous sollicitation
mécanique couplée, celles-ci sont majoritairement interfaciales en oxydation isotherme couplée a la
sollicitation mécanique et peuvent étre considérées comme purement interfaciales en oxydation
isotherme statique. Dans ce dernier cas, le nombre de cavités qui germent a I'interface restent
interfaciales tout au long de leur croissance.

Malgré les nombreux mécanismes d’ endommagement qui coexistent, le dommage interfacial
de la barriére thermique sera décrit par un tenseur simplifié qui peut étre réduit a une variable scalaire
unique, lafraction linéique de cavités interfaciaes, dont I’ effet ne s applique que dans la direction U,
normale a la surface de la sous-couche. Cela suppose que les cavités n’influencent pas le
comportement tangentiel de |’ interface.

L’endommagement sera pris en compte en corrigeant le tenseur des contraintes. Ainsi, les
contraintes effectives qui agissent sur le systéme sont données par le tenseur suivant ou I'on ne
S intéresse pas aux composantes de cisaillement:

( O, \\

Lo l=f
g=| . Oy . V.71
o

ou f est lafraction linéique de cavités interfaciales.

Cette écriture implique que lorsgue les cavités croissent au point d’ occuper toute la surface de
I'interface, le délaminage de la barriere thermique est spontané, sans qu’ aucune contrainte ne soit
appliquée. Mais ce cas N’ est physiquement pas réalisable puisgue la formation de cavités interfaciales
est couplée au développement de contraintes qui peuvent atteindre un critére de rupture pour une
fraction linéique de cavitésinférieure a 1.

Le dommage interfacial, calculé pour les trois éprouvettes AG2C vieillies 4h, 8h et 15h par les
expressions V.51 et V.64 est comparé avec les mesures expérimentales sur lafigure V.64.
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OuU
®  mesures expérimentales AG2C
—— calcul AG2C 4h
—— calcul AG2C 8h Y
=== calcul AG2C15h
40 T
¢ ®
20 T
[ ]
10 T
1 1 1 1 1 1 1 o 1 1 1 1 1 1 1 1
U
-16 -14 -12 -10 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 10 12 14 16

cote par rapport a I'axe de symétrie transverse (mm)

Figure V.64: évolution du dommage interfacial, paramétré par le temps de vieillissement, le long d’une génératrice d’éprouvette AG2C.

V.6. Energie deruptureinterfaciale
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A ce stade de I’ éude, nous disposons de tous les éléments qui décrivent |’ état mécanique du
systéme. Nous allons nous appuyer sur la théorie développée au paragraphe 1.1 et sur les
observations expérimentales réalisées a I'issue des essais sur éprouvettes AG2C pour quantifier
I’ énergie de I’ interface alumine sous-couche.

Les critéres de rupture indiqués dans la bibliographie font intervenir la notion de contrainte
critique (Hancock et Nicholls, 1988) ou de déformation critique (Schiitze, 1995). Les modeles
tiennent compte du mode de dégradation, flambage ou enclavage, qui dépend de I’importance relative
entre |’ épaisseur d’ oxyde et la résistance interfaciale. Ce concept est illustré par Schitze (1995) qui
présente une carte des modes de dégradation en fonction de ces parametres.

V.6.1. Modélisation de |I’endommagement des éprouvettes AG2C

V.6.1.1. Effet de volume sur lataille des défauts critigues

Le dommage interfacial a toujours été mesuré sur des coupes, le long d’'une génératrice
d éprouvette, sur une longueur de 200 a 1000um. Deux corrections doivent étre faites sur les
histogrammes de largeurs curvilignes des cavités.

1- Le plan de coupe sur lequel sont observées les cavités ne passe pas forcément par la plus
grande longueur de la cavité (Figure V.65).

plan de coupe

[ ~
\_ X

/N
N

7 7 7
|, plan observé /

atecd /\ \\«’4% < <_>x
&\\ AN \\\ \\\\ \\

Figure V.65: correction de la mesure des largeurs curvilignes des cavités

En toute rigueur, puisque les mesures ont été prises le long du bord de la cavité, coté sous-
couche, il faudrait effectuer une correction tenant compte des trois dimensions des cavités. Nous hous
contenterons d’ une correction dans le plan de |’interface qui n’est pas trés éoignée de la correction
rigoureuse.

Dans le cas ou le nombre total de cavités traversées par le plan de coupe est grand, la
distribution de largeurs curvilignes des cavités est représentative des longueurs moyennes des cordes
interceptant les cavités (figure V.66).
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Figure V.66: schéma de la longueur moyenne de la corde interceptant la cavité

Pour la modélisation qui suit, les distributions de largeurs curvilignes de cavités seront donc
corrigées du facteur 4/t

2- 1l existe un effet de volume sur les largeurs curvilignes lorsque I’on change de surface de
référence. Cet effet est comparable au phénomene qui a été décrit au chapitre Il pour les talles de
grains de I’aluminiure de nickel. Le schéma de la figure V.67 montre la surface d’ une éprouvette
AG2C développée (ce qui est un abus graphique car la surface ne peut pas étre dével oppée de maniére
plane) avec la zone qui a été balayée lors des mesures de largeurs curvilignes. La surface de la fenétre
d  observation est approximativement:

Sobs=2 4 max-Lres V.73
ou ! max-€st lalargeur maximale des cavités interfaciales,

L« est lalongueur explorée le long de la géenératice de I’ éprouvette (cette longueur a
été systematiquement précisée dans les tableaux de valeurs des largeurs de cavites).

21R(2)

fenétre
observée

2lmax

Lref
—— —-—G-O-O—e-—

Figure V.67: fenétre d’'observation
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Au chapitrell, I effet de volume avait été introduit sous laforme d’ une loi de Weibull. Dans ce
cas, nous |” introduisons différemment.

Soit v;, la fréquence d'une classe de largeur i de la distribution discréte de largeurs de cavités.
Soit N;(S) le nombre de cavités appartenant a une classe i pour une surface observée S.

On av; = Ni(S)/Niot

Pour faciliter les calculs il est possible de donner une description continue des distributions a

I"aide d’une loi exponentielle (voir histogrammes de |’ annexe 2). Soit p, la fonction exponentielle qui
décrit une distribution:

p(t) = % e’ V.74

ou 7 estla largeur moyenne des cavités.

La fonction p a été representée dans le cas des mesures effectuées sur les éprouvettes AG2C
vieillies de 4 & 15 heures dans la zone de rayon R=3mm et sur I’ éprouvette vieillie 15h dans la zone de
rayon R=10mm (figure VV.68). Lafacteur correctif explicité précédemment, lié ala position du plan de
coupe dans la cavité y a été introduit.

AG2C 4h, R=3mm
AG2C 8h, R=3mm —

1
\ AG2C 15h, R=3mm
0.14 \ -

fréquence

AG2C 15h, R=10mm

0.1

0.08

0.06

0.04

0.02

O 1
0 5 10 15 20 largeur de cavité ( um)

Figure V.68: lois exponentielles décrivant les distributions de largeurs de cavités.

A partir de cette loi en fréquence, il est possible de connaitre le nombre de cavités (qui seraici
un nombre réel) correspondant a une largeur de cavité pour une surface observée S.

Soit Ps lafonction qui décrit la distribution de largeurs de cavités (en nombre) pour une surface
S Ona

Ps=Notp V.75
ou N est le nombre total de cavités qui sont contenues dans la surface S (ce nombre est
précisé dans |les tableaux de valeurs des largeurs de cavités).

Et puisque J:B(f)dﬁ =1,0na J:Ios(f) dl=N,,.
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Pour connaitre la taille de la plus grande cavité al’aide de la distribution continue PS, il suffit
alors de trouver laplus grande valeur / a.telle que:

[ Poyde=1 V.76

On supposera de plus que |’ effet d’ échelle ne s applique qu’ala valeur maximale des tailles de
cavités. Etant donnée la forme trés asymétrique de la distribution, I effet d’ échelle qui affecte de toute
facon beaucoup plus les extrémités de la distribution serait tres peu ressenti sur la valeur moyenne.

Par les valeurs contenues dans le tableau 111.7 (largeur en AG2C) nous redonnons ci-dessous
(tableau V.4) la largeur maximale de cavités mesurée expérimentalement et la largeur maximale
calculée par I’ expression V.76.

AG2C Lréf (um) £ max (UM) expérimental £ max (Um) calculé
4h, R=3 199 8,83 8,25
8h, R=3 1025 22,46 26,25
15h, R=3 1318 48,17 48,75
15h, R=10 1087 32,46 29,75

Tableau V.4: comparaison des largeurs de cavités expérimentales et calculées pour la fenétre d’observation ayant servi aux mesures.

Dans le chapitre 11, les éprouvettes AG2C avaient été discrétisees en tranches d’ épaisseur
dz=0,05mm. Cette méme discrétisation sera utilisée dans les modeles qui suivent. Aingi, il faut
calculer I’ effet d’ échelle correspondant au passage de la surface de la fenétre d’ observation ayant servi
aux mesures ala surface totale d’ une tranche d’ éprouvette de rayon R(z) et d’ épaisseur dz.

Le tableau V.5 donne le nombre de cavités contenues dans les tranches correspondant a
R=3mm et R=10mm et lavaleur de lataille maximale calculée par |’ expression V.76.

AG2C Niot ? max (UM) calculé
4h, R=3 598 17,5
8h, R=3 1169 44,75
15h, R=3 511 70,25
15h, R=10 2328 55,75

Tableau V.5: nombre de cavités expérimental et largeur maximale des cavités calculés pour la surface d’'une tranche d’éprouvette AG2C
de rayon R.

V.6.1.2. Tentatives de modélisation directe
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Afin de déterminer I’ énergie intrinseque (qui ne tient pas compte du dommage) de I’ interface
alumine-sous-couche, les s conduits sur les éprouvettes AG2C sont particulierement indiqués.

Nous nous limiterons a |’ exploitation des essais sur éprouvettes vieillies de 4h a 15h pour
lesquelles la sollicitation est élastique. De plus on négligera I’énergie dissipée par la fissuration
transverse de la sous-couche et |’ on considérera que toute I’ énergie est disponible pour la décohésion
interfaciale. L’ approche est donc conservative pour latenue du systéme.

Il est tout d’ abord évident de se demander si la rupture interfaciale n’ est pas due au flambage
de I’ oxyde sous I’ effet des contraintes tangentielles seules et autour d’ une cavité de largeur 7, taille
maximale de la distribution de largeurs curvilignes de cavités situées a une cote z fixée. D’ apres la
relation 111.3, la contrainte critique de flambage est de I’ ordre de plusieurs centaines de milliers de
GPal Ce qui exclut un flambage spontané. Outre les contraintes tangentielles qui travaillent dans le
sens du flambage, il existe les contraintes radiales dues au rayon de courbure du substrat. On peut
donc envisager le cas d’'une membrane (oxyde) non adhérente au substrat sur une largeur 7, et
soumise a une pression hydrostatique interne. Une solution de ce probleme illustré par la figure V.69,
est donnée par Jensen (1990). La pression interne ¢ induit un moment de flexion M au raccordement
de lamembrane et du substrat et un déplacement é de la membrane.

e
_Té

Figure V.69: membrane soumise a une pression interne.

Letaux de libération d' énergie est donné par |’ expression V.77.

_ 2
=3 1 Ve, 2 V.77
32 E ..

membrane
En considérant une pression o de I’ ordre de 25 MPa, ordre de grandeur des contraintes radiales
auxquelles est soumis notre interface et un rayon égal a /., /2, le taux de libération d' énergie atteint

quelques dizaines de pJm?, ce qui ne risque pas de propager la zone de décohésion au raccordement
membrane/substrat.

En conclusion le flambage de la couche d’oxyde induit par les contraintes tangentielles et
assisté par la contrainte normale n’'est pas activé. Un autre mécanisme est donc responsable de la
rupture interfaciale et nous nous proposons donc d’échafauder un modéle micromécanique pour le
décrire.

L’analyse de ces éprouvettes d'une géomeétrie trés particuliere n'est pas évidente et nous
choisissons d’ en donner une description simplifiée analytique.

V.6.2. Modéle deruptureinterfacialelelong d’ une génératrice d’ épr ouvette
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V.6.2.1. Modéle de rupture due a un alignement périodigue de défauts interfaciaux

V.6.2.1.1. Géométrie du modéle

Discrétisons I’ éprouvette en sections d’ épaisseur dz=0,05mm (comme nous |’ avons dgafait au
chapitre 111 pour quantifier les aires endommagées). Le cisaillement di aux contraintes différentielles
existant entre deux sections consecutives est négligé. Ainsi une section est traitée en contrainte plane
mais on introduira un report d énergie d’ une section sur la suivante lors de la rupture.

En négligeant de plus les contraintes de croissance de la couche d’ oxyde, négligeables devant
les contraintes thermiques et qui sont d ailleurs contenues indirectement dans le dommage interfacial
lié aux cavités, les paramétres nécessaires al’ analyse d une tranche située ala cote z et d’ épaisseur dz
sont:

- les contraintes d origine thermique dont la composante Ogg i €St SUpPOSée constante et Oy i
qui dépend de z par I'intermédiaire du rayon de courbure convexe de la section;

- les contraintes d’ origine mécanique Ogom €t Orrm.;

- ledommage interfacia D;

- lalargeur moyenne 0 (corrigée par I’ effet de plan de coupe) d’ une cavité interfaciale.
Tous ces paramétres dépendent de la cote z par I'intermédiaire de la courbure du substrat.

La figure V.70 schématise le modéle et montre les ééments de volume le long d une
génératrice de |’ éprouvette. Chaque tranche d épaisseur dz contient des cavités de largeur Z(z)
régulierement espacees. D’ apres larelation V.62, la périodicité du motif est constante, quelle que soit
la cote z, C'est a dire quelle que soit la fraction linéique de cavités, puisqu’il existe une relation
linéaire entre la largeur moyenne et la fraction linéique. On considére donc que chaque tranche se
comporte comme deux milieux semi-infinis séparés par une interface et contenant une rangée de
fissures purement interfaciales de largeur 7 (2) et delongueur infinie. Les fissures sont traversantes.

Le taux de libération d énergie de cette configuration est donné par |’ annexe 4 et est reprisici
avec les notations de ce modéle:

G _1[1+ S nNiAI)J A2 +B2[ cosh(merk) T

Gy 20 he(+nn) ) A7 | cosh(ne) |

V.78

ou A:sinn_l;Kcosh(T[?Ks);
2

K . =
B:cosﬂTsmh(néKe);

R -
Gozil Nox o2 tan /K ;
K 4u,, 2

K est la constante de proportionalité définie par |’ expression V.62;
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€ définit les valeurs propres de la singularité oscillante par I’ expression 111.4 et a partir
des coefficients de Dundurs;

1, est le module de cisaillement ou coefficient de Lameé (j=ox ou NiAl);
n; = (3-v;)/(1+v;) en contraintes planes (j=ox ou NiAl);

v; est le coefficient de Poisson (j=ox ou NiAl).

