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INTRODUCTION GENERALE

INTRODUCTION GENERALE

Depuis de nombreuses années, les objectifs majesrsoncepteurs de turbines aéronautiques (dohirtemmoteurs
d’hélicoptéres — Figure I-1-a) sont d’augmenteipilassance spécifique délivrée par les moteurs,édaine leurs

émissions de NOx et de diminuer leur consommati@npuissance étant limitée par les niveaux de teatyes

admissibles en sortie de chambre de combustioneffests de conception se sont donc concentrédastenue

mécanique en température de la turbine haute prefd4P) du moteur (Figure I-1-b) et en particuber la tenue des
pales de la turbine (Figure I-1-c).

Les pales des turbines HP utilisées actuellementThdRBOMECA ne possedent pas a ce jour de canal de
refroidissement du fait de leur petite taille. Ajria tenue au fluage des pales de turbine HPrespuoblématique de
premier ordre dans la certification d'un moteurétitoptére. En effet, la présence de refroidissemesdifierait la
nature de 'endommagement qui serait alors priteipant de type fatigue ou de type interaction tediffuage.

Afin de limiter I'impact du fluage, les superallegy monocristallins base nickel sont largementséslidans les
moteurs d'avion, d’hélicoptére ou des composantdudaines a gaz industrielles. Leurs excellentespiétés

mécaniques a haute température [1] résultent ediece de joints de grains et de leur microstraalerprécipitation
unique qui consiste en une forte fraction de pr&splurcissantg (~70%).

(©)
Figure I-1 : Turbomoteur d’hélicoptere (a) et élémats abordés dans cette étude — (b) turbine HP,
(c) pales de turbine HP

Les pales de turbine HP sont soumises en fonctinenea une large plage de sollicitations thermomiécas qui
vont de contraintes élevéesH) (6>500 MPa) et des températures « basses » (BT) (020) en pied de pale & des
contraintes faiblesof) (c0<50 MPa) et « trés hautes » températures (THT) 15681C) en téte de pale (Figure 1-2).
Ces sollicitations conduisent a des endommagenuntype oxydo-corrosion, fatigue thermomécaniquéiueige,
gu'’il est nécessaire de maitriser afin de gardatienue en service des pales HP. Pour ces contppkemexigences
réglementaires de certification imposent en owrechlisation d’essais plus séveres que les condistandards de
fonctionnement en service (Figure 1-3). Ces exigenicnposent des essais anisothermes basés surxagende
différents régimes de fonctionnement de I'hélicaptéralenti, décollage, croisiere, régimes exospiels d'urgence
simulant I'arrét d'un des moteurs pour les hélieggg bimoteurs (OEI - « One Engine Inoperative?}k) [

! par abus de langage, le terme « pale » seraéyiisr désigner une aube de turbine
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Un régime d’'urgence OEI peut étre composé de typiss d’OEI réglementaires (Figure 1-4) :
i. OEI 30s : c’est la phase du régime d’urgence la pévére. En effet, puisque I'un des deux motestrs e
a l'arrét, l'autre moteur est amené a fournir ungsgance supérieure aux conditions normales de
fonctionnement pour maintenir I'appareil en vol. @eteur voit alors sa température de fonctionnement
augmenter rapidement (de prés de 150°C en quekpmmdes), sa vitesse de rotation s’accroitre ce
qu’augmente le chargement mécanique des pales.
ii. OEl 2min : des que l'appareil commence a reprexdrdaltitude, un régime OEI 2 minutes moins
seévere est adopté pour atteindre I'altitude des@Ere.
iii. OEI continu : une fois que l'altitude de croisi@® atteinte, la phase d’OEI continu permet aueilo
d’aller poser I'appareil. Cette phase du régimagkace est la moins sévere puisque la température a
niveau des aubes est presque revenue au niveaelldeatteinte en fonctionnement normal (>30°C).
L'utilisation de ce régime moteur n'est pas limitens le temps contrairement aux régimes OEI 30s et

OEIl 2min.
O THIr

Moteur 1 OEI 2min
T oE

Figure 1-2 : Sollicitations sur le profil d’'une pale HP suivant sa

hauteur OEI Continu
Max )
0 T Stages 1- 15 Arrét
1 -
i Siages 1625 Moteur 2

Température vue par les pales

’_rH‘ Moteur 2
1 . Temps .

IDLE 1 I T 1 1 1
o] 60 120 180 240 300 360
Time (minutes)

150 hours of testing -> repeat profile 25 times

Figure I-4 : Présentation schématique des niveaux
Figure 1-3 : Exemple d’essai de certification — ess 150H de températures vus par les pales HP lors de
régimes d'urgence OEI réglementaires

Les conditions extrémes — des températures derdode 1200°C et plus peuvent étre atteintes dansdetions
s’endommageant préférentiellement — rencontréssles régimes OEI| décrits en Figure 1-4 ne peudeatendurées
que pendant de courtes durées (quelques dizainsscdades). Ces régimes, pendant lesquels la itniwase du
matériau se modifie rapidement sans pouvoir séliseth impliquent des états transitoires de mittagure (.e. hors
équilibre) et donc des effets transitoires de catepeent mécanique qui seront appelés dans ladeite manuscrit
« effets d’histoire ».
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L’augmentation des niveaux de chargement thermonigwa ainsi que la complexification des géométdes pales
amenent les méthodologies actuelles d’estimatisnddeces de vie a leur limite. Ainsi, prendre empte I'effet d'un
OEIl ou du mixage de régimes sur le comportementaetiurée de vie (DDV) en fluage d'un superalliage
monocristallin est d’'une importance majeure pourcancepteur de moteurs d’hélicoptéres dans le lactubitre la
nécessité des essais de certification des futurlesrhachines.

Face a ce constat, un programme national de rdeheancerté (PRC Structures Chaudes), impliquatanmoent
TURBOMECA et I'INSTITUT P’, a été mis en place afile développer et de calibrer des méthodologiedidiation
du comportement et des DDV des structures ditdsaudes » en intégrant notamment les effets d'héstbiun des
théemes de ce programme porte sur le développenesntois de comportement et d’'endommagement spaesiq
intégrant de nouvelles variables internes sensiaéles évolutions de microstructure et permettansiaile rendre
compte des effets d’histoire rencontrés lors dgetsade chargement thermomécanique complexes tescqux
rencontrés lors des essais de certification de I8¢ ou AMT.

L'enjeu de cette thése, qui s'inscrit dans le catrece programme, est de mieux estimer le compertedes essais
de dimensionnement et de certification des motdindéicopteres présentant des endommagements mégons de
type fluage. Ce travail a nécessité la réalisatiessais spécifiques complétant la base d’essgsdégponible [3] [4]
et qui permettent soit d’'identifier les lois d’éutibn des nouvelles variables de comportementaidbmmagement
de ces modéles, soit de vérifier la prédictivitéeds modéles.

L'objectif principal de cette thése est ainsi diditaun modéle de comportement et dendommagemenfiuage
intégrant les effets d’histoire, qui soit prédieii DDV et qui rend compte de maniere satisfaisdeseallongements
rencontrés lors de trajets de chargement compl&emmodeéle devra, de plus, étre apte a prendrerapte I'impact
de l'anisotropie cristalline sur le comportementesidommagement viscoplastique.

Les études réalisées sur les effets de surchasiffedant les régimes d’'urgence OEI ([3] sur MC24étsur MCNG)
ont conduit récemment a la proposition d'un modééveloppé par 'TENSMA et 'ENSMP [5]: le modéle
POLYSTAR. Ce modele de plasticité cristalline caumplcomportement et endommagement est enrichi deeties
variables internes représentant explicitement leguéons de microstructure. Les premiéres idecdiions de ce
modéle ont démontré son aptitude a reproduire tepostement mécanique du superalliage MC2 lors dissde
fluage anisothermes. Ce modéle a donc été retemucgotravail de thése qui sera constitué d'untvex@érimental
servant a alimenter le modéle et d'un volet numriqu le modele sera identifié et validé sur umgelgplage de
températures.

Plus en détails, la Partie | de ce mémoire estaaée a I'étude de I'influence de I'anisotropiestailine sur le fluage
isotherme et anisotherme ainsi qu'a l'étude defdiefd’'un chargement thermomécanique complexe sur le
comportement en fluage du matériau étudié (MC2Jédpine synthése bibliographique sur I'impact drisothermie

et celui de l'anisotropie sur le comportement eadle, les techniques expérimentales utiliséesiprette étude sont
présentées. Puis les résultats des essais mécamigies caractérisations microstructurales quiétdteffectués afin

de mieux comprendre l'influence de I'anisothernti@e I'anisotropie sur le comportement et la DDVflelage sont
décrits. Enfin, les résultats expérimentaux priaaipsont discutés au regard de la littérature.

Le but de la Partie Il est de proposer une mod@isanécanique du comportement en fluage soustdraje
chargements complexes a I'aide du modéele POLY STARes un état de I'art sur les modeles de fluagstants, les
équations constitutives du modéle POLYSTAR et pésificités sont présentées. Puis, les améliorstamportées a

ce modeéle lors de cette étude sont détaillées. sigmne présentation des résultats de différesiteslations d’essais
thermomécaniques complexes qui seront confrontées dmnnées expérimentales dans un but de valider la
prédictivité du modeéle. Enfin, les limites du maelekt les perspectives d’amélioration sont discutées




INTRODUCTION GENERALE




PARTIE 1

PARTIE | : Fluage anisotherme sous trajets
de chargements complexes et impact de
I'anisotropie sur le comportement mécanigue
en fluage isotherme et anisotherme

"Serendipity is a propensity for making fortuitadiscoveries while looking for something unrelatéd..
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Introduction de la Partie |

Introduction de la Partie |

Bien que la pale de turbine HP soit principalensatlicitée sous I'action des efforts centrifugesigléa direction
[001] — sa direction naturelle de solidificatiosa-forme complexe et les gradients de températinie engendrent
localement des sollicitations multiaxiales dansuties directions que [001].

Des travaux antérieurs [3,4] ont permis de carsetérlinfluence d'une surchauffe unitaire THT sieg
comportement mécanique en fluage pour 'orientatiostalline [001] de plusieurs superalliages maistallins.
Suite & ces travaux, deux domaines d’études pepasuabordés jusqu’alors ont été identifies : d'paet,
l'influence de I'anisotropie inhérente au mono@istur le comportement en fluage isotherme et trésme ;
d’autre part, I'effet d'un chargement thermomécariggomplexe sur le comportement et 'endommageraent
fluage.

Dans le premier chapitre (81.1), une synthese dajptiphique est présentée sur les superalliagesanstadiins a
base nickel. Cette synthése est focalisée d’unesparl'impact de I'anisotropie sur lequel la liture est peu
abondante, et d’autre part sur l'influence de Battermie. Leurs effets sur les mécanismes derdéfan lors des
stades de fluage primaire et secondaire, sur la DD\Mmatériau et sur les évolutions de la microstimecsont
abordés dans ce chapitre.

Le deuxieme chapitre (81.2) expose les divers meyais en ceuvre pour réaliser les essais qui omipeate
mieux comprendre I'impact de I'anisothermie et 'daikotropie sur le comportement et la DDV du matérDans
un premier temps, le matériau et les géométriegpierivettes utilisées lors de cette these soseptés ainsi que
les différents moyens d'essai existants. Puis, teasmoyens de caractérisation qui ont permis d@ppdir
I'étude sont présentés. Enfin, les procédures siesisede cette étude sont décrites.

Une synthése des essais mécaniques effectués smmté&iau MC2 lors de cette these est présentég ldan
troisieme chapitre (81.3). La matrice d’essais coang des essais isothermes sur des orientatiostlitnes
éloignées de [001], des essais avec surchauffelesuorientations cristallines éloignées de [001yled essais
thermomécaniques complexes sur l'orientation [O@H. chapitre se termine sur la présentation debitéwus
microstructurales rencontrées lors de ces essags €aractérisations microstructurales nécessairda a
compréhension des résultats sont présentées dahajuiere.

Le quatriéme chapitre (81.4) se présente comme symthése des évolutions microstructurales contrdian
comportement en fluage anisotherme en relation Bmeentation cristalline, évolutions qu’il convié de prendre
en compte dans la Partie 1l de ce manuscrit dédiéemodélisation du comportement viscoplastiquéalieage.
Une analyse des mécanismes qui régissent I'endoemey a été effectuée afin d’expliquer les abattésnde
DDV sur les orientations cristallines éloignées[@@1]. Puis les facteurs qui peuvent justifier lapegrsion des
résultats ont été étudiés. Une étude sur I'infleethe I'orientation cristalline sur le comportemandégalement été
menée dans ce chapitre. Enfin, une investigationcaimul d’endommagement en fonction de I'orientation
cristalline a été discutée sur la base des évalsitite microstructures et des modes d’endommageshsetvés.
Elle est mise en perspectives des mécanismesddijifiés pour I'orientation cristalline [001].
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[.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

|.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Le cceur des travaux de cette thése étant I'étudéndeact des trajets de chargements non-isothersugsle
comportement viscoplastique en fonction de I'o@ioh cristalline, trois principales parties serdohc abordées
dans cette étude bibliographique :
i. un bref rappel du comportement et des modes dendmement en fluage isotherme des
superalliages monaocristallins ;
ii. 'impact de I'orientation cristalline sur le compement et 'endommagement en fluage ;
iii. I'impact de l'anisothermie (surchauffe unitaire gne y’-solvus ou cyclage thermique) sur le
comportement en fluage pour des matériaux aveoueetation cristalline [001].

|.1.1 Fluage isotherme sur l'orientation cristalline [00]

[.1.1.2Généralités sur les superalliages monocristallins

L'élaboration des superalliages monocristallingaggant par solidification dirigée il se produit eaurs de la
solidification un phénomene de ségrégation chimigué donne naissance a deux régions microstrlegsira

(Figure I-5) :
4 les dendrites qui se solidifient en premier (zoma&eir de la Figure 1-5);
v les espaces interdendritiques (appelés par la istialendrites) qui se solidifient ensuite,

concentrant des défauts eutectiques et les poriesderie (zones les plus claires de la Figure 1-5)

La solidification est telle que la direction nalleale croissance des bras primaires des dendet@soduit
suivant la direction [001]. Les bras secondaires dkndrites croissent perpendiculairement aux [emesngit
suivant les deux autres orientations de type <l1@@>solidification hors équilibre due a une viteske
refroidissement non nulle provoque un enrichisserdarliquide en éléments-génes : tantale, aluminium
et titane. La microstructure dendritique engendracdune fraction volumique de la phageplus élevée
dans les interdendrites, avec des précipités phsea moins réguliers que dans les dendrites [6].

,«

Figure I-5 : Microstructure dendritique de l'alliag e MC2 apres solidification dirigée[7]
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I.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Afin de réduire ces inhomogénéités de compositiimijue et de taille de précipités, trois traitetsen
thermiques successifs sont appliqués au MC2 :

ii. Traitement de mise en solution (MS) : 3 heures@GbiB + trempe a I'air (ou refroidissement a l'air
soufflé). L'objectif de cette mise en solution detdissoudre les amas d’eutectiques responsables
d’'une perte de ductilité de I'alliage et d’homogéeé du mieux possible, et pour un co(t raisonnable
la chimie de I'alliage & travers sa structure ditioghe.

i. Traitement de vieillissement (R1) : 6 heures a 1380trempe a I'air. Son objectif est d’obtenir une
morphologie cuboidale des précipités, ainsi qutailke proche de celle optimisant les propriétés en
fluage a basse température et forte contraint®niVient également de noter que ce type de traiteme
(avec de possibles variantes) est employé lorggbtdie revétement.

ii. Traitement de vieillissement (R2) : 20 heures &87@u 24 heures a 850°C) + trempe a I'air. Son
but est d’obtenir une fraction volumique en prééipiproche de 70% et de parfaire la morphologie des
ceux-ci.

La Figure I-6 présente la microstructure finaleeolie apres I'ensemble de ces traitements thermigjaes
taille des précipités est caractérisée par une anéyenne allant de 0.4 a 0.5 pm.

Figure 1-6 : Morphologie cubique des précipités d@hasey’ aprés traitements thermiques|[3]
[.1.1.3Comportement en fluage

Le comportement en fluage des superalliages mastallims suivant I'axe [001] présente différentes
caractéristiques selon les conditions de tempéraair de contrainte. Trois types de comportements
meécaniques se distinguent en fonction du domainemeérature : inférieur & 900°C, entre 900 et 1000
supérieur a 1000°C.

L’exemple du CMSX-4 présenté en Figure I-7 estda@rastigue du comportement général des superafliag
monocristallins. Ces formes de courbes de fluagevere étre rencontrées a des niveaux de
température/contrainte légérement différents eotfon de la chimie de I'alliage et de la tailletiale de la
microstructure :

4 a BTE (Figure I-7-a), la courbe de fluage se caraaéduar un fort fluage primaire suivi
d’une diminution amenant une vitesse relativeméwée et quasi-constante ;
v a moyenne température (MT)/contrainte moyeruhd) ((Figure I-7-b), la courbe de fluage

se caractérise par une augmentation progressile dtesse de déformation, laissant place a une
forte proportion du fluage tertiaire a la déforroatplastique ;

11



I.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

v a HTF (Figure I-7-c), la courbe de fluage se caradépar augmentation rapide de la
déformation suivie d’un ralentissement amenantuitesse quasi-nulle, puis la vitesse augmente a
nouveau de maniére brusque. Ce type de comportessemgénéralement associé a une rupture

localisée.
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Figure I-7 : Courbes de fluage du superalliage morwistallin CMSX-4 a différentes températures et cotraintes —

(a) 750°C et 750MPa, (b) 950°C et 185MPa, (c) 1180et 100MPal8].

Le comportement en fluage isotherme des superedliagonocristallins peut étre également classé ex de
catégories si on utilise un critéere sur I'évolatide la microstructure de précipitatipn Deux domaines de
température peuvent étre retenus :

v de 750°C a 950°C ou la microstructure évolue peur@s lentement) ;

v au-dessus de 950°C ou une évolution microstruetesi observée due a la diffusion des
différents éléments d’alliage.

Dans le cadre de cette étude, I'ensemble des esstaisené a une température supérieure a 850°Gi, Ain
seuls les comportements HT et THT sont détaillédgpauite. Les références [9,10] décrivent plusiétail
le comportement observé aux plus basses tempéature

De maniére générale, une courbe de fluage préseideparties. Ainsi la courbe de fluage du MC2 QT
sous une charge de 140MPa présentée en Figureut&pe alors décomposée en trois stades suscessif
v le fluage primaire (stade I) : peut étre précédime’période d’incubation et se caractérise
par une vitesse de fluage initiale élevée qui dimiprogressivement par écrouissage du matériau
et par changement de la morphologie des préci(§tés1.3-a) ;

v le fluage secondaire (stade Il) : stade durantdelguvitesse de déformation est quasiment
constante (81.1.1.3-b) ;
v le fluage tertiaire (stade IlIl) : la vitesse deatéfation augmente rapidement en partie a

cause d’'un endommagement du matériau qui condaitupture finale (81.1.1.3-c).

Au cours du fluage et dans ces conditions thermaniquoes (HT etF), la microstructure de précipitation
évolue. La Figure 1-8 présente cette microstructlrgervée au MEB a différentes positions dans 1& DD
matériau. A des températures supérieures a 90@°@Eme sous faible contrainte, le comportement des
superalliages monocristallins est fortement li@ adalescence dirigée des précipité8,11-12]. A HT ces
précipités coalescent pendant le stade | pour forme structure lamellaire établie au début duesthd
appelée mise en radeaux.
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La mise en radeaux a été mise en évidence pouetaigre fois par Tien et Copley en 1971 [9]. Laares
radeaux et son incidence sur le comportement mgearen fluage des superalliages sous conditions HT
sont détaillées dans les paragraphes suivants.

v
Fluage tertiaire

Allongement en %

S Fluage primaire

[001]

. “Fluage secondaire v
'

7~

Temps

Figure 1-8 : Déformation en fonction du temps au cors d’un essai de fluage a 1050°C et 140MPa sur MG évolution
de la microstructure de précipitation[3]

a) Fluage primaire

Le stade | s’accompagne de la transformation dephwogie des précipités de la forme de cubes a une
structure en radeaux [10]. Il s’agit en partie dhlénomeéne diffusif qui n'apparait qu’'a des temipges
suffisamment élevées. La mise en radeaux est desdéypiquement dans les superalliages de premiere
génération pour des températures supérieures E9MUne part, la coalescence orientée se fait
parallelement ou perpendiculairement a la directiensollicitation selon les signes de la contrainte
appliquée et du désaccord paramétrique et d’aatrtesplon le contraste de constantes d’élasticitée e

les deux phasesety’ [15,16].

Observée en tout début d’essai, la période d'inbtoibecorrespond & une déformation viscoplastique
quasi-nulle. La durée de cette période diminueglogsla contrainte augmente. Cet effet retard sur le
vieillissement microstructural (coalescence oriepfmurrait étre en partie attribué a I'état dastreintes
internes a I'échelle de la précipitation, en raises contraintes de cohérence (de type thermaglajti
entre les phasesety’. Il augmente ainsi, a I'échelle locale, la trialitié des contraintes [17-20].

Comme la majorité des alliages commerciaux, I'gdiaMC2 a un désaccord paramétrique négatif
(a > &) et seul ce cas est considéré dans la suite. lneem&sonnement peut étre appliqué au cas d’un
désaccord paramétrique positif en inversant leesagla contrainte. La Figure 1-9 montre un schéma

la structure en radeaux dans un superalliage ecd#@shparamétrique négatif soumis a une contrainte

appliquée uniaxiale :

v si la contrainte appliquée est positive (en tractiBigure 1-9-a), les radeaux se forment
perpendiculairement a I'axe de traction ;
v si elle est négative (en compression, Figure |;9ds) radeaux se forment parallelement a

la direction de la contrainte.
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compression

tension
ray

[001]

(a) (b)
Figure 1-9 : Schéma illustrant la mise en radeaux @ns le cas d’'un désaccord paramétrique négatif eoriction de la
contrainte externe[10] — (a) contrainte appliquée positive = traction, (pcontrainte appliquée négative = compression

Les dislocations glissant dans les coulgis®us I'effet de la contrainte appliquée viennentiléposer aux
interfacesy/y’. Elles interagissent et forment un réseau deodilons qui relaxe ou augmente les
contraintes internes induites par le désaccordnpatrque [8,21-22]. Dans le cas d’une contrainte de
traction, la Figure 1-10 montre que le demi-plapm@émentaire des dislocations (composante coin) se
trouve a l'intérieur des précipités, pour celles spisont propagées dans les couloirs horizongtg
l'intérieur des canaux, pour celles qui se sont propagées dans les csulerticaux. Le désaccord
paramétrique étant négatif, les dislocations vomicdrelaxer les contraintes de cohérence dans les
couloirs horizontaux et les augmenter dans lesoosulverticaux. L'énergie élastigue stockée aux
interfaces est donc plus forte dans les couloiricaax qui vont tendre a disparaitre aux déperss de
couloirs horizontaux par une coalescence oriengépemdiculairement a I'axe de traction suivantd’ax
[001]. Le champ de contrainte des dislocationsiatetfacesy/y’ horizontales s’opposent au déplacement
des dislocations dans ces mémes couloirs, ceciudtoadin ralentissement de la vitesse de déformatio

[17,23].
e J ,(’“” ™
s vy

N chamnnel

j [ [001]

Figure 1-10 : Le demi-plan supplémentaire des disloations se trouve a l'intérieur des précipités, paucelles qui se
propagent dans les couloirs horizontaux, et, a I'iérieur des canaux de matrice pour celles qui se ppagent dans les
couloirs verticaux — cas d'un désaccord paramétrige négatif et d’'une contrainte de traction

A la fin du fluage primaire a haute températurbastse contrainte, il y a mise en place :
v d'une microstructure de précipitation en radeaurcades épaisseurs de radeglix
sensiblement égales a la dimension initiale deidels, alors que les couloirs de matrice
s'épaississent légerement [11];
4 de réseaux de dislocations d’interface bien étadlisc un nombre de dislocations dans les
couloirs limité [12].
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b) Fluage secondaire

Le stade Il est associé & une vitesse de défonmatiasi-constante, de l'ordre de’i@ 10°s® sur MC2

a 1050°C et 140MPa [13]. Il est généralement pamg llorsque la microstructure en radeaux s’est
rapidement développée lors du stade | et qu’eiterstable, c'est-a-dire lorsque la températuleessai

est élevée (>1000°C, Figure I-3-b et Figure I-3€8. stade représente en général la majeure partee d
DDV en fluage des superalliages.

Les radeaux de la phageagissent comme des obstacles au déplacementislesations de la matrice.
Le réseau de dislocations, formé pendant le sté8lell.1.3-a), continue a évoluer par des réactenise

les dislocations [6]. La structure des réseaux déoahtions aux interfaces contribue a une grande
stabilité de la microstructure pendant le fluageoadaire [14]. Plus celle-ci est fine et plus leesse de
fluage secondaire sera faible, conduisant le glusent a des durées de vie améliorées.

c) Fluage tertiaire

Lors du stade Il du fluage, la vitesse de défoibmaugmente fortement, ce qui méne a la rupture du
matériau (Figure 1-4). Deux mécanismes peuventiguxt cette variation :
v les mécanismes dendommagement intrinséques, dairenatnicroscopique ou
mésoscopique (échelle des dislocations et prés)piéds que la détérioration de la microstructure,
'augmentation de la densité de dislocations mebpar le cisaillement massifs des précipités
[27-29] par exemple;
v les mécanismes d’endommagement extrinséques, deer@utdét macroscopique tels que
des endommagements liés a I'environnement (oxyal@ticorrosion), la coalescence des pores, les
microfissures.