- dz ] dz ~
coeztdz kA oulz+d)
_»

cote z 4 4 4 Or(2) - Ogg 099:

- —y- -

:099 oxyde 039: < S—

>

NiAl /\|7
RZ) fa—uUK ..I(Z)J R(z+dz) fe—LK o L (z+d2)
T T T T  Axezz

Figure V.70: discrétisation longitudinale.

V.6.2.1.2. Mécanisme de rupture des éléments de volume

Chague tranche d'épaisseur dz est sollicitée par une contrainte o,(z). La génératrice de
I’ éprouvette qui nous indique si un éément de volume représenté sur la figure V.70 sera rompu ou
non, est la génératrice que I’ on a observé expérimentalement et qui donne les largeurs endommagées
de lafigure 111.23. Soit Ntot le nombre total de tranches rompues sur une moitié d’ éprouvette. Soit i
(1I0[O,Ne]) I indice d’ une tranche. Latranche d’indice i=0 est latranche centrale.

Lorsque I’ éprouvette est sollicitée en traction, le taux de libération d’ énergie G relatif a chague
tranche commence a augmenter. Lorsque G atteint la valeur critique de I'énergie de rupture
interfaciale Gy, le délaminage de I’interface se produit. Cependant, le chargement appliqué lors de
I’essai ne cesse pas a cet instant et I’éément de volume qui vient de se rompre regoit davantage
d énergie qu'il nelui en faudrait.

Cette remarque montre que la rupture n’a pas lieu dans des conditions de stabilité ou G=G;..
Afin de tenir compte de cet excédent énergétique, on suppose qu’une fois I’ élément i cassé, celui-ci ne
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consomme plus du tout d’ énergie (cela suppose que I’endommagement est purement un délaminage
interfacial élastique) et que |’ énergie excédentaire est disponible pour casser |’ élément i+1.

Ainsi le taux de libération d’ énergie effectif d’un éément i+1 est G (i+1) tel que:

G (i+1) = G(i+1) + [G (1)-Gi] V.79

ou G(i+1) est le taux de libération d énergie de I'éément i défini par |’ expression V.78

sans tenir compte du report énergétique;
G ()-Gicest I’ excédent d énergie des ééments d’ indice inférieur ou égal ai.

Les conditions initiales de la récurrence sont que I’ énergie excédentaire de I’ édément d’indice O
se partage en parts égales sur les deux ééments (i+1) situés de part et d autre. Ensuite |’ énergie
excédentaire de deux éléments k (Situés aux cotes -z et z) se reporte sur les deux ééments k+1
adjacents (situés aux cotes -z-dz et z+dz).

Il enrésulte |’ expression généralede G :

NIOI —
G(i) = &(i) —ZN#JQC V.80
i=0

La fissure ne pouvant plus étre amorcée a partir de I’ éément d’'indice N1, cela indique que
le taux de libération d’énergie de I'’éément d'indice Ny en tenant compte du report énergétique est
exactement égal & Gc. Il n'y a donc aucune énergie a reporter sur I’éément Nyr+1 et son taux de
libération d’ énergie devient insuffisant pour casser I'élément. En réalité c’est une condition qui donne
une borne inférieure de G.. car on pourrait envisager un faible report sur I’éément N +1 tel que G (
Niot1) N’ atteigne pas Gic.. L’ erreur commise est cependant tres faible.

En écrivant donc la condition sur I’ dément d’indice Niq:

é (Ntot) = Gic V.81
L’ énergie de rupture interfaciale peut étre calcul ée par:
2 N ot
G.=—) (i V.82
= a1 &0

V.6.2.1.3. Etat de contrainte des é éments

La contrainte d origine thermique est issue du calcul du paragraphe V.2.5. dans le cas d' un
refroidissement a four coupé aprés une oxydation statique, selon le trajet thermique présenté par la
figure V.6.

Les contraintes morphol ogiques sont négligées devant les contraintes d’ origine thermique.

La contrainte qui résulte de latraction monotone a été calculée par une autre méthode. En effet,
appliquée a température ambiante, cette sollicitation n’ entraine pas de relaxation par viscoplasticité de
la sous-couche. On peut donc considérer que le substrat et la sous-couche forment un noyau
homogene élastique (les modules d' Young de I’AM1 et de NiAl sont peu différents a température
ambiante) et que I'alumine et la zircone forment une coque éastique, le module d’'Young de la
zircone étant prépondérant, éant donné son épaisseur. Il est donc aisé dans ce cas d' utiliser I’ approche
d Evans, Crumley et Demaray (1983) présentée au paragraphe V.2.2. Les expressions V.9 et V.10 ont
été utilisées avec le module d’ Y oung de la zircone et |’ épaisseur de la zircone, en négligeant celle de
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I"alumine. La déformation radiale &, induite par la traction longitudinale €, se déduit de larelation €,
= -v &4 et du graphique de la figure I11.14 qui donne la déformation dans chaque section de
I’ éprouvette AG2C par tranche d’ épaisseur dz=0,05mm.

La contrainte normale 0, meca €St représentée en figure V.71 en fonction de la cote de
I’ éprouvette. La figure V.72 présente la contrainte normale totale (d’ origine mécanique et thermique)
en fonction de la cote de I’ éprouvette. Les différences entre les trois temps de vieillisement sont tres
faibles, cela montre que la variable de dommage interfaciale (figure V.64) a une grande inportance.

: ~
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cote par rapport a I'axe de symétrie transverse (mm)

Figure V.71: contrainte normale d’origine mécanique calculée par tranche d'épaisseur dz=0,05mm.
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Figure V.72: contrainte normale totale calculée par tranche d'épaisseur dz=0,05mm.
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V.6.2.1.4. Résultat du modéle

La figure V.73 présente le taux de libération d'énergie G, en fonction de la cote de
I’ éprouvette. Pour calculer G, par I'expression V.82, nous avons Ntot=82 pour |’ éprouvette vieillie
pendant 8h et Ntot=231 pour |’ éprouvette vieillie pendant 15h.
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Figure V.73: taux de libération d'énergie ne tenant pas compte du report énergétique.

La valeur maximale de G obtenue sur I’ éorouvette vieillie pendant 4h est inférieure a Gi¢
puisque I’ éprouvette ne présente pas d’ endommagement interfacial. Les valeurs de Glc obtenues pour
les éprouvettes vieillies 8h et 15h sont présentées dans le tableau V.6. Avec cesvaleurs de |’ énergie de

rupture Gy, lafigure V.74 montre les valeurs de G calculées en fonction de la.cote del’ éprouvette.

Temps de vieillissement 8h 15h
Gic (Jm?) 0,52 0,64

Tableau V.6: valeurs de Glc calculées par le modéle
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Figure V.74: taux de libération d’énergie effectif tenant compte du report énergétique.

Deux remarques montrent que ce modél e ne décrit pas trés bien la situation:

- La différence entre les deux valeurs pourrait venir de I’incertitude expérimentale mais on
pourrait toutefois s attendre a obtenir une valeur plus faible de G,c dans le cas de I’ éprouvette vieillie
15h car la ségrégation de soufre al’ interface pendant le vieillissement abaisse |’ énergie d’ adhésion du
systéme;

- d’'autre part, les valeurs obtenues semblent anormalement faibles. Des ordres de grandeur
données par Huntz (1995) pour I’interface Ni/NiO et Cr/Cr,O; sont de 3 46 Jm?.

Dans ce modél e, nous avons supposé gue la rupture s amorce a partir d’ une rangée de défauts
interfaciaux colinéaires de largeur moyenne ?(z). En fait, les distributions de largeurs curvilignes de
cavités interfaciales sont assez étalées et asymétriques. Le rapport entre la largeur maximale et la
largeur moyenne varie autour de 4 maisil faut également tenir compte de I’ effet de volume.

Dans |” hypothese ou la rupture serait induite par le maillon le plusfaible, ¢’ est a dire une cavité
de largeur maximale, |'énergie de rupture interfaciale en serait augmentée. C'est ce que nous
décrivons dans le modéle qui suit.

V.6.2.2. Modéle de type maillon e plus faible

V.6.2.2.1. Particularités inhérentes a cette nouvelle formulation

La figure V.75 schématise le modéle et montre les éléments de volume le long d une
génératrice de I’ éprouvette. On suppose que dans chaque tranche d’ épaisseur dz, il existe au moins
une cavité detaille maximale.
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Lataille maximale est déterminée al’ aide des mesures expérimentales corrigees par I’ effet de
plan de coupe et par I’ effet d’ échelle.

dz dz
™ -t >
coezrdz A hhou(z+d)
cotez o.(z bl —~
— 444 rr( ) — :099 o-eﬁ
oxyde =agg oo
NiAl
L@ L max(z+d2)
R(2) | ma@l R(z+d2) =
ST T T Axezz

Figure V.75: discrétisation longitudinale.

On traite donc chagque tranche comme étant |’ assemblage de deux milieux semi-inifinis séparés
par |"interface et contenant une et une seule fissure non débouchante de largeur 7, (z) et de longueur
infinie (fissure traversante).

A présent, la solution de ce probleme de mécanique de la rupture est donnée par |’ expression
suivante:

+ + 1Ny
G= 12 (1 Nox +l r]NlAIJ(KI2 +K22) V.83
16cosh*(Tte)\ W, Hial

ou K1 et K, sont les parties réelles et imaginaires du facteur d’ intensité de contrainte défini
par K, +iK, =0, A +ie)JT/,, /12;

€ définit les valeurs propres de la singularité oscillante par I’ expression I11.4 et & partir
des coefficients de Dundurs,

1, est le module de cisaillement ou coefficient de Lamé (j=ox ou NiAl);

n; = (3-v;)/(1+vj) en contraintes planes (j=ox ou NiAl);

v;j est |e coefficient de Poisson (j=ox ou NiAl).

V.6.2.2.2. Résultats du modele
Lafigure V.76 présente le taux de libération d’ énergie intrinseque G, en fonction de la cote de

I éprouvette.
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Figure V.76: taux de libération d'énergie intrinséque ne tenant pas compte du report énergétique.

Les valeurs de Glc obtenues pour les éprouvettes vieillies 8h et 15h sont présentées dans le
tableau V.7. Avec ces valeurs de I'énergie de rupture Gy, la figure V.77 montre les valeurs de

G calculée en fonction dela cote de I éprouvette.

Temps de vieillissement 8h 15h
Gy (Im?) 5,45 5,19

Tableau V.7: valeurs de Glc calculées par le modéle

Par ce modéle, I’écart entre les deux vaeurs est diminué et dans le bon sens d'une part et
I’ ordre de grandeur obtenu est plus prés des données bibliographiques d autre part. La valeur de Gi¢
gue I’ on retiendra est donc:

Gic = 5,6 Jm?
Cette valeur est tres supérieure aux valeurs obtenues par les essais d’ indentation au chapitre l11.
Nous avions déja discuté des problemes inhérents ala méthode d’ indentation et surtout |a perturbation

du champ de contraintes lors de la découpe (Guichet, 1998). La détermination de |’ énergie de rupture
par les essais sur les éprouvettes AG2C ne présente pas cet inconvénient et semble donc plusfiable.
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Figure V.77: taux de libération d’énergie effectif tenant compte du report énergétique.

V.6.3. Etude delaruptureinterfaciale ortho-radiale dans une tranche

Considérons une tranche de I’ éprouvette AG2C située ala cote z et d' épaisseur dz. Nous avons
étudié jusqu’'a présent |I’amorcage du délaminage le long de la génératrice de I’ éprouvette. Comme
I’explicite lafigure V.78, sur cette génératrice, ala cote z, la rupture du maillon le plus faible entraine
également le délaminage de I’ interface d’ une génératrice adjacente toujours alacote z.

A la différence du modéle précédent ou nous avons considéré la rupture d' ééments situés sur
une méme geneératrice, nous travaillons a présent dans une tranche sur des éléments situés a la méme
cote z. L’ éément central O est situé sur la génératrice la plus fortement endommagée qui a servi ala
modélisation précédente. 1l y a de fortes présomptions pour que I’'éément 1 casse a la suite de
I’élément O car il est soumis a la méme contrainte normale qui se voit augmenter par un report de
charge de I’élément 0. De méme, la contrainte ortho-radiale ogg subit également un report de charge,
ce qui méne ala contrainte notée 0, sur le schéma.

L’ accroissement de la longueur de fissure dans le sens ortho-radial d’ une tranche d’ éprouvette
a pour conséquence d’ abaisser la contrainte critique de flambage. Le délaminage, suivi d'un flambage
lorsgue la contrainte critique est atteinte, pourrait conduire a I’ écaillage observé en particulier sur
I’ éprouvette vieillie pendant 15h.
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Figure V.78: effet de la rupture du maillon le plus faible sur le reste de la tranche.

V.6.3.1. Géométrie du modél e de flambage

Une section de I’ éprouvette située a la cote z est a nouveau discrétisée en cellules élémentaires.
Elles sont schématisées sur la figure V.79. Chaque cellule élémentaire sera traitée comme deux
milieux semis-infinis séparés par I'interface et contenant une fissure interfaciale de largeur ¢ et de
longueur infinie.

cote z+dz
— P o ~ ~
|c_@ YY) 9o cote z
oxyde > oD =
NiAl

Figure V.79: discrétisation ortho-radiale d’'une section transverse d’'éprouvette.

On suppose que la rupture de I’ éément situé sur la genératrice la plus fortement endommagée
entraine la rupture en cascade des ééments des genératrices adjacentes a la méme cote de
I’ éprouvette. Cela signifie que I'interface représenté sur la figure V.79 va se délaminer rapidement
jusqu’a ce que la condition critique de flambage soit atteinte. Chague élément a une largeur A
constante telle que A=1/K (K est la constante de proportionnalité entre la largeur moyenne de cavités
et lafraction linéque de cavités); ¢’ est donc la période du schéma qui considere une cellule contenant
une et une seule cavité.
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V.6.3.2. Condition d' écaillage par flambage

Reprenons a présent les calculs de I'aire endommagée sur les éprouvettes effectués au
paragraphe 111.3.3.3.4 et qui sont illustrés par lafigure [11.28.

D’apreslesfiguresll.8 et I11.9, il faudrait s attendre a ce que la condition critique de flambage
N’ ait pas éte atteinte dans le cas d’un vieillissement de 8h, ou tout du moins a peine dans les tranches
centrales et que le flambage ait affecté une grande partie de I’ éprouvette vieillie pendant 15h.

La contrainte critique de flambage est calculée par I’ expression 111.3 en utilisant une largeur de
décohésion égale a la taille de la zone endommagée donnée par la figure 111.28 pour une largeur de
discrétisation dz=0,05mm.

D’ autre part, la contrainte ortho-radiale G, corrigée par le report de charge est déterminée de
lamaniére suivante:

la rupture d’un I’éément de largeur A situé sur la génératrice la plus fortement endommagée
augmente la contrainte ortho-radiale d’ une quantité qui dépend du rapport entre A et le périmétre de la

)
21R(z)/”
taille de la zone délaminée et le périmétre de la section. La contrainte de I’ éément de largeur A est

donc répartie sur tout le périmétre de la tranche. Ensuite, la rupture de deux éléments situés de part et
d autre de I’éément centra qui a cassé le premier induit un report de charge de la quantité

tranche considéréee : (1+ Cela revient a définir un dommage qui est le rapport entre la

( +—m-:\(z)) , jusqu'a ce que la taille de la zone endommagée extrapolée sur la figure 111.28 soit

atteinte.
La contrainte corrigée G, qui existe lorsque |le délaminage affecte une largeur égale alataille

de la zone endommagée est alors donnée par |’ expression suivante:
N-1
~ 2
Oge :(1*' A \(1"‘_)\ ) O 00init V.84
2mR(z)/ " mR(z)/

ou N est le nombre de cellules de largeur A contenues dans la zone endommageée;
O ooinit €St la contrainte ortho-radia e initiale avant tout délaminage.

La figure V.80 montre, en fonction de la cote de |’ éprouvette et pour chaque temps de
vieillissement, la contrainte critique de flambage et 1a contrainte ortho-radiale corrigée.
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Figure V.80: contraintes ortho-radiales critiques de flambage et contraintes corrigées par un report de charge.

Il apparait dans le cas de |’ éprouvette vieillie pendant 8h que la contrainte corrigée n' atteint
jamais la contrainte critique. Il n’y aurait donc jamais de flambage, ce qui est proche de I’ observation
de lafigure I11.8 qui ne montre qu’ un écaillage extrémement limité. En revanche, la figure V.80 prédit
un écaillage de I’ éprouvette vieillie pendant 15h jusqu’a la cote z=11,5mm, ce qui est trés proche des
mesures expérimentales de lafigure 111.23

En conclusion, ce modéle de flambage permet de valider les extrapolations tridimensionnelles
des zones endommagées a partir d’ observations en coupe. Les contours de zones endommagées
choisis permettent assez bien de prévoir |’ écaillage qui résulte du flambage de la zone délaminée. Les
contours pourraient étre corrigés en considérant des largeurs plus grandes dans le cas de I’ éprouvette
vieillie pendant 8h et des largeurs moins grandes pour |’ éprouvette vieillie 15h.

Les concepts introduits dans ce paragraphe V.6 ont donc montré quelle pouvait étre une
exploitation quantitative des essais sur les éprouvettes AG2C en introduisant un mécanisme de
délaminage induit par les contraintes normales et un mécanisme de flambage induit par les contraintes
ortho-radiales lorsque lataille de la zone délaminée devient assez grande.
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V.6.4. | dentification des composantes du tenseur des contraintes mor phologiques

Connaissant I’ énergie de rupture interfaciale, il nous est possible, en utilisant les résutats des
oxydations statiques des éprouvettes AG2C pendant 172h et 240h d’identifier un ordre de grandeur
des contraintes morphol ogiques.

On rappelle que I’ éprouvette oxydée pendant 172 heures s est écaillée a la sortie du four. Les
contraintes morphologiques (qui prédominent & haute température) était donc insuffisante pour
délaminer I'interface mais les contraintes thermiques générées au refroidissement ont dépassé la
valeur critique.

L’ éprouvette oxydée pendant 240h s est écaillée dans le four de telle sorte que les contraintes
morphologiques ont dépasse la valeur critique.

L’endommagement interfacial de ces deux éprouvettes est montré par la topologie des éclats
desfigureslil.15 et I11.16.

D’ aprés la figure 111.15, la surface de contact entre I’alumine et la sous-couche est constituée
par des ligaments circulaires de 5 a 10 um de diamétre. Nous choisirons 7,5um pour le diamétre
moyen des ligaments de I’ éprouvette vielllie pendant 240h. Dans le cas de |’ éprouvette vieillie
pendant 172h, le diamétre moyen des ligaments est 12,5um.

Soit a172 €t a4p les rayons respectifs des ligaments.

Les modeles de mécanique de la rupture qui ont été utilises précédemment ne sont plus
applicablesici car il semble que la fraction surfacique de cavités soient si grande qu'’il est possible de
trouver au moins une direction qui n’intercepte aucun ligament restant (figure V.81). Ce probléme
risque toujours de survenir lorsque lataille des cavités devient trés grande.

Figure V.81: schématisation de la surface de contact entre I'alumine et la sous-couche pour des temps d’oxydation longs.

Nous avons donc choisi d' utiliser une formulation de mécanique de la rupture interfaciale qui
décrit le cas de deux fissures semi-infinies interfacial es séparées seulement par un ligament de matiere
de largeur 2a et de longueur infinie (Annexe 4). Cette solution n’est pas tout a fait conforme a notre
configuration puisqu’il serait plus indiqué d’introduire un ligament restant circulaire mais elle reste
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toutefois cohérente avec la formulations utilisées pour I'identification de I'énergie de rupture
interfaciale.

Letaux de libération d’ énergie est donnée par:

G= 1 (1+ﬂ1+1+ﬂszz V.85
el u, M,

ou aest lademi-largeur du ligament;
i €t n; ont été définis précédemment;
P est laforce de tension qui s applique sur le ligament.

Laforce P doit étre calculée en tenant compte du dommage interfacial. Nous supposerons que
laforce qui S applique sur une interface parfaite, sans cavité, est constante et qu’ elle s applique aux
ligaments de matiére restant lorsque le dommage augmente. Cela revient a corriger la contrainte
normale o, par lavariable de dommage.

Nous supposerons de plus que le tenseur des contraintes morphologiques est constant. Aing,
les critéres d'identification des composantes du tenseur des contraintes morphologiques sont les
suivants:

G(O-morph,rr, al72) < GIc V.86
G(Omorphrs 8040) > Gic V.87
G(Gmorph,rr+ Oth,rry a172) > GIc V.88

Les résultats du calcul sont reportés dans le tableau V.8. La composante longitudinale du
tenseur des contraintes morphol ogiques peut alors étre calculée par I’ expression V.55.

temps (h) a (um) Omorph,rr (MPa) Oth,r (M Pa) G mz)
(ajustée)
172 125 4,7 0 3,073
172 12,5 47 25,9 32,56
240 7,5 4,7 0 512

Tableau V.8: Valeurs des contraintes morphologiques.

Puisque Glc = 5,6 Jm? il apparait donc qu'une vaeur Omorph,r =4,7 MPa conduisent aLix
phénomenes observeés expérimental ement.
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V.7. Généralisation

V.7.1. Etat de contrainte dans les différ entes conditions éudiées.

La discussion nous a permis d'identifier les facteurs a I’ origine de contraintes dans le systéme
barriere thermique. Ainsi nous avons quantifié les contraintes d’ origine thermique qui étaient
développées lors d'un refroidissement de 1100°C a la température ambiante a four coupé ainsi que
pendant |es essais de fatigue isotherme ou anisotherme et aprés ces essais.

Les contraintes ayant pour origine la croissance de la couche d oxyde ont également été
calculées dans le cas d'un échantillon plan oxydé en conditions statiques pendant 64h. Nous avons
extrapolé le résultat a tout instant en supposant que les contraintes de croissance sont proportionnelles
a |’ épaisseur d’ oxyde formé. Nous obtenons donc une expression de la contrainte de croissance qui
dépend de I’ épaisseur d’ alumine.

L’ épaisseur d'alumine mesurée dans des conditions d oxydation isotherme statique ou
dynamique a elleeméme été corrédée a la courbure macroscopique du substrat. L’activation de la
cinétigue de croissance en présence d’'un rayon de courbure convexe (de type cylindre) est due aux
contraintes ortho-radiales de croissance qui induisent une composante radiadle de dépression
hydrostatique al’interface. Sur un substrat plan, les contraintes tangentielles de croissance n’induisent
pas de contraintes normales si bien que la cinétique de croissance n’est pas activée. L’ activation de la
cinétique en présence d'un rayon de courbure concave (type hyperboloide parabolique) a été
entierement attribuée a la présence de la couche de zircone colonnaire. C'est donc un effet inhérent
aux barrieres thermiques EBPVD. La flexion forcée de la couche de zircone induit également une
contrainte radiale a |’ interface qui tend & décoller les oxydes de la sous-couche. Les contraintes ortho-
radiales et longitudinales n’ en sont pas affectées.

Les contraintes radiales de croissance et la composante ayant pour origine la convexité du
substrat sont regroupées dans un terme geneérique exprime en fonction des rayons de courbure concave
et convexe du substrat. C’ est |e tenseur Gmorph de I’ expression V.54.

Lesfigures V.82 a V.85 permettent de visualiser |’ allure des états de contraintes dans la couche
d alumine pour les composantes (zz) et (60) et a I'interface pour la composante (rr), dans les cas
étudiés. Les chiffres qui sont indiqués au-dessus de I'axe ¢ sont des ordres de grandeur de la
contrainte correspondante, issus des calculs des paragraphes V.2 aV .4.

La figure V.82 représente I’ état de contrainte d’une éprouvette brute d éaboration ou d un
cylindre et d'une éprouvette AG2C aprés un vieillissement statique. L’ état a 1100°C est en traits
pointillés et |’ état & 25°C en traits pleins. Nous avions suppose que les contraintes d’ origine thermique



Modélisation générale et discussion 331

longitudinales et ortho-radiales sont égales méme avec un substrat courbe. Les cercles de Mohr dans
lesplans (U, Ug) €t (U, U) sont donc confondus.
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Figure V.82: état de contrainte d'une éprouvette & 25°C (traits | Figure V.83: état de contrainte en fatigue mécano-thermique.
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Figure V.84: état de contrainte pendant I'essai de fatigue | Figure V.85: état de contrainte aprés l'essai de fatigue
oligocyclique isotherme a 1100°C. A déformation mécanique | oligocyclique isotherme au retour a 25°C.
maximale en haut et a déformation mécanique minimale en

bas.

Lafigure V.83 représente |’ état de contrainte en fatigue mécano-thermique a deux instants du
cycle: pendant le palier a 1100°C et au refroidissement a déformation mécanique maximale a 100°C.
Le calcul des contraintes dans le cas d une sollicitation thermique et mécanique combinée a été
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conduit en partant des conditions initiales relatives a I’ éat d une éprouvette brute d éaboration a
100°C. Celle-ci subit ensuite une sollicitation thermique pure qui amene a de nouvelles conditions
initiales pour le calcul des contraintes en sollicitation thermique et mécanique combineée.

Il Savere que les contraintes d origines thermique et mécanique sont presque entierement
relaxées pendant le palier a 1100°C et seules subsistent donc les contraintes morphologiques qui sont
orthotropes autour de |’axe U .. Le petit cercle en traits pointillés représente cet état de contrainte. Au
refroidissement, |’ état de contrainte devient fortement triaxial a cause de la déformation mécanique.
Les contraintes de traction longitudinales dans I’alumine atteignent des valeurs tres élevées mais il
faut aussi remarquer la grande amplitude du cisaillement T4.

Lafigure V.84 présente I état de contrainte d’ une éprouvette de fatigue oligocycique isotherme
au cours de I'essai a 1100°C et en deux instants du cycle: a déformation mécanique maximale
(schéma du haut) et a déformation mécanique minimale (schéma du bas). Les contraintes d’ origine
mécanique sont faibles et se superposent aux contraintes morphologiques. Un état de contrainte
beaucoup plus pénalisant (figure V.85) se développe au refroidissement de I’ éprouvette apres |’ essal,
d autant que cet état s applique sur un systéme fortement endommagé par la sollicitation. L’ état de
contrainte devient orthotrope et comparable a celui de lafigure V.83.

V.7.2. Endommagement en oxydation isother me statigue

L’ oxydation isotherme statique peut étre décomposée en deux étapes.

- Premiere étape: au cours de la premiére étape a haute température, le systéme s’ endommage
sous |’ effet des contraintes morphologiques. Cela se traduit par la croissance activée ou non de la
couche d’ aumine et par la formation de cavités interfaciales ou incluses. La figure V.86 schématise
I’allure de la dégradation dans une diagramme donnant I’ épaisseur d’alumine en fonction du temps
d’ oxydation. L’ épaisseur d’ alumine dépend de la courbure du substrat. (expression V.51).

Sur cette figure nous n’avons volontairement pas reporté de valeurs numériques car celles-ci
dépendent de la géométrie du substrat.

Le premier état d' endommagement correspond aux éprouvettes AG2C vieilliesjusgu’a15h et a
tous les échantillons plans. On observe laformation de cavités interfaciales dont lataille et la quantité
dépendent de la courbure du substrat. La relation V.64 permet de traduire cette dépendance. Quelques
cavités incluses sont également présentes mais en nombre assez réduit.

Le deuxiéme état d endommagement concerne I’ éprouvette AG2C vieillie pendant 172h (voir
figure 111.16). La morphologie des surfaces de |’ éprouvette écaillée a la sortie du four et de I’ éclat
montre que la couche d’alumine est trés ondulée cbté sous-couche a cause des cavités interfaciales.
D’ autre part, cette couche comporte a présent une densité tres importante de cavités incluses.

Le troisiéme état correspond a I’ éprouvette AG2C vieillie pendant 240h (voir figure 111.14).
L’ ondulation de la couche d’alumine c6té sous-couche s est accentuée davantage et de trés grosses
cavités pouvant résulter de la coalesccence du nombre sans cesse croissant de cavités incluses
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apparaissent dans les démes d’alumine. Puisque cette éprouvette s'est écaillée dans le four de
traitement thermique, les contraintes morphologiques sont suffisantes pour délaminer I'interface
alumine-sous-couche et probablement écailler la zircone par flambage apres le développement d’ une

surface délaminée assez grande.
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Figure V.86: allure de 'endommagement du systéme en conditions d’oxydation statique isotherme.