Cox et al expliguent que 'endommagement lors du fluageadtieet pour le CMSX-4 a4 1150°C est da a
une déformation trés localisée [15]. La cavitatewt a I'origine de ce mode de rupture par nucléagio
croissance de pores de déformation [31-32] et paissance des pores de fonderie/élaboration. Ceci
impligue une réduction de la section réellementtqume, ce qui conduit a une augmentation de la
contrainte locale. Cette augmentation permet dlacties mécanismes de cisaillement des précipitis
modifie la microstructure de précipitation localemngl16], d'ou l'augmentation de la vitesse de
déformation.

Dyson et Mclean [17] ont synthétisé dans un tabl&gure I-11) les divers modes d’endommagement
qui peuvent étre rencontrés lors du fluage.
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CREEP DAMAGE DAMAGE MECHANISM
CATEGORY
Cavity Nucleation Control;
Growth Constrained
Cavity Growth Controlled by
Creep-Constraint
Strain-Induced
Dynamic Subgrain Coarsening - o
Muiltiplication - -
of Mobile Dislocations \\ I
Particle-Coarsening e B
Thermally- L
Induced
™ ti of Qolid-S. ]
Elements £ 849
T -2
Fracture of Surface Corrosion l_
Product
Environmentally-
Induced
Internal Oxidation l _I

Figure 1-11 : Synthése des divers modes d’endommagent pouvant étre rencontrés en fluag§l7]
d) Mécanismes de déformation

Le fluage HT des monocristaux peut étre vu commengemble de mécanismes interdépendants liés tant
au déplacement des dislocations qu’a I'évolutiorrphologique des précipités. Ces mécanismes sont
plus ou moins sensibles a la chimie de l'alliagetallle des précipitég, la contrainte, la température et
sont donc plus ou moins prépondérants selon le onimtal étudié, les conditions de sollicitationdeet
stade de fluage.

Quelles que soient les conditions de fluage (BH®Y, la déformation des superalliages débute tagjou
par une déformation dans les couloirs de matrjcabique faces centrées, ou des dislocationsifgsfa

de type% < 011 > sont créées. Elles introduisent un cisaillementasitiles directions denses011 >
et glissent sur les plans den§e$1}.

Ce mécanisme de glissement est contrblé par [18] :

v le renforcement en solution solide de la phase

v la contrainte d’Orowan de franchissement des pitésip’ et donc a la taille des couloirs
dey;

v les contraintes de cohérence qui s'ajoutent a faraimte appliquée et favorisent dans
certaines directions le déplacement des dislocation

v le champ de contraintes lié a la présence descdistms d'interface.

Les dislocations de la phage en se déplacant, rencontrent les précipjtégjui vont géner leur
mouvement. Elles vont donc déposer sur chacundelesinterfaces/y’ un segmenii qui fait un angle

d’environ 60 degrés avec le sengr(Figure [-12) contenu dang17,35].
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b |42
: ’-: [101]

[010]

[100]

Figure 1-12 : Schéma illustrant comment le déplaceant d’'une dislocationg < 011 > {111} conduit & I'apparition de
deux dislocations a 60° au niveau des interfacfk2]

Pour des conditions HT etF, la transition du fluage primaire au fluage sezore correspond a
I'établissement d’'un réseau stable de dislocatansinterfaceg/y’. Le glissement des dislocations de
type g < 011 > {111} dansy est bloqué par les précipités de phase dutea résistance de ces précipités
entraine la formation d’'un réseau aux interfagesqui relaxe les contraintes internes induites lgar
désaccord paramétrique [8,22,36].

La stabilité des réseaux d'interface influe surdegformances en fluage des superalliages monaltirist
[14]. Ces réseaux créent un champ de contraintesirad’eux : plus les dislocations sont proches et
distribuées de facon homogene, plus ils protegHitaeement les précipités du cisaillement [14]. Ce
phénoméne limite le cisaillement geet réduit indirectement le glissement des didiocs dans les
couloirs de matrice, ce qui diminue la vitesse msoopique de fluage, fonction — d’aprés la relation
d’Orowan — de la densité de dislocation mobiles|adeitesse de déplacement des dislocations ea de |
norme du vecteur de Burgers. Ceci explique engbetplateau observeé sur les courbes de fluageokT |
du stade Il (Figure I-7).

Les interactions entre les dislocations d'interfgéaérent des forces de montée dirigées versriue
des précipités. Lorsque leur densité augmente awsode la déformation de la matrice, ces forces
augmentent. Au-dela d’'une certaine densité de cisilons critique, ces forces poussent les dislocati
d’interface a pénétrer dans les précipités.

La poursuite de la déformation plastique dans Igrizu est liée a I'existence de processus d’alatibin

de dislocations de signes opposés issues desairgerfavec les deux couloirs de part et d’autre d’'un
méme radeau [19]. lls sont assurés par montéeislesations ou par cisaillement des précipités (Fég
-13).

NN

A

/ Ty
> /
/ ;

Figure I-13 : Processus de restauration des dislotans grace au cisaillement des précipités en rades lors du
fluage [19]
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Le nombre critique de dislocations pouvant exisierultanément aux interfacesy’ sans annuler les
forces de glissement qui s’exercent dans la matkégeend de la fraction volumique de phg'set de la
valeur du désaccord paramétrique. Ces valeurs@raé&ulées par Probst-Hein et al [12].

1.1.2 Impact de I'anisotropie cristalline

Les superalliages base nickel monocristallins sonthus pour avoir un comportement en fluage dépdrdia
I'orientation cristalline [20]. En effet, de par seture, un monocristal est intrinséquement aripetr Le
comportement anisotrope des superalliages monaltinstest la conséquence du mouvement des diglasat
sur les différents systémes de glissement. L'aoigie des propriétés mécaniques se traduit alorsdea
valeurs de module différentes, ainsi que par de=urs de la limite d'élasticité différentes selardirection de

la sollicitation mécanique. La dépendance du comepmnt en fluage a I'anisotropie (appelée dorértavan
« degré d'anisotropie ») est fortement influencaela température et par la contrainte. Dans causw@it, nous
définirons les orientations primaire et secondaiae rapport a I'axe [001]-[011] du triangle stérégghique
standard (Figure I-15-b) :

v L’orientation primaire est définie par la distaresgre la projection de I'orientation étudiée
et l'orientation [001] ;
v L'orientation secondaire est définie par la valder 'angle entre I'axe [001]-[011] de

triangle et I'orientation étudiée.
Par abus de langage, toute orientation éloignéerilentation [001] sera dite « désorientée ».
Des travaux entrepris sur des superalliages dei@rergénération (MAR-M200 et MAR-M247) ont permis
d’analyser divers mécanismes de déformation obsepeér des régimes de températures et de consainte
variés. Néanmoins, il est établi que la plus graselesibilité a I'orientation cristalline est obs&svdans le
domaine des basses températures (750-850°C).

1.1.2.1Impact de I'anisotropie sur le comportement entimac

Les travaux de Shah et Duhl [21] présentent enrEigd4 I'évolution de la limite d’élasticité erattion du
PWA 1480 déterminée en fonction de la températorg fes orientations [001], [011] et [111]. Lesi¢ro
orientations montrent un plateau entre la tempggatnbiante et 760°C avec une légere diminutios ver
400°C. Une augmentation significative apparait elddie 760°C avant de chuter de maniére radicalg. P
les températures supérieures a 500°C, I'orientddibh] offre la plus faible limite élastique.

1400 —T T T T 200
Tension

MPa

0.2% yield strength

<001> <01>
400 1 1 1 1 60

0 200 400 600 800 1000
Temperature, °C
Figure 1-14 : Evolution de la limite d’élasticité en traction du PWA 1480 en fonction de la températue pour les
orientaions [001], [011] et [111]21]
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Les observations effectuées a 593°C sur l'oriemiafD01] montrent que le matériau se déforme pa& un
distribution non homogéne des systémes de glisdsmetaédriques alors que pour I'orientation [11113e
déforme par une dispersion homogéne de systemglssdements cubiques. De plus, pour un superaltiage
fraction volumique dg’ supérieure a 50%, il est supposé que le mécanismaire de durcissement est le
cisaillement des précipités favorisé par rapport au contournement des paesc

[.1.2.2Impact de lI'anisotropie sur le fluage BT

Lukas a démontré [22] que la considération du faibur de Schmid ne permet pas d’expliquer I'oigi
des différences de DDV entre les différentes oaigoris en fluage isotherme. D’autres mécanismesedbi
étre considérés et sont présentés par la suite.

L’évolution de la déformation de fluage a 750°@®0 MPa pour des éprouvettes en CMSX-4 avec diserse
désorientations par rapport a I'orientation [004f] idustrée en Figure 1-15. Pour ces conditidvatan [23]
constate un effet trés prononcé de la désorientaBoondaire sur les propriétés de fluage compaméint &
impact de la désorientation primaire. Plus I'otigtion secondaire est faible, plus I'amplitude fliliage
primaire diminue et plus la vitesse du fluage sdame diminue aussi, méme si la désorientatiomairie

est plus grande. Ceci est lié a 'activation d’'daspou moins grand nombre de systémes de glisseteent
type < 112 > {111} qui se caractérisent par un grand libre parcowgem (typiquement de 'ordre d’un
demi a un espace interdendritique [24]). En cakode désorientation secondaire, un glissementlsirmgt
majoritairement observé, conduisant a peu d’intemas entre systémes de glissement et donc, artkesfo
amplitudes de fluage primaire.

[-111]

Strain (%)

0 50 100 150 200 250 300 M N
Time (hr) [001] [011]

(a) (b)
Figure 1-15 : (a) Courbes expérimentales issues dsais a 750°C et 750 MPa sur CMSX-4 pour 4 orientians
référencées sur le triangle stéréographique standdr(b) (adapté de[23])

Bien que le facteur de Schmid ait une influence I'sunisotropie, un cristal orienté [001] peut avdies
meilleures propriétés qu’un cristal d’orientatidil]] dans certaines plages de contraintes et temupés
alors que l'inverse peut étre vrai pour d’autreaditions. Ainsi, il n’existe pas un classement wieigles
DDV selon I'orientation cristalline du fait quertipact de I'anisotropie cristalline sur les progrgen fluage
n’'est pas une simple fonction du facteur de Schmid.

MacKay [20] montre un classement de DDV en fonctab I'orientation cristalline sur les cas du
MAR-M200 et MAR-M247 monocristallins en fluage asba température. Khan et Han montrent d’autres
classements a 760°C respectivement pour du CMS6Relt pour du SRR99 [26].
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Le classement des DDV en fonction de I'orientataistalline de ces monocristaux est présenté a titr
indicatif en Tableau I-1. De plus, en Figure I-Bont présentées les DDV en fonction de l'orientatio

cristalline sur tout le triangle stéréographiquendard pour le SRR99 et le CMSX-2 a 760°C.

. . . Conditions Classement de DDV
Matériaux monocristallins - . - =
Températures Contraintes Elevéeg  Intermédipird-aible
MAR-M200 et MAR-M247 [20] « basses » «élevéesp 111 [001] [101]
CMSX-2 [25] 760°C 750 MPa [001] [101] [111]
SRR99 [26] 760°C 790 MPa [111] [001] [101]

Tableau I-1 : Classement de DDV en fonction de I'éentation cristalline de quelques superalliages marcristallins

118(I)

1y

@93(H)

®  9326(G)
9295(D) @107(L)
®135())

9435(C) O T—5(k)

[o11]
(a)

1138

[001]

®550
759,664

(b)

Figure 1-16 : DDV (en heures) en fonction de I'origtation cristalline pour le — (a) SRR99 a 760°C €t90 MPa[26] et le
(b) CMSX-2 & 760°C et 750 MP425]

MacKay propose a l'issue de ses travaux [27] umewjge schématique du triangle stéréographique atand

en fonction de l'orientation cristalline (Figurel?) présentant I'évolution de la résistance engiéudu
MAR-M247 a 760°C en fonction de l'orientation caline.

A VERY GOOD

/ INTERMEDIATE

GOOD

[001] [012] [o11]
Figure I-17 : Découpe schématique des performances fluage des orientations cristallines du triangl stéréographique
pour le MAR-M247 a 760°C[27]
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Pour les orientations proches [001], Leverant [@8MacKay [20] ont étudié I'influence de I'orientat
cristalline sur les mécanismes de déformation,eesgement, sur les superalliages MAR-M200 a 766fC
MAR-M247 a 774°C. lls ont montré que le fluage mira est principalement associé a un cisaillemenad
phasey’ de type < 112 > {111} alors que le fluage secondaire est principalententonséquence du
glissement des systémes de typ@10 > {111} comme l'illustre la Figure 1-18.

oot] —fi10)

[10]
[00] 7~ [110]

107}
Figure 1-18 : lllustration schématique des systemede glissements activg29]

Il a été suggéré que ces mécanismes contrblergénhangt le niveau de déformation plastique cumulée
pendant le stade de fluage primaire. Caron [3Gfex®é des analyses MET sur CMSX-2 (Figure |-1% e
confirmé I'activité des systémes de glissementyge £ 112 > {111} dans la phasg au début du fluage.
Ces systemes résultent de la dissociation de distos de typéz1 < 110 > distinctes sur le méme plan de

glissement et ont également été observées paesaki1] sur une orientation proche [101].

(b)
Figure 1-19 : Micrographies MET effectués sur CMSX2 a 760°C et 750 MPa présentant une déformation —
(a) hétérogene activée par les glissements de ty§e< 112 > {111} et provocant une forte amplitude de fluage

primaire, (b) homogéne activée par les glissemente type % < 110 > {111} causant un fort durcissement

De leur coté, Kuttner et Feller-Kniepmeier [48-497t observé pour des éprouvettes en SRR99 orientées
[101] a 760°C que le glissement initial apparaitsdéa matrice sur les quatre systemes de tydd0 >

{111} les plus chargés. L’activité des dislocationsisgte alors aux couloirs de matrice dans lesquess |
contraintes de cohérence s’additionnent aux camémiexternes atteignant ainsi une forte cissisaltante.

De plus, Méalzer [32] explique que pour une origotaf111], dont la vitesse de fluage est la plubléau
regard d’autres orientations de type [001], ledacde Schmid est le plus faible. En effet, 6 desyktemes

de glissement de type 011 > {111} ont un facteur de Schmid de 0.272 quand le faalear6 autres est
nul. Enfin, les travaux d’Adarkani [33] montrent egues systémes de glissement cubiques ont une
contribution limitée proche de I'orientation [108]cause d’'un facteur de Schmid assez faible (0.35)

Quand les cristaux d’orientation proche [001] etghie [101] se déforment majoritairement par lesglisent
des systemes de type110 > {111}, un cristal d’orientation proche [111] se déforme lgaglissement des
systemes de type 011 > {100}.
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Ces mécanismes jouent évidemment un réle majeutasdéformation du matériau. En effet, Khan [25]
montre que le CMSX-2 — a 750°C et sur orientatiostalline proche de [111] — présente une déforonadi
rupture élevée (> 25% de déformation). Bien queididation [111] soit une orientation & glissements
multiples [30], la déformation du fluage primaireffectue tout d’abord par des glissements coptasaau
plan de glissementi11} dans les directions 110 > et< 101 >. L’absence totale de fluage secondaire est
liée au fait que les systémes de glissements activéébut du fluage deviennent prépondérantaddbV

du monocristal d’orientation [111].

Enfin, Toloraiya [34] présente des faciés de ruptlieprouvettes de trois orientations cristallidé&rentes
— [001], [011] et [111] — et montre que la zonerdpture est le résultat de I'action d'un seul ptn
glissement (Figure 1-20).

i c
b

Figure 1-20 : Faciés de rupture d’éprouvettes mom:ristallineé é 750°C pour les orientations — (a ], (b) [bll], (c)
[111]

I.1.2.3Impact de I'anisotropie sur le fluage HT

La littérature relative au degré d’'anisotropie aithatempérature (T > 950°C) est tres limitée. Seelsf
articles ont pu étre identifiés [36,42-44,47,53:5Bx plus hautes températures, les mécanismes de
déformation et d’endommagement mis en jeu sonémiffts de ceux a plus basse température. En &ffet,
HT, Khan [25] et Han [26] montrent que I'effet diaotropie devient moins prononcé. La morphologidade
phasey’ et les interactions avec les dislocations goueetrassurément la vitesse de fluage ainsi que la
DDV, puisque le mode de coalescence des précigiféste toujours fortement le comportement en fuag
L'évolution de la déformation plastique a 950°C 185 MPa pour quatre éprouvettes en CMSX-4 est
illustrée en Figure I-21. Pour ces conditions, Md8] montre le faible effet des désorientatioripires

et secondaires, bien que les péles [011] et [1uX}idngle standard stéréographique n’'aient pastétiés.

On constate effectivement un rapport maximal de DbBférieur & 1.2, ainsi que des courbes de fluage a
allures similaires.

6 — [-111]

n 1
0 500 1000 1500 2000 2500
Time (hr) [0o1] [011]

(a) (b)
Figure 1-21 : (a) Courbes expérimentales issues dgais a 950°C et 185 MPa sur CMSX-4 pour 4 orienians
référencées sur le triangle stéréographique standdr(b) (adaptée dg23])
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Le comportement en fluage du superalliage mona@diiistAM3 d’orientations [001] et [011], étudié par
Khan [35] se comporte de la méme maniére que crRIUCMSX-4 présenté par Matan [23]. lls sont
caractérisés par de longs stades de fluage secerdaivrant 80% de la DDV totale. En revanchejtiesse
de fluage augmente de maniére continue jusqu'@gtare pour I'orientation [111] (Figure 1-22).

20
111
—~ 15[ [ ]
= [001]
£
S 10
(7]
Q.
8 5| 011]
& [
0 200 400 600 800
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Figure 1-22 : Courbes de fluage a 1050°C et 120 MPaur AM3 pour 3 orientations cristallines— [001], 011] et [111][35]

Si I'effet de l'anisotropie est clairement réduiplus haute température, Han [26] montre que Id&gon
[111] du cristal présente la plus longue DDV a T@et 165 MPa (Figure 1-23). Il existe un facteut 1
avec la DDV des orientations [001] et [101]. Lesslament de DDV donné par Han est alors [111] >][801
[101] pour le SRR99 sous 165 MPa.

91(Q)
®65(P)

170(1) °

®213(H) @143(R)

® 150(G)
©129(D)

01460)  g4(N)
®145(C) ° o

Figure 1-23 : Durées de vie (en heures) en fonctiate I'orientation cristalline pour du SRR99 a 1040C et 165MPa[26]

Sass [31] révele — sur CMSX-4 a4 980°C et 350 MBa'i-n’existe pas de transition visible entre tade de
fluage primaire et secondaire pour une orientapithe [111] (Figure 1-24). La caractéristique pipale

de la déformation en fluage des superalliages @&s$iTinstabilité de la morphologie de la microsture de
précipitation. Le caractere homogene de la défoamagplastique est la conséquence d'une plus grande
mobilité des dislocations et de I'activation degpwrs systémes de glissement simultanément.

Les systemes de glissement activés pour les HTdfiétents de ceux activés a BT. MacKay [27] mentr
gu’ils s’activent et permettent une augmentationlal@luctilité et une diminution la limite élastiqui
matériau. De plus, a ces températures, les praxeesdiffusion deviennent plus rapides et la micuasure

de déformation représentative est caractériséaiparhaute densité de dislocations de tygp€l0 > aux
interfacesy/y’. Les réseaux de dislocations hexagonaux typiguese structure coalescée se sont formés par
l'interaction des dislocations de type 110 > [36].
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Figure 1-24 : Vitesse de fluage du monocristal CMS» a 980°C et 350 MPa pour trois orientations en fction de la

1001 *

déformation [31]

Une analyse de la microstructure lors des diffé&ratdades de fluage montre que les précipitésalescent
sous la forme de radeaux paralléles aux plansalioigtaphiques de typg01} et ce, indépendamment de
I'orientation cristallographique par rapport a Bage sollicitation, tel que le montre Sugui darstsavaux
[37] présentés en Figure [-25 pour un monocrisw@llication suivant [011]. Sugui présente des
micrographies observées suivant trois plans deecdlifférents — (100), (010) €d11). Aprés traitements
thermiques (Figure 1-25-i), la microstructure ol®erest de morphologie cubique et orientéetd° dans le
plan (100) (Figure 1-25-i- b). Aprés quarante heude fluage a 1040°C sous 137 MPa (Figure |-254di),
microstructure observée est coalescée et orientes® alans le plan (100) (Figure 1-25-ii-b).

(o) INSEsSST=——(010)

i TC) B B = (010) (a) i

b [011]
o

[001] £

\[ : ‘(nlni‘
‘oS, |

[100] 'n—‘*'—-’

Vs G

s N y
(100) 1/

Figure 1-25 : Morphologie d’'un superalliage monocrstallin orienté [011] — (i) aprés traitements therniques, (ii) aprés
40h de fluage a 1040°C et 137 MPa — (a) schéma denlaille cristalline, micrographies MEB des planskf) (100), (c)

(010), (d)(011) [37]

Pour un monocristal parfaitement orienté [101] xdewx de radeaux se forment, inclinés46° de I'axe de
sollicitation. Cette double mise en radeauk4b° n’est observée que pour du [011] parfait. Sans,dupia
toujours un systeme de glissement plus chargé quitne conduisant a une mise en radeaux suivant une
direction privilégiée.

Pour le monocristal d’orientation [111], les pautasy’ coalescent simultanément le long des trois ptis
type{001}, donnant une microstructure plus isotrope et @tiresponsable de la vitesse de fluage plus
élevée observée dans ce cas. Un exemple de coalesmeentée le long des plans de typ@1} pour trois
orientations — [001], [011] et [111] — est présep& Khan [35] sur de 'TAM3 & 1050°C et 120 MPa en
Figure I-26.
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(b)
Figure 1-26 : Microstructures y/y’ d’AM3 de plusieurs orientations cristallines ayar subi du fluage sous 1050°C et
120MPa — (a) [001] pendant 200h, (b) [011] pendadB6h, (c) [111] pendant 20835]

De ses travaux sur le SRR99 [26], Han déduit que [®s orientations [001] et [111], des radeauxiliégs
se forment contrairement a ce que I'on observe poentation [101], ce qui peut expliquer la fEEDDV
pour cette orientation. Cette théorie est corrobqar Chaterjee [38] qui montre que la DDV et latidité
en fluage pour une orientation proche [101] pouDddS4 est plus faible que pour une orientation peoc
[001] & cause de la formation de radeaux inclindS°aEn effet, ils sont suspectés étre moinsafés pour
bloguer le mouvement des dislocations que les tedearmaux a I'axe de sollicitation.

Toutefois, deux aspects non négligeables sontligeeua I'issue de ces études sur le degré d'&oigie en
fluage a HT. En effet, les tendances sur le degidisbtropie sont trés sensibles :
i. al'orientation exacte des éprouvettes et dorcradniére dont est déterminée I'orientation exacte
ii. aux conditions exactes de fluage (contrainte epésature appliquées) et matériau sollicité.
En effet, on constate d’une part que les classear@nDDV des orientations cristallines sont tré@aénts

selon les conditions thermomécaniques mais égalesson le matériau. On observe d'autre part, aur |

Figure 1-27, un écart significatif de DDV pour dasentations proches (facteur 2.9 pour deux ort@ra
proche du polepl11] et facteur 2.4 pour deux orientations proches]j011

54(0)
131(T)

66(N)
[00(1] ° o
- —011]

Figure 1-27 : Durée de vie (en heures) en fonctiotle I'orientation cristalline pour du SRR99 a 1040°Cet 165MPa sur
deux portions du triangle stéréographique (adaptéde [26])
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1.1.2.4Impact de la rotation du cristal et mode d’endomemagnt

a) Impact de la rotation du cristal

Pour les orientations dites métastables — oriemstpour lesquelles le cristal n'est pas parfaitéme
orienté [001] ou [111] — une rotation plus ou mogmenoncée du cristal a été observée [43-44,51]. La
Figure 1-28 présente la rotation cristalline de Iques essais de fluage effectués a 760°C sur le
MAR-M247 par MacKay sur un triangle stéréographigti@ndard. On observe que I'amplitude de la
rotation est différente suivant les orientatiorisates des éprouvettes testées (Figure [-28).

.74 BEFORE TESTING

72 x  AFTER TESTING
x’.”//
1

(a) (b)
Figure 1-28 : Rotation du cristal pour quelques esais effectués sur MAR-M247 a 760°C —
(a) « zone [001] », (b) « zone limitE101] — [111] » [27]

{001) %

La rotation du cristal est une fonction de la défation en fluage et peut étre expliquée par ddarta de
Taylor.

Le modeéle de Taylor [39] est un modele de plasticiistalline basé sur la prédiction des systenges d
glissement activés afin de simuler les évolutioosiehtation pour chaque configuration initiale.nAi la
rotation du cristal dépend de I'orientation crilstgtaphique initiale du grain.