- Seconde étape: apres le vieillissement, le retour a température ambiante développe I’ éat de
contrainte le plus sévére (voir cercle de Mohr de la figure V.83), qui s applique de surcroit a une
couche d’alumine trés endommagée par des cavités incluses et interfaciales. L’ état de contrainte est
alors suffisant pour écailler le deuxiéme état d’endommagement mais pas le premier (car sur les
éprouvettes AG2C, le délaminage provoque le flambage et donc I’ écaillage).

Dans le premier éat d endommagement, le délaminage est provogué par la traction monotone
a température ambiante ce qui nous a permis de calculer I’ énergie de I’ interface alumine/sous-couche

(Gc=5,6 Jm?).

V.7.3. Endommagement en oxydation isother me couplée a la défor mation mécanique

Nous distinguons deux caractéristiques d’ endommagement du systeme:

1- I’'endommagement volumique qui se traduit par la fissuration transverse, |’ augmentation de
I’épaisseur d’alumine ou la cavitation interfaciale et incluse. L’endommagement volumique sera
décrit par lafigure V.87,

2- I’endommagement interfacial qui se traduit par le délaminage ou I’ écaillage. Il sera discuté
en s appuyant sur lafigure V.88.
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V.7.3.1. Endommagement volumigue

Les cing conditions expérimentales appliquées en fatigue oligocyclique isotherme sont
représentées sur la figure V.87. Le paramétre temps n’ apparait pas dans cette représentation si bien
gue les essais conduits jusqu’a la durée de vie et les essais a demi-durée de vie ne peuvent pas étre
distingués. La présence éventuelle d'un délaminage, qui dépend du temps, sera discutée dans le
paragraphe suivant consacré al’ endommagement interfacial.

L’endommagement en volume d’'un a durée de vie n'est que le stade plus avancé de
I’endommagement a demi-durée de vie et les mécanismes que nous allons décrire sont les mémes
pour les deux durées.

En revanche, le temps intervient indirectement dans le diagramme par |’intermédiaire de
I’amplitude de déformation mécanique. Les durées de deux essais conduits jusqu’ au méme critere,
selon le méme cycle mécanique, sont d’ autant plus longues que I’ amplitude de déformation est faible.
Ains, le diagramme montre de maniére genérale, que I’ épaisseur d alumine est plus importante a
faible amplitude de déformation mécanique.

D’ apreés les résultats établis au paragraphe V.5.3.1, la cinétique de croissance de I’ oxyde n’ est
pas affectée par laforme du cycle étant donné les valeurs de contraintes qui en résultent.

L’ épaisseur d’ oxyde en fatigue oligocyclique est donc exprimeée par I’ expression V.51.

En cycle ‘maint.comp.’” (maintien en compression de 5 minutes), nous N’ avons pas exploré la
faible amplitude de déformation. A forte amplitude, I’ éat de dégradation extréme de I’ éprouvette au
droit de sa rupture ne nous a pas permis d'identifier tous les mécanismes d’ endommagement.
Cependant, la fissuration transverse de la sous-couche est tres marquée. Le substrat a une forte
influence sur la ruine du systeme ce qui conduit d’ ailleurs a la rupture de I’ éprouvette. La propagation
de fissures amorcées sur des porosités du substrat est tout a fait favorisée par la contrainte moyenne
positive qui se développe dans le substrat aprés le maintien en compression (voir les boucles
contraintes-déformation du chapitre 4). Dans les couches de la barriere thermique, le calcul du
paragraphe V.2 a montré que les contraintes sont de |’ ordre de £30MPa (figure V.26) dans la sous-
couche. Les fissures dans la sous-couche pourraient donc provenir de la fatigue de NiAl a 1100°C.

En cycle triangle, des fissures amorcées sur des pores du substrat débouchent a la surface des
éprouvettes. La encore, on teste la résistance a la fatigue du substrat. Quelle que soit I’amplitude de
déformation, des cavités interfaciales apparaissent en nombre important et des cavités incluses en
quantité plus minoritaire.

Lafraction linéique de cavités, ¢’ est a dire le dommage interfacial, est exprimée par larelation
V.64.

En cycle ‘maint.tens.’ (maintien en tension de cing minutes), la fraction linéique de cavités est
également exprimée par la relation V.64. Pour ce cycle, la fissuration du substrat n’est plus le
parameétre le plus endommageant puisque la contrainte moyenne négative n'est certainement plus
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suffisante pour fissurer rapidement le substrat. Ainsi les essais durent plus longtemps et |a dégradation
de la barriere thermique n’en est qu’ accrue. A faible amplitude de déformation, nous n’avons pas pu
examiner la couche d'aumine en coupe mais sa surface c6té sous-couche est trés ondulée. En
revanche a forte amplitude de déformation, il existe de nombreuses cavités incluses qui se prolongent
par oxydation dans la sous-couche. Les cavités interfaciales sont tres nombreuses et de tres petite
taille.

A signedela
contrainte

moyenne

zircone
cycle T,

influence du substrat

T T
zircone zircone

Amplitude de déformation mécanique

influence du substrat influence du substrat
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zircone zircone
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Figure V.87: allure de 'endommagement en fonction du cycle et de I'amplitude de déformation mécanique.
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V.7.3.2. Endommagement interfacial

Lafigure V.88 illustre |es constatations suivantes.

Dans certains cas, la barriere thermique est délaminée a I’interface alumine/sous-couche a
I"issue de I’ essai. Ce délaminage doit nécessairement se produire au refroidissement alafin de |’ essal.
En effet, s le délaminage survenait en cours d' essai, |a sous-couche serait immédiatement réoxydée et
on aurait I'impression que le mécanisme de rupture est cohésif, bien qu’il soit en réalité adhésif. Or
les micrographies montrent bien un délaminage adhésif a I'interface alumine/sous-couche, ce qui
prouve que larupturealieu alafin del’ essai.

Les contraintes morphologiques ajoutées aux contraintes mécaniques ont donc pour seul effet
de fatiguer la sous-couche et de développer la couche d’alumine et ses défauts.

En revanche les contraintes thermiques sont suffisantes pour atteindre les valeurs critiques de
délaminage, en particulier aprées un afaible amplitude de déformation mécanique.

V.7.4. Endommagement en oxydation anisother me couplée a la défor mation mécanique

V.7.4.1. Géneéralités

Les observations réalisées sur les éprouvettes de fatigue meécano-thermiques ont mis en
évidence deux phénomenes propres a cet ou latempérature et la déformation mécanique varient
simultanément:

- lacinétique d’ oxydation est fortement activée et n’est plus régie par laloi V.51 en fontion de
la seule courbure du substrat;

- de nombreuses cavités incluses apparaissent et croissent de telle sorte que les plus anciennes,
qui sont les plus proches de la couche de zircone, coalescent et induisent une rupture adhésive tres
pres de |’ interface alumine-zircone.

Le calcul des contraintes locales dans les couches lors d’un de fatigue mécano-thermique
amontré que celles-ci sont presgue entierement relaxées pendant le palier de cing minutes a 1100°C a
déformation mécanique maximale et que |I’on développe un état de contrainte fortement triaxial au
refroidissement a 100°C a déformation mécanique maximale également (voir cercles de Mohr). Ces
deux instants du cycle sont les plus importants vis a vis des mécanismes d’ endommagement.

A 1100°C, tout se passe comme s |’ éprouvette subissait une oxydation statique isotherme.
Mais a chaque fin de cycle, au retour a 100°C, |’ éprouvette subit une traction a basse température qui
est assimilable a un essai sur une éprouvette AG2C, mais qui S applique bien sir a un matériau qui
n'est pas endommagé de la méme maniére en raison de la différence d’ histoire entre les éprouvettes
AG2C et les éprouvettes de fatigue mécano-thermique.
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Nous alons modéliser de maniere quantitative I’activation de la cinétique d oxydation en
fatigue mécano-thermique et expliquer qualitativement les raisons de I’ écaillage observé pres de
I"interface alumine-zircone.

V.7.4.2. Tentative d’ application des lois d’ oxydation isotherme al’ anisotherme

En supposant que I’ oxydation a 1100°C soit assimilable a une oxydation isotherme sur une
éprouvette cylindrique de rayon R=5,5mm, la loi d oxydation donnée par I’ expression V.53 a pour
expression numerique:

e, —e, (t=0)=5410"t,, V.89

ou t1100 €St le temps en seconde passé par I’ éprouvette aux paliers;

ex(t=0) est I’ épaisseur d’ oxyde d’ une éprouvette brute.

D’ autre part, laformation de cavités interfaciales doit également étre régie par laloi donnée par
I”expression V.64 valable pour toutes les conditions d’ oxydation statique.

Lafraction linéique de cavitésinterfaciales se déduit delaloi d’ oxydation V.89 et I’ on obtient:
f =1,566.10 °t, 0" V.90

La largeur moyenne des cavités pour une fraction linéique inférieure a 50% se déduit de
I”expression V.64.

La figure V.89 compare les valeurs d épaisseur d’alumine obtenues par cette loi aux valeurs
expérimentales. Outre |’ effet du rayon de courbure de I’ éprouvette, d’ autres mécanismes doivent étre
al’origine de I’ activation de la cinétique d’ oxydation.

6

4 expérience fatigue mécano-thermique

oxydation statique cylindre R=5,5mm
0 1 1
0 50000 100000 150000 200000

temps a 1100°C (s)

Figure V.89: comparaison de I'épaisseur d’'oxyde mesurée expérimentalement sur les éprouvettes de fatigue mécano-thermique et de

I’épaisseur calculée pour I'oxydation statique d’un cylindre de rayon 5,5mm.

Puisque I’ éprouvette subit une traction a chaque cycle, I’ interface est soumise a une contrainte
normale donnée par la figure V.36 qui varie de 24MPa au début de I'essai a 29MPa pour une
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épaisseur d oxyde de 15um, qui est I’ épaisseur d’ oxyde maximale mesurée sur I’ éprouvette sollicitée
pendant 628 cycles (essal le pluslong).

Lafigure V.90 donne I’ évolution de la fraction linéique de cavités en fonction du temps passe a
1100°C.

0 50000 100000 150000 200000

temps a 1100°C (s)

Figure V.90: évolution de la fraction linéique de cavités interfaciales lors de I'oxydation isotherme d’'un cylindre de rayon 5,5mm.

La fraction linéique de cavités interfaciales est extrémement faible et c’est pourquoi elles
N’ apparaissent quasiment pas sur les micrographies.

A I’aide du modele du maillon le plus faible, développé au paragraphe V.6.2.2 et avec lavaleur
de I'énergie d'interface qui y a été calculée, le taux de libération d énergie développé par les
conditions de I’essai le plus long (628 cycles, 0,=29MPa, €y max=15um, f=7,57% et ?:1,4um) est
G=0,91Jm?. La condition de délaminage n’est donc jamais atteinte et & plus forte raison la condition
de flambage n’ est jamais atteinte.

Des délaminages successifs, qui mettraient la sous-couche a nu, permettant de réinitialiser la
cinétique d’' oxydation, ne peuvent donc pas expliquer I’ activation de la cinétique d’ oxydation.

V.7.4.3. Modéle de microfissuration de la couche d’ alumine.
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V.7.4.3.1. Position du probleme

Lorsque la couche d’ aumine croit & 1100°C, des microdéfauts y sont créés. Ils peuvent avoir
des origines diverses. microporosités dues a une incohérence entre les grains d' alumine, microfissures
dues aux contraintes de croissance. Pour Schitze (1997), le comportement des couches minces
d’ oxyde différe du comportement des oxydes massifs principalement a cause de la taille de grains
beaucoup plus petite dans le premier cas. Les conségquences sur la plasticité de I'oxyde sont
importantes a haute température. A basse température, une microfissuration intergranulaire peut se
produire sous |’ effet de contraintes de traction ou de contraintes de cisaillement.

Pour montrer que la sollicitation subie par les éprouvettes de fatigue mécano-thermique peut
activer un mécanisme de rupture de I’oxyde, nous utilisons une carte donnant les mécanismes
d endommagement en fonction de la contrainte appliquée, établie par Gandhi et Ashby (1979) (figure
V.91).

température (°C)
G 0 400 800 1200 1600 2000
(MPa) i ) o ) )
rupture dynamique
108 rupture

transgranulaire
par fluage

103
rupture
fragile
intergranulairg

1021

clivage transgranulaire rupture

10 intergranulaire

par
fluage

Figure V.91: carte des mécanismes de rupture de I'alumine massive de taille de grains 10pum.

La contrainte longitudinale 2 100°C a été calculée au paragraphe V.2.6.4, figure V.23 et atteint
1700MPa. Larupture par clivage transgranulaire ou par rupture fragile intergranulaire peut donc avoir
lieu.

Schiitze (1997) remarque que les oxydes sont particulierement sujets a la microfissuration
intergranulaire. Les microfissures seront orientées principalement perpendiculairement a la direction
delacharge.

La fissuration transverse des couches d’ oxyde a été étudiée par Hancock et Nicholls (1988).
Ces auteurs montrent que la taille d’un défaut sur lequel s’ amorce une fissuration transverse est de
I’ ordre de 80% de I’ épaisseur du film d’ oxyde. La théorie de la fissuration transverse a été introduite
au début du chapitre Il. Le paragraphe I1.1.4. évoque des travaux de Thouless (1990) qui établissent
que la densité de fissures transverses dans un film dépend de la contrainte appliquée, de I’ épaisseur et
de la ténacité du film. Ce concept de multifissuration va étre appliqué au cas de la fatigue mécano-
thermique pour modéliser |’ évolution de la couche d’ alumine.
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V.7.4.3.2. Principe théorique du modele

Lathéorie présentée par Thouless (1990) décrit la propagation d’ une fissure transverse dans un
film dépose sur un substrat semi-infini. Le probleme de |I’amorcage des fissures n’ est pas traité. Seule
la propagation d'un défaut d’une taille nulle jusqu'a I’épaisseur du film, supposée constante, est
considérée.

Les propriétés du film et du substrat sont supposées identiques, le probleme qui tient compte
de deux milieux différents est d’apres |’auteur, d'une trés grande complexité et n’a pas été publié
(Beuth, Hutchinson, travaux non publiés).

La contrainte critique qui provogue la propagation a travers tout le film, d’une fissure unique
débouchante a la surface libre du film est donnée par I’ expression V.91. Elle résulte de I’ intégration
de I’ énergie de rupture a travers toute I’ épaisseur du film et de ce fait, tient compte de la variation de
complaisance lors de I’ avancée de lafissure.

0, 7K

§ = — = V.91
(S

(04

o

ou Kicox €st laténacité de la couche d’ alumine;
€ox est |” épaisseur d’alumine.
Cette expression suppose que le facteur d'intensité de contrainte vé&ifie la relation
K /(OJG_OX )=1,41. Si nous voulons tenir compte de la présence de la zircone au-dessus de |’ alumine,

il faut plutdt se placer dans le cas d’ une fissure non débouchante, de telle sorte que I’ expression V.91
doit étre corrigée d’ un facteur 1,12.

L’expression V.92 sera donc utilisée comme condition de fissuration transverse de toute la
couche d’ alumine en négligeant la variation d’ épaisseur d’ alumine pendant |a propagation.
0, 79K

o, = —F—=% V.92
e

D’autre part, Thouless, Olson et Gupta (1992) montrent que |’ énergie du systeme n’est pas
minimale lorsgu’ une fissure unique s est propagée. Il existe une densité de fissures qui minimise
I’ énergie du systéme si bien que lorsque la condition critique de propagation d’ une fissure est atteinte,
cela entraine également la propagation d’ autres fissures espacées de A tel que:

( 2)
A=8eoxll—\/1—1( a3t j )| V.93

\ 2\ o4/e,

Lorsgue la contrainte dans le film atteint exactement la contrainte critique de propagation,
I” espacement des fissures est égal a 8ex. Elles sont alors assez espacées pour ne pas interagir et pour
pouvoir étre traitées comme des défauts isol és.

Dans notre cas, |'épaisseur d’alumine n'est pas constante. Nous supposerons toutefois que
I” espacement des fissures est constant et supérieur a 8e, pour qu’ elles n’interagissent pas.
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V.7.4.3.3. Application du modele a la fatigue mécano-thermique.

L’ éprouvette de fatigue mécano-thermique subit d’ abord des cycles de stabilisation thermique
dynamique au cours desquels la couche d’ alumine croit pendant les paliers 4 1100°C avec la cinétique
d un cylindre de rayon 5,5mm.

La sollicitation thermo-mécanique commence alors, avec une contrainte longitudinale o, qui
atteint 1700MPa a 100°C.

Calcul del’ épaisseur d’ alumine alaguelle se produit |a premiére multifissuration.

L’ expression V.92 donne |’ épaisseur minimale d’alumine qui permet a une fissure de traverser
toute la couche.

La contrainte appliquée étant égale a 1700MPa et |a ténacité de I’aumine a 2,5M Pavm (voir
paragraphe 1.3.1.4), la premiére multifissuration aura lieu pour une épaisseur d aumine
€ox,crit1=1,3pm.

Comportement de lafissure al’interface.

Lorsgue les fissures touchent I’interface, il est fortement probable qu’il y ait bifurcation dans
I"interface, d’ apres lafigure 11.6. En effet |I” énergie de rupture des aluminiures de nickel est de I’ ordre
de 100J/m? (Noebe et al, 1993), tandis que nous avons estimé |’ énergie de rupture de I’interface
alumine/sous-couche aux alentours de 5,6 Jm?.

La figure V.92 montre la bifurcation des fissures qui met a nu une partie de la sous-couche et
qui permet une réinitialisation de la cinétique d’ oxydation.
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Figure V.92: bifurcation des fissures transverses a l'interface alumine/sous-couche.

Variation de complaisance de la couche d’ alumine.

Lorsque les fissures transverses se propagent (figure V.93), la variation de la complaisance de
la couche d’ alumine est donnée par I’ expression V.94,

dc_26
da P’
ou C est lacomplaisance du systéme;

V.94

aest lalongueur des fissures dans la couche d’alumine;

G est le taux de libération d énergie associé a la propagation de la fissure vers
I"interface;
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P est laforce appliquée au systéme.
La complaisance est donnée par I’ expression V.95:

u e

C==m=—7"—" V.95
P oe,(2nR)

ou u est le déplacement subi par une fissure;
R est le rayon de |’ éprouvette.
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Figure V.93: propagation simultanée de fissures transverses dans la couche d’alumine.

L’ expression de I’ énergie de rupture est donnée par Thouless (1990).

(a0 =LAV 2 g V.96

(026

ou s=2al(A\+2a);

Dans le cas d'une fissure débouchante a la surface de I'’alumine et sans interaction entre les
fissures (0<s<0,2), ona F(s)=1,12.

Dans le cas d une fissure débouchante et s I’espacement des fissures est inférieur a 8ex

(0,2<s<1), F(5)={(1-9)/Tts.

Enfin, sans tenir compte de I’ interaction entre les fissures et dans le cas ou elles sont incluses
dans un milieu infini, F(s)=1.

Nous nous placerons dans ce dernier cas de figure pour deux raisons: la céramique contribue a
limiter I’ ouverture de la fissure a la surface de I’alumine et I'alumine fissure dés que I’ équation V.92
est vérifiée detelle sorte que |’ espacement entre les fissures est supérieur a 8eyy.

Nous négligerons I"amplification du facteur d’intensité de contrainte lorsque la pointe de la
fissure approche I’ interface.

Notre étant conduit a déformation imposee, chague accroissement de longueur de fissure
atravers|’aumine induit une chute de la contrainte effectivement subie par la couche.
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La contrainte subie par la couche d’alumine non endommagée et ¢”=1700MPa. Nous
noterons @ la contrainte subie par I’alumine en tenant compte de I’ accroissement de longueur de
fissure.

L’intégration de I'expression V.94, en utilisant les expressions V.95 et V.96, conduit a
I” expression de la contrainte subie par le film lorsque les fissures I’ ont traverse (figure V.94).
1 :i+2neox(1—v2)
o” AG”

0)

V.97

a1l

€ox,crit
o)

o]

bAEAA

Figure V.94: couche d’alumine multifissurée.

Détermination des épaisseurs d' alumine critigues.

Nous supposons gue les états de dommage entre deux événements critiques sont indépendants.
Celaveut dire que lorsgu’ une fissure a traversé toute I’ épaisseur d’ oxyde critique, la propagation dans
la couche nouvellement formée sera indépendante. Par contre, I’ éat de contrainte du systéme est
continu. La fissuration de la premiere épaisseur critique induit une variation de complaisance traduite
en terme de contrainte par |’ expression V.97.

La contrainte 0 est utilisée comme état initial du systéme pour caculer la nouvelle épaisseur
d’alumine critique a I'aide de la relation V.92, qui intégre ensuite elleeméme la variation de
complaisance due ala propagation dans I’ alumine nouvellement formée.

Nous utilisons donc successivement |I’expression V.92 pour calculer |’épaisseur d aumine
critique, puis I'expression V.97 pour en déduire la chute de contrainte subie par la couche. Cette
nouvelle contrainte est alors injectée dans |’ expression V.92 pour en déduire I’ épaisseur qui produira
la deuxieme fissuration.

Nous devons de plus tenir compte du fait que nous sommes en présence d’une distribution
d épaisseurs d alumine a un instant donné. L’événement critique (multifissuration) sera atteint des
que I’ épaisseur d’alumine atteint I’ épaisseur critique en un endroit de la couche.

La condition de multifissuration est donc:

e >e V.98

ox, max = “ox,crit

On suppose que la propagation d’ une fissure depuis une zone d’ épaisseur maximale induit la

multifissuration dans toute la couche d’épaisseur moyenne ey moy. EN se référant aux histogrammes

d épaisseurs d’'alumine en annexe 2, on a approximativement la relation suivante entre |’ épaisseur
moyenne et |’ épai sseur maximale:
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€ox,max = 2€0x,moy V.99

Les épaisseurs critiques ainsi que les épaisseurs moyennes correspondantes et les épaisseurs
totales d’alumine sont portées dans le tableau V.5, pour deux valeurs de I’ espacement de fissures A et
sont illustrées par lafigure V.95.

A=8um.
évenement € oxarit € ox.moy € oxmoy.tot o
critique n° (um) (um) (Lm) (MPa)
1 1,3 0,65 0,65 1170
2,8 14 2,05 700
7,96 3,98 6,03 cet ne se produit plus
évenement
A=16um.
évenement € ox it € ox.moy € oxmoy.tot o
critique n° (um) (um) (Lm) (MPa)
1 13 0,65 0,65 1386
2 2,03 1,015 1,665 1075
3 3,38 1,69 3,35 647
4 cet ne se produit plus
évenement

Tableau V.5: résultat du calcul des épaisseurs critiques d’'oxyde conduisant & la multifissuration de I'alumine.
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Figure V.95: schématisation de la multifissuration successive des couches d’alumine nouvellement formées.
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Lafigure V.96 compare enfin les épai sseurs moyennes d’ a umine mesurées expérimental ement
alacourbe d’ oxydation calculée par e modéle pour les deux valeursde A, 8um et 16um.

7
6 ._‘.-l'l""-la"__
||

5 #__'_'_,_,_,_.J_,_,_.—-—-
4
3
2 - -

oxydation statique rayon 5,5mm

B expérience FMT

1 modéle, lambda=8 microns

modele, lambda=16 microns
O 1 1 1

0 100 200 300 400 500 600 700

nombre de cycles

Figure V.96: mesures d’épaisseurs moyennes d'alumine en fatigue mécano-thermique, comparées aux courbes d’oxydation calculées
pour une oxydation statique sur un cylindre de rayon R=5,5mm et par le modéle de multifissurations successives.

V.7.4.4. Evolution possible du dommage de la couche d’ alumine causé par la multifissuration.

La présence des cavités incluses dans la couche d aumine en fatigue mécano-thermique
pourrait étre causee par la multifissuration de la couche d oxyde accompagnée de la bifurcation des
fissures a I’interface. Cette multifissuration se produit a 100°C. Lorsgue I’ éprouvette est a nouveau
portée & 1100°C, les fissures peuvent agir comme des puits de lacunes et une éventuelle viscoplasticité
de I’aumine pourrait conduire a une évolution morphol ogique du dommage.

Cette évolution pourrait étre schématisée par les séquences suivantes:

1- Lapremiére multifissuration alieu a 100°C (figure V.97);

2- A 1100°C, les angles deviennent moins vifs et les cavités grossissent (figure V.98). Ceci se
produit pendant plusieurs cycles jusqu'a ce gu'une nouvelle épaisseur d oxyde permette la
multifissuration a 100°C (figure V.99);

3- Lamorphologie du dommage évolue pendant plusieurs cycles a 100°C (figure V.100).;

4- Aprés quelques multifissurations, le nouvel oxyde ne peut plus fissurer (figure V.101). Les
plus grosses cavités sont situées du cété de la zircone, ce qui entraine un délaminage cohésif cohérent
avec lemodéle delafigure 1V.62.
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Dans ce dernier paragraphe, nous avons donc proposé un modéle qui permet de décrire
I’activation de la cinétique d oxydation en fatigue mécano-thermique en nous basant sur des
paramétres physiques. Le modéle est construit sur de nombreuses approximations, mais il permet
toutefois de montrer que les contraintes subies par le systéme peuvent provoquer un mécanisme de
multifissuration qui explique les zones trés endommageées des figures 1V.52 et I1V.53. D’ autre part, il
est possible que la présence de cavités incluses, en trés grande proportion dans la couche d’alumine,
soit due a cette multifissuration. Cela explique aussi pourquoi les cavités incluses se développent
beaucoup moins en conditions isothermes ot la multifissuration n’a pas lieu.
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Conclusion

Cetravall expérimentd a exploré les mécanismes d’ endommagement subis par une barriere thermique
a céramique EBPVD et sous-couche d’duminiure de nickd sur le superaliage monocrigtdlin a base de nickel
AM1. 1 est motivé par le besoin de I'industriel SNECMA qui souhaite augmenter le rendement des moteurs
aéronautiques par |augmentation de la température d entrée de turbine. Cela nécessite la protection des
aubes de la turbine haute pression contre I’ oxydation et la corroson mais auss de limiter la température du
subsirat.

L’ expérimentation et I'andyse d'un systéme composé du subgrat et de la barriére thermique se
heurtent a des problémes de plusieurs natures.

- S les données concernant chacun des matériaux condtitutifs a I’ éat massif sont abondantes, dles
sont trés rares lorsque les matériaux sont assemblés.

- Les essais de caractérisation smples habituellement utilisés pour obtenir des durées de vie sont les
essals d' oxydation Statique et cyclique. 11s sont utiles pour éudier " agpect physico-chimique du systéme mais
sont peu représentatifs des conditions de sollicitation subies par les aubes en service. Dés lors que I'on
cherche asmuler les sollicitations des pieces, les difficultés expérimentaes sont 1égion: choix des éprouvettes
de laboratoire de smulation, choix des conditions d et plus encore, ingtrumentation des éprouvettes afin
de conduire un €en connai ssant rigoureusement ses parametres et de pouvoir I'interpréter ensuite.

Des approximations doivent nécessairement étre faites mais on sest ataché dans ce traval, a
reproduire les parametres d les plus importants et a vérifier quelques propriétés des matériaux lorsgu'ils
sont intégrés dans le systeme.

Le travall a débuté par une étude de I’ oxydation statique isotherme d’ échantillons plans. Cette étude
fournit une référence de cinétique d’ oxydation de la sous-couche et précise I’ évolution de la composition
chimique de la sous-couche.

Quelques propriétés de la sous-couche déposee sur e subgtrat, en I’ absence de la céramique, ont été
explorées et comparées aux propriétés du revétement C1A, utilisé effectivement sur les aubes actueles non
protégées par une barriére thermique complete,

Latrangtion ductile-fragile a é&é estimée aux dentours de 750°C. Elles sépare le domaine de fragilité
de la sous-couche de son domaine de viscopladticité. Dans le domaine de fragilité, la rupture par clivage est
gouvernée par la déformation critique. Dans le domaine de viscopladticité, nous avons éabli une loi qui
caractérise larhéologie de la sous-couche déposée sur le sushtrat.
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D’ autre part, méme dans son domaine de fragilité, la sous-couche est affectée par une sollicitation de
fatigue oligocyclique. Le développement par fatigue, de grandes fissures transgranulaires, a été décrit par un
modée micromécanique comprenant une phase d amorcage, slivie par une propagation instable. Le clivage
est le mode d' endommagement qui prédomine.

Dans le prolongement de la premiére éape du traval, qui a caractérisé |'oxydation satique
d échattillons plans, les essais sur la bariere thermique compléte ont permis d' éudier I'évolution et
I’endommagement du systeme déposé sur un substrat de géométrie axisymétrique sous différents types de
Sllicitations

- oxydation statique isotherme;

- oxydation isotherme couplée ala déformation cydlique (essai's de fatigue oligocyclique isotherme);

- couplage entre des sallicitations thermiques et mécaniques cycliques (fatigue mécano-thermique) en

singpirant d’' un cycle mécano-thermique subi par le bord d' attaque d' une aube en service.