La rotation du cristal vers une orientation stabt@ne une évolution de module d’élasticité et dienta
cission résolue au cours de l'essai. A chaque rinade la rotation, cette modification contribue a
'apparition de longs fluages tertiaires quand &fodmation augmente (Figure |-22) et entraine une
diminution de la DDV. Cette diminution est d’autgfits forte que la rotation est forte.

Rappelons que ce sont les systémes de ¢yp@2 > {111} et ceux de type< 101 > {111} qui sont
activés pendant le stade de fluage primaire a 76@1.2.2). Les rotations pour chaque type de
glissement sont présentées en Figure 1-29. En cempka rotation du cristal expérimentale en Figure
28 et théorique en Figure 1-29, on constate que tation du cristal indique que le type de systemes d
glissement dominant est112 > {111}. Han le confirme a 760°C dans [26].

L’intersection des glissements, pour ceux de typgel2 > {111}, a lieu sur la frontiére entf@01] — Y

etX — [111] de la Figure 1-29. Ainsi, le stade de fluage seeine ne débute pas tant que le cristal n'a
pas tourné vers — ou proche de — cette frontiGead&ht ce stade, les systemes de glissement de type
< 101 > {111} deviennent alors actifs. Plus la rotation requiadtivation de glissements déviés, plus
long est le fluage primaire. Le stade de fluag®sédaire débute alors plus tard et la DDV est pluste.
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Figure 1-29 : Rotation du cristal pour chaque typede systéme de glissement BT — (&) 112 > {111},
(b) <101 > {111} [20]

b) Mécanismes de rupture

Les mécanismes de déformation ne sont pas les esigontributeurs a I'effet de I'anisotropie sur le
comportement mécanique du superalliage monocirstall

Link a récemment montré comment la tomographieyans X pouvait servir a obtenir des informations
sur la contribution tridimensionnelle des pores][4Bn étudiant les superalliages CMSX-6, SRR99,
CMSX-4 et CMSX-10, il a trouvé de gros pores préexits qui correspondent aux micropores
interdendritiques de fonderies rapportés par Mgl2e}. Ce dernier montre sur du LEK-94 a 1020°C et
160 MPa que la présence de pores de fonderieséaligffecte fortement la déformation et les
caractéristiques de rupture dans les derniersnissthu fluage.

[ 5pum CHEEN - "ﬂ - - EE
Figure 1-30 : Apparition de fissures a partir de paes de fonderie et se propageant le long de l'intlxcey/y'— essai de
fluage isotherme sur orientation [001] & 1020°C 240MPa aprés 25H32]

Figure 1-31 : Apparition de fissures issues de poeetraversant I'interface y/y’ ainsi que les radeaux — essai de fluage
isotherme sur orientation [001] & 1020°C et 160MPaprés 193h[32]

| Sm
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Les micrographies en Figure 1-30 et Figure |-31gaugnt que le fluage tertiaire et la rupture duémiat
sont associés a la nucléation et I'accroissememhideofissures issues de micropores de fonderis. Ce
microfissures sont observées suivant l'interfabé pour une contrainte forte et un état de mise en
radeaux avanceé (Figure 1-30) alors qu’elles se gmept a travers les précipitgspour une contrainte
plus faible et un état de mise en radeaux inach@viere 1-31). Malzer constate que I'alignemens de
pores de fonderie a un effet significatif sur [®utédu fluage tertiaire et sur la déformation atu [32].
Pour les orientations cristallographiques dontitaation de sollicitation est normale a I'alignerheles
micropores de fonderie, Malzer note un fluagedadirapide et de faibles déformations a ruptugg. [3

|.1.3 Impact de I'anisothermie

1.1.3.1Comportement en fluage anisotherme sur orientatiisitalline [001]

La littérature sur I'effet de chargements thermoaméques complexes en fluage HT et THT sur la diitébi
des superalliages monocristallins a base nickelasséz rare et se concentre principalement sur deux
thématiques : I'une est focalisée sur l'effet d'userchauffe unitaire et du cyclage thermique avec
surchauffes [5,59-62] alors que l'autre est centéel’effet du cyclage thermique avec refroidiseats
[63-67].

Dans ce contexte, des bancs d’essais spécifiquesténléveloppés et concus (Thalie, MAATRE et BAFA
en 81.2.2) ainsi que des procédures spécifiqudisarntt des fours a lampes pour reproduire des tiondi
réelles dans un environnement contrélé de laboeaf®,18,67-68]. Néanmoins, des travaux antérieurs
avaient été réalisés sur des alliages polycristafliar Rowe et Freeman [69-70] en utilisant desemat:
chauffage par courant direct.

Toutes les études citées dans cette section ohisesement été menées sur un matériau d‘orientation
cristalline [001].

a) Effet d’une surchauffe

Cormier [5] montre qu’'une courte exposition & 12ZD@u cours d’'un essai isotherme a 1050°C sur le
superalliage monacristallin de premiére générabitf? a des effets a la fois sur le comportement du
matériau et sur sa DDV totale.

Durant la vie résiduelle apres un tir OEI, il yr@eunodification du comportement en fluage. En effat
nouveau régime primaire est systématiquement obsdria vitesse de fluage est accélérée par rapport
celle du préfluage (Figure 1-32). Ainsi la déforinat conduisant a 'amorgcage du régime tertiaire est
fortement augmentée. Cormier montre [3] alors quedmportement en fluage résiduel dépend de la
durée de I'OEI puisque plus celui-ci est long, glamplitude du primaire est grande et plus lassede
déformation pendant le secondaire post-surchasftféaile. Ce dernier point conduit pour des OEbl®

a des DDV résiduelles plus élevées. Un OEIl de lendurée modifie donc plus profondément le
comportement du matériau sans affecter de marigméicative 'endommagement.
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Figure 1-32 : Courbes de déformation pour un tir OB réalisé au bout de 200h de pré-endommagement eindge a
1050°C et 140 MPa sur MCZ41]. Courbe noire — isotherme ; courbe bleue — OEI d&0s ; courbe rose — OEI de 150s

Un diagramme de cumul de dommage ou est repréerdapport de la DDV résiduellgdet de la DDV

de l'essai isothermesd en fonction du rapport du temps de préfluageet de la DDV de l'essai
isotherme est présenté en Figure 1-33 pour desd@E30 secondes. Ce type de diagramme permet de
déterminer l'influence d'une surchauffe sur la DBN fluage. Les données sous 140 MPa sont issues des
travaux de these de J. Cormier [3] alors que cebbes 160 MPa sont issues des travaux de thés&de J
Le Graverend [42]. Force est de constater que feutde dommage n’est pas linéaire (cumul linéaire
représenté graphiquement par la droite en poietédlg Figure 1-33).

On observe alors que les DDV totales sont peu néadifpar un OEI réalisé sur matériau vierge. En
revanche, une forte diminution de DDV se produitassurchauffe est effectuée sur une structure de
précipitationy’ coalescée.

Cormier identifie alors deux domaines d'évolutioa @ vie résiduelle en fonction de la durée de
préfluage sur MC2 nu [3] :
i. pour des préfluages courts (microstructure cubejdia DDV résiduelle décroit rapidement ;
ii. si la durée de préfluage a permis de générer umeostiucture en radeaux stable, la DDV
résiduelle décroit plus lentement [43].

Tous ces effets sont liés aux modifications de osituctures, la morphologie de la phaseet la
structure des dislocations aux interfagléd qui ont lieu au cours de la surchauffe. Dans@atexte, de
plus longues surchauffes tendent a établir une astiarcture plus proche de I'équilibre que les
surchauffes plus courtes. De plus, des surchapftsslongues engendrent une restauration des tesct
de dislocations aux interfacgh/ qui ont pour conséquence une vitesse de fluagé-qochauffe plus
lente pour l'alliage MC2 [73-74].
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[Orientation [001] pour 140MPa
M Orientation [001] pour 160MPa
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Figure 1-33 : Evolution de la DDV résiduelle normaisée ttiso €n fonction du temps de préfluage normaliséesitis, &

1050°C pour une surchauffe de 30 secondes a 120@fair deux contraintes — 140 et 160 MPa. La courbeoire en

pointillée représente un cumul de dommage linéaire

Enfin, lors de ses travaux, Cormier [44] a obsdiygparition d’'une fine précipitation dans les cuitsd

de matrice aprés une surchauffe dans un domaiteng@érature induisant la dissolution de la phase
(Figure 1-34). 1l semble qu’une taille critique thrgeur de couloir de matrice doit étre atteinteirpo
permettre a une telle fine précipitation d’appaeaj¥3,75]. Comme mentionné par Boussinot [45] dans
ses travaux de these, dans les couloirs fins llssgetites particules sont trop proches des extesy/y’,

ce qui implique leur coalescence tres rapide ags@técipités plus épais [46]. Des intrusions dass
gros précipités restants indiquant que la dissmutle la phase’ a lieu préférentiellement dans ces
endroits ont été également observées.

g o
-15‘:1, Sl

"y

Figure 1-34 : Apparition de fine précipitation dans les couloirs de matrice apreés refroidissement swta une surchauffe

a 1150°C[5]

Ce mécanisme de dissolution a également été misxergue sur le MC2 par Cormier [44] et a été
attribué aux interactions dislocations/précipités. raison principale d’'une telle localisation de la
dissolution semble étre liée a des niveaux de amérs €levés dans la matrice aux coins des ptésipn
raison des contraintes de cohérence [17,23,78aif¥§i que d’'une probable diffusion par les dislmra
[47].

L'impact de la fine précipitation sur le comportetheen fluage en fonction de la vitesse de
refroidissement du traitement thermique d’'un adiag premiere génération a déja été étudié pariake
[48] & BT. Aprés obtention d’'une précipitation bidade constituée des précipités secondaires (dent le
tailles variaient de 0.24 a 0.41 um) et d'une iégiion tertiaire dépendant de la vitesse de
refroidissement, il a montré que l'effet de ces fiomécipités était plus efficace que celui des rsdgines

en durcissant I'alliage sous conditions de fluag@@rC et 820 MPa.
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On note également qu'une microstructure bimodale smivent considérée comme facteur de
durcissement des superalliages monocristallinsi érsgtemps que la fine précipitation est présame
réduisant la largeur des couloirs de matrice [68582]. Cailletaud a observé lors de ses travax d
thése sur I'IN100 [49] qu'un tel durcissement dia dine précipitation est efficace en fatigue LQEW
Cycle Fatigue) tant que ces précipités ne sontligasus [50].

Des travaux similaires ont été menés par M. ArreuxMCNG (superalliage monocristallin de quatriéme
génération) dans le cadre de sa thése [4] et ontréndes analogies avec les travaux précédentsnsur
certain nombre de points:

v a la suite d’'une surchauffe unitaire apparait toigain nouveau stade de fluage primaire ;
v 'amplitude du stade primaire post-surchauffe easttnt plus importante que la durée de
I'OEl est longue ;

v une surchauffe accélére la vitesse de déformatiomatériau par rapport a sa vitesse de

déformation en préfluage ;

En revanche, le comportement en fluage anisotheltm®CNG ne présente pas une similitude en tous
points avec le MC2. En effet, d’une part, I'effet ld durée de la surchauffe observé par Cormigrdgid
inversé, et d'autre part, le pic de DDV résiduelt obtenu pour une microstructure en radeauxiétabl
alors que celui du MC2 est obtenu sur une microsira intermédiaire entre cubes et radeaux.

Cette différence de résultats entre le MCNG [4//€2 [3] nous améne a ne pas généraliser les résulta
aux divers superalliages monacristallins.

b) Effet du cyclage thermique avec surchauffes

Deux études se sont portées sur l'effet du cycldmggmique sur le comportement en fluage de
superalliages monocristallins d’orientation cristel [001]. L'une a été effectuée par Cormier [41if
MC2 et l'autre par Giraud [51] sur CMSX-4 dans feémes conditions thermiques, mécaniques et de
cyclage (Figure 1-35). Il sS’avere que les résultis deux études présentent de nombreuses sireditud

1°/1150°C
1°/1100°C

15°/1050°C 15°/1050°C

< »
< »

X times
Figure I-35 : Conditions et de cyclage thermique @ minutes a 1050°C, 1 minute & 1100°C, 15 minutes@850°C et
1 minute a 1150°C) appliquées lors des étudptl] et[51] avec une contrainte appliqué de 120 MPa

Giraud [51] a observé que le cyclage thermique dppane réduction spectaculaire de DDV (courbe
bleue a I'extréme gauche de la Figure 1-36), d’'actdéur 65, par rapport a la DDV obtenue avec des
conditions isothermes & la température nominalkedsai cyclé a 1050°C (courbe violette de la Fégur
36), ce qui était attendu puisque la moyenne de temtyr® est plus élevée pour I'essai cyclé. En
revanche, la DDV de I'essai cyclé est encore iatée d’'un facteur 2 a la DDV de I'essai isotherma a
température maximale (courbe verte de la Figui®) ldg I'essai (1150°C).

31



I.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Dans de telles conditions de cyclage, Giraud ctestgalement la vitesse moyenne de fluage est
multipliée par 1000 par rapport a la vitesse dadtide I'essai isotherme a 1050°C [51]. Cette iffée
significative de vitesse de fluage est la consécpiates surchauffes qui augmentent brusquement la
vitesse de déformation plastique a chaque cycle.
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Figure 1-36 : Comportement en fluage sous conditiode Figure 1-37 : Effet de la fréquence de cyclage sues
cyclage thermique comparé (courbe bleue de gauchaix propriétés anisotherme en fluagg51]

comportements en fluage isotherme a 1050°C (courbe
violette) et 1150°C (courbe verte}51]

D’autres types de cycles ont été étudiés afin dactériser I'effet de la fréquence de cyclage sur |
comportement en fluage du matériau (Figure I-3®st apparu que plus le cyclage était rapide @dce
cycle courte) et plus la DDV était courte. Néanrapireffet néfaste du cyclage thermique ne peut pas
étre uniqguement lié a une moyenne de températuraugmente puisque d’autres types de cyclage (
avec refroidissements au cours d’essais HT 8l.-LtBameénent également & une réduction de la DDV.

Il a été montré que les transitions thermiquies ¢hauffage et refroidissement) ont une forte cbation

a 'augmentation de la vitesse de fluage en fortmtlislocations a pénétrer la pha'si2] : le caractere
renforcant de la phasg s’en retrouve ainsi diminuer. Par analogie, Ditaan également observé ce
mouvement des dislocations dandors de ses travaux de thése lors de sauts deadatie pendant un
essai de fluage isotherme HT sur la plage 950-11$88-86].

Ainsi, le comportement en fluage sous de telleditimms anisothermes (HT eF) est principalement
contrélé par deux paramétres :

v la maniere dont est effectuée le cyclage thermi(e vitesse de chauffage et de
refroidissement, fréquence de cyclage) ;
v la température maximale pendant les surchauifiesl(50°C dans ce cas).

Comme constaté précédemment dans les travaux demi€Cosur le superalliage monocristallin de
premiere génération MC2 [41], Giraud [51] souligigalement un effet néfaste de la mise en radeaux
normale a I'axe de sollicitation d’orientation [QGLUr le fluage anisotherme et la DDV sur le suliage
monocristallin de deuxieme génération CMSX-4.

Il n’existe pas de consensus dans la littératuverde sur le fait que la mise en radeaux soit hgnéfou
non sur les propriétés en fluage. Alors qu'il estlént qu'une structure en radeaux est néfaste laour
DDV en LCF et sur les propriétés en traction [87-88rtaines études [8,90] montrent d’autre pad lqu
structure en radeaux améliore les propriétés emgéusotherme H&F (i.e. provoquant une diminution
de la vitesse de fluage) en fournissant d’efficartegacles aux mouvements des dislocations.
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Cormier démontre dans [41] qu'il existe un effefasée de la mise en radeaux sur le comportement en
fluage cyclé thermiquement. A cause de la dissmtudie la phas¢ fortement assistée par I'activité des
dislocations [44], les couloirs de matrice devieninplus larges en facilitant le mouvement des
dislocations dans la matrice.

Les structures en radeaux sont clairement moinstaéses au fluage que les structures cubiquesdins
conditions de cyclage thermique (ou de surchauiftaie). La différence est liée, d’'une part, amboe
d'interfacesy/y’ verticales qui est plus grand dans les microstmes a précipitég cuboidaux et, d’autre
part, aux cinétiques de dissolution de la phgselus rapides pour des structures coalescées par
mécanisme de « dislocation pipe-line diffusion a leés réseaux de dislocations interfaciaux [47]. La
phasey’ montre une évolution de morphologie complexe @endes essais de fluage sous cyclage
thermique. Les micro-radeaux résultant de la coalee de fines particulgsapres chaque surchauffe a
1150°C ont été observés dans les couloirs de rearitre les précipités les plus gros. Ces micreaax
semblent étre des obstacles efficaces pour lifiéeoulement plastique de la matrice. lls durcisden
matériau pendant la période de fluage a basse tatope (1050°C) et pendant les surchauffes a 1100°C
tant qu’ils ne sont pas complétement dissous [50].

Dans le cas d'un cyclage rapide, la microstructsteen permanence hors de I'équilibre, ce quiifadés
processus de montée de dislocations et de contoemnted’Orowan pour une fraction volumique
moyenne de’ plus faible. De plus, en augmentant la fréquetieecyclage la coalescence orientée est
accéléree.

c) Effet du cyclage thermique avec refroidissements

Différents essais de cyclage thermique ont ét&reffs dans la these de R. Goti [53]. Les chargesment
thermiques appliqués a l'alliage MC2 sont détaiéladrigure 1-38. Les essais cyclés présententetesst

HT différents (essai A : 15 minutes ; essais Bt® : 5 minutes), des températures basses difésen
(essai A et B: 400°C ; essais C et D: 800°C) ext ditesses de montée et descente en température
différentes également (essais A, B et C : rapidssai D : lentes). Les conditions de I'essai fiereéce
isotherme associé sont 1150°C et 80 MPa.

Bien que la température moyenne soit inférieurelke ae I'essai isotherme, les résultats présesmés
Figure 1-39 confirment que le cyclage thermiquesetié fortement la résistance en fluage en rédudmant
maniere significative le temps cumulé & haute teatpée (appelé « temps HT » dorénavant) a rupture
(au moins d’'un facteur 2.5) et en augmentant dpasthent la vitesse de fluage (au moins d’un facteur
10) [54]. Les courbes présentées résultant de maaténation de troncons de déformation plastique
cumulée pendant les paliers HT [63,67].

Raffaitin [54] a observé sur des conditions d’essanilaires que la déformation produite pendaagcie
palier HT présentait une allure de courbe analoguestade de fluage primaire et secondaire comme
l'illustre la Figure 1-40. L'apparition de ce stade fluage primaire pour chaque cycle est respdashd
'accélération du fluage. Un comportement similatd’apparition d’'un nouveau fluage primaire aprés
chaque surchauffe ont déja été rapportés par Cofbtig
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Temperature

Temperature

Figure 1-38 : Profils de température de quatres esss
cyclés thermiquement (A, B, C et D) sous conditions

Figure 1-40 : Détails de la déformation plastique d palier
HT d’un cycle montrant les stades de fluage primai et

1200

On observe également que la DDV HT augmente aveanies des paliers HT.e. avec la baisse de la
fréquence du cyclage thermique. Augmenter la frégegeet donc répéter les étapes de chauffe et de
refroidissement pendant I'essai de fluage est @ha®mmageant sur la microstructure et confirmdeitef
néfaste du cyclage thermique [54]. A l'inverse,lang palier HT améliore la résistance en fluage du
superalliage. L’effet de la fréquence de cyclagarttique sur le comportement en fluage et sur la DDV
est illustré en Figure 1-41.
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Figure 1-41 : Influence de la durée des paliers HT
(At=30min) sur le comportement et la DDV en fluage ac
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secondaire a 1150°C et 80 MP&6]

Les périodes transitoires amenent une augmentdtastique de la vitesse de fluage dans des conslitio
de cyclage thermique. Ce comportement pourraitli&ra une détérioration de la microstructure causé
par la répétition des cycles. La coalescence @eede la phasg et sa dissolution semblent accélérer le
processus de diffusion et I'épaississement desatadeCes deux phénoménes aménent ainsi une
inversion topologique de phase et le début du sladkiage tertiaire.

Des micrographies de microstructures des éprowvafiees I'essai de fluage cyclé A et I'essai dagtu
isotherme | sont présentées en Figure 1-42. R. Glmderve clairement sur ces micrographies que les
radeaux et les couloirs de matrice sont plus éuais I'essai cyclé.
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[001]

10 ym

(a) (b)
Figure 1-42 : Micrographies de microstructures de€prouvettes aprés essais de fluage — (a) essai éy&] (b) essai
isotherme | [53]. La phasey apparait ici en gris clair

L’introduction d’'un cyclage thermique pendant ursasde fluage altéere de maniére significative la
résistance des superalliages monocristallins [6884R. Goti souligne que cet effet néfaste salpito
uniquement pour des essais effectués a HT puisgueyemple le cyclage thermique n’a quasiment
aucun impact sur l'alliage MC2 pour des températunéérieures a 950°C [57] Cet effet est lié a la
dissolution partielle de la phagequi s’effectue pour cet alliage de 950°C a 125(81C

Effectivement, lors d’'un essai isotherme effectu180°C, la fraction volumique de précipités chate
40%, pour une fraction initiale de 70%. Chaque igicun a basse température améne ainsi une
re-précipitation des fins précipit@s souvent appelée précipitation « tertiaire » gdérence a ce qui est
observé sur les polycristaux [63,75,90]. Pendantcielage thermique, cette précipitation est
nécessairement suivie par des stades de dissopgimtent chaque nouvelle chauffe & 1150°C comme le
montre les analyses quantitatives de la plasel cours du cyclage thermique [57]. Ces séquedees
re-dissolution des précipités tertiaires lors demantées en températures sont une des causes des
apparitions des nouveaux fluages primaires en déleutchaque palier. De telles séquences (de
re-précipitation/dissolution) s’enchainent en atiet la microstructure de I'alliage par accélérati la
vitesse de fluage et par déstabilisation de la hwlggie en radeaux.

En étudiant les mécanismes de déformation, Vidaigrexplique que la montée des dislocations de typ
<010> au travers des radeaylxest prépondérante devant les autres mécanisn@sef{5que lors de
remontée en températures, des dislocations fragt@sréinjectées dans les couloirs de matricdéavia-
dissolution de certains radeaux qui s’étaient faraué refroidissement (voir mise en radeaux en Eigur
43) [56]. Bien que la rapide déstabilisation de facure en radeaux soit une conséquence des corgliti
de cyclage thermique, la raison de la déstabitingtrématurée de la structure en radeaux semieleléer
a certains effets chimiques pendant le processdssdelution dynamique des précipités [59]. Entefle
récentes observations ont montré que les réseaudistieations aux interfacegy’ ne semblent pas
différents entre des conditions isothermes et dtage thermique [60].

En refroidissant depuis un domaine de températureaghasey’ se dissout (>950°C pour MC2), les
précipités non dissous se reconstruisent, « ggEggi® et piegent des dislocations du réseau dacte
qui se retrouve alors dans la phassd.es précipitég’ ne jouent donc plus leur réle efficace de baeser
physiques [71,80].
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Figure 1-43 : Microstructure pendant un essai de fllage cyclé thermiquement a 1150°C et 80 MPa sur MJaisant

apparaitre des fins précipités dans les couloirs d@atrice apres refroidissemen{56]

Les incursions a basses températures pendantlgeficréent de nouveaux radeaux mais d’un autre coté
le cyclage thermique accentue la dissolution d@Hasey' et accélére ainsi le dommage [53]. Ce
paradoxe apparent pourrait étre expliqué d’'une @artonsidérant qu’'imposer le cyclage thermique au
début du fluage entrave la stabilisation de nombnewleaux et d’'autre part, par le lien étroit entre

I'évolution de la microstructure et la déformatiplastique. En effet, dans les superalliages, le dél la
déformation plastique et du mouvement des dislonatiassocié a la transformation de la phasedéja
été démontré pour la formation des radeaux [64]r feur déstabilisation [58] ou encore plus récemme
pour la dissolution [47].

Ainsi la modification permanente de la microstruetpendant le cyclage thermique altére la morplielog
des radeaux en réduisant la fraction volumiqueagehhse’ (en moyenne temporelle) et en accélérant la
dégradation comparativement a des conditions isoie Aprés observation des structures de
dislocations sur des essais isothermes et des e3ygadés thermiquement, il s’est avéré que le pace
de montée de dislocations qui dans les radgajoue un role de restauration. En effet, ce méaei
pourrait contréler la vitesse de fluage bien ggéimblerait que la cinétique de diffusion ou lasstede la
montée des dislocations soient suffisamment raps

1.1.3.2Comportement en fluage anisotherme sur d’autrentations cristallines que
[001]

Aucune étude n’a été trouvée dans la littératureeda sur I'impact de I'anisotropie sur le comparéat en
fluage anisotherme. Néanmoins une étude sur desseads fatigue-temps de maintien, se rapprochant du
fluage du fait des temps de maintien longs, a éaém par le Graverend [50] sur I'orientation cliista
[111]. Les conditions des essais effectués pote édtide sont présentées en Figure 1-44.

Cette étude souligne un fort impact de I'orientativistallographique sur le comportement en fatifju@ge
anisotherme comme le montre I'évolution de la déftion plastique cumulée pour deux essais : avec un
surchauffe (courbe bleue de la Figure 1-45) et aleex surchauffes (courbe rouge de la Figure I-Apjes
chaque surchauffe, on note une période pendantllaqan peut observer une diminution significatilesla
vitesse de déformation avant qu’elle n'augmentaaleveau.