Les principales conclusions de ces expériences sont les suivantes.

La couche d'dumine qui se forme entre la sous-couche et la céramique, par |’ oxydation de la sous-
couche, présente deux évolutions mgeures: son augmentation d épaisseur et la cavitation incluse dans la
sous-couche et al’interface dumine/sous-couche,

Des évalutions plus fines, susceptibles d' ére liées ala compogtion chimique de la couche, n’ont pas
été explorées.

L’ oxydation isotherme gtatique ou couplée a la déformation mécanique cyclique méenent a une méme
évolution de la couche d'dumine. En revanche, la sollicitation thermo-mécanique cydlique active des
mécanismes propres qui se combinent aux mécanismes développés par I oxydeation isotherme.

L'éa de contrainte local du systeme dans chague couche, évoluant avec la température, est
déterminant pour I’ activation de certains mécanismes. |l a &é estimé, dans chague condition de sollicitation
explorée dans cette éude, par un cacul intégrant la viscopladticité de la sous-couche et |a relaxation des
contraintes dans les oxydes qui en résulte,

La géométrie des éprouvettes, ¢’ est a dire la courbure macroscopique du subgtrat, est un paramétre
essentid qui agit sur la cinétique d' oxydation et sur la cavitation. La convexité et la concavité du substrat
agissent dans le méme sens et dans les deux cas; les contraintes radiaes présentes a haute température,
engendrées par |a courbure, sont al’ origine des phénomenes d' accdl ération de la cinétique d' oxydation et de
la cavitation.

Le mécanisme d oxydation de la sous-couche est probablement un méange entre les mécanismes
anionique et caionique. Mais des mesures sur les échantillons plans ont montré que I’ interface dumine/sous-
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couche se déplace pendant I’oxydation. La position relative de cet interface par rapport au substrat se
rgpproche de cdui-ci par |'effet de I’oxydation anionique et par échange lacunare lors de I’ oxydation
cationique. Un rayon de courbure engendre des contraintes radides qui tendent a décoller I'adumine de la
sous-couche. D’ autre part, I’ activation de la cinétique d’ oxydation et de la cavitation en présence d’ un rayon
de courbure concave, a éé attribuée a un phénomene inhérent & la croissance colonnaire de la couche
céramique EBPVD.

La sollicitation mécanique couplée a I’ oxydation ne semble pas avoir d'influence sur la cinéique
d oxydation et la cavitation, qudle que soit la forme des cycles mécaniques appliqués. Les contraintes
radides générées par la déformation mécanique sont d’ une part tres faibles en raison de la viscoplagticité de
la sous-couche e sont d'autre part dternativement postives et négatives de telle sorte qu'un effet
d accdération de cingtique serait immédiatement annulé par un effet de raentissement. Les contraintes
exigant dans le systéme pendant des maintiens a déformation mécanique maximale sont presgue totalement
relaxées.

Cependant, la déformation longitudinale induit une fissuration transverse de la sous-couche.

Lorsgue I'amplitude de déformation mécanique et faible, les essais sont plus longs et la couche
d dumine est trés endommagée. A I'arrét de | essal, la génération de contraintes d' origine thermique conduit
au dédaminage de la barriere thermique a I’interface dumine/sous-couche. Ce ddlaminage adhésif ne peut se
produire qu’ au retour a température ambiante car dans le cas de déaminage en cours d' essa, I'dlure de la
rupture semblerait cohésive.

Lorsque I'amplitude de déformation mécanique et grande, la fatigue oligocyclique et plus
dommageable pour |e substrat que pour la barriére thermique qui ne se ddamine pas au refroidissement.

Le ddaminage gpparait donc comme un mécanisme d endommagement secondaire, consécutif au
développement de fortes contraintes d' origine thermique qui agissent sur une interface tres endommagée par
la cavitation interfacide et la segrégation du soufre. D’ autre part, la faible résstance du systéme est attribuée
alaprésence de cet dément soufre dans le substrat.

La fraction de cavités interfacides est un parametre fondamenta dans le ddaminage de la barriere
thermique. Ce dommage est soumis au champ de contrainte développé par la croissance de I’ dumine a haute
température et au champ de contrainte d’ origine thermique largement prédominant a basse température.

Aing, I'activation du mécanisme de dédlaminage par une contrainte mécanique qui vient se superposer
au champ d'origine thermique et qui agit sur la barriere thermique vielllie sur différentes durées (essas
AG2C), nous a permis de quantifier I’ énergie de rupture interfacide par le biais d' un modde.
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Le cas paticulier de la fatigue mécano-thermique peut étre traité en s appuyant sur les mécanismes
développés en conditions isothermes puisque le cycle est grossierement assimilable, surtout au vu des
contraintes dans les couches, a une répétition d oxydations isothermes qui aternent avec des refroidissements
et des tractions a basse température. En postulant un mécanisme de micro-fissuration de la couche d’ dumine
qui peut intervenir lorsqu’une condition sur I'épaisseur d'dumine et véifiée, I'activation de la cinétique
d oxydation, particuliérement marquée en fatigue mécano-thermique, peut é&re moddisée par des
rénitiaisations successves de la cinétique isotherme.

En outre, la microfissuration, suivie a haute température par la diffuson de lacunes vers ces fissures,
goutée a une éventuele pladticité de I'dumine, peuvent jouer sur la formation des cavités incluses en faigue
mécano-thermique. Il en résulte un ddaminage cohésif, résultant de la croissance et la codescence de ces
cavités incluses dont les plus larges sont Situées tout pres de la zircone.

Perspectives

Cette these a exploré les mécanismes d endommagement d' un systéme AM 1-barriere thermique, qui
N’ et pas optimisé vis a vis de la compodtion chimique du subdtrat. La désulfuration de I’ AM1 est un objectif
acourt terme.

La compréhenson des mécanismes d endommagement demande davantage de données sur les
évolutions physico-chimiques du systéme, en particulier lors de I’ oxydation sous contrainte. Des observations
devraient dors ére rédistes a une échdle plus fine, aI’aide de la microscopie éectronique en transmission
entre autre, en inggtant tout particulierement sur les transformetions de phases éventudles dans I’dumine et la
sous-couche et sur les mécanismes d’ oxydation.

On amontré que les cavités interfaciaes condtituent un parameétre essentid dans I’ endommagement du
systéme, mais I’ évolution de ce parametre n'a &é prise en compte que de maniére empirique. Pour ce point
égdement, la connaissance des mécanismes de germination et croissance et des parametres qui les régissent
et nécessaire, afin d éablir une gpproche plus physique.

La moddisation mécanique du systeme nécesste une meilleure connaissance de la rhéologie de
chague couche du systéme. La rhéologie de la sous-couche a éé éudiée au chapitre Il, mais celle de
I’dumine nous est inconnue. La viscopladticité de I'dumine, sujette a controverses, est un facteur essentie qui
conditionne I'é&at mécanique de I'interface dumine/sous-couche. D’autre part, I'influence éventudlle de la
zircone n'a pas éé pafatement ducidée. Le comportement de I’AM1 en écrouissage cyclique a 1100°C
N’ est pas modifié par la présence de la barriére thermique, mais les phénomenes locaux qui interviennent dans
la couche de zircone et qui peuvent se répercuter sur I’aumine, ne sont peut-étre pas mis en évidence par ces
essal's macroscopiques. Des essais d'indentation locale de la couche de zircone permettraient de préciser la
rhéologie de cette couche fortement anisotrope.
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Les essais sur éprouvettes AG2C qui sont destinés a caractériser la résistance interfaciale de la
barriére thermique ont &é analysés par une approche trés smplifiée. Les déments finis condtituent un outil de
choix pour calculer I éat de contrainte de cette éprouvette de maniére plus rigoureuse. Cela demande bien
entendu une bonne connaissance de la rhéologie des couches, ce qui judtifie les points précédents.
Connaissant alors I éat de contrainte des éprouvettes, I’ andyse micromécanique pourrait ére améiorée par
une gpproche de mécanique de la rupture tridimensionndle qui prendrait en compte le cisdllement et la
torson del’interface.

Enfin, I'identification des mécaniames dévolution des cavités en faigue mécano-thermique
demanderat une approche plus fine, comme pour les autres conditions de sollicitation, mais il pourrait auss
étre intéressant d' éudier I’ évolution des positions relatives et absolues des cavités et des interfaces dans le
systeme. Ces mesures ne peuvent étre faites en continu car eles demandent des observations sur coupe, mais
on pourrait envisager des mesures associées a un traitement satistique du nombre et du volume des cavités
interfaciales et des cavités incluses. Ceci pourrait préciser 9 les cavités interfacides deviennent effectivement
incluses comme nous I'avons supposé en patie, ou s la fatigue mécano-thermique et une condition
particulierement favorable & la formation de cavités incluses tandis que les conditions isothermes favorisent la
germindion de cavitésinterfacides.

En conclusion, il gppardit que cette é&ude qui a débuté sur une approche mécanique a l’aide d' essais
macroscopiques, tend a s orienter vers une recherche plus fine des mécaniames physico-chimiques qui
interviennent dans le syseme. L’ équilibre entre |’ approche mécanique macroscopique et la caractérisation
fine des mécanismes physiques devrait permettre une meilleure comprénension des phénomenes.
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Annexe 1

Préparation des échantillons
de barriere thermique
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1. Consarvation de |’ échantillon

A I'issue d'un essa, la tenue de la barriére thermique, S elle est encore présente, peut s avérer
extrémement précaire. Les éprouvettes doivent ére manipulées avec de grandes précautions. Cest
pourquoi, gpres avoir réalisé I’ examen de la surface de | éprouvette, il est préférable de procéder au plus vite
aune imprégnation sous vide de I’ éprouvette toute entiére avec de larésine EPOFI X.

S I"éprouvette est écaillée, des éclats doivent étre recuelllis afin de pouvoir examiner lamorphologie
delafaceinterne de !’ éclat qui setrouvait du cbté du substrat.

Afin de préserver I'intégrité de la surface de I’ éprouvette écaillée, cdle-ci est revétue d’ un dépdt de
nicke par voie dectrolytique. Afin de faciliter la conduction entre I’ éorouvette, qui peut étre recouverte
d oxyde et I'dectrolyte, un dépdt d or-palladium doit étre rédisé par dépbt physique en phase vapeur
(PVD).

Ce dépbt améliore également |’ accrochage entre le revétement de nicke et I'éprouvette. 1l et en
effet important qu'il n'existe pas d' espace trop important entre ces deux couches lors du polissage, pour
éviter les effets de bords d’ une part et des effets de ressuage au nettoyage d autre part.

2. Découpe

La découpe des éprouvettes imprégnées de résine est réalisée avec une meule au bore. Le sens de
la découpe et d'autant plus important que la barriere thermique et fragile. La meule doit pénétrer dans
I’ éprouvette du coté de la barriere thermique et le mode d’ usinage doit ére I'avaant (figure A1-1). La
découpe d'une éprouvette de révolution sur laquelle les deux génératrices opposées doivent étre observées
doit donc se faire en deux passes gprés avoir retourné I’ éprouvette. |l faut éviter la Stuation d'usinage en
opposition qui mettrait la barriere thermique en tension.

3. Polissage

La regle principde concernant le polissage et auss de maintenir la barriére thermique en
compression. Lorsgue deux faces opposées doivent ére examinées, il faut donc rédiser deux facettes,
Sparées par un angle trés obtu (figure A1-2).

disque
polissage

Figure Al-1: Usinage en avalant Figure A1-1: Usinage en opposition Figure A1-2: Polissage en facettes
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Annexe 2

Histogrammes
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Epaisseurs d’alumine sur échantillons plans en oxydation statique
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Epaisseurs d’alumine en oxydation statique sur éprouvettes AG2C.
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Epaisseurs d’alumine en oxydation statique sur éprouvette cylindrique.
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Epaisseurs d’alumine en fatigue oligocycliqgue isotherme
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Largeurs curvilignes des cavités sur éprouvettes AG2C
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Annexe 3

| dentification des parametres
delaloi de Basguin
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program identification_V13;

type boolean = (false, true);

const

var

procedure lecture_fichier;{passage du fichier texte d'acquisistion au tableau fic_in}

begin

end;

module_de_weibull = 25;

larg_fic=7;

long_fic = 22;

rayon = 3;

dr = 10e-3;

dteta = 3.3333e-3;
nb_elements = 1884,
Enial = 153;

Eaml =120;

a0 = 10e-3;
contrainte_crit = 841.5;
effet_orientation = 3;

donnee: Text;
fic_out: Text;
fic_acqui: string;
nom_fic_out: string;

lambdamin, lambdamax, paslambda: real;{parametre de la loi}

bmin, bmax, pasb: real;

Nf, Nmin, Nmax: integer;

var i, j: integer,;

{nombre de colonnes du fichier d'entree fic_in}
{nombre de lignes du fichier d'entree fic_in}

{rayon de I'éprouvette}

{epaisseur d'un element}
{largeur angulaire d'un element}

{nombre d'elements circonferentiels dans une couche de protection}

{module nial & 200°C}
{module AM1 a 200°C}
{taille du défaut initial}

{contrainte critique de la protection}

{Parametre d'orientation des grains}

{fichier d'entree physique}

{fichiers de resultat physique}
{nom du fichier d'entree dans le code}

{nom du fichier de resultat dans le code}
fic_in: array[1..long_fic, 1..larg_fic] of real; {tableau qui contient les données}

{nb final de cycles, nb de cycle avant fissuration, nb apres fiss}

writeln(‘vérifiez que le fichier d’acquisition s’appelle acquitext’);

fic_acqui :="acquitext’;

reset(donnee, fic_acqui);

fori:=1tolong_fic do

forj:=1tolarg_fic do

read(donnee, fic_in[i, j]);

close(donnee);

procedure saisie_donnees;

begin

end;

write('"Entrez la valeur min de b :
write('Entrez la valeur max de b :
write('Entrez le pas de b :
write('Entrez la valeur min de lambda :
write('Entrez la valeur max de lambda :

"); readin(bmin);
"); readIin(bmax);

"); readIn(pasb);

write('Entrez lle pas de lambda: );

readin(paslambda);

function effet_de_volume (i: integer): real;

begin

"); readin(lambdamin);
"); readin(lambdamax);
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effet_de_volume := exp((-1 / module_de_weibull) * In(1.061e-6));
{5+i=nb elements nouvellement casses a l'etape i}
end;

function report_de_charge (i: integer): real;
begin

report_de_charge :=(5/3) *exp((i - 1) * In(7 / 5));
end;

procedure fissuration_d_un_element (petith, petitlambda: real; sec: integer; var Ntot, state: integer);