Le méme type d’essai a été effectué sur I'oriemafd01] sans qu’on puisse apercevoir un impadtderia
surchauffe sur le comportement en fluage de IgdlicEn effet, contrairement a I'orientation [114licun
ralentissement de la vitesse de déformation n'étpriobservé aprés la surchauffe pour I'orientaffixii ]
alors qu’'une précipitation tertiaire massive estoea@ observée a la fin de I'essai. Cette obsenvatist
d'autant plus surprenante que la fraction de zoomstenant de fins précipités est plus élevée sur
I'orientation [001] que sur l'orientation [111], cgii devrait rendre la fine précipitation efficace.
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Figure 1-44 : lllustration schématique du chargemen Figure 1-45 : Evolution de la déformation totale
mécanique pendant I'essai de fatigue-fluage sur MC2 pendant un essai de fatigue-fluage sur MC2 orienté
1050°C avec des temps de maintien a 230 MPa de 90s [111] — avec une surchauffe unitaire (courbe bleuet

surchauffe unitaire de 90 secondes a 1200°C sansaje [50] avec deux surchauffes unitaires (courbe rouggp0]

Le Graverend détaille et expligue ce paradoxe emasant sur la cission résolue sur les systemes de
glissements octaédriques pour chaque orientatioh [ facteur de Schmid calculé le plus élevé pour
I'orientation [001] est de 0.41 alors qu'il est 827 pour l'orientation [111]. Alors la cission ohse
correspondant a la contrainte 230 MPa est de 94 pWRa l'orientation [001] et de 62 MPa pour
l'orientation [111]. Comme la cission est différent’'une orientation a l'autre, les mécanismes de
déformation ne sont probablement pas les mémegidaglement de précipitég est le mécanisme de
déformation prépondérant pour les fortes cissi@@s®lues quand le contournement d’Orowan est celui
prépondérants pour les faibles cissions.

En plus de la dissolution d’'une fraction notabldaléne précipitation formée apres une surchasiffivenue
lors de cyclage mécanique, une autre évolution weostructure peut étre évoquée afin d’expliquee un
diminution progressive du durcissement de la firgcipitation pendant un essai de fatigue-fluageusie
éprouvette d'orientation cristalline [111]. En effapres une surchauffe dans ces conditions d;desdiins
précipités grossissent. Cela méne a une réductiogrgssive de leur caractere durcissant résultant d
l'interaction entre les dislocations et les fingqpités. Comme les mécanismes de microdéformation
dépendent fortement de la taille et de la fractiolumique des précipités, Mohles [62] montre unilsdei
taille de précipités’ qui active une contrainte de cission résoluecaffe ou le mécanisme de contournement
des précipités d'Orowan se transforme en cisailfgrde la phas¢ (Figure 1-46).
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Figure 1-46 : IIIusytrati'on schématique des mécanisms de déformation pendant un essai de fatigue-fluagur MC2 — (a)
orienté [111] , dans une section de plan (111), (bjienté [001] dans un section de plan (00150]

Synthése 1.1 :

Cette étude bibliographique porte sur les effetsl'deisotropie et de I'anisothermie sur le compantent en
fluage de superalliages monocristallins & HT.
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De maniére générale, deux types de comportemerisagye se distinguent :

4 a BT (750-900°C), la microstructure de précipitatiévolue peu et les propriétés en fluage sont
sensibles a I'orientation cristalline,
4 a HT (T>900°C), la diffusion des différents élétsatialliage entraine la mise en radeaux des priéei]

¥y mais les effets d’anisotropie sont moins prona@ncé

La littérature révele que l'impact de I'anisotropieistalline a haute température est moins pronomaeé pour les
plus basses températures. Néanmoins, les DDV dsdgrgues sont observées pour I'orientation cliista [111]
parfaite. Quelle que soit I'orientation du cristdh coalescence dirigée s'effectue parallelemerded plans
cristallins de type {001} et non nécessairemertt@gbnalement a I'axe de sollicitation.

De plus, l'orientation cristalline initiale peut @ a I'origine d’'une rotation du cristal au courgeda déformation
Cette rotation est généralement observée pour destations initialement éloignées des orientati¢f8l] et
[111]. La rotation contribue fortement a favoriskss longs fluages tertiaires et entraine une aaedién de la
déformation. Cette augmentation est d’autant plugefque la rotation est forte.

Enfin, les micropores de fonderie, localisés préféiellement dans les espaces interdendritiquesligdes aux
plans de type {001}, affectent le stade de fluageaire et améne a des ruptures le long de cespla

Les effets de I'anisothermie ont été étudiés dansaksé sur trois principaux types de trajet dergbment de
fluage anisotherme HT, mais uniqguement pour I'daéon cristalline [001] :

v avec surchauffe unitaire ;
v en cyclage thermique avec surchauffes ;
4 en cyclage thermique avec refroidissements.

Une incursion THT pendant un essai de fluage isothea un impact sur :
4 la DDV : elle est augmentée si la surchauffe eff@etsur une microstructure intermédiaire cubes-sante
alors gu’elle est réduite si la surchauffe estatfiée sur une microstructure coalescée ;
v le comportement : aprées une surchauffe, I'élargissiet des couloirs de matrice provogue un nouy
fluage primaire et une vitesse de fluage augmentée

v la microstructure : des processus de dissolution piécipités secondaires et de précipitation
précipités tertiaires sont rencontrés lors et aptés régimes de surchauffe a THT (T>1150°C), amg des
processus de restauration dynamique des réseadiskbeations interfaciaux ;

Un cyclage thermique HT a un impact sur :
v la DDV : elle est réduite, quelles que soient lesditions de cyclage thermique et elle diminue 3
'augmentation de la fréquence de cyclage ;

v le comportement : a chaque surchauffe la déformatomgmente brusquement, ce qui entraine
augmentation drastique de la vitesse de fluage ;

4 la microstructure : le cyclage altere la morpholegiles radeaux puisqu’elle est en permanence
équilibre et rend ainsi la mise en radeaux néfaste.

A partir de cette revue de littérature, il apparaitairement que limpact de l'orientation cristaile des
superalliages monocristallins sur leurs propriéagsfluage a haute température (T>1000°C) a été pes étudié
et jamais abordés en régime anisotherme. CettectBéspropose donc d’analyser I'impact de I'anispteoen
conditions de fluage anisotherme.

Par ailleurs, hormis les trajets de chargementscaugclage thermique répété, aucune donnée expéiiiae
reproduisant des cycles moteurs (i.e. avec dedaeiations de températures) n’a pu étre trouv@e.se propose

trés
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donc également d’ajouter de nouvelles donnéestsajess de chargements représentatifs.
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1.2 TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Ce chapitre présente I'ensemble des moyens expdrnneutilisés afin de réaliser tous les essaisami§oes et les
caractérisations associées, dont les résultatsdetaitiés en §1.3. En premier lieu, 'alliage (MG& la géométrie
des éprouvettes utilisées pour cette campagne imgréale sont présentés. S’en suit une descrigiEmoyens
de caractérisation de microstructure avant de l@gtdes procédures employées pour la réalisatimssais

meécaniques (81.2.4) dont les résultats sont repmisPartie 1| de ce mémoire pour la calibration dodéie

POLYSTAR.

1.2.1 Matériau et géométries d’éprouvettes

[.2.1.1 Matériau et orientations cristallines

Le matériau de cette étude est le superalliage miakel monocristallin MC2 de premiere génératiba.
composition chimique de I'alliage (et chacune depases) est présentée dans le Tableau I-2. éeeéis
mineurs tels que C, S, Mn, P, N ou O sont danpdssortions contrdlées.

Elément Ni Cr Co Mo w Al Ti Ta| C(ppm
Composition nominale de l'alliage MC2  base g 5 D 8 5 15 6 <100
Composition de la matrice 554 | 259| 9,1 279 41 2.9 03 O
Composition des précipités 70,9 1,8 3,5 0,6 3,1 14,4 3,1 2,

Tableau I-2 : Composition chimique de I'alliage MC2(% massique)[63] et des phaseg ety’ (% atomique)

Afin de couvrir au mieux les orientations cristadls du triangle stéréographique, quatre orientation
cristallines ont été choisies pour étudier I'impdet la désorientation cristalline sur le comporteimen
fluage. Il s’agit des orientations cristallines gimes [001], [101], [102] et [111]. En pratique,tlide de la
derniére orientation s’est effectuée sur une catén [563] pour des raisons de disponibilités grati Ces
orientations sont présentées de maniére schématidpns que plus précisément dans le triangle

stéréographique en Figure 1-47.
22.5° ' 457D l Q}’

[101] 1563]

111 111

[001]

001 101 101 001 101

sens de la sollicitation

Figure 1-47 : Orientations cristallines étudiées
[.2.1.2Géométries des éprouvettes de fluage utilisées

Deux types d’éprouvettes ont été utilisés au cdarsette étude : des éprouvettes de fluage de3Fpe et
des éprouvettes de fluage de type 3215 (référeROBRBOMECA). Il est & noter que tous les essais de
fluage ont été effectués a force constante.
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Les éprouvettes en MC2 monocristallin de type 3idtiisées lors de cette étude ont une géométree dit
prismatique d’épaisseur 1,5 mm, de largeur 4 mmuserlongueur utile de 14 mm (voir Annexe 1). L’axe
longitudinal des éprouvettes correspond a la doeatristalline, les bras secondaires des dendétast
paralleles ou orthogonaux aux méplats de la pattie pour les orientations [001], [101] et [10Bour
I'orientation [563] les méplats des éprouvettes étdt usinés de maniére aléatoire car il est implessi
d’obtenir une normale aux méplats proche <100> awee telle orientation cristalline. L'impact de
I'anisotropie a été étudié exclusivement sur cgétlemétrie d’éprouvette. Ces éprouvettes ont étieiseds
mécaniquement avec un état de surface rectifié.

Cette géométrie présente le meilleur compromiseelatrmodélisation de I'effet paroi mince rencordré
niveau des pales HP des turbomoteurs de TURBOMEOA@mogénéité de la température sur la partie
utile de I'éprouvette lors des essais dans la vdiessai du banc THALIE ou celle du banc MAATRE ou
circulent des gaz brilés de kérosene sous foresset (§1.2.2.2). En effet, en positionnant I'aréee
I'éprouvette face au flux de gaz, la zone de reiton en aval de I'éprouvette est limitée pamp@pa une
géomeétrie circulaire. Toutes ces éprouvettes santgpsuite modifiées (vue latérale de I’Annexe Figure
I-48) par des alésages de diamétre 1 mm sur une peforttt 1 mm dans le premier filet de la téte de
I'éprouvette afin d'y placer les thermocouples dgulation et de contréle lors des essais de flyahe
Notons que des drapeaux en MC2 ont été soudéa partie utile de ces éprouvettes afin de réalisesuivi
extensométrique lors des essais complexes du bARTRE [64].

Alésages pour placer le
thermocouple

2)

Figure 1-48 : Géométrie des éprouvettes prismatiquede type 3715

Les éprouvettes de fluage a parois minces type 821L®té prélevées dans des barreaux cylindriques e
MC2 solidifié suivant I'axe cristallographique [JOLes éprouvettes ont une épaisseur de 1 mm,asgeur

de 3 mm et une longueur utile de 25 mm (Figure &#®ir Annexe 2).

Cette géomeétrie constitue le meilleur compromiseshiépaisseur de I'éprouvette représentative dgala

HP au niveau de la baignoire (Figure I-1-c) etaizdbilité de I'essai. En effet, les tétes de bémette sont
larges et les rayons de raccordement fins dansutied® faciliter la métrologie associée (mesure ale |
déformation par nappe laser, 81.2.2). La partike utes éprouvettes est usinée de telle sorte glomgaeur
suive la direction [001] et sa largeur soit orienséiivant I'axe secondaire des dendrites. Les @pttas ne
sont pas revétues. Elles sont polies mécaniqueavant chaque essai jusqu’a un état miroir obtelaupate
diamantée (3m).

4 mmr

Figure 1-49 : Géométrie des éprouvettes plates dgpe 3215
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|.2.2 Moyens d’essais

|.2.2.1Bancs de fluage avec four a lampes (FL)

Ces bancs de fluage ont été congus afin d’'effedegressais de fluage THT (jusqu’a 1350°C) quiigzqut

des vitesses de montée et de descente en tempétbduées (4 a 6°C/s). lls ont été largement ésilizour

les travaux de thése de J. Cormier [3] et M. ArnpljxDans le cadre de ces travaux, ils ont étéleyds
pour la réalisation d’essais de fluage isothermé&®50°C ainsi que les préfluages et fluages réksdies
essais de type surchauffe unitaire sur le banc TIHABI.2.4.2). lls ont aussi été utilisés pour dalisation
d’essais anisothermes continus de type essais eme®IBT (81.2.4.4). Les deux bancs sont dotés de
systémes d’'acquisition qui permettent de mesurer,teamps réel, I'évolution de la déformation de
I'éprouvette. De plus, les lignes d’amarrage soaht@es sur rotules afin de pouvoir étre libresoderter et

de ne pas engendrer des contraintes supplémeradiégsouvette montée.

La procédure suivie pour la réalisation des essdita suivante :
i. Saut de I'ambiante & 700°C en moins de 20 sesonde
ii. Rampe de 700°C vers la température cible a uresgtde 100°C/min ;
iii. Mise en charge mécanique apres stabilisation tlgereniéduite (quelques minutes en fonction de la
température d’essai, de la nature de I'essai haspte ou anisotherme ...) ;
iv. Maintien sous chargement mécanique en températsge’p rupture si spécifié.

Notons toutefois, que pour les essais conduits satdmpératures supérieures a 1050°C, le temps de
stabilisation thermique a été considérablementir¢8uminutes) afin d’éviter une trop grande éviantde

la fraction de phasg avant la mise en charge mécanique (environ ungehpour atteindre I'équilibre
thermodynamique).

a) Banc FL avec LVDT

Ce banc, présenté en Figure I-50, est constituéldasents suivants :
v une ligne tripartite Inox NS30/WASPALOY/mors en MC2
un suivi de la déformation par LVDT (Figure 1-50:b)
une acquisition numérique et papier par table ti&ca
un four & lampes du constructeur Research Incagabta

ANENERN

Le chauffage avec ce four s’effectue par rayonnérmemmoyen de quatre lampes longues de 250 mm et
d’'une puissance unitaire de 2 kW. Cette longueuladges permet de chauffer une grande partie de la
ligne limitant ainsi le gradient thermique. Les [m®a sont placées au foyer de lobes elliptiques trés
réfléchissants permettant de faire converger snaémis vers le centre du four constituant |exidene
foyer des ellipses ou sont positionnées les épttasiele refroidissement des parois du four esiréss
par circulation d’eau.
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LVDT

(b)

Figure 1-50 : Banc de fluage avec four a lampes agd. VDT — (a) vue globale, (b) suivi de la déformatin par LVDT

Une température d’essai maximale de 1350°C peat dteinte sur ce banc de fluage. La régulation
thermique est assurée au moyen d’'un thermocoupR 510% Rh) gainé en Inconel directement placé
sur I'éprouvette dans un alésage usiné sur 1 miforeh de premier filet dans la téte de I'éprouvette
(Figure 1-48). Un thermocouple S de contrble essaplacé au méme endroit dans la téte opposétlUn
positionnement des thermocouples permet donc @guatéon non pas en surface de I'échantillon, raais
coeur. L'utilisation de cette technique évite dedewudes thermocouples en surface des échantillons,
soudures qui peuvent conduire a des modificatioesalés de microstructure. Un gradient de 4°C a
1050°C a été releve sur la partie centrale de di@pette (sur les 6 mm centraux), le gradient édent
20°C entre le centre de la partie utile et |la t&&éprouvette.

b) Banc FL avec nappe laser

Emetteu

Réceptel

Fente

(b)

Figure 1-51 : Banc de fluage avec four & lampes agaappe laser — (a) vue globale, (b) nappe laser KENCE®

Ce banc, présenté en Figure I-51, a été utilisé lgsumémes essais que ceux effectués avec leFhanc
avec LVDT (8l.2.2.1-a). L’équipement en est d'aille similaire & I'exception de la mesure de
déformation qui s’effectue sans contact via ungpadpser. En effet, afin de déterminer I'allongetram
I'éprouvette lors de I'essai de fluage, la mactanété équipée d’'une nappe laser qui permet de eresur
I'évolution de la déformation de I'éprouvette. @eflvolution est suivie par déplacement de deuxrespée
liés a I'éprouvette.
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La précision en terme de déplacement est deud+-@&n régime isotherme, précision qui prend en cempt
la précision propre de la nappe laser, mais alessfluctuations d'allongement liées aux fluctuatiale

la température de régulation-(—2°C). De plus, une cellule de force refroidie estspnte en téte de
ligne et permet ainsi de détecter tres précisétaantse en charge et de suivre I'évolution de kargh en
cours d’essai.

[.2.2.2Banc de combustion : THALIE

Le choix du banc d’essai pour simuler les surclesu@®EI est dicté par des impératifs techniquesaliés
cinétiques de montée et de descente en tempémtitne 1050°C et 1200°C. En effet, lors d’'un régime
d'urgence de type OEI (voir Introduction Génératecé mémoire de thése), I'élévation de la tempégatu
niveau de la pale HP se fait en 5 secondes enviiour a résistance est d’emblée exclu car sssé de
montée en température est beaucoup trop lentgi@nfé a 150°C/h au-dela de 1050°C). Le four a kEsnp
(81.2.2.1) présente une cinétique de montée endmhpe plus intéressante (1 a 5°C/s au-dela de°0)b
mais celle-ci reste encore trop faible.

Afin de reproduire au mieux les conditions rencéesr par une pale de turbine HP lors d’'un OEIl, urtba
spécifique a été utilisé [3-4,96]. Le banc d’eSBdALIE, présenté en Figure 1-52-a, permet de simule
régime de surchauffe sous chargement mécaniquaitenisant un passage rapide de la température de
fonctionnement normale (1050°C) a la températuresdechauffe (1200°C) puis une redescente en
température encore plus rapide.

(b)

Figure 1-52 : Banc de combustion THALIE — (a) Vue densemble du montage avec le bras de levier permattt de
charger mécaniquement I'éprouvette (les tuyaux seent au refroidissement des parois de la veine), (Eprouvette
durant un OEI

A l'origine, le banc THALIE (THermique et Aérodyn&ue de Liners Expérimentaux) est un moyen
expérimental dédié a I'étude des écoulements gaaatour de parois multi-perforées représentatives d
tube a flamme des chambres de combustion des tadiones. Il a été adapté a la problématique denlaet
mécanique des superalliages en régimes OEIl ldesttiése de J. Cormier [3].
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Le banc THALIE est une véritable chambre de combnstui permet de reproduire des conditions
expérimentales proches de celles rencontrées damadteurs aéronautiques : il permet de généréuxn

de gaz brllés a trés haute température (1200°@3semtatif d’'un régime OEI, tout en assurant dessses

de montée et de descente en température trés sapjat€sentatives aussi des conditions rencordegesun
turboréacteur. Celles-ci sont difficilement attgigles en utilisant des moyens d’essais conventisnne
méme avec des modes de chauffage par inductioreffén les vitesses de chauffe sont telles que la
température passe de 1050°C a 1200°C en 3 a 5de=xd@B0 a 50 °C/s). De plus, des vitesses de
refroidissement (jusqu’a 60°C/s) peuvent étre alderdans le flux de gaz a la fin des surchauffes gue
lors de l'arrét de la combustion ; le matériau sabdrs une hypertrempe [55]. Par ailleurs, le mdde
chauffage est similaire & celui rencontré sur awveservice, a savoir, de la convection forcéeuleriie.

Les variations de température durant un tir OEL goésentées pour le flux de gaz et pour I'éprdeven
Figure I-53.
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Figure 1-53 : Evolution de température pendant un ir OEI effectué sur le banc THALIE [55]

Tout comme dans les bancs d’'essai de fluage suifoéisistance et sur four a lampes, les éprosvetiet
sollicitées a la fois thermiquement et mécaniquengefice a un bras de levier qui permet d’applideer
chargement mécanique. Le schéma de principe duTHd4ALIE est présenté en Figure |-54.

~

Systemes de
refroidissement

Alimentation

Eprouvette
en carburant

Chambre de A ]
= Tranquillisation | Convergent :] Evacuation )
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Acquisition / Pilotage /

\ Sécurité j

Figure 1-54 : Schéma de principe du banc THALIE

Alimentation
en air

Le chargement thermomécanique subi par I'éprouvatite le banc THALIE, présenté en Figure I-55,
s’effectue de la maniere suivante :

i. Allumage de la veine a 750°C et montée en qeslgecondes (< 30s) a 1050°C (1) ;

ii. Stabilisation de 1 & 2 minutes a 1050°C avantit® en charge mécanique (2) ;

iii. Montée a 1200°C en 3 a 4 secondes ;

iv. Maintien a 1200°C sous charge pendaa(8) ;
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v. Redescente en 3 a 4 secondes a 950°C sous ghaigpalier de 1 minute (4) ;

vi. Redescente a 750°C, puis palier de 1 minute (5) ;

vii. Arrét de la combustion et redescente de 750°C & &080°C/s puis de 80°C a I'ambiante en 10
minutes environ.

1200 + R S ‘*‘- (:3)
G 1100 g 2)
0:‘, Wrﬂ (4)
- L e A S
1 i SE
§ mnf ................... Chargement ............ .......................... .(5)
mécanique | | v

130 180 230 280 330 380 430 480 530
temps (s)

Figure 1-55 : Suivi de la température de I'éprouvete lors d'un essai de surchauffe sur le banc THALIE

La déformation plastique gqu’a subi une éprouvadte t'un OEI est évaluée par un calcul de défoonati
classique apres avoir comparé la longueur de li&@ite en sortie d’essai dans le banc THALIE awec s
longueur avant I'essai de surchauffe. Notons I'absede mesure de déformationsitu lors des essais sur
THALIE.

[.2.2.3Banc de fluage anisotherme : MAATRE

Un nouveau moyen d’essai unique en Europe viented&er en conditions opérationnelles au sein de
FINSTITUT Pprime : le banc MAATRE (Mécanique et fe¢hermique d’Aube de Turbines Refroidies). La
présentation de ce banc est peu détaillé, au regamrdutres bancs, puisqu’il n’a été utilisé quaart fin de
thése pour deux essais, dont un seul est détaifigé ce manuscrit.

Le banc MAATRE permet de solliciter mécaniquemesd Mmatériaux dans un écoulement gazeux en
reproduisant des chargements thermomécaniques exaspproches des conditions rencontrées dans les
parties chaudes des turbomachines aéronautiqugmerihet de reproduire des conditions extrémes de
températures (T > 1650 °C) et de cinétiques tharesig(vitesses jusqu'a 300 °C/s) en y associant une
métrologie dédiée. Ce banc est un moyen d’'essanididiaire entre les essais classiques de labar atoies
essais moteurs réalisés en milieu industriel. diference du banc THALIE, les échantillons peuvéme
sollicités en continu dans le banc.

Un schéma de principe du banc MAATRE est présamtéag-igure |-56-a ainsi qu’une vue de celui-gisa
dispositif de sollicitation mécanique des échamdl en Figure I-56-b.
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Figure 1-56 : Schéma de principe du banc MAATRE (aket vue du banc d’essai (b])64]

L'avantage du banc MAATRE est de permettre des éemen température trés rapides lors de la phase de
chauffage préalable au lancement de I'essai, limhigénsi les changements de microstructure qui @@uv
intervenir. En effet, ce banc permet de réaliseruliesses de chauffage/refroidissement contr@ées une
gamme de températures allant de 500 a 1600 °Gssesepouvant étre supérieures a 300 °C/s jusqu’a
1200°C.

La température est directement pilotée sur I'épettevvia un thermocouple S soudé en surface alogs q
I'allongement de I'éprouvette est mesuré par exterddrie sans contact via un micromeétre laser qtiilesu
déplacement de deux drapeaux soudés sur la ptleiele I'éprouvette (Figure 1-57).

Dans de telles conditions de sollicitation mécaeiusitu sous écoulement gazeux turbulent a chaud, un
pilotage de la température avec une précigigr 5°C est réalisable sur le banc MAATRE, conduisant a
une précision de mesure de l'allongement-de- 3 um.

1
Régulation de température
sur thermocouple S soudé
au centre de I'éprouvette

Mesure de déplacement par
Nappe Laser sur drapeaux

Figure 1-57 : Instrumentation des échantillons lorsd’essais de fluage trés haute température pour iter la
température et pour suivre I'allongement sans conia sur la longueur utile [64]

|.2.2.4Banc de fluage anisotherme : BAFA

TURBOMECA a acquis récemment une machine de flupgemettant de mesurer d'une part, les
déformations sur éprouvette avec une précisionodéré du micrometre, et d’autre part, la force lapge

sur I'éprouvette pendant I'essai [59]. Cette maehi#ist capable de réaliser des essais de fluagéscgnl
température et/ou en contrainte avec enregistremamttemps réel, des informations relatives a la
déformation, la température et la contrainte visd'gprouvette.

Ce dispositif réunit les périphériques suivants :
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Controleur lasers

Convertisseur
analogique
numérique

Coffret de
régulation

v une machine électromécanique munie d’'une celluléod= de classe 0.5 permettant de
réguler la force ;
4 un four a lampes tri-zones permettant :

» des hétérogénéités thermiques inférieures a 3WA°C ;
» des niveaux de température allant jusqu’'a 1270°C ;
» des vitesses de chauffage de 44°C/s jusqu’a 10p0de 5°C/s au-dela ;
» des vitesses de refroidissement de 20°C/s enti@ a2800°C, de 4°C/s jusqu’a 600°C puis
1°C/s au-dela ;
v un micrometre optique a balayage laser permettantjdérir avec une précision de I'ordre
du micrometre les longueurs des éprouvettes.

Sur une machine de fluage présentant de tellestéaistiques, il est possible de reproduire suoéyette,
avec une tres grande précision, les conditionsrtberécaniques d'un cycle de fonctionnement motear. C
banc a été concu et utilisé lors des travaux deetde C. Siret [59] et R. Goti [65].

Une vue d’ensemble du banc d’essai thermomécargjdes éléments qui le constituent est présentée en
Figure 1-58.

Capteur de force

Machine d ’essai : bati
Zwick (force maximale
20 KN)

Four a image
3 zones

Lasers mesurant
la déformation

Transformateur Boitier de connexion

Figure I-58 : Vue d’ensemble du BAFA en fonctionnermant et de ces constituants

La machine choisie est une machine d’essai unilerd@&ne capacité maximale de 20 kN. Elle comparte
bati de charge a deux colonnes. La charge estqaigelipar I'intermédiaire du déplacement d’'une nseve
entrainée par un moteur brushless. Le chauffagasesté par un four a lampes a huit lobes alinyastéin
transformateur 380 V monophasé / 220 V monophasE6d€VA. Le four est refroidi par une circulation
d’eau en circuit ouvert.

La régulation thermique est assurée par trois theonples de type S (Pt / Pt-Rh 10%) de classe 1. Su
éprouvette plate — parois mince type 3215 — las thermocouples de régulation sont soudés sur deomn-
éprouvettes affinées par polissage et plaquéd®punuvette d’essai [59]. Chacun des thermocoupikete

une des trois boucles du régulateur. L'objectif ndutelle régulation trois zones est de minimiser
I’hétérogénéité thermique sur toute la partie wtdd'éprouvette.
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La régulation mécanique est assurée par un cag¢eiarce composé d’'un systéme mécanique de mesure d
la déformation avec jauges de contraintes colleescapteur de force permet de déterminer une mesure
statique et dynamique des forces de traction ebdgression.

Eprouvette

Eprouvette

// .....

Transmetteur Récepteur

<]

........... //

Vue de face Vue de gauche

Figure 1-59 : Principe de mesure d’allongmenet deéprouvette avec la nappe laser sur le banc BAFA

Enfin, la mesure de I'allongement de I'éprouvettdfectue a I'aide de micromeétres, de marque Kegehe
faisceau laser projeté est divisé en rayons p&aligui sont projetés sur la cible. La synchroiosates
ombres produites est ensuite détectée et coneartign signal électronique transmis au microprocespa
effectue un calcul de dimensions. La mesure d'gkoment est effectuée directement entre les tétes de
I'éprouvette (Figure 1-59).

|.2.3 Caractérisations

[.2.3.1Loupe binoculaire

Une loupe binoculaire LEICA modéle MZ95 grossissgusqu’a x60 a été utilisée pour I'examen desfaci
de rupture finaux de toutes les éprouvettes rompDetie loupe binoculaire équipée d’'une caméra KLEIC
DFC 29D est couplée avec le logiciel de prise de etud’'analyse d'image LEICA IM50. Plusieurs clishé
des éprouvettes rompues ont été pris avec deugigsements (exemples en Figure I-60-a et Figufh)6
et deux positions (exemples en Figure 1-60-a dtigare 1-60-c) différents afin de caractériser aaun les
différents facies de rupture observés pour chagieatation cristalline étudiée. La Figure 1-60 pméte un
exemple de clichés effectués.

1o

(d)
Figure 1-60 : Exemples de clichés a la binoculairpour deux grossisement (a-c et b-d) et deux positie (a-b et c-d)
d’une éprouvette rompue — essai anisotherme avec ®EI 30sec sans préfluage sur orientation [101]
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1.2.3.2MEB

Trois types d'observations ont été réalisés parosgopie électronique a balayage : des observatess
facies de rupture, des observations suivant depesolongitudinales paralléles a l'axe de solliaitat
mécanique des éprouvettes de fluage (réaliséesumeescie de précision BUEHLER) et des observations
des surfaces d'éprouvettes en cours d’essai dgeflorulti-interrompu aprés polissage.

a) Préparation des échantillons

Aucune préparation spécifigue n'a été effectuée pobservation des facies de rupture. Dans lexdeu
derniers types d’observations, les échantillonsdamis un premier temps été polis mécaniquement avec
des papiers en carbure de silicium (SiC) jusqutadg 4000 puis avec spray diamanté 3um et 1um afin
d’obtenir une finition miroir. Le polissage mécamiqa été effectué a l'aide de polisseuses manuelles
pour les échantillons découpés alors qu’une pal@sautomatique de conception ENSMA a été utilisée
pour polir la surface des éprouvettes en interomptf essai.

En effet, cette polisseuse automatique trois aresigt de préparer la surface de I'éprouvette dearan
plus homogéne et contrélée qu’'un polissage manuel.

La procédure de polissage des éprouvettes d’edsdisiage multi-interrompus a été établie afin de n
pas extraire trop de matiere de I'éprouvette, davamt uniqguement la couche de déplétion en phase
ainsi que la couche superficielle avec un gradientaux de phasg. Lors de multi-interruptions d’un
essai de fluage réalisé sur une méme éprouvetieunhdes méplats des éprouvettes type 3715 était po
alternativement a chaque interruption de I'essaisde but de conserver au maximum la symétrie de
I'éprouvette.

Dans le but de révéler la microstructurg’, une attaque dite négative a I'eau régale (33%OkIM
67% HCI) a été utilisée ; c’est une solution qussdut les précipités. Un temps d’attaque de quinze
secondes a été réalisé, permettant ainsi I'obsernvales précipités sur un méme plan de coupetll es
important d’avoir une attaque qui permet de réaltes images contrastées pour l'analyse d'image
utilisée ultérieurement.

b) Observation et quantification

Deux types de microscopes électroniques a balagegeété utilisés pour ces observations : un
microscope conventionnel a filament de tungsteB®JISM 6400) et un microscope équipé d’'un canon
a émission de champ (MEB-FEG JEOL JSM 7000F). lbservations ont toutes été réalisées en mode
électrons secondaires. Une tension accélératri@® @25 kV et un courant de sonde de I'ordre deal0
10" pA ont été utilisés sous MEB conventionnel tangisune tension de 25 kV et un courant
d’émission de I'ordre de 100 pA ont été utilisésshEB-FEG.

La quantification de la dissolution des précipitésst réalisée par analyse des images obtenuesiu M
Il existe deux types de microstructures sur leerlflages biphaségy’, en cubes (Figure 1-61) et en
radeaux (Figure 1-62). |l existe donc deux fornsutke passage de la valeur de taux surfaciqug de
mesurée au taux dgevolumique du matériau :

) : 2 _ .
v dans le cas d’'une microstructure en cub@iél. = fvy, ;
v dans le cas d’'une microstructure en radedux = f,, .

|44 v’
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Figure 1-61 : Exemple de mlcrostructure cuboidale igure 1-62 : Exemple de microstructure coalescée

Lors de la découpe des éprouvettes, il est posdibiéercepter des plans paralleles aux couloirs de
matricey (Figure 1-63-a), ce qui se traduit par des zoriessdle « voiles » (fleches blanches Figure
63-b) qui ne doivent pas étre prises en compte dagadntification.

Section . ]
plane B

(@)

Figure 1-63 : Zones de voiles — a) : nature du va| b) : zones voilées (fleches blanches)

Les observations des échantillons ont toutes éléséés a un fort grossissement (de I'ordre de @%00
x10000). Les fractions surfaciques en assimilées dans ce dernier cas aux fractionsimigues
(hypothese des radeaux de longueur trés grandentdieva épaisseur), ont été déterminées a l'aide de
logiciels d’analyse d’images tels qu’Aphelion ouSULOG®.

La séquence d’opérations suivante a été menédaaure des images observées [47] :
i. Lissage des contours ;
ii. Accentuation des contrastes pour mieux distintggeprécipités et la matrice ;
iii. Seuillage semi-manuel d’intensité lumineuse etrsadon de I'image ;
iv. Erosion et reconstruction de I'image afin d'élimines petits précipités des couloirs de matrice,
précipités apparaissant dans les couloirs de reasigsaturée en élémentsgenes [5] lors du
refroidissement de ['échantillon. Ces précipitédrafins ne sont pas représentatifs de [I'état
microstructural lors de I'exposition a tres ha@mmpérature et doivent donc étre éliminés des images
v. Calcul du nombre de pixels occupés par les présipit et détermination de la fraction
surfaciquef; .

Dans le but d’obtenir une meilleure statistiqueg dizaine d’images sont prises dans le tiers detés
éprouvettes et sont analysées pour chacune destionadde sollicitation. Les valeurs de fractions
surfaciques données sont donc une moyenne de sesvations, I'incertitude donnée étant I'écart entr
cette moyenne et la valeur extréme mesurée.
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1.2.3.3EBSD

La technique EBSD (Electron Back Scattering Diffiat) permet d’obtenir I'orientation cristallographe
exacte en différents points de la surface de I'dtilhen étudié.

Le balayage par le faisceau d'électrons du MEBauiwn maillage prédéfini permet la construction de
cartographies d'orientation. A chaque point de meswrrespond une orientation cristallographiqueegt
codée par une couleur spécifique. L’échelle deaxguést définie sur la figure de pbles inverse IR —
Inverse Pole Figure) présentée en Figure 1-64, poerstructure cubique face centrée (CFC). Un mtent
couleur sur une cartographie indique donc I'origatecristallographique dans une direction géométi
donnée.

La technique EBSD est un outil particulierementkadapté a la détermination de I'orientation clista de
grain. Associée au microscope électronique a bgiay®IEB) et basée sur la reconnaissance des limes
Kikuchi [66], elle permet d'acquérir des cartogrigsh d’orientation cristalline étendues (jusqu’a
guelques mma2).

Cette technique est dotée d'une trés bonne résplgpatiale (jusqu'a 10-20 nm en utilisant un MEB3)

et permet d’obtenir une précision de l'ordre durdedans des conditions optimales d'utilisation. ilea
paire de lignes de Kikuchi correspond a une fambeplans du cristal et I'intersection entre deigrds
correspond a une direction cristallographique.adi de plusieurs lignes, il est donc possibleé&terdiner
complétement 'orientation cristallographique.

001 101
Figure 1-64 : Figure des poles inverses définit panne échelle des couleurs

Cette technique a été utilisée d’'une part pour rebtéorientation cristalline exacte des barreauvansl
lesquels ont été prélevées les éprouvettes etrd’apart, afin de caractériser la rotation crigtallides
échantillons au cours du fluage. Un systéeme d'aifijpn OIM-TSL installé sur un MEB conventionnel
JEOL 6100 a été utilisé au cours de I'étude.

[.2.3.4Tomographie

Une caractérisation par tomographie a été effecfiéed’extraire une caractérisation tridimensidiendes
évolutions de microstructure et des modes d'endagemant résultant d’essais de fluage isothermes et
anisothermes. Deux types de tomographie ont digéets a cet effet : tomographie a rayon X et taeoigie
FIB (Focused ion beam : sonde ionique focalisé&s Expériences ont été réalisées au KAUST (King
Abdullah University for Science and Technology)Jéeldah (Arabie Saoudite) au laboratoire COHMAS.

a) Tomographie a rayons X
La tomographie a rayons X repose sur I'analyse iditdttionnelle de linteraction d'un faisceau de

rayons X avec la matiére par enregistrement pardifgecteurs du rayonnement transmis aprés la
traversée d'un objet [67]. Cette technique nonrdesve consiste ainsi a enregistrer I'atténuatiten
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l'intensité d’'un faisceau de rayons X (idéalemenhochromatique) en fonction de I'angle de rotatien
I'échantillon pour générer des images 2D. A l'aitfeces données une image numeérique est calculée et
reconstruite mathématiquement en niveaux de gmg dbacun traduit point par point le coefficient
d’'atténuation local du faisceau incident. Celuiagires calibration et étalonnage peut étre traduit e
échelle de densité. La série d’'images collectégifférentes profondeurs est concaténée dans ummeolu
3D pour obtenir une reconstruction morphologiqu&BnLes éprouvettes rompues ont été examinées par
tomographie axiale (CT) a rayons X avec un équipdrvetrix utilisé sous une tension acceélératrice de
225 KV permettant ainsi une résolution de pixelsin@triques (voxels) de 5 pm.

b) Tomographie FIB

Afin d'effectuer des reconstructions 3D de la mitrocture la tomographie FIB a été utilisée. Elle
consiste a effectuer une série d'images 2D en atild&chantillon entre chaque image pour retiner u
peu de matiére. La superposition des images penseiite de reconstruire le volume en 3D.

Dans le cas particulier de l'instrument (FIB-SEMliHg 400 FEI SEM) qui associe une colonne ionique a
une colonne électronique de MEB, I'ablation de ktigre est ionique. De plus, la résolution spataie

les images électroniques (dans le plan et en pdefan est élevée (0.8 nm). La reconstruction 3D des
microstructures a été effectuée avec le logiciellRR a partir d’'images prises avec un pas d’abiatle
1pm.

1.2.3.5MET

Des observations en microscopie électronique emstngssion ont été effectuées sur des échantillons
d’orientation cristalline [563] aprés un essai tieade anisotherme de 7h & 1050°C et 140 MPa et une
surchauffe de 150s a 1200°C et 145 MPa. La déftwmatlastique a Iissue de cet essai est de 0.35%.
L'objectif de cette caractérisation réalisée a TeriB est d'identifier les modes de déformationifactn
fluage anisotherme a haute et trés haute tempérptur cette orientation proche [111]. Les lamesévé
prélevées parallelement & I'axe de sollicitatiorcamque puis amincies mécaniquement jusqu’a endésn
100 um avant polissage électrochimique final. Geservations ont été réalisées en champ clair ehamp
sombre avec un MET PHILIPS CM30 sous une tensio20@ekV.

|.2.4 Essais réalisés

Plusieurs types d’essais de fluage ont été meth&s essais isothermes et des essais anisothermes.
Les essais isothermes effectués sont :

v des essais sur des éprouvettes d’orientation ltinst§001] & 750°C, 850°C et 1250°C. Ces
essais ont permis de générer une base de donrgssaid’ qui a permis d'alimenter le modéle
POLYSTAR présenté en Partie Il ;

v des essais sur des éprouvettes désorientées 8£1050°

Les essais anisothermes effectués sont :

v des essais de type surchauffe unitaire destinéawdes les conditions rencontrées lors de
régimes d’urgence sur turbomoteur d’hélicoptérgifnés OEI). Les surchauffes ont été introduites
en diverses positions de la durée de vie de Ig@lia 1050°C et 140 MPa ;

v des essais multi-interrompus (sur éprouvettes ogees) destinés a mieux comprendre
les mécanismes de rupture et les phénoménes demisdeaux associés ;
v des essais complexes BT destinés a mettre en éeides effets d’histoire dans les

conditions thermomeécaniques du bas du profil adgradyque d’'une pale de turbine HP ;
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v des essais thermomécaniques complexes destingaudersiles conditions d’essais de
certification et de développement des moteurs bgtéres :

* des essais AMT sur le banc BAFA ;

* unessai 150H sur le banc MAATRE.

I.2.4.2Essais de type surchauffe unitaire

La procédure de réalisation des essais de typbauffe unitaire (OEI) est complexe mais trés repctidle.
Un essai se décompose en trois parties (Figurg 1-65
i. «prefluage »> fluage isotherme a 1050°C sous 140 MPa pour unéedyk dans un banc de
fluage avec un four a lampes,
ii. «tir OElI »-> régime de surchauffe destiné a simuler I'incideoteur de I'aéronef a 1200°C sous
145 MPa pour une durég:t sur le banc d’essai THALIE,
iii. « fluage résiduel » fluage isotherme jusqu’a rupture a 1050°C sousMPB@ pour une duréed
dans un banc de fluage avec un four a lampes.
Les périodes de préfluage et de surchauffe sowesuil’un refroidissement complet des échantiljosgu’a
température ambiante.

Si le banc d’essai THALIE permet de simuler un mégide surchauffe OEI, la totalité de I'essai deetyp
surchauffe unitaire (préfluage + tir OEI + fluagesiduel) ne peut pas étre réalisé dans ce moyssai’qui

n'est pas adapté pour un fonctionnement a tresehtemtpérature sur des temps longs (échauffement des
parois de la chambre de combustion, forte consoraméde kéroséne). L’ensemble éprouvette-mandrins es
donc démonté apres I'OEI et doit étre réinstallaésdan banc d’essai conventionnel de type four gésm
pour la phase de fluage résiduel.

1200°C

1050°C OEI

Température

20°C Temps

& »”3
) S

>
Ll Ll

tp ré tOEI tres

Figure 1-65 : Procédure d’essai de type surchauffanitaire
[.2.4.3Essais multi-interrompus

L'objectif d'un essai multi-interrompu est de cartser I'évolution de la microstructure de prégfpon au
cours d'un essai de fluage, ainsi que les modesxldimmagement. La caractérisation de comportemet# et
la DDV n’est pas recherchée ici. La procédure ddig@tion des essais multi-interrompus est complexe
puisque des montées et descentes en températyieidasmpides possibles sont effectuées afin @gévihe
trop forte évolution de microstructure lors desisitoires thermiques de refroidissement/remisehawifte.

De plus, les instants d'interruption varient selonientation cristalline afin d’obtenir des morgbgies de
microstructure différentes.
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Un cycle d'interruption se décompose en trois parti
i. Arrét de I'essai> l'alimentation électrique des lampes du four estpge et I'éprouvette refroidie
jusqu’a température ambiante ;
ii. Préparation> I'éprouvette est préparée tel que le détaille tac@dure de préparation en
81.2.3.2-a) avec un polissage minimum pour s’affrande la couche de déplétion et donc diminuer
au minimum I'épaisseur de I'éprouvette ;
iii. Observation> I'éprouvette est observée au MEB comme le détiailféd.2.3.2-b) ;
iv. Reprise de I'essad I'éprouvette est remise dans le four dans la mpaséion que dans le cycle
précedent puis I'essai est lancé en réajustartidege appliqguée a partir de la nouvelle mesureade |
section portante des échantillons aprés polissage.

Si un tir OEI est ajouté a I'essai multi-interrompa procédure est la méme que celle présentéeldans
paragraphe précédent (81.2.4.2).

|.2.4.4Essais complexes

Des essais thermomécaniques complexes ont éteé®alir des échantillons d’orientation cristal[iD@l]
afin de générer une base de données d'essaisppriras de calibrer le modéle POLYSTAR (présenté en
Partie Il) sur la base d’essais proches des conditile certification des turbomoteurs.

Les puissances des fours utlisés pour réaliser éssais complexes étant gérées par des
programmateurs/régulateurs, la procédure d’'essai cele d'un essai isotherme pour lequel la
programmation est effectuée de sorte a obtenipdisrs en température et/ou en contrainte.

a) Essai BT

Les travaux de thése de J. Cormier [3] et de M.oAm([4] ont mis en évidence l'apparition d’effets
d’histoire pour des conditions thermomécaniquesésgtatives des conditions de fonctionnement du
haut du profil d’'une pale de turbine HP, a savolr ¢t contraintes faiblessF). Dans le cadre de cette
thése, un essai complexe BT a été réalisé afinsdivler le comportement du matériau dans des
conditions représentatives de celles pouvant étreantrées en pied de profil aérodynamique d'uhe pa
de turbine HP, & savoir BT eE. L'objectif de I'essai est de mesurer et de gfiantl'impact de
surchauffes sur microstructure de morphologie alddei

L’essai complexe BT est représenté schématiqueemeRigure 1-66 et se constitue de :
v vingt-quatre heures de fluage isotherme a 8504Eatommé « préfluage BT» ;
v onze cycles BT dont les conditions sont, a coneadonstantek :
 une heure a 850°C;
e une minute a 1000°C ;
* une heure 4 850°C ;
* une minute & 1050°C ;
v une surchauffe terminale d’'une minute & 1100°C.
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Figure 1-66 : Schématisation d’'un cycle BT

b) Essais thermomécaniques BAFA
L’objectif d'un essai sur le banc BAFA est de raproe les conditions thermomécaniques d’'un essai de
dimensionnement et de certification de moteurslabgteres. Deux essais de type AMT ont été réalisé

sur le banc BAFA dans les mémes conditions avecaegtéristiques similaires.

Le premier essai AMT nommé AMT1 se décompose 48 prarties :

v trente heures de fluage isotherme HEfehommé « préfluage AMT» ;
4 un cycle AMT présenté en Figure 1-67 dont les ctods sont fournies par le Tableau I-3 ;
v soixante heures de fluage isotherme HéMthommé « fluage résiduel AMT ».

Le deuxiéme essai AMT hommé AMT2 se décomposerenparties :

v trente heures de fluage isotherme HEfehommé « préfluage AMT» ;
un cycle AMT présenté en Figure 1-67 dont les ctods sont fournies par le Tableau I-3 ;
trente heures de fluage isotherme HEfehommé « préfluage 2 AMT» ;
un cycle AMT présenté en Figure 1-67 dont les cto$ sont fournies par le Tableau I-3 ;
fluage isotherme HT etM nommé « fluage résiduel AMT » mené jusqu’a rugtur

ASENENRN

26 minutes
OEIl u

Take-off

Ralenti - }— - - -

Temps

Figure 1-67 : Schématisation d'un cycle AMT

Nom du régime Température (°C) Contrainte (MPa) Duée (minutes)
Ralenti BT 0 1
Take off HT oF 3
OEI 30s THT oF 30 secondes

Tableau I-3 : Détail des conditions du cycle AMT

c) Essai thermomécanique MAATRE

L’objectif d’un essai sur le banc MAATRE est denaguire les conditions thermomécaniques d’un essai
de dimensionnement et de certification de moteuinglidoptéres. Ce type d’essai est imposé aux
motoristes par les autorités de certification (EASAA) [64].
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Un essai de type 150H présenté de maniere schématdigFigure I-68 a été réalisé a charge mécanique

constante et se décompose en trois parties :
v Stade 1 comportant un mixage de régimes divers Bentonditions sont fournies en
Tableau I-4 est répété quinze fois ;
4 Stade 2 comportant également un mixage de réginessddont les conditions sont
fournies en Tableau I-4 est répété dix fois ;
4 Stade 3 comportant mixage de régimes de type Ol lds conditions sont fournies en
Tableau I-5 est répété une fois.

L

x15

x10

x 1

Figure 1-68 : Schématisation d’un essai 150H

Nom du régime Température (°C) Contrainte (MPa) Duée (minutes)
Take off HT oM 30
Maximum continu HT oM 60 (S1)/30 (S2)
OEI Continu HT oM 60
« Arret » < 800 oM 10
Tableau I-4: Détails des conditions du Stade 1 eudStade 2 de I'essai 150H
Nom du régime Température (°C) Contrainte (MPa) Duée (minutes)
Idle < 800 oM 5
Take-Off HT oM 3
30-sec OEI THT oM 0.5
2-minute OEI THT oM 2
Continuous OEI HT oM 65
50% Take-off 980 oM 1
30-sec OEl THT oM 0.5
2-minute OEI THT oM 2
Puis trois fois
Idle < 800 oM 1
Continuous OEI HT oM 3
30-sec OEI THT oM 0.5
2-minute OEI THT oM 2
Continuous OEI HT oM 5
50% Take-off BT oM 1
30-sec OEl THT oM 0.5
2-minute OEI THT oM 2
Idle < 800 oM 1
Tableau I-5: Détails des conditions du Stade 3 d&ebsai 150H
Synthése 1.2 :

Le premier objectif du volet expérimental de cevdibest d’'étudier et d’approfondir les connaissaacsur leg

impacts de I'anisotropie et de I'anisothermie seifluage HT du MC2.
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Pour atteindre cet objectif, des essais isothersteanisothermes ont été effectués sur des épresveé MC2
d’orientation cristalline — [102], [101], [563]. Cs essais ont été réalisés de maniére non convemiiensur
bancs de fluage avec four a lampes associés au dammombustion THALIE pour y effectuer des surdkal
unitaires.

Le deuxiéme objectif du volet expérimental de @esil est de réaliser des essais thermomécaniqueplexes su
I'orientation [001] afin d’alimenter les modelesémentés dans la partie suivante. Pour atteindreobctif, des
essais ont été réalisés sur les bancs de fluageooventionnels BAFA et MAATRE.

Tous ces essais ont été analysés d’un point deniarestructural par des observations a plusieursadies :

v

ASENENEN

observations de facies a la loupe binoculaire ;

observations directes de microstructure au MEB ;

observations indirectes de microstructure et d’end@mgement par tomographie ;
observations des structures de déformations au MET

uf

L

détermination d'orientation cristalline et mesure tation cristalline par EBSD.
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|.3 RESULTATS

L’étude bibliographiqgue du 8l.1 portant sur les amismes contrélant le comportement mécanique des

superalliages monocristallins base nickel a misegargue linfluence de l'anisothermie sous chargase
mécaniques complexes et I'impact de la désori@ematristalline sur le comportement en fluage isotieedes

monocristaux. En revanche, aucun résultat n'a pe #buvé sur I'impact de l'anisotropie cristallirsir les

propriétés en fluage non isotherme (exception fdéte quelques résultats pour des chargementsigeefaémps

de maintien tels que les travaux de Le Gravere@}).[5

Dans le but d'obtenir une premiére caractérisatien'impact de I'anisotropie en conditions anisethes, des
essais sur éprouvettes désorientées ont été effedtas essais ont été réalisés sur les moyensadsede fluage
isotherme et anisotherme sur des éprouvettes enri@®cristallin, présentées au §1.2.2.

Ce chapitre présente la synthése des résultatsaiesnécaniques réalisés : essais isothermes HTraar
orientations cristallines, essais anisothermes HTtyge surchauffe unitaire sur trois orientationistallines et
essais thermomécaniques complexes sur une or@ntaistalline [001]. Les résultats obtenus soralysés via
des observations microstructurales présentéesuas de ce chapitre.

Des essais isothermes BT et THT ont égalemengatésés sur orientation [001] ; ils ne sont pasitlés dans le
chapitre suivant et sont utilisés pour générer e de données d’essais qui a permis d’alimeatenodele
POLYSTAR qui est présenté en Partie Il.

|.3.1 Essais isothermes

Les essais isothermes réalisés sur les trois atiens cristallines ont été tous effectués a 10505 quatre
contraintes différentes : 140, 160, 180 et 200 MIea.contraintes appliquées ont été choisies &icodivrir au
moins deux ordres de grandeur en vitesse de flsegmndaire ou en DDV.

1.3.1.1Influence de la désorientation cristalline surdenportement mécanique

Les essais de fluage isothermes réalisés a 10503Cptusieurs niveaux de contrainte ont permis éénm
en évidence I'impact de I'orientation cristallingr ¢ comportement mécanique du MG2.(stades | et II).
En effet, & iso-contrainte et iso-température stesles de fluage primaire (amplitude et duréeediuhge
secondaire (vitesse et durée) sont différents pbacune des orientations testées. A titre d'ilat&n, la

Figure 1-69 représente les courbes de déformatiorfluge en fonction du temps pour une contrainte

appliguée de 180 MPa et la Figure I-70 représartevitesses de fluage secondaire pour chaque caetra
appliqguée. On observe sur la Figure 1-69 que ldestie fluage primaire est peu marqué — inféridud 8o de
déformation — pour les orientations [102] et [18%gc respectivement des périodes d’incubation dg de
dix heures. En revanche pour les orientations [863)01], on distingue bien le stade | avec retpament
0.4 et 1% de déformation. Concernant, les vitedaestade de fluage secondaire, on observe suglaeii
70 qu'une fois de plus, I'influence de la contraie faible sur les orientations cristallines [1J1[)2] et
[563] pour des contraintes inférieures a 200 MPa.eHet, les vitesses de fluage sont sensiblenesnt |
mémes pour I'orientation [101] et [563] quelle aait la contrainte appliquée alors que la vitess@uhge
secondaire pour l'orientation [102] est plus faial&60 MPa qu'a 140 MPa.

La dispersion des résultats obtenus lors de cettpagne est discutée dans le chapitre suivant3gl.4
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Figure 1-69 : Comparaison des courbes de fluage Figure 1-70 : Comparaison des vitesses de fluage

isotherme sous une contrainte de 180MPa pour divess secondaire entre les orientations pour chaque coramte

orientations cristallines
[.3.1.2Influence de la désorientation cristalline suruaésd de vie

Les essais isothermes ont tous été réalisés damdne type de four — a lampes — pour limiter lesea de
dispersions sur les résultats de DDV obtenues 18}4,Les DDV obtenues sont reportées dans les
histogrammes de la Figure I-71.

L’histogramme de la Figure I-71-a, dont I'échelle DDV est linéaire, montre que les durées de v de
éprouvettes orientées [001] sont bien plus élegaescelles obtenues pour les autres orientatiostaiines.
Cette conclusion est corroborée dans la littérapaeles travaux de Han sur SRR99 sous conditiohs H
[43], alliage proche du MC2 tant par sa compositibimique que par son comportement mécanique.

L’histogramme de la Figure I-71-b, dont I'échelle BDV est logarithmique, permet de mieux quantifier
l'influence de la contrainte sur la durée de vienples orientations différentes de l'orientatio®I On
constate qu’elle est faible sur les orientationstaltines différentes de [001] pour des niveauxcdstrainte
strictement inférieurs & 200 MPa. L'orientation IDGest la seule pour laquelle on peut observer une
diminution de DDV avec I'augmentation de la conitai Les orientations [101] et [563] ont des évohg

de DDV quasi-constantes en fonction de la coneaappliguée quand I'orientation [102] conduit & une
DDV plus longues sous 160 MPa que pour 140 MParetyard des résultats obtenus, aucun classement de
DDV ne peut étre établi en fonction de I'orientaticristalline bien que I'orientation [102] sembleitteure

que les autres orientations loin de [001], & |pelision prét.

500

u[001] m[001]
400 a[102] u[101]
u[101] 00 m[102]
300 m[563] m[563]
200
100
0 I:- 1

-

DDV (h)
DDV (h)

160 180 160 180
Contrainte (MPa) Contrainte (MPa)
@) (b)

Figure I-71 : Durée de vie (en heures) en fluageatherme en fonction de la contrainte pour chaque oentation — (a)
échelle lineaire, (b) échelle logarithmique
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Finalement, en comparant les histogrammes de lar€ig71-b et de la Figure 1-70, on remarque la DDV
est étroitement liée a la vitesse de fluage. Eet.efin constate que plus la vitesse est faibles, [pIlDDV est
grande. A titre d’exemple, la faible vitesse deafla de I'orientation [001] a 140 MPa améne unedgan
DDV alors que la forte vitesse de I'orientation 1@ 200 MPa conduit a de tres faibles DDV.

[.3.1.3Caractérisations macroscopiques et microscopiques

L’observation des éprouvettes apres rupture eméua 1050°C et 140 MPa, a fait apparaitre degJaie
rupture différents de ceux obtenus sur des éprtas/eforientation cristalline [001] sous conditioAS.
Pour rappel, une éprouvette orientée [001] présemtiaciés cupulaire (Figure 1-72) avec strictidyservé
sur la totalité de la zone rompue [3].

a
ﬂ\ A 1
{ -
-

- PR

~

poer 20KV %60 188em WD

Figure 1-72 : Faciés de rupture d’une éprouvette aentée [001] & 1050°C et 140 MPa — (a) profil, (laessus
(adapté de[3])

Les observations a la loupe binoculaire illustrpas la Figure 1-73 montrent des facies avec unéurap
finale d’aspect « fragile » sur les trois orierdns étudiées bien qu'il y ait présence de strictimterme est
ici utilisé pour signifier que la rupture finalerwuit a un facies de rupture relativement planetilésse.

(a) (b) (©)
Figure 1-73 : Faciés de rupture d’éprouvettes déséentées — (a) [101] : 1050°C et 180 MPa,
(b) [102] : 1050°C et 180 MPa, (c) [563] : 1050°G £60 MPa
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Les conditions d’essais HT utilisés ont permis augfice a une observation plus fine au MEB sumpeou
longitudinale des échantillons menés a ruptureoet hone de striction, de constater que la misa@eaux
s’effectue suivant des directions cristallinestyfgee <100> comme le montre la Figure I-74. Cesltasu
sont cohérents avec ceux obtenus précédemmentgar [37] et Khan [35].

On peut noter que la microstructure de précipitatem radeaux de la Figure |-74-c d’'une éprouvette

d’orientation [563] est plus fine car I'essai a gtés court, et de ce fait, la microstructure angins le
temps d’épaissir.

Figure 1-74 : Microstructure a rupture et hors zonede striction obtenue pour chaque orientation crisdlline —
(a) [101] : 1050°C & 140 MPa, (b) [102] : 1050°C10 MPa, (c) [563] : 1050°C a 200 MPa

|.3.1.4Processus de mise en radeaux

L’observation plus précise des courbes d’essaisg@ed avancer une explication au processus de arise
radeaux associé a chaque orientation cristalliundiéx.

a) Orientation [102]

3

Orientation [102]

Déformation (%)

0 10 20 30 40 50
Temps (h)

Figure I-75 : Courbe d’essai isotherme a 1050°C podiorientation [102]
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Une courbe d’essai isotherme a 1050°C pour 'catert [102] est présentée en Figure I-75. Elle a la
méme allure que celle d'un essai de fluage isotbesnr orientation [001]. Une différence notable
apparait toutefois sur I'amplitude du fluage prireaqui est plus faible. Cette plus faible amplitude
s'explique par un nombre de systemes de glisseawiviés plus faible — six — bien que le facteur de
Schmid soit éleveé — 0.49.

b) Orientation [101]

Une courbe typique d’essai isotherme a 1050°C potientation [101] est présentée en Figure I-76.

Trois périodes se distinguent.
v Période d'incubation : durant les premiéres heuedluage, la densité de dislocations
mobiles est faible et la déformation plastiqueasedifficilement (comparativement a un essai sur
une orientation cristalline [001]). Bien que le tear de Schmid soit aussi élevé que pour
I'orientation [001] — 0.41 — seuls 4 systemes desgiment sont activé€e phénomeéne est observe
sur les dix premieres heures sur la Figure |-78vait déja été observé par A. Gaubert lors de sa
thése [68]. La déformation plastique commence &#rertorsque que la coalescence des précipités
débute;

v Phase de fluage primaire/secondaire : la mise éeate débute et s’effectue suivant des
plans de normale cristalline de type <001> sur deuentations en premier lieu (voir 81.3.2.4).
Puis une des deux orientations prédomine en raleda désorientation secondaire. Cela conduit a
une orientation des radeaux par rapport a I'axeattion équivalente a la désorientation cristallin
primaire pour cette orientation (microstructurdal€igure 1-74) ;

v Phase de fluage tertiaire : le fluage tertiairengece dés que la mise en radeaux est
terminée. L’'accumulation de dislocations mobilepafe un adoucissement généralisé de la
structure et amene I'éprouvette & une rupture frane quasi fragile », illustrée sur la Figure
73-a. Sur ce facies pris a la loupe binoculaire soisies en évidence une légere striction mais
surtout une rupture finale «fragile » inclinée vamit I'orientation cristalline primaire. Des
observations au MEB ont permis d’observer égalengeieiques pores sur le facies, tels ceux
illustrés sur la Figure I-77-a (encerclés), quitsmmbablement des sites d’amorcage de fissures
lors de la phase de localisation de la déformadioamun (ou quelques) plans cristallins. Ces plans
apparaissent sur la Figure I-77-b (fléchés).

-+-Orientation [101] Fluagelll: |
0.4% Adoucissement |

S £
< f
s T [
- 0.3% Fluage l et |l : & \
E Mise en radeaux | ra
g 0.2% £/
a 101
on
0.0% A#aa—iee A L
0 10 Temps (h) 20 30

Figure 1-76 : Courbe d’essai isotherme a 1050°C podiorientation [101]
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(@) (b)
Figure 1-77 : Faciés de rupture de I'éprouvette omntée [101], essai isotherme a 1050°C pour 200 MPa
(a) mise en évidence de pores d'élaboration, (byze relativement plane correspondant a un plan crtallin

c) Orientation [563]

Une courbe d’essai isotherme a 1050°C pour I'catéont [563] est présentée en Figure |-78. La codee
fluage isotherme obtenue est conforme aux étudesrjlété faites précédemment et reportées dans la
littérature. Un faible fluage primaire apparaitl@tvitesse de fluage augmente de maniére continue
jusqu’a la rupture. Ce faible fluage primaire s’lyye en partie par le nombre de systemes de giisse
octaédriques activés ainsi que les faibles fact@erSchmid pour cette orientation — quatre systeames

un facteur supérieur 0.2 dont un seul systéme awdacteur de Schmid a 0.42.

5% |
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4% ! 777i4
s >
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Figure 1-78 : Courbe d’essai isotherme a 1050°C podiorientation [563]

|.3.2 Essais anisothermes de type surchauffe unitaire

La matrice des essais anisothermes réalisés stinie®rientations cristallines (Figure 1-47) psésentée dans
le Tableau I-6. Cette matrice résume les positissurchauffes dans la durée de vie de l'alliegdurée des
surchauffes et les vitesses de fluage avant et-sposhauffe. La procédure expérimentale des essais
anisothermes de type surchauffe unitaire a étéeptés au §1.2.2.2. Les conditions de contraintesleet
température sont les mémes pour tous les essaSPA :

4 1050°C et 140MPa pour le préfluage ;

v 1200°C et 145MPa pour le tir OEI ;

4 1050°C et 140MPa pour le fluage résiduel.
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Quatre éprouvettes ont servi a la réalisation diesanisothermes multi-interrompus pour des anslyke
microstructure, en se focalisant en particulierl'®ffet de la mise en radeaux sur le comportemaimisi, les

essais n°10 pour l'orientation [101], n°15 et 24updorientation [102] et n°32 pour l'orientatiorb§3],

initialement prévus jusqu’a rupture, ont été udidis pour a cette analyse. Les résultats de cestérdgations
sont présentés en §1.3.2.4.

Les essais anisothermes réalisés pour plusieurpstata préfluage et durée de surchauffe ont permis d
guantifier l'influence de la désorientation critite sur le comportement (81.3.2.2) et sur la DDV feiage
(81.3.2.3). La mesure des vitesses de déformagonrglaires lors des essais de préfluage n'a padfétduee
pour les essais ou un régime stationnaire ne pppaaiétre déterminé.

n° essai Orientation o () trdltiso tore () tes () £pre (10%h) £res (10°%h)
5 30 0 39.04 123
6 30 0.04 1.78 38.74 - 121
7 30 0.2 8.92 33.76 - 154
8 30 0.4 17.81 30.13 - 125
9 30 0.8 35.66 7.06 59.5 -
0| Y T T o [ e npu S
11 150 0.04 1.78 25.35 - 206
12 150 0.2 8.91 21.96 13.1 240
13 150 0.4 17.81 33.75 - 87.8
14 30 0.8 34.62 0.88 148 -
15 30 0 Multi-interrompu
16 30 0.04 2.1 137.07 - 11.3
17 30 0.2 10.5 68.77 - 51.5
18 30 0.4 21 95.68 - 21.3
19 [102] 30 0.8 42.19 36.31 178 34.3
20 150 0 81.13 26.8
21 150 0.04 2.1 158.07 - 26.4
22 150 0.2 10.5 192 - 8.80
23 150 0.4 21.04 46.86 - 66.0
24 150 0.8 Multi-interrompu
25 30 0 30.44 374
26 30 0.04 0.65 58.51 - 226
27 30 0.2 3.23 22.76 - 451
28 [563] 30 0.4 6.47 25.08 0 267
29 30 0.8 21.03 29.32 156 229
30 150 0 19.97 902
31 150 0.04 0.65 33.38 - 213
32 150 0.4

Tableau 1-6 : Récapitulatif des essais de type surauffe unitaire sur chaque orientation cristalline: [101], [102] et [563]
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.3 RESULTATS

[.3.2.2Influence de [l'orientation cristalline sur le connfnent en fluage
anisotherme

L'étude de l'impact d’une surchauffe au cours dagsai isotherme sur les trois orientations criagsl peut
étre déclinée en deux étapes :
i. I'influence de la microstructure de précipitatipre. position de la surchauffe et donc avancement
de la coalescence des précipités) sur le compontgmoeir une orientation donnée;
ii. I'influence du temps de la surchauffe sur le cortgroent.

a) Influence de la position de la surchauffe

Les Figure I-79 et Figure 1-80 représentent lesludians de la déformation au cours des essais avec
surchauffe unitaire pour des temps de préfluagérdifits en fonction du temps normé par la DDV de
chacun des échantillons. La Figure I-79-a monsetrirbes d’essais de I'orientation [101] pour less

une surchauffe de 30 secondes a été effectuée.iduameFI-79-b montre les courbes d'essais de
I'orientation [563] pour lesquels une surchauffe 3fe secondes a été effectuée. Les Figure 1-80-a et
Figure 1-80-b montrent les courbes d'essais dedfaation [102] pour lesquels, respectivement, une
surchauffe de 30 secondes et de 150 secondegaffexttuées. Il est observé sur ces figures gaate

[Il occupe environ 50 & 60% de la DDV anisothermard’orientation [563] alors qu’il n'occupe que 10

a 20% de cette DDV pour les orientations [101[1€2] (a I'exception d’'un essai).

D’une part on constate dans le Tableau I-6 quer poa orientation donnée, les vitesses de défoomati
en fluage post-surchauffe sont du méme ordre dedgra quelle que soit la position de la surchauffe.
D’autre part, il apparait que, quelle que soitikatation, le comportement du matériau est tres peu
affecté par une surchauffe en cours d’essai. Cesre@tions vont a 'inverse du comportement du MC2
orienté [001] [3] pour lequel apres une surchaudfepouvait observer un nouveau primaire et uressé

de fluage plus forte.

5%

e=j|sotherme e=lsotherme

o Sans préfluage
4% 4% de préfluage
20% de préfluage
39% 40% de préfluage |

80% de préfluage

o < Sans préfluage
4%
+- 4% de préfluage

20% de préfluage \
3% ) T
40% de préfluage I

- 80% de préfluage

+-80% de préfluage ' [10 1]

Déformation (%)
N
X

1%

L ot AP EEETT
e whr AP RN St 5 9

R

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
Temps normé Temps normé
(a) (b)

Figure I-79 : Courbes de déformation avec surchauff unitaire en fonction du temps normé pour deux desrientations
étudiées — (a) [101] et OEI30s, (b) [563] et OEI30s
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Figure 1-80 : Courbes de déformation avec surchauff unitaire en fonction du temps normé pour I'orienation [102]

Déformation (%)
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étudiée — (a) OEI30s et (b) OEI150s
b) Influence de la durée de la surchauffe

La Figure 1-81 représente les évolutions de la médtion en fonction du temps normé par le temps a
rupture pour des essais avec surchauffe unitairdifflerentes durées. La Figure 1-81-a compare les
courbes d’essais des trois orientations pour ldsguee surchauffe de 30 secondes a été effectuEriet
pour lesquels une surchauffe de 150 secondesedfétéuée pour un préfluage correspondant a 4% de |
DDV en isotherme. La Figure 1-81-b compare les bearde déformation pour des orientations [101] et
[102] pour lesquels une surchauffe de 30 seconées effectuée et ceux pour lesquels une surchdaffe
150 secondes a été effectuée. Le tout a été rémligéun préfluage de 40% de la DDV en isotherme a
1050°C et 140 MPa.

On constate que seule 'orientation [563] est affe@ar la longueur de la surchauffe (Figure I-BLJae
augmentation significative de la déformation loheng surchauffe plus longue est alors observée. En
revanche, aucun effet significatif de la longueerla surchauffe sur le fluage primaire et la viteds
fluage post-surchauffe n’est observé. En effet,uausaut de déformation n'est relevé pour les
orientations cristallines [102] (Figure I-81-a agiie 1-81-b) et [101] (Figure 1-81-a), et les sade
déformation induits par la surchauffe de 30 secsrelecelle de 150 sont de méme amplitude pour
I'orientation [101] — de I'ordre de 0.1% de défotina (Figure 1-81-b).

5%
Orientation [101] - OEI30s

$ Orientation [101] - OEI30s
+- Orientation [101] - OEI150s s o
Orientation [102] - OEI30s 'y 4% +-Orientation [101] - OE1150s
Orientation [102] - OEI150s | | P4 = Orientation [102] - OEI30s
o- Orientation [563] - OEI30s A £ o
+- Orientation [563] - OEI150s A /4 5 °" Orientation [102] - OEI150s
o E= f
4 8 ©
- p ) E 2% el
s 4 =) | / £
e o s 1% | A AAALL T | A
o - o AR A“'I
V‘b“‘“.,i.o.;;gg;s':.hsw“ﬂ““gg“““ 3 3 AhAAAAbdyy ARAAAARANALARAARAAAALLY ki
PRkt 0o i s+ i ‘
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
Temps normé Temps normé
(a) (b)

Figure 1-81 : Courbes de déformation d’essais deuhge avec surchauffe unitaire de 30 et de 150 sedes en fonction
du temps normé par le temps a rupture pour les tra orientations étudiées ; [101] en vert, [102] errange et [563] en

bleu — (a) préfluage a 4% de la DDV, (b) préfluaga 40% de la DDV
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[.3.2.3Influence de I'orientation cristalline sur le cundd dommage

Afin de déterminer I'influence de la morphologie ldemicrostructure sur la DDV, un diagramme de cumu
de dommage a été tracé pour chaque orientatiaialtris. Ce diagramme représente I'évolution dBLV
résiduelle (normalisée par la DDV isotherme) ercfimm de la durée de préfluage (elle aussi, nos@alpar

la DDV isotherme).

4 Pour l'orientation [101], nous constatons que lenclde dommage est linéaire pour les
surchauffes d'une durée de 30 secondes, commeesiteatr Figure 1-82. Cette tendance semble un
peu moins évidente pour des surchauffes de 15desoou I'on observe une diminution de la
DDV. Nous pouvons conclure que pour cette oriemtadristalline, I'impact d’une surchauffe de
courte durée est négligeable sur la DDV.

1 ~
A A' N, A Orientation [101]
0.8 S | pour un OEI30s
AN ) A
° N A A Orientation [101] \
e 0.6 & | N~ pour un OEI150s
3 A S, 2/
- 0.4 1 | N~ |
~. [101]
~
0.2 N
K- )
0 ~
0 0.2 04 0.6 0.8 1

toelt;

pré' tiso

Figure 1-82 : Durée de vie en fonction de la duréde préfluage, pour chaque durée d’OEIl pour [101]

v" Pour les orientations [102] et [563], nous constatque le cumul de dommage n’est pas
linéaire, comme en attestent la Figure 1-83. Onstaie ainsi que l'effet d’'une surchauffe est
bénéfique sur ces orientations puisqu’elle augminieDV en fluage pour quasiment tous les
essais réalisés. Cette augmentation est plus iemgerpour les surchauffes appliquées sur des
structures a précipitation cuboidale ou interméegicubes/radeaux (voir caractérisation
microstructurale au §1.3.1.3). En effet, il est@fvg que les DDV les plus élevées sont atteintes
pour des durées de préfluage faibles. Les courbegfbrmation plastique cumulée en fonction
du temps présentées en Figure 1-84 pour des egsdises sur des échantillons d’orientation

[563] montrent ces DDV plus longues pour les essaisothermes.

>, # Orientation [563]
pour un OEI30s

¢ Orientation [563]

© Orientation [102]
pour un OEI30s

5 Orientation [102] pour un OEI150
g L 2 pour un OEI50s g i 0
€2 e €24 S h‘
F @ ook PPN STTLLL L,
= . : o [t el 1 é ¢ LTI AP
3 1 S I ——
r —_— — e ® —_— — —_ [563]
0 R 0 T T —
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 0 0.2 04 0.6 0.8 1
tpné/tiso tpré/tiso
(a) (b)

Figure 1-83 : DDV en fonction de la durée de préflage, pour chaque durée d’OEI pour les orientationsristallines —
(a) [102], (b) [563]
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Ce phénoméne a déja été observé sur I'orienta@®h][ pour laquelle un pic de DDV apparait
pour les préfluages courts (81.1.3.1-a). Ces réwultejoignent les observations réalisées sur
I'orientation [001] dans les travaux de thése d€armier [3] et de J-B. Le Graverend [69] pour
MC2 et qui ont également été noté sur le MCNG paANMoux [4].

0, — - T
8% -=-Préfluage court pour i i £

longue surchauffe
6% | Préfluage moyen pour 7
° courte surchauffe i

-+-Isotherme

Déformation (%)
2

30

0 Temps (h)
Figure 1-84 : Déformation viscoplastique lors d'unessai de fluage isotherme pour une orientation ctalline [563] (en

bleu) — lors d'essais de fluage anisothermes : ptéage a 4% de la DDV isotherme et OEI 150s (en vigt) et préfluage a
40% de la DDV isotherme et OEI 30s (en indigo)

1.3.2.4Cinétique de mise en radeaux
Des essais multi-interrompus ont été réalisésddinaractériser de maniére plus fine I'effet deise en

radeaux sur le comportement. Un essai sur I'oriemtg101] et un sur I'orientation [102] sont préses
dans ce paragraphe.

a) Essai multi-interrompu pour I'orientation [101]

D = dendrite
ID = interdendrite

Déformation

&

[101]

15h Temps

Figure 1-85 : Schématisation de la déformation visaplastique lors d'un essai de fluage multi-interrorpu pour
I'orientation [101] (en vert) aprés un tir OEI 30ssans préfluage. La microstructure de précipitationyly est présentée
apres le tir OEI, puis aprés 5h et 15h de fluage pt-OEI
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L’évolution de la microstructurg/y’ sur une éprouvette orientée [101] ayant subiiu®El 30s (1200°C
et 145MPa) sans préfluage, puis cing heures dgdla050°C et 140MPa) et enfin a nouveau quinze
heures de fluage, est présentés en Figure |-8&taillde étape par étape dans ce paragraphe.

Aprés le tir OEI 30s, la microstructure possédeoenane morphologie cuboidale avec les arétes des
cuboides orientées+/—45° de I'axe de chargement mécanique. Comme atteadtiglre 1-86 montre
également la présence d’'une fine précipitationaieet apparue dans la matrice au refroidissemers ai
gue de nombreuses traces de dislocations auxdnéesfy’ (fleches blanches).

Figure 1-86 : Microstructure a morphologie cuboidak aprés un tir OEI 30s sur une éprouvette orientég01] —
apparition de précipitation tertiaire et de tracesde dislocations aux interfaceg/y’

La microstructure analysée apres cinq heures amdlise caractérise par une différence de mise en
radeaux entre les dendrites et les interdendi@esphénomeéne est la conséquence d’'une composition
chimique légerement différente entre les deux @artiu cristal, induisant des contraintes de coleéren
différentes tel qu’'observé par M. Arnoux sur I'aie MCNG [43] :

v Dans les interdendrites, la mise en radeaux ne p&s encore effectuée. En effet, la
morphologie de la microstructure a ce stade dgéuest encore majoritairement cuboidale (Figure
I-87), avec un « arrondissement » des coins des pi&sipi

Figure 1-87 : Microstructure de précipitation dans un espace interdendritique aprés un tir OEI de 30suivi de
5h de fluage a 1050°C et 140MPa sur éprouvette onige [101]
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v Dans les dendrites (microstructure en Figure [|-8Bparait une compétition dans la
direction de mise en radeaux avec des radeaux @aet4Bautres a -45°. Cette compétition génére
des radeaux de formes particulieres. Par exemplepserve sur la microstructure en Figure 1-89
un radeau en « L » a ce stade de la coalescenite.dbservation est non singuliére a ce stade de la

déformation.

Figure 1-88 : Microstructure dans un cceur de dendrie Figure 1-89 : Microstructure en compétition avec un
aprés un tir OEI de 30s suivi de 5h de fluage a 105C et précipité en forme de "L"

140MPa sur éprouvette orientée [101]

Aprés dix heures de fluage supplémentaires, la hubogie de la microstructure est modifiée.

v Au niveau des interdendrites, la mise en radeagest €ffectuée perpendiculairement a la
direction cristalline [001] en raison d'un systédeglissement plus fortement chargé du fait de la
légére désorientation secondaire du cristal de&C6éfte microstructure est illustrée sur la Figure

90-a.

v Dans les dendrites, la mise en radeaux observéemests prononcée que dans les
interdendrites, alors méme qu’elle avait débuté pod. Une illustration de cette mise en radeaux
est proposée sur la Figure 1-90-b. L'une des raistnce phénomeéne est que la fraction volumique
dey’ y est localement plus faible, ce qui induit uegeur de couloirs plus grande et donc une
distance de diffusion pour les élémentgenes plus grande. En effet, des mesures dedmact
volumique dans chacune des zones indiquent unéoinade 27% dans les dendrites et de 35%
dans les interdendrites. Bien que ces fractiorens@normalement faibles pour un essai a 1050°C,
probablement du fait que les zones observées pbehe surface soient affectées par I'oxydation
(i.e. polissage de la surface de I'échantillon non saffiment profonde lors de cette interruption),
on note bien une différence prononcée de taux’ddendrites/interdendrites qui est mise en
évidence pour la premiére fois dans le MC2. La n@eeradeaux obtenue dans les coeurs de
dendrites obtenue a ce stade du fluage est donmsmwiidirectionnelle que dans les espaces
dendritiques.
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N\
4

[101]

() (b)
Figure 1-90 : Microstructure aprés une tir OEI de 30s suivi de 15h de fluage & 1050°C et 140MPa surépvette
orientée [101] — (a) dans une interdendrite, (b) d& un cceur de dendrite

De nombreux pores de déformation sont égalemerdrodés a I'issue de cette étape (Figure 1-91), a
l'intérieur desquels apparaissent des traces @es jole glissement.

o™ { Sk

Figure 1-91 : Apparition de pores de déformation aec des traces de plan de glissement

b) Essai multi-interrompu pour I'orientation [102]

L’évolution de microstructure obtenue pour une épette orientée [102] ayant subi un tir OEI 30s
(1200°C et 145MPa) sans préfluage, puis quatretdingheures de fluage (1050°C et 140MPa) et enfin
a nouveau 23h de fluage, est présentée en Fiet-détaillée étape par étape dans ce paragraphe.
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D = dendrite
ID = interdendrite

Déformation

o ] T

v

90h | 113h | Temps

Figure 1-92 : Schématisation de la déformation vismplastique d’'essais de fluage multi-interrompu pouf102] (en
orange) pour un tir OEI 30s sans préfluage. Des miostructures sont présentées a chaque interruptiode 'essai :
90h et 113h

La microstructure analysée apres un tir OEI 30gi slé quatre-vingt-dix heures de fluage isotherme a
1050°C et 140MPa ne montre pas de différence mo#vitre la coalescence de la microstructure au cceur
des dendrites et celle dans les espaces intertlgnds comme en atteste la Figure 1-93. En revanche
'apparition de pores de déformation en plus de xcel€élaboration (Figure 1-94) s'effectue
préférentiellement dans les zones interdendritiquias reste, le début de la fissuration d'un pore
d’élaboration, illustré en Figure 1-94-b (fond dore), atteste de I'avancement prononcé du fluage de

I'éprouvette apres 90h.

Figure 1-93 : Microstructure coalescée aprés un tilOEI de 30s suivi de 90h de fluage a 1050°C/140MBar éprouvette
orientée [102] — (a) dans un cceur de dendrite, (bjans une interdendrite
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[102]

RSN S NSNS 2 pm =~ om
Figure 1-94 : Types de pores présents a coeur d’épueette orientée [102] apres un tir OEI de 30s suivde 90h de fluage
a 1050°C et 140MPa — (a) pore de déformation, (bppe d'élaboration avec début de fissuration

Les vingt-trois heures supplémentaires de fluaggportent pas d’'information complémentaire sur la
coalescence de la microstructure. Cependant, pdienettent d’observer le début de la fissuratiamd’
pore le long de l'interface/y’ (Figure 1-95) — dont le mécanisme est discutésdi@nchapitre suivant
(81.4.2) et — d’observer I'apparition de phases TERure 1-96) — phases intermétalliques fragiltean
qui n'avait pu étre observeées lors de la précédatgeuption de I'essai.

[102]
g ~ -~ lpm
Figure 1-95 : Fissuration d’'un pore d’élaboration le long Figure 1-96 : Apparition de phases TCP au cceur de
de l'interface y/y’ aprés un tir OEI 30s suivi de 113h de  I'éprouvette aprés un tir OEI 30s suivi de 113h déluage a
fluage a 1050°C et 140MPa sur éprouvette orienté&(2] 1050°C et 140MPa sur éprouvette orientée [102]

c) Bilan

Ces essais multi-interrompus ont permis une caisat®n plus fine I'effet de la mise en radeaux Isu
comportement. IlIs nous permettent de conclure dparg que la mise en radeaux s’effectue suivasit de
directions de type <100>, quelle que soit I'oridiota cristalline et la direction de chargement. iia
part, la désorientation cristalline secondaire isgane seule et unique direction de coalescence pou
I'orientation cristalline [101] méme si les prensietades de coalescence se font suivant deuxidirect
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1.3.3 Structures de dislocations

Comme pour I'évolution de la morphologie et du talexy’, les structures de dislocations a ceeur du matéria
ont été observées sur une éprouvette d’orientatistalline [563] ayant subi un préfluage a 105@t@40MPa
pendant 6.5 heures et un tir OEI de 150s sur le B&ALIE. La courbe de déformation enregistrée poetr
échantillon est présentée en Figure 1-97. La dédtion atteinte est de 0.35%. Ces observationsténtélisées
apres refroidissement des échantillons sous chamgfemécanique depuis la température d’essai, é\aiasi
des effets de restauration par retour a 'ambidres.lames ont été prélevées par coupe obliqueapgort a
'axe de déformation afin de pouvoir observer etniarostructurey/y’ et les arrangements de dislocations aux
interfaces et dans chacune des phases. Le plamrdegdames observées est (-0.95 ; -0.19 ; 0.24).

Déformation (%)
o
Ny

poo
o
poo®
-———gogoels- -
pOoppoooo0®
|
|

[ (|

0 1 2 : 4 s 6
Temps (h)
Figure 1-97 : Courbe de déformation de I'échantillon caractérisé en microscopie électronique en transssion a
TU Berlin. Trajet de chargement = 6.5h a 1050°C/14MPa + 150s a 1200°C et 145 MPa sur le banc THALIE

Une fine précipitation tertiaire est clairement@fyge dans les couloirs de matrice a 'issue drilehauffe de
150 secondes sur le banc THALIE et de la procédereefroidissement utilisée, comme cela était dtten
(Figure 1-98). Cette fine précipitation tend vereumorphologie cuboidale et possede une taillevd@m 30 a
40 nm. Ces fins précipités sont en revanche absamis le voisinage immeédiat des précipités secoeslaion
dissous (sur une largeur d’environ 30 a 40 nm),roercela a été précédemment observé par Link & Epish
récemment [70].

Figure 1-98 : Mise en évidence de la précipitatiotertiaire dans les couloirs de matrice
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Trois principaux constats peuvent étre dressésrtir pi@s observations MET en champ clair et en gham
sombre sur cet état microstructural (Figure I-9gufe 1-100 et Figure 1-101) :
4 L'évolution de la microstructure est différente rentles zones dendritiques et
interdendritiques. La mise en radeaux est plus@ro@e dans les dendrites comme en témoignent
les Figure 1-99-a et Figure 1-99-b ;
4 Une forte activité plastique (comparativement a oleservations réalisées en stade Il de
fluage isotherme a 1050°C [3]) est observée dassctailoirs de matrice, sous la forme de
dislocations courbées (Figure 1-99-a, Figure [|-9@tc Figure 1-101-b) ou de segments de
dislocations quasi-rectilignes ;
4 Une activité plastique prononcée dans la phasst également observée. L'analyse des
vecteurs de Burgers de ces dislocations en utilisarcritére d’extinction classique.b = 0a
permis d’identifier des dislocations de typel110 > et majoritairement de type 100 >. La
Figure 1-100 montre un exemple de dislocation qeety < 100 > montant dans un radeau de

phasey'.

Figure 1-99 : Activité plastique dans la matrice das une zone interdendritique (a) et dendritique (h)La coalescence
semble moins prononcée dans la zone interdendritigu Notons également de nombreuses dislocations datrice
courbées (a) ou avec des segments rectiligne (b¢mdifiées comme étant des dislocations de ty§e< 110 > {111}. Les

contrastes obtenus en champ sombre dans une zongeiendritique permettent de noter une densité de idlocations
dansy’ quasi nulle (c)

L'objectif de ces caractérisations étant d’idestifles modes de glissements actifs lors de la ohéfilon en
fluage anisotherme d’un échantillon d’orientationghe [111], de ce fait notre attention ne s’est partée sur
les réseaux d'interface et sur leur stabilité. Blgse s’est portée sur les dislocations de magticur I'analyse
de leur plan de glissement, en particulier, sur slggnents de dislocations quasi-rectilignes, lsbdhitions
courbées étant par essence de @geno > {111}.
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Des exemples de plans de glissements de cellesitirgportés en Figure 1-99-b, Figure 1-101-a efuFeé |-
101-b sous la forme de fleches avec identificationpdian de glissement. Il ressort de ces identificetio
concernant environ quarante segments que la né@aggntre elles (~ 85 a 90%) glissent sur des pilentype
{111}. Quelques glissements cubiques ont bien datifies comme en atteste la Figure 1-101-b, maisx-ci
restent minoritaires dans la population analyséebien plus encore si I'on considére lintégraldé la
population de dislocations de la matrice.@vec les dislocations courbées).

N :
Figure 1-100 : Mise en évidence de dislocations dgpe a<100> montant dans la phasg. Plan de lame (-0,95 -0,19
0,24), lame « tiltée » proche [-100], réflexion <&

(a) (b)
Figure 1-101 : Activité plastique dans la matrice @ec mise en évidence d’une activité plastique majitairement sur les
systemes octaédriques (a) et quelques rares disltioas glissant suivant des plans {001} (b)

Méme si le calcul du facteur de Schmid pour cetientation proche [111] donne une valeur plus éevéur
les systemes de glissement cubiques (0.48) quel@systeme de glissement octaédrique le plus énéxg?2),
ces observations nous permettent de déduire guede de glissement cubique peut étre négligé. Aiinse
sera pas considéré dans l'utilisation de modélglakicité cristalline POLYSTAR présenté en Pditie

|.3.4 Essais thermomécaniques complexes

Des essais thermomécaniques complexes ont étéé®alur |'orientation [001] afin de générer uneebds
données d’essais qui a permis d’alimenter le moB&eYSTAR. Un essai complexe avec cyclage depuis un
niveau de référence a basse température et dés sisgalifies de dimensionnement de type AMT ouH 5t
ainsi été mis en ceuvre. La procédure et les conditthermomécaniques des essais ont été préalatleme
détaillées au 81.2.4.4. Pour chaque type d'essat sxtraits des résultats macroscopiques tels que |
déformation totale ou plastique et des donnéesostiarcturales tels que la morphologie ou la fractio
volumique de phase durcissante
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Déformation (%)

=
o

O P N W H N O N X ©

[.3.4.1Essai complexe BT

L'objectif de l'essai est de mesurer et de quamtiflimpact de surchauffes a haute température
(1000°C<T<1100°C) en partant d’'un niveau de réféeei basse température et contrainte moyemnen
domaine ou la microstructure de précipitation restaidale sur de longues durées.

a) Déformation plastique cumulée

La courbe de déformation brute de I'essai complaxec cyclage thermique depuis une température
nominale basse (850°C) et une contrainte d’ammitoeyenne est représentée en Figure 1-102-a. Un
traitement numérique a été effectué sur la couebtudge brute afin de lisser les surchauffes etedpas
tenir compte de la dilatation thermique et de laiateon de la déformation élastique dues a
'augmentation de la température (Figure I-102AMsi, seule la déformation plastique cumulée @sep

en compte pour obtenir la courbe représentée eard-ity103. On rappelle gu'apres onze cycles
comportant alternativement des surchauffes a 100&°@Q050°C, I'éprouvette a subi une derniére
surchauffe a 1100°C. Cette surchauffe a provoquépture de I'éprouvette (fin de la courbe en Figur
102-a).

On observe d’'un part une augmentation significatieela déformation & chaque surchauffe a 1050°C.
D’autre part, on note que cette augmentation derdeition est plus élevée a chaque cycle. En effet,
existe un facteur 3 entre le saut de déformatioprémier cycle et celui du dernier cycle. En revemnc

on observe un faible incrément de déformation agihague surchauffe a 1000°C (Figure 1-102-b).

1.5
-B-Essai cyclé BT - courbe traitée
Essai cyclé BT - courbe brute
Essai cyclé BT - courbe brute
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Figure 1-102 : Déformation enregistrée au cours déessai cyclé BT — (a) courbe totale brute sur toutessai, (b) zoom

sur un cycle avec courbe brute et courbe traitée
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Figure 1-103 : Déformation plastique cumulée au cas de I'essai cyclé BT — courbe totale traitée suout I'essai
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b) Caractérisation microstructurale

La microstructure analysée en fin d’essai estdreéarsifiée selon la zone d’observation. En effetette
température nominale de 850°C, la coalescence decistructure est tres lente (~ 300 a 500 heures
sont nécessaires sous cette charge). C'est paumuoel la Figure 1-104 présente une micrographis hor
zone de localisation de la déformation ou I'on pelserver une mise en radeaux naissante (Figure
104-a) avec des résidus de matrice piégés dans deakey en cours de coalescence (FiguHE4-b).

Une micrographie proche de la zone de rupture mévelence une mise en radeaux la aussi incompléte,
mais déstructurée (Figure 1-104-c), en raison deofation locale du réseau cristallin sous I'efflet la
triaxialité du champ de contrainte lors de la rogtiinale. Enfin la Figure 1-104-d met en évidence la
rupture finale est contrdlée, en plus de la folftstité, par 'amorgage de fissures a partir deep
d’élaboration.

En résumé, le cyclage thermique depuis un étatmedrBT permet d’accélérer la mise en radeaux quand
bien méme les modes d’endommagement observés satigaes a ceux observés lors du fluage
isotherme du MC2 a 850°C [71].

[001]

(d)

Figure 1-104 : Microstructure mixte en fin d’essaicyclé BT — (a) mise en radeaux naissante au caeur [tprouvette, (b)

résidus de matrice piégés dans de la phageen cours de coalescence (cercles rouges), (c)@adx destructurés proche

de la zone de rupture, (d) fissuration a partir depore avec modification de microstructure dans la zoe
d’endommagement préférentielle

1.3.4.2Essais simplifiés de dimensionnement sur le banEABAAMT

Rappelons que I'objectif d'un essai sur le banc BA#st de reproduire les conditions thermomécaniques
d’un essai de dimensionnement et de certificat@tudbomoteurs d’hélicoptéres. L'essai AMT1 estdiéu
dans son intégralité alors que seul le fluage eotle post-cyclage est étudié dans I'essai AMT2.
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En effet, parmi les deux cycles AMT de I'essai AMT&premier est similaire a celui de I'essai AMdlrs
gue le second est inexploitable. Une perte du kigns de ce cycle a rendu I'exploitation de la dmide
déformation impossible.

a) Déformation totale : AMT1

La déformation plastique cumulée n'a pas pu étteaga de la déformation totale malgré la métratogi
performante du banc. En effet, en plus des faibliésrts appliqués qui engendrent de trés faibles
déformations plastiques, les transitoires thermgdques rapides employés, couplés a des temps idespal
trop courts, ne permettent pas d’atteindre sysiégoement I'équilibre thermique sur la longueur I®ta
de I'éprouvette et donc, de découpler déformatlanté-thermique et viscoplastique. Par conséqlest,
résultats sont présentés en déformation totale.

On peut néanmoins observer sur la courbe de défiomdu préfluage isotherme de I'essai de type AMT
(Accelerated Mission Test) une apparition de fluaggatif en début d’essai comme le montr€i¢mrel-

105, déformation « négative » non imputable a desatiaris temporelles de températures au niveau de la
zone de mesure compte tenu de la cinétique du piedten Ce phénomene a aussi été observeé lors d'un
essai AMT réalisé sur le banc MAATRE et non détaidns ce manuscrit. Les évolutions des conditions
thermomécaniques et de la déformation totale avsades cycles AMT sont présentées~gyure 1-106
avant de détailler I'évolution de la déformatiotaete du fluage isotherme post-cyclage en Figur@n-1

Pour cet essai complexe, deux éprouvettes ont #iéées : la premiére a permis d’obtenir une
caractérisation microstructurale apres le cycle AAldrs que la deuxiéme était dévolue a I'essaiasg-p
cyclage puis a une caractérisation en fin d'essai.
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Figure 1-105 : Déformation totale au cours du préfliage isotherme de I'essai AMT
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Figure 1-106 : Evolutions au cours du cycle AMT —4) de la contrainte et température appliquées, (bje la déformation
totale
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En comparant les deux courbes de la Figure I-106eut constater que la thermique a une composante
importante dans la courbe de déformation totalsqué les différents sauts et paliers de température
correspondent sur les deux figures. Néanmoins,légére augmentation de la déformation totale peut
étre observée sur la Figure 1-106-b sur les palsasts de déformation pouvant étre amputée a de la
déformation plastique cumulée. Enfin, on peut nopee I'essai de post-cyclage de I'essai AMTL en
Figure I-107 n’a pas pu étre mené jusqu’a ruptong ples raisons technigues alors que le post-ayaag
I'essai AMT2 est mené a terme (Figure 1-108).
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Figure 1-107 : Déformation totale au cours du fluag isotherme post-cyclage AMT1
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Figure 1-108 : Déformation totale au cours du fluag isotherme post-cyclage AMT2

Déformation totale

b) Caractérisations microstructurales

i. Observation aprées le cycle AMT

Des observations microstructurales a difféerentsgissements ont été effectuées afin de permettre la
détermination des fractions volumiques de prédgpis@&condaires et tertiaires. Les observations
suivantes ont été réalisées a I'issue de la pédedgyclage thermomécanique de I'essai AMITA &

la fin des cycles présentés en Figure 1-106). Lbservations ont été effectuées au cceur de
I'éprouvette et on y reléve que la coalescencedjatbien avancée a l'issue de cet essai de typ€ AM
(Figure 1-109-a et b). De plus, on constate lagmés de précipitation tertiaire dans les coulogs d
matrice en Figure 1-109-c, ce qui permet de cordiries observations de la littérature [41] apres un
surchauffe.
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Figure 1-109 : Exemples de micrographies servant Banalyse des précipités sous divers grossisementga) x5000, (b)
x10000, (c) x25000

Les analyses micrographiques donnent les résutatants (Tableau I-7) en termes de fraction
volumique de précipités secondaires (non dissdusyteires :

Fraction volumique y' (%)
Essai | Type de | Moyenne| Ecart | Moyenne Ecart Moyenne Ecart Ecart
précipité | x5k | type x5k | xiok | YP® | xosk | WPe | Moyenne o
x10k x25k
AMT1L Seco.nc_iaire 39.24 2.60 40.77 2.75 38.67 483 39.24 2.51
Tertiaire - - - - 1.33 1.30 1.33 1.73

Tableau I-7 : Résultats de I'analyse micrographiquele I'essai AMT1

ii. Observation aprés le post-cyclage

Des analyses complémentaires apres le post-fluadesbai AMT1lont été effectuées dans I'objectif
d’alimenter le modele POLYSTAR. Ces caractérisatianicrostructurales permettent de déterminer
d’une part, les fractions volumiques de précipi#éscours d’essai grace a des clichés tels que ceux
présentés en Figure 1-110 et d’autre part, ellemmpttent de remarquer que la mise en radeaux est
totalement établie et que la précipitation tertiast dissoute.

Figure 1-110 : Microstructure en radeaux en fin d’essai AMT1

De plus, ces caractérisations ont aussi permis i@exmcomprendre les mécanismes de rupture
observés, notamment via la de nucléation de paefbrmation (comme illustré sur la Figure 1-111)
et la croissance de pores de fonderie. Ces méocasisenont discutés dans le chapitre suivant (§1.4.2
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|.3.4.3Essai de dimensionnement sur MAATRE : 150H

Tous comme les essais réalisés sur le banc BAEAsdi 150H réalisé au banc MAATRE a pour but de
reproduire les conditions thermomécaniques renéestsur une section de pale HP lors d’un essaumadée
certification. A la différence de la procédure BAHAessai a été réalisé dans son intégralité suralec
MAATRE, i.e. dans un environnement de combustion.

a) Déformation

Un extrait des cycles réels réalisés sur le ban@VRE est présenté en Figure |-112. La courbe montre
I'évolution de la température en fonction du terdps trois derniers cycles du stade 2 et celleatles?.

La courbe de déformation plastique cumulée, exrtrdét la courbe de déformation totale a laquell&a é
enlevée la déformation thermoélastique est présesid-igure 1-113. L’allure macroscopique (Figure
113-a) de la courbe de déformation lors des stadessI() de cyclage thermique est similaire a uneribeu

de fluage isotherme HT avec un stade primaire (pawgué) puis un stade de fluage secondaire. Lors du
stade OEI, une forte augmentation de la déformagirogiquement constatée. Néanmoins, sur chaque
palier de température, on observe des vitessesudgef différentes en rapport avec I'évolution de la
température, comme en atteste la Figure 1-113-b.
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Figure 1-112: Extrait de I'évolution de la température expérimentale au cours de I'essai 150H sur leahc MAATRE
(adapté de[64])
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Figure 1-113: Déformation plastique cumulée au cows de I'essai 150H — (a) essai complet, (b) agransisnent sur un
cycle élémentaire (adapté df64])

b) Caractérisation microstructurale

Des observations microstructurales a différentsgissements ont été effectuées en suivant la procéd
décrite au paragrapl@.2.3.2-b) afin de permettre la détermination flastions volumiques de précipités
secondaires et tertiaires en fin d’'essai. Les ebsiens ont été effectuées au cceur de I'éprouetive y
releve que la coalescence est déja bien avandésueld’'un essai de ce type (Figure 1-114). Des ptin
constate la présence de précipitation tertiaires des couloirs de matrice en Figure 1-114-b et Fgu
114c, ce qui permet de confirmer les observationkw digtérature [41] lors de cyclage thermique.

(a) (b) (c)
Figure 1-114 : Exemples de micrographies traitéesqur I'analyse des précipités — (a) x2500, (b) x50@d (c) x10000

Les résultats des analyses stéréologiques sonermpéssdans le Tableau I-7 en termes de fraction
volumique de précipités secondaires (non dissdus)ytaires :

Fraction volumique y' (%)
Essal T)'/pg d ? Moyenne D Ecart type Moyenne 1D Ecart type Moyenne Ecart
précipités D ID type
1504 Secondaires 39.0 0.003 41.8 0.006 40.4 0.02
Tertiaires 0.42 0.001 0.23 0.0006 0.33 0.001

Tableau I-8 : Résultats de I'analyse micrographiquele I'essai 150H — D=dendrite, ID=interdendrite

Des exemples d’analyses stéréologiques réalisées kv logiciel Visilog a l'aide d'algorithmes
développés au laboratoire sont présentés en Flglité pour les précipités secondaires en radeaux et
pour les précipités tertiaires.
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(b)
Figure 1-115 : Exemples de micrographies traitéesqur I'analyse des précipités — (a) x2500, (b) x5000

Les observations de la microstructure ont égalenmartmis de révéler I'apparition de pores de
déformation (cercle rouge en Figure I-116). D’'uiagt ple niveau de déformation atteint en fin d’essa
cohérent avec I'apparition de pores de déformafieigure I-116). D’autre part, des microfissures
amorcées a partir de pores qui viennent « déchiles radeaux établis sont observées (Figure |-1dH
observations viennent alimenter la discussion eghZtoncernant les mécanismes de rupture.

10 pmi —

b RS e

Figure 1-116 : Apparition de pores de déformation €ercle rouge) et amorcage de fissures a partir deopes (encadré)

Synthése 1.3 :

L’'un des objectifs de cette étude est d’obtenir omedlleure compréhension des effets de I'aniso&rapistalline
sur le comportement en fluage.

Pour atteindre cet objectif, des essais de fluagethermes et anisothermes ont été effectués @isrdrientations
cristallines qui balaient le triangle stéréographig: [101], [102] et [563].

Les résultats montrent que :
v les DDV sont significativement inférieures dés bmgentation cristalline est éloignée de [001] §gu’a
un facteur 50),
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v peu ou pas de fluage primaire apparait dans le cmtepnent des orientations [101] et [563],

4 en présence de surchauffes unitaires de courteedlegécumul de dommage est linéaire pour I'orieiotat
[101],
4 une surchauffe unitaire a un effet bénéfiqgue sUb¥/ des orientations cristallines [102] et [563].

Les observations microstructurales effectuéesesigprouvettes des essais montrent que :

v les facies de rupture finale sont lisses et d’asfieal « fragile » pour toutes les orientationsstiées,
malgré une striction diffuse des échantillons ;

4 la mise en radeaux des précipitdss’effectue suivant des directions de typd 00 >, quelle que soi
I'orientation cristalline et la direction de chargeent ;

v la désorientation cristalline secondaire impose weule et unique direction de coalescence g
I'orientation cristalline [101] quand bien méme lgwremiers stades de coalescence se font suivamt
orientations ;

v aprés une surchauffe, des dislocations sont présetains la phasget sont de type < 100 > dans la
phasey'. Elles glissent majoritairement sur les systémesédriques dans la matrice.

Un autre objectif de cette étude était d’effectdes essais thermomécaniques complexes sur |'otientf001]
afin d’alimenter le modéle POLYSTAR présenté emidHr

Les essais réalisés sur les bancs BAFA et MAATRIE représentatifs des conditions thermomécanique
sections de pales HP lors d'un essai de développeeatele certification des moteurs d’hélicoptef@s.ces essais
sont extraites les courbes de déformation et kdtifins volumiques de précipitgs

L’essai cyclé thermiquement a partir d’'un niveauré£rence a basse température est représentatitdeditions
vues par le bas du profil aérodynamique d’'une pdRe. De cet essai est extraite la courbe de défaong
plastigue cumulée.

Dans ces conditions, le cyclage thermique accéleremise en radeaux quand bien méme les m
d’endommagement observés restent analogues a bsarv@s en fluage isotherme 8\Wl/du MC2.

[
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|.4 DISCUSSION

Ce chapitre vise a analyser et a discuter les caepents en fluage isothermes et anisothermes wbigour les
diverses orientations étudiées a la lumiére dexctansations microstructurales.
Les résultats et les caractérisations obtenusierette étude ont suscité les interrogations steéga

v Quels sont les mécanismes d’endommagement quigepli de tels abattements de DDV
sur les orientations cristallines éloignées de J@01

v Quels sont les facteurs de dispersion des rés@ltats

v Quelle est l'influence de l'orientation cristalliser le comportement ?

4 Quel est I'impact d’'une surchauffe unitaire suriBatation cristalline, tant vis-a-vis du

comportement post-surchauffe que de la DDV ?

|.4.2 Mécanismes de rupture

L'analyse des modes d’endommagement a été réalisam essai multi-interrompu réalisé sur une épetie
d’orientation cristalline [101] et par tomograplsier deux éprouvettes d’orientation [56BJautres essais sur
éprouvettes d’orientations cristallines [102] e63b ont aussi permis de valider les mécanismesugaure
discutés dans ce paragraphe. Les caractérisatemgpouvettes issues de ces essais montrent quetlae
d’une éprouvette fortement désorientée par ragp{@01] en fluage s’effectue toujours suivant lamaémode.
Ce mode d’endommagement est donc détaillé et anebyss ce paragraphe.

|.4.2.1Etude de pores

Le Graverend [72] montre dans ses travaux que ladifioation locale des champs de
contraintes/déformations autour des pores impliguenodification de la microstructurgy’ et plus
particulierement I'épaississement des couloirs daetrice. En effet, avec de telles conditions de
contraintes et de températures — HToBt— I'écoulement plastique est plus facile dansdesloirs
amenant ainsi a une densité de dislocations pt@élnotamment aux interfacgg’. Il démontre ainsi
gu'’il ne suffit pas de considérer les pores sealarne variable d’'endommagement, mais également leur
densité et la microstructupéy’ modifiée au voisinage des pores par le champ méua induit. En effet,

il est clairement visible en Figure I-117 que la\DI plus faible est obtenue pour une taille deedar
plus faible, mais également pour la plus forte déme pores.
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Figure 1-117 : Analyse stéréologique post mortem dgores aprés fluage & 1050°C et 160 MPa d’'éprouvetMC2.
Evolution de la DDV en fonction de — (a) la surfacenoyenne des pores, (b) la densité de pol@2]
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Suite a I'observation d’éprouvettes désorientées,abnstats ont pu étre effectués autour des efiti@pores
rencontrés en surface et au cceur des éprouvetiestef, deux types de pores se démarquent :

v les pores de solidification et d’homogénéisationsguont qualifiés de pores d’élaboration
par la suite (Figure 1-118-a) ;
4 les pores de déformation générés par la déformal®nfluage a haute température

(T >900°C) comme le pore de la Figure 1-118-bedt possible d’identifier, dans ce dernier cas,
des traces de plans de glissement aux interfacessdgores qui présentent généralement un aspect
trés geomeétrique.

O ¢

Pore [o)4':[%
Gdéformation o\
: S um 4
Al oy

(a)

Figure 1-118 : Pore d'élaboration oxydé et pores ddéformation (a) et zoom sur un pore de déformatioprésentant des

traces de plans de glissement aprés un tir OEI 3@sins préfluage + 20h de fluage résiduel a 1050°C1etOMPa sur une
éprouvette d'orientation [101]

c) Pores d’élaboration

Lors de la solidification du matériau, les régiatendritiques et interdendritiques varient en fanctiu
gradient thermique au niveau du front de solidif@aet de la vitesse de tirage de l'alliage endiusDes
pores se forment alors dans les espaces intertignds lorsque celles-ci se contractent au moment d
leur solidification. L'orientation des axes des digtes imposée sur les éprouvettes désorientéeseper
de constater une localisation privilégiée de caggoQuand les micropores se forment entre les bras
secondaires des dendrites, il en résulte un alignedes pores le long des directions de type <182}

Les clichés de la Figure 1-119 réalisés sur un dtillen d’orientation [102] montrent un alignemedds
pores suivant la direction de I'axe primaire desdiiées, avec une espacement moyen entre alignement
de pores d’environ 300 a 400 um (Figure 1-119-cyexpondant bien a la largeur moyenne des espaces
interdendritiques. Comparativement a une oriemataistalline [001] ou les pores sont alignés
verticalement et paralléelement au chargement méuanappliqué, on constate ici un alignement a
environ 70 degrés de l'axe de chargement, rendeité configuration probablement plus néfaste en
termes de tolérance a la fissuration.

Les mémes observations ont été faites sur des\égites d’orientation cristalline [101] en Figur&20

avec un alignement de pores a environ 45 degréax@ede chargement (Figure 1-120-b).
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Figure 1-119 : Microstructure observée par loupe bioculaire (a et b) et par MEB (c) aprées essais daihge a 1050°C et

140 MPa présentant un alignement des pores paral@&hent a la direction de croissance des dendrites ymoune
éprouvette orientée [102]

o |

[107] R | 250 um |

(a) (b)
Figure 1-120 : Microstructure observée par loupe bioculaire aprés essais de fluage a 1050°C et 140 Mprésentant un
alignement de pores d’élaboration parallélement aukras primaires des dendrites pour I'orientation [101]

d) Pores de déformation

La Figure 1-121 montre deux micrographies effectu@ar tomographie a rayons X d’éprouvettes
rompues d’orientation cristalline [563]. L'éprouteeten Figure 1-121-a a subi un essai de fluage
isotherme a 1050°C et 140 MPa jusqu’a ruptureégruvette en Figure 1-121-b a subi un essai ageyélu
anisotherme avec un tir OEI de 30 secondes suivludge isotherme a 1050°C et 140 MPa jusqu’a
rupture.

Les deux clichés présentent une inclinaison dedritea proche de la zone de rupture du a la rotatio
cristal. Ce phénomene de rotation est discuté légoasragraphe 81.4.2.3.

Néanmoins des pores de différents types, notés rPlasdrigure 1-121, sont observés dans ces
zones « tournantes ». Ces pores sont répartis aeemahétérogene dans I'éprouvette sollicitée en
conditions anisothermes, est en plus forte prompogroche de la zone de rupture. De plus, ces jgords
plus gros que ceux observés sur I'éprouvette angitions isothermes.
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(b)
Figure 1-121 : Microstructures observées par tomogaphie a rayons X apres essais de fluage a 1050°CL40MPa —
(a) isotherme, (b) tir OEI 30s sans préfluag€r3]

Une analyse plus fine par tomographie FIB avecnsitoction 3D des pores de déformation [73] permet
de faire apparaitre le coeur de leur structure.igar€ I-122-a donne un apercu des caractéristigtide

la taille — 5 a 10 um — d’un pore de déformatioseslé sur une éprouvette d’orientation cristal[B&S3]
aprés rupture. La surface d’'un plan de coupe ésteptée en Figure 1-122-b exposant clairement les
bandes de glissement qui ont été présentéesmaigi MEB en Figure 1-118-b.

De tels pores ne sont pas des cavités préexistahi@&®ntes au processus de fabrication de I'é@tbelv

En réalité, ils sont créés pendant I'essai mécanpr coalescence/condensation de lacunes inghaites
la montée des dislocations aux interfapgs Ces pores de déformation s’agrégent souvenfraaxaces

vly' comme le suggére Epishin [74]. lls viennent amsidifier localement la microstructure et accélérer
la fissuration telle que le détaille le paragraphieant.

[563]
(a) (b)

Figure 1-122 : Reconstruction 3D d'un pore de défamation observée par tomographie FIB aprés essais fleage a
1050°C/140MPa — (a) vue 3D, (b) surface d'un plaredcoupe[73]

|.4.2.2 Etude de fissures

Les travaux de Malzer montrent que le fluage tieetiat la rupture du matériau proviennent prin@pagnt
de la nucléation et de la croissance des porealigdtion [32]. Deux types de fissures s’amorcapdrdir
des pores peuvent étre rencontrés et ce, quellediukorientation cristalline :

v des fissures, s'amorgcant en mode |, « déchiraps»addeaux et qui cisaillent I'interface
y/ly' en se propageant de maniere normale a la diredgosollicitation comme le montre la Figure
1-123;

v des fissures, s’amorgant en mode mixte, suivamierfacey/y’ et qui se propagent dans le

sens de la mise en radeaux comme le montre lad-ighiz4.
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Les caractérisations microstructurales qui oneéfgctuées sur les éprouvettes de la matrice d'dsseette
étude ont permis de montrer que méme sur des atiems cristallines éloignées de [001], on peueoker
les modes de fissuration que Malzer présente dessravaux [32]. En effet, les deux modes de fatsum
ont été observés sur l'orientation [101] comme ttestent les Figure 1-123 et Figure 1-124. On digptie sur
la Figure 1-123 deux fissures, issues d’'un poraydrsant l'interfacey/y’ et cisaillant les radeaux. Les
microfissures s’ouvrent alors en mode |. On comstégllement en Figure 1-124 cinq fissures issugmoks
dont I'une d’entre elles se propage en suivantdtiiacey/y’. Enfin, le méme type d’observation a été
effectué sur les autres orientations étudiéesFigure 1-125, des fissures se propageant en moxle rsir
I'orientation [102] et en Figure 1-126, des fissuise propageant en mode | sur I'orientation [563].

[101]

Figure 1-123 : Microfissuration a partir de pores traversant 'interface y/y’ ainsi que les radeaux — essai a rupture de
fluage anisotherme a 1050°C et 140MPa ayant subi tin OEI aprés 2h de préfluage pour une orientation[101]

m 4
(a) (b)
Figure 1-124 : Microfissuration issue de pores (aye propageant suivant I'interfacey/y’ (b) — essai a rupture de fluage
anisotherme a 1050°C et 140MPa ayant subi un tir OE&preés 35h de préfluage pour une orientation [101]

5

[563]
Figure 1-125 : Microfissuration issue de pores se Figure 1-126 : Microfissuration a partir de pores £
propageant le long de I'interfacey/y’ aprés un essai a propageant le long et a travers l'interfacey/y’ aprés un
rupture de fluage isotherme a 1050°C et 140MPa pour  essai a rupture de fluage isotherme a 1050°C et 20Pa
une orientation [102] pour une orientation [563]
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Les modes d’endommagement observes sur les épresidadrientations éloignées de [001] consistemicdo
en des micro-amorcages de fissures en mode | ote rapparaissent au cceur du matériau. Lors de la
coalescence dirigée, les microfissures se propdgémng de l'interface/y’ des radeaux et suivent donc des
directions paralléles aux alignements de poregbation dans les espaces interdendritiques (idinscde
type< 100 >). Ainsi, dans le cas des éprouvettes désorienEesadeaux guident le chemin de fissuration
tel que I'observe Malzer [32]. D’une part, cela ligpe que les radeaux canaliseraient les fissuratid'une
part.

Ces deux phénoménes entrainent une rupture deu\égtte parallele au plan des radeaux en provaquan
des faciés de rupture d’'aspect relativement planeimparativement a ceux observés sur I'orientation
cristalline [001] (Figure 1-72). Ces facies d’épvettes, en Figure 1-127, présentent des normalgdaaude
rupture de type 001 >.

La morphologie en radeaux a une influence prépamiérsur le mode de rupture puisque la rupture de
I'éprouvette ne s’effectue ni suivant un plan dgaitiement ni suivant la normale a I'axe de sdbiton. Il

est a noter qu’en ce sens, la mise en radeau¥kstte.

(b)
Figure 1-127 : Faciés de rupture d’éprouvettes étuiges pour trois orientations cristalline avec une ermale au plan de
rupture de type <001> apres essais de fluage a 1060mené a rupture pour les orientations —

(a) [101], (b) [102], (c) [563]

|.4.2.3Rotation cristalline

Les éprouvettes d’orientation cristalline [102] [663] présentent un léger gauchissement aprés reuptu
(Figure 1-128). Ce gauchissement s’explique darigtésiature par la théorie de Taylor [39], qui pope que
I'orientation cristalline [563] se réoriente progsezement en cours d’essai vers une orientatiot][1le
comportement d’'un monocristal se caractérise gharsl'évolution de la cission résolue en fonctiam d
cisaillement ou du taux de glissement (cissioriggillement sur le plan et dans la direction daggiment).

Figure 1-128 : Léger gauchissement d’une éprouvetterientée [563] apre rupture en fluage
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Afin de conforter cette théorie, deux caractérisaispécifiques supplémentaires ont été réalisées.

Tout d’abord, une analyse EBSD (Electron BackSredtéiffraction, §1.2.3.3) a été réalisée. Cetthigque

a été mise en ceuvre pour caractériser la modditatiorientation cristalline le long de I'éprouwetide la
téte jusqu'a la zone de rupture, pour un essahésote a 1050°C et 140MPa (Figure 1-129). On note
effectivement la rotation du réseau cristallin ¢taxd de I'éprouvette (Figure 1-129-a) qui impliqua u
changement d’orientation entre la téte de I'éprtteveet la zone de rupture (Figure [-1294k3.

désorientation atteint, dans ce cas, plus de 2édegomme le montre le profil de désorientatior-igure
[-129-C.

Ces résultats sont en bon accord avec les casatiénis par tomographie a rayons X (81.2.3.4) séab sur
une éprouvette ayant également subi un essai isth@ 1050°C et 140MPa. Les résultats obtenus
permettent de visualiser le phénomeéne de rotatiocridtal au cours de I'essai (rotation progressigdoras
primaires de dendrites illustrée sur la Figure 1-#2 Figure 1-129-a).

001 101
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Figure 1-129 : Profil d'orientation suivant I'axe de sollicitation d'une éprouvette orientée [563] ayat subi 1050°C,

140MPa

Ce phénomene de rotation cristalline a déja étéligggu par Ardanaki, Matan et MaclLachlan
[10,41,43-44,51,102] et expligue d'une part lesg®rfluages tertiaires obtenus pour cette oriemtatio
cristalline (Figure 1-69 et Figure 1-84) et d’aupart les DDV réduites (Figure |-71).

La déformation plastique engendre la rotation dstalrpour une orientation cristalline métastabldu-type
[563] — ce qui engendre une évolution du facteuSdemid. D’autre part, le module d’Young augmente e
augmentant la cission résolue sur les systemesdissement. Cela induit donc une hausse de la eitdes
déformation plastique (Figure 1-130). En paralld@l@ugmentation de la déformation modifie la comtta
locale au voisinage des pores et accélere aifisslaration de I'alliage si celle-ci n’a pas dégbdtée.
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Figure 1-130 : Schématisation du processus de défoation pour une orienation cristalline métastable

Ce constat incite fortement a l'utilisation de miedede plasticité cristalline dont le tenseur cotation
serait évolutif avec la rotation du cristal et dtms grandes déformations seraient prises en conopie
modéliser correctement le comportement en fluage ges orientations cristallines relativement éiéies
de [001] ou [111].

1.4.3 Dispersion des résultats

La malitrise des essais réalisés dans cette thégerandue délicate du fait, d’'une part, des THIlsées et
d’'autre part, des faibles sections des éprouveMesnt d’analyser et de discuter la pertinence réssltats, il
est nécessaire d'estimer I'effet des incertitudesnésure expérimentales sur les résultats de fluage

Une des causes de dispersion des résultats d'estdige a la maitrise de la thermique. Outreafgéentre la
température de I'éprouvette et la consigne, leigradur la partie utile de I'éprouvette influe kgpaent sur le
résultat. Sébastien Dryepondt a montré dans leeadelsa these [13], que des variations importaatetgrmes
de vitesse de fluage et de DDV, étaient liées atréle de la température d’essai THT. Une variatien

+/— 4°C autour de la consigne conduit ainsi a des rappia presque 2 a 1150°C sur les DDV (analyseasur |
base de 18 essais sur l'alliage MC2 a 1150°C e¥B@), alors que ce rapport n'est que de 1,16 a°@50
(analyse sur la base de 42 essais sur l'alliage BICA50°C et 140 MPa). Cette différence s’explipaeune
énergie d’activation cinqg fois plus importante &QIC gu’'a 1050°C dans une loi de fluage de typetdver
Bailey. L'autre source d'imprécision est liée gpldication de la charge. Il existe une incertitsde la mesure
de la section de I'éprouvette qui détermine I'eéffoappliquer.

De plus, la provenance de plusieurs coulées méfiEsedites pour nos différentes orientations cHisies
testées ([001], [102] et [101]-[563], [101] et [§6&ant issues d’'une méme coulée mére) est uneesald
dispersion supplémentaire des résultats. En eiféts écarts de composition chimique ni le procdeléonderie
n’est parfaitement reproductible. Des différenaeseemes d’homogénéité et donc de taux de porositéssue
d’élaboration ne sont pas a exclure. Les défauteaudu matériau a I'échelle de la dendrite, ameétre que
la désorientation, risquent d’avoir un poids nogligéable dans le cas des parois minces puisque feisseur
ne représente que deux a trois distances interitigods.

La Figure 1-131 présente des courbes de déformal@mstique en fonction du temps pour chaque ottiemta
cristalline étudiée. Lors de notre étude, on a miésgue pour une méme condition — 1050°C et 140 ptiRa
chaque orientation cristalline — le comportementanéue du matériau pouvait varier sensiblement.
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Figure 1-131 : Dispersion sur le comportement en flage a 1050°C pour chaque orientation étudiée —

(a) [101], (b) [102], (c) [563]
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La Figure |-132-a présente un exemple de DDV emgiuisotherme en fonction de la contrainte pour
I'orientation [102] — issue de la Figure I-71-b lera que la Figure 1-132-b présente un exempleitsse de
fluage isotherme en fonction de la contrainte dasde la Figure I-70. Il est possible de constdtaprés ces
figures que les évolutions de la DDV ou de la déede fluage en fonction de la contrainte appliqesuivent
pas I'évolution logique couramment observée poue orientation [001]. En effet, on observe une DDV

maximale a 160 MPa pour l'orientation [102] et witesse de fluage minimale a 160 et 180 MPa pour
I'orientation [563].
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Figure 1-132 : Histogrammes fonction de la contraite de — (a) DDV isotherme pour I'orientation [102],
(b) vitesse de fluage isotherme pour I'orientatiof563]

Enfin, comme il a été mentionné en §1.2.1.1, la®é@yettes parois minces d’orientation cristallibé3], proche
[111], ont eu leurs méplats usinés de maniére @féapar rapport a l'orientation cristalline secaind. En
considérant une section d’éprouvette de type 3Fidufe I-133-a), on constate que I'orientation dres des
dendrites peut faire varier la microstructure agard des méplats de I'éprouvette. Un exemple sctigumea
d’'orientations différentes des axes de dendritespessenté en Figure 1-133-b sur lequel on observe
premiére microstructure avec un des axes paradléle méplats (en rouge sur la Figure 1-133-b) quiand
deuxiéme présente un axe normal aux meéplats (anduela Figure 1-133-b). Ayrault [75] montre quain
désorientation de quelques degrés influence forerte comportement en début de fluage. En effég el
explique que pour une désorientation de 8 degnésapport a [011], une période d’incubation de haQres est
observée a 950°C sous 240 MPa alors que pour swieidtation de 14 degrés aucune période d’'incoibati
n'est observée. Cet écart engendre une grandersimpesur la DDV de I'éprouvette. Cette incertitusigr
I'orientation exacte des axes de dendrites vissedess méplats de I'éprouvette ajoute un facteupléopentaire
dans la dispersion des résultats obtenus sur iiatien [563] et sur les amplitudes de fluages piies
observés en Figure 1-131. Plus généralement, dégtivas d’orientation cristalline des échantillpmsduites

par le prélevement des échantillons, aussi préiisispeut engendrer des variations de comportenet de
DDV en fluage assez prononcées.
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Figure 1-133 : Section d’'une éprouvette de type 3Bl- (a) axes de I'éprouvette, (b) exemple d’orientian d’axes de
dendrites

Finalement, un des facteurs majeurs de disperssbrétroitement li€ au mode d’endommagement et a la
cinétique de mise en radeaux inhérents au fluageuderalliage monocristallin. La littérature mondrge les
mécanismes de déformation et d’endommagementaigrtation [001] sont différents de ceux d’oriditas
éloignées de [001]. On a observé dans cette etueldagmise en radeaux est néfaste pour les trigatations
étudiées puisque des quelle est établie, le fluagéire débute. Le fait que peu de durcisserapparaisse
pour les orientations éloignées de [001] [27] r&sdl fait qu'il y ait peu d’interactions entre Iggstemes de
glissement. En effet, ces orientations présentesifacteurs de Schmid plus faibles — 0.42 pour][568 moins
de systémes de glissements activés — 4 pour [0Blpeur [563] et [102].

Enfin, au regard de ces résultats, il semble quéékorientation cristalline rende I'alliage plushisible aux
hétérogénéités microstructurales en termes dehdistns spatiales des pores (sources de dommege)uli
conduit a une dispersion plus prononcée.

|.4.4 Influence de I'orientation cristalline sur le compatement

Il a été constaté en §1.3.1.1 que l'orientatiostatline avait une influence significative sur mportement en
fluage des éprouvettes en MC2 monocristallin, ertiqudier, sur I'existence d'un fluage primaire stir
I'amplitude de celui-ci (Figure 1-134).
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Figure 1-134 : Comparaison des courbes de fluage isotherme souseuane méme contrainte pour diverses orientations istallines
dans les toutes premieres heures de fluage
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Afin de mieux comprendre l'origine de ces différescune analyse de I'impact des contraintes derenbé
induites par le désaccord paramétrique de maillesda phase et la phase’ a été effectuée. Ce désaccord
paramétrique, négatif dans le cas du MC2, engeatelecontraintes de compression dans les couloinsatigéce

et de traction dans les précipités en I'absencehdegement mécanique [76]. Pour une orientaticstadline
[001], des gu’un chargement mécanique de tracsbrapliqué, les contraintes de traction perpetaii@s aux
interfacesy/y’ et de compression paralléles aux interfagls sont accentuées dans les couloirs de matrice
horizontaux alors que les couloirs verticaux saninsis majoritairement a la contrainte appliquéensdes
contraintes de cohérence (Figure [-135).

c,.=0 4 o,
I ‘I‘ 2 [001] ’I‘ 2
¥ v

(a) (b)
Figure 1-135 : lllustration schématique des compos#es de contraintes