{sec :section calculée; Ntot: nombre de cycles lorsque la contrainte
corrigée depasse la contrainte critique corrigee}

var cycle, ligne, etape: integer; {nb de cycles, ligne dans le fichier acqui, etape du
calcul correspondant a I'element en train de se fissurer}
a: real; {longueur de la fissure}
begin
cycle :=0;
a:=ao;
ligne :=1;
etape := 1,

while fic_in[ligne, 6] < sec do
ligne :=ligne + 1;
repeat begin
repeatbegin
a := a + petittambda * exp(1 / petitb * In((fic_in[ligne, 5] * report_de_charge(etape)) /
(effet_orientation * contrainte_crit * effet_de_volume(etape))));
cycle :=cycle + 1;
if (cycle > fic_in[ligne, 7]) and (ligne < long_fic) then
{changement de ligne dans le fic d'acqui si la sequence
experimentale est finie}

ligne :=ligne + 1;
end; until ((a - a0) >= etape * 10e-3) or (fic_in[ligne, 6] > sec) or ((ligne = long_fic) and (cycle =
fic_in[ligne, 7] + 1));

{la fissure a traverse tout I'element en prop
stable ou les seq exp sont toutes finies ou on
arrive a la derniere ligne du fichier}

if a > etape * 10e-3 then a ;= (etape + 1) * 10e-3;
{on casse element par element et jamais
plusieurs elements en meme temps}
etape := etape + 1;
end; until ((fic_in[ligne, 3] * report_de_charge(etape)) >= (effet_orientation * contrainte_crit *
effet_de_volume(etape))) or (fic_in[ligne, 6] > sec) or ((ligne = long_fic) and (cycle = fic_in[ligne, 7] + 1));

{on depasse la contrainte critique ou on a une
des conditions precedentes}

Ntot := cycle; {passage de la variable locale a la variable globale}
state := etape - 1;
end;

procedure recherche_intervalle (sec: integer; var petitN, grandN: integer);
{nombre de cycles avant et apres la fissuration d'une section}

begin
case sec of

1: petitN := 12; grandN := 32; 2: petitN := 32; grandN := 132; 3: petitN := 132; grandN := 5132; 4: petitN :=
1; grandN := 10; 5: petitN := 1; grandN := 10; 6: petitN := 10; grandN := 60; 7: petitN := 10; grandN := 60;
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8: petitN := 5; grandN := 10; 9: petitN := 5; grandN := 10; 10: petitN := 5; grandN := 20; 11: petitN := 20;

grandN :=100;
end;

procedure identification;

var section, nb_ensemble: integer;
b, lambda: real;
begin
write('Quel est le nom du fichier de resultats? ');
readin(nom_fic_out);
writeln;
rewrite(fic_out, nom_fic_out); {ouverture en ecriture du fichier de resultats}
for section := 1 to 9 do begin {boucle pour calculer chaque section}
b := bmin {initialisation de b et boucle de b min a b max}
repeat begin
lambda := lambdamin; {initialisation de lambda et boucle de
lambda min a lambda max}
repeat begin
fissuration_d_un_element(b, lambda, section, Nf, nb_ensemble);
{calcul du nb de cycle}
recherche_intervalle(section, Nmin, Nmax);
{definition des bornes acceptables pour le nb de cycle}
if (Nf <= Nmax) and (Nf > Nmin) then
{sile nb de calcule est dans les bornes on inscrit le resultat
dans le fichier de sortie}
writeln(fic_out, 'Ntot section’, section, ' =', Nf, '; etape: ',
nb_ensemble,’; b= "'b:1:2,"; lambda=", lambda:1: 4);
lambda := lambda + paslambda;
end; until lambda >= lambdamax + paslambda;
b :=b + pasb;
end; until b >= bmax + pasb;
end;
close(fic_out); {fermeture du fichier de resultats}
end;
begin

lecture_fichier;

saisie_donnees;

identification;
end.
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Annexe 4

Solutions de mécanique de la rupture
Interfaciale éastique
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Fissure interfaciale traversante incluse entre deux milieux semi-infinis
isotropes.

Références:
Williams (1959); Erdogan (1965); Rice et Sh (1965); England (1965); Mayshev et Salganik (1965); Rice
(1988); Shih et Asaro (1988); Hutchinson, Mear et Rice (1987); Comniniou (1977);

Sy * ‘txy
Sx1 y M
- ‘ r :
- milieul, (Eq; m:nq) 5
Sx2 * milieu 2,(Eo; er;nz) | X : Uy
: 2a

Champ de contraintes sur I’ interface en pointe de fissure:

. K, +iK %o
s, +it,, = \/ﬁ P (A4-1)
Champ de déplacements en pointe de fissure:
é
d +id K, +IK, h, +1 h, +1Lber 5 aéo (A4-2)

oo 2(1+2|e)cosh(ep)8 m m, EF‘ZpQ’ e o

aec e=—In %’l 19 & 18 (A4-3)
2p &m  me/ ém,  mef
1 3- 4n, déformations  planes
- n)/(1+n) contraint es planes

n; est le coefficient de Poisson

m et le module de cisaillement

E est lemodule d'Y oung

| est lalongueur de fissure nécessaire pour normdiser la singularité oscillante
(I=2a pour une fissure incluse)

Letaux de libération d énergieei le facteur d'intensité de contrainte sont donnés par:
~ 16cosh (ep) & rq m2
K, +iK, = (5, +it,, X1+ 2ieWpa (A4-5)

Lacontrainte s ,,, sansinfluer le facteur d’ intensité de contrainte, et définie par

(A4-4)
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__1im ¢ m w
Sx2_1+h2,}m(1+h1)sxl+’@3_ hz' m(g- hl)sy% (A4F6)

Dans la bibliographie, on trouve une confuson concernant la définition du facteur d'intendté de contrainte.
Trois définitions sont utilisées dont I expression A4-1 définie par Rice (1988). La définition originelle de Rice
et Sh (1965) &ait:

. K ’ + |K ’ ie
pit, = ——2 A4-
K, +iK, =5, +it,, J1+2ie}pa(2a) (A4-8)

Puiscue cette équation contient le terme (2a)™ la dimension du facteur d intensité de contrainte n'est pas
celle habitudlement utiliste.

Latroiséme expresson qu'il est possible de rencontrer confére la dimension habitudlle au facteur d'intengté

de contrainte:
. K **k +|K **k %ﬁ
s +it, =————2 -0 A4-9
y Y J2prcosh( ep) €192 ( )

Alignement périodigue de fissures interfaciales traversantes colinéaires
entre deux milieux semi-infinis isotropes.

Réference: Rice et Sih (1965)

Sy ‘ = Lxy
; y M :
Sx1 “ r :
milieu 1, (B; m..n1) i
Sx2 milieu 2, (B; mp:no) X ' by
- 2a 2b ’

Le facteur d’ intengité de contrainte complexe et e taux de libération d’ énergie sont donnés par:

K 14K 2=C( it x,)(A-iB)exp(il ) (A4-10)
2
e & _asu
G 12 1+h, 5A2+B2 ¢ PMeP8gy
2 e+ =L TP . (A4-11)
G, 2¢& Ql+h)s A? & cosh(pe) u

é a

N . pa & dp
ou A=dn —cosh:pe—-:
2b % ePCha
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___pa a4
B—costsnh epebﬂ,
_ 24b 1
~cosh(pe) [, amap’
SNy b 9
_i1+hl 2 2 pa
Go K—4ml +t)tan——;
——In(?gm—1 10
2p  gem nw em, mﬂH
| :elngz—b EO;
p bo?
G=12;
m

m est le module de cisalllement;
1 3-4n

"l ny@sn)

n; et e coefficient de Poisson,

déformations  planes
contraint es planes

Deux fissures interfaciales semi-infinies soumises a des forces de tension et

de cisaillement.

Réference: Erdogan (1963)

milieu 1, (E1; my:nq)

; milieu 2, (E 2; mp:np)

Lefacteur d'intensité de contrainte complexe est donnée par:
. 1 : .
K=K,+IK, =—=(P- 1Q)exp(iA
2 2 p./_a( Q) exp(iA)

Et le taux de libération d’ énergie par:
1 éh, +1 h, +1u

~ 16pag m

(P +Q°)
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ou A=eln2a

24 . l:l
2p &m mg/ em, mey
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Annexeb

Calcul del’aire d un dément de surface de
I’ éorouvette AG2C
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dS=dq g f(r,z)drdz A5-1

ou f est I’équation de la surface de I’ éorouvette.

Equation paramétrique de la surface S en coordonnées cydlindriques:
1r=25-./484- 7

MI SU iz1 [-152;15,2] A6-2
fqT[a2p]

L'are A d une partie d’ un corps de révolution sdon I’axe z, comprise entre les cotes z et 2, est
donnée par:

A = 2psz, A6-3

ou ds=dr
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Dansle cas de |’ éorouvette AG2C:

z+dz 2 z+dz z+dz
Sl ®) —
.|/1+eOI z92= 0 + dz 22 01/7

s=22. d arcsn —
22ﬂ

z+dz z+dz g
7= 0(25 T i 0925‘/1+484 5 - 22—dz

z=25s-22 dz

D’ou dS,
dS:? A

dS:SSOgj “arcsin —g 22dzH dq

A6-4

A6-5

A6-6

A6-7
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Annexe 6

Essais de fatigue thermique
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1 Principe del'essai

Le Centre des Matériaux est équipé d'un banc développé spécidement pour I'éude de I'influence des
chocs thermiques sur des structures.

L'ingalation de fatigue thermique consste en un four aradiation a 6 lobes dliptiques complété par un
systéme de refroidissement par air comprime.

L 'éprouvette choise est représentée en figure 1. Elle repose horizontaement sur deux tiges daumine
et est maintenue en position par une troiséme (figures 2 et 3). Le montage de I'éorouvette est rédise de telle
maniere que le bord mince de cedlle-ci se trouve au foyer du four. Aing, le bord mince de I'éprouvette est
chauffé uniformément sur toute sa longueur. Le refroidissement est assuré par un écoulement dair comprime
sur le bord mince de I'éprouvette. Afin doptimiser les performances du four a la fois au chauffage et au
refroidissement, la buse assurant e guidage de I'air est amovible. Lors du chauffage, elle se trouve en position
ariere, sa forme favorise la réflexion des radiations et contribue au chauffage de I'éprouvette. Au
refroidissement, la buse est avancée par un dispositif pneumatique jusgu'a une distance de 3mm du bord
mince.
<2 R=2

® A/ e

Figure 2: Eprouvette en AM1 instrumentée en place dans le banc de fatigue thermique.
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Figure 3: Eprouvette revétue par la barriere thermique instrumentée en place dans le banc de fatigue thermique.

2 Instrumentation et asser vissement

Des thermocouples Chrome-Alume sont soudés sur toute la surface et dans la partie creuse de
I"éprouvette en AM1 nu (figure 4). Le thermocouple sur lequel on asservit le cycle thermique est Situé au
bord d' attague. 11 est soudé s I’ éprouvette est nue et ligaturé par un fil de nicke sur la barriere thermique.

265 - 63
|
! |
24 1 |
| | 41
16 ! I
! I
—_8_._i : : | 25
I ! I :
15 I | I
I ! I
I | I :
10 ! 11 ‘12 44
" _——
§ ]
o [ 3 ] _4: 10_ ;_71_: 3 3' 1 )
| 70 o1 | )
N M
8 7 16 15
10
32

Figure 4: Plan d'instrumentation de I'éprouvette nue. Les thermocouples sont soudés sur I'axe de symétrie médian de I'éprouvette.
L'instrumentaion de I'éprouvette revétue se limite aux thermocouples internes et a un thermocouple externe situé au bord d’attaque.
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La consigne thermique imposée au bord est un créneau qui fluctue entre 25°C et 1100°C. Le temps
de maintien de la température basse est de 18s tandis que deux temps de maintien ont été gppliqués pour la
consigne haute: 60s et 300s. Dans tous les cas, le temps de chauffage doit érre supérieur au temps de
refroidissement pour que la mesure atteigne la consigne. Cette caractéristique inhérente a notre banc de
fatigue thermique est due au fait que le dispositif de refroidissement et bien plus puissant que le dispositif de
chauffage.

La régulation sur le thermocouple de pointe est assurée par un correcteur de type PID qui guste la
puissance ddivrée par leslampes du four en fonction de I’ écart entre la consigne et la mesure.

3. Réponse des éprouvettes de fatigue thermique

La réponse en température a une sollicitation de fatigue thermique est enregistrée gpres avoir effectué
au moins 15 cycles pour obtenir un cycle thermique stabilisé.

Les figures 5 et 6 montrent la mesure des thermocouples sur I’ éprouvette nue et sur | éprouvette
revétue pour le cycle court (maintien de la consigne a 1100°C de 60s).

1200 :I T T T T T T T T 1T T T T T T |:
1100 E =
1000 E =
900 F =
800 E =
o = -
< 700 F -
o - -
3 600 F— @ -
B - % 8 .
S 500 Fgnls h %%r__:
RN S DRTNE
400 EirEen s
}:1,;4,5 .&f}ﬁlﬂ F H*H- -
s E
300 & =
= E
200 - =
iiﬁH -
100 ,% —
0 E:I L 11 L 111 | | | | L 111 | | L 111 L 11 |:

0 10 20 30 40 50 60 70 80

Temps ()
s Thl + Thd + Th? « Th13 - Thi5 - Thi7
.« Th2 = Th . Thil - Thl4 - Thi6 - Thi8

#w Th3 « Th6 Th9 + Thi2

Figure 5: Mesure des thermocouples lors d’'un cycle thermique sur I'éprouvette nue.
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I PR '7‘,’% “ 3
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0 10 20 30 40 50 60 70 80
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Th2
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Thé
Th7
Th8
Tho

Figure 6: Mesure des thermocouples lors d'un cycle thermique sur I'éprouvette revétue par la barriere thermique.

4. Endommagement des éprouvettes

Au bout de quelques cycles, le bord d' attague est endommagée par |’ érosion causee par le souffle de

I’air comprimé (4bars au travers d’ une fente fine) (figure 7).

I'un : L J"‘ - 1 F | 1y, =

Figure 7: Endommagement par érosion du bord d'attaque.
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La figure 8 présente |’endommagement d' une éprouvette sollicitée selon le cycle court au bout de
1240 cycles. Cet endommagement est apparu brusquement entre le 1000°™ cycle et le 1240°™ cycle,
L’essal aété poursuivi au-dela de 3000 cycles maisla surface écaillée n'a plus du tout évolué.

Pl

Figure 8: Bord d’'attaque de I'éprouvette de fatigue thermique sollicitée selon le cycle court a I'issue de 1240 cycles.

La figure 9 présente I’ endommagement d’ une éprouvette sollicitée selon le cycle long au bout de 8
cycles. Lasurface écaillée adoublé jusqu’ au 24°™ cycle puis n'a plus évolué du tout.

Figure 9: Bord d’'attaque de I'éprouvette de fatigue thermique sollicitée selon le cycle long a l'issue de 8 cycles.

7. Conclusons

Tous les essais réalisés ont mené a des endommagements qui apparai ssent de maniére trés déatoire et
qui n’évoluent plus du tout ensuite. Cela prouve la nature tres dispersée des défauts de la barriere thermique
qui menent a |’ écaillage. Le bord de I’ éprouvette est souvent endommage ce qui montre que les effets de
bords sont prédominants.



420

D’ autre part, certaines éprouvettes se sont écaillées sous le thermocouple de pilotage s sa ligature
était déserrée. Les chocs répétés du thermocouple sur la céramique ont provoqué cette dégradation. La
barriére thermique est donc trés sensible I’ érosion et au bombardement.

Aucun réalltat n'a donc pu ére exploité quantitativement. Toutefois, des améiorations sont
envisageables.

- letemps de maintien a 1100°C devrait étre plus long pour oxyder davantage;
- lerayon de I’ éprouvette au bord d' ataque devrait étre plus petit pour augmenter les contraintes,

- la largeur de I’ éprouvette doit étre plus grande que la largeur de la buse de refroidissement pour
limiter les effets de bord.
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Annexe /

Ecrouissage cyclique isotherme
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1. Méhode expérimentale

Deux essas d'écrouissage cyclique a 1100°C ont é&é conduits selon les cycles utilisés en fatigue
oligocydligue isotherme: cycle triangle et cycle ‘maint.tens . L’ amplitude de déformation mécanique évolue a
partir de 0,5%.

Au début de I’ d écrouissage cyclique, nous avons congtaté que deux ou trois cycles seulement
éalent nécessaires pour stabiliser le comportement de I’ éprouvette. Nous avons donc chois d effectuer des
Séguences de cing cycles a méme amplitude de déformation et d’ enregistrer e comportement de | éprouvette
au cinquiéme cyde.

Les squences d'essal, conduites sur une machine hydraulique a vérin commandée par une carte
controleur, peuvent ére réalisees successvement sans arréter la sollicitation. 11 suffit pour cela de préparer la
nouvelle consigne et de la vdider au passage a déformation mécanique nulle ala fin du cinquieéme cycle. De
cette fagon, on évite de multiples retours & charge nulle qui nécessitent de rattraper la déformation inélagtique
résduele avant de rlancer une squence, ce qui induit inévitablement quelques erreurs.

L’arrét des séquences a déformation mécanique croissante a €té provoquée par un saut du capteur
extensométrique pour les deux essais.

Les éprouvettes utilisées ont &é définies en figure IV.2. Nous utilisons ici, en sollicitation isotherme,
les éprouvettes concues pour les essais anisothermes uniquement dans le but de réduire la proportion de
subgtrat par rapport ala zircone dans une section utile.

En supposant gpproximativement que la zircone a une épaisseur de 150mm, la surface de zircone par
rapport a la surface totale d’ une section d’ éprouvette est de 9,3% pour les éprouvettes de fatigue isotherme
et de 14,3% pour les éprouvettes de fatigue anisotherme.

Ces essais ont é¢é conduits dans le but de mettre en évidence un éventud effet de la couche de
zircone sur le comportement du matériavl.

2. Résultats des essais

Lesfigures A7-1 et A7-2 présentent respectivement les boucles contrainte-déformation mécanique et
contrainte-déformation indagtique enregistrées au cinquiéme cycle de chague séguence d écrouissage
cyclique en cycle triangle . De méme, les figures A7-3 & A7-4 présentent les boucles obtenues en cycle
‘maint.tens .

En traction et a forte amplitude de déformation, nous observons un adoucissement du matériau aprés
un passage a la contrainte maximae du cycle. La contrainte atteinte a déformation mécanique maximae n'est
donc pas la contrainte maximae de I'essai. En revanche, en compression, le comportement est linéaire
jusgu'a ce que Den=2%. Au-ddla, la phase de compression se caractérise par deux stades. un stade
faiblement non linéaire suivi d’ un stade parfaitement linéaire ol le comportement gpparent de |’ éprouvette est
un durcissemen.
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Figure A7-1: Boucles contrainte-déformation mécanique enregistrées au cinquieme cycle d’une séquence d’écrouissage cyclique en

cycle triangle.
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Figure A7-2: Boucles contrainte-déformation inélastique enregistrées au cinquieme cycle d’'une séquence d'écrouissage cyclique en

cycle triangle.
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Figure A7-3: Boucles contrainte-déformation mécanique enregistrées au cinquieme cycle d’'une séquence d’écrouissage cyclique en

cycle maint.tens.
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Figure A7-4: Boucles contrainte-déformation inélastique enregistrées au cinquieme cycle d'une séquence d'écrouissage cyclique en

cycle maint.tens.
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Lafigure A7-5 met en évidence la différence entre la contrainte maximae de I'essal en cycle triangle
et la contrainte atteinte a déformation mécanique maximale. Cette différence gpparait entre 2,2% et 2,4%
d amplitude de déformation mécanique. Le comportement de I’ éprouvette s adoucit a la contrainte maximale
et alacontrainte maximae relative.
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Figure A7-5: Evolution de la contrainte maximale et de la contrainte atteinte & déformation mécanique maximale en fonction de
I'amplitude de déformation mécanique au cours de I'essai en cycle triangle.

Les évolutions des contraintes maximales e minimales, and que des déformations indagtiques minimales et
maximales sont représentées en fonction de I’ amplitude de déformation mécanique respectivement en figures
A7-6 & A7-7. La contrainte maximae de I'essa, and que la déformation indlagtique minimale sont
confondues pour les deux formes de cycles. En revanche, la contrainte minimale et accrue en cycle
‘maint.tens’ du fat de la relaxation en traction, ce qui se traduit également par une augmentation de la
déformation indagtique maximae.
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Figure A7-6: Evolution des contraintes maximales et minimales en fonction de I'amplitude de déformation mécanique au cours des

essais en cycle triangle et cycle maint.tens.
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Figure A7-7: Evolution des déformations inélastiques maximales et minimales en fonction de I'amplitude de déformation mécanique au

cours des essais en cycle triangle (T-C) et cycle maint.tens. (T-T-C).

La phase de rdaxation en cycle ‘manttens’ et éudiée en figure A7-8. Les contraintes diminuent
rapidement pendant les dix premiéres secondes. La vitesse de relaxation pendant cette période est presque
indépendante de I'amplitude de déformation mécanique. Dans la suite, la vitesse de rdaxation diminue
fortement a faible déformation mécanique tandis qu’ dle reste importante a forte déformation mécanique.
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Figure A7-8: Evolution de la contrainte en fonction du temps pour différentes amplitudes de déformation mécanique, pendant la phase
de relaxation en cycle maint.tens.

3. Conclusion

Ces essais montrent que le comportement macroscopique n'est pas affecté par la présence de
céramique puisque les résultats sont trés proches de ceux obtenus sur I’ AM1 nu par Hanriot (1993).

En traction, le résultat nest pas éonnant puisque la microgtructure colonnaire de la zircone est
favorable a sa déformation. Mais en compression, un effet marquant aurait pu ére attendu. Un léger effet
gpparait pour de trés grandes amplitudes de déformation ou la valeur absolue de la contrainte atteinte a
déformation maximae e inférieure & cdle atteinte a déformation minimae. 1l faut donc atteindre de trés
fortes déformations pour que la zircone soit rédlement sollicitée. Pour des déformations plus faibles, des
mécanismes d accommodation tels que la friction des colonnes de zircone ou la diminution de |’ epace
intercolonnaire peuvent diminuer la complaisance de cette couche.

Ces réaultats remettent en cause les propriétés utilisées pour caractériser la zircone, qui sont éablies
pour des céramiques massives, e montrent une fois encore la nécessité de connditre les propriétés des
matériaux dans le systéme non découplé.
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Annexe 8

Calcul des contraintes dans le systeme
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substrat NiAl zircone

aumine

barre 1 barre 2 barre 4

1- Loi de viscoplasticité de la zircone généralisée pour un systeme en
compression équibiaxiée.

Laloi dOdgvig tridimensonndle est la générdisation de laloi de Norton qui exprime le fluage sans
écrouissage.

3840 S A8-1
pij =
2K B s,

K
ou % est le tenseur des vitesses de déformation plastique;

S & €3t la contrainte équivalente de Von Mises,
S’ est ledéviateur des contraintes.

Dans e cas d' un systéme orthotrope en compression équibiaxiée on a

}Srr :O
iSeq=-5s A8-2
ts, =-s

La composante hydrogtatique du tenseur des contraintes est donc:
SetS,_ 25

—2w "z - A8-3
3 3

[l en résulte I’ expression du déviateur des contraintess'=s - %tr(.g);:

i 2

Sy =5S

.I. 3

i .

-|.sqq =3 AB-2

.'.S _ s

1°2773

Lacontrainte équivaente de Von Mises est définiepar s o, = —25 'S A8-3

Donc pour le systéme en compression équibiaxiée s ¢ =S.
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Aing les vitesses de déformation plastique sont données par:

. TeKo
i A8-4
Py lasg
}é{)qq p,zz ZéKQ’
2- Contraintes d’origines thermiques.
Les hypothéses du modé e figurent au paragraphe V.1.3
Calcul de I"accroissement de contrainte sans relaxation par la sous-couche:
etot,l = etot,2 = etot,3 = etot,4 A8'1
gtot,l = Xtot,z = gtot,3 = gtot,4 A8'2
" IT [O' 4]’ etot,i =eé,i +ein,i +eth,i +eméca,i A8_3
"i1[0,4], €m; =0 A8-4
T fina
"il1[0,4], ey = Cpi(TAT A8-5
Tinit
€ot1 ~ Ciha AB8-6
n+1l
L0, 1]s4
gtotz_é'(thz"'(l nz);E . 252K A8-7
"i1[34],e. =e,. +(1-n )e=~ A8-8
[ ] tot,i th,i ( )gE a
E, € 1s,[" .U
ds, =—2 ala, - a, )T - =—2~dt, A8-9
5277 nzg(al 2. )d 2s,K"H
s E
"i1[3,4], ds, :ﬁ(al- a; }dT A8-10

Relaxation de la contrainte dans I’ dumine et la zircone par |a sous-couche:
"1 [3.4], & =y A8-11



435

il [3,4] (- ni)% =%% A8-12
i 2

E 1 1]si-s,

1134 ds 1 n2(s; -s,K"

dt A8-13

3- Contraintes d’origine thermique et mécanique couplées

Les expressons A8-9 et A8-10 deviennent:

E, e 1 |32|n u
= @, - a dT- -5 dt méca [ A8-14
ds: 1- nzg( o 2s,K" +de H

Ei
1-n,

"iT1[3,4],ds, = (@:- a T +deys A8-15

La relaxation des contraintes dans les oxydes (couches 3 et 4), en raison de la viscopladticité de la
sous-couche s effectue comme au paragraphe 2.
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1- Calcul des aires des fractions d’empreintes dans chagque matériau

Le probléme est représenté par la figure ci-dessous.

Les cotes z,, 2, Z, e z;, ont ét€ mesurées expérimentalement par rapport & I’interface
alumine/sous-couche.

zircone

X
Expression de x.:
1% cas: z,=0; Xgp=a
z
2°™ cas: >0, Xg=a [0
Zy +|zp)|
z
3™ cas: z,<0; Xp =a el
Zo +|zg|
Expression de Xt
er a
1% cas: z;=0; Xc =
1 1
Zy +—
Lo =2y  Zy
2°™ cas: Zy=Z,,; Xc=2a
a a—-x
3% cas: 7> 7, Xe =(2o—24) - —-B
Zy—Zy Zy
a
4 cas:zy>2>0  Xo =
1 1
(zo—2zp) ——+—
Ze—Zy Iy
X
5™ cas: z,< 0 Xe = B
1 1
Z,, + —
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Annexe 9

Portion surfacique d’empreinte contenue dans les matériaux:

zircone

zircone

NiAl NiAl
NiAl
z,=0 2= Zy 24y>2,> 0 z,< 0 Zy> Zy,

Aire contenue dans la zircone
X(ZgZc) X(ZgZc) X(Zg2c) Xc(Zg-Z¢) Xa(Zg-

Z )X, HX)(Z 4

Zc)
Aire contenue dans I’alumine
Z(X,+Xc) Zc(Xg+Xe) 2, (XX )+H(Z | Z(XgtXe) Zc(Xg+Xe)

2, ) (X4 +X0)
Aire contenue dans NiAl
Xa Zp Xp Zp Xg Zp Xp ZyZp HX, Xg Zp
+Xp) Z,

Volumes de matiére écrasée

La figure suivante montre un quart d’empreinte de profondeur e, de demi-largeur 1.

-
“w
.....
-
.-

Soit A I’aire de I’empreinte a la surface calculée ci-dessus.

Soit V le volume de matiére écrasée.

OnaV:%ALtanG

L’angle 0 est défini par la géométrie du diamant Vickers: 6 =22°.

Le retour élastique du matériau n’est pas pris en compte.
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zircone

zircone

NiAl Al NiAl "
z,=0 Z= Zy, Z, >2,>0 z,< 0 Zy> 7,
volume contenue dans la zircone
13A,xtan® | 13A, xctan® | 13A, xtan® | 153[(x, 3 A;- | 1/3A, x.tand
(A atA DX cJtan
0
volume contenue  dans I’alumine
31t Agia)Xy | 131 Azt AgadXs | 1/3(x, T A, - 131 At AuaXa | 13[(AgctAu)%y
- A, Xoltan6 - A .Xg)]tand A Xg -1- A, Xxp)]tanf - A, Xo)]tan®
A, Xtan6
volume contenue dans NiAl
13A %5000 | 13A,xtan® | 1/3A, xptand | 1/3A, x;tan® | 1/3[(x, 3 A,-
(A, A, )Xgltan
0

Histogrammes indigués au paragraphe 111.5.4.1
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Vieillissement 64h
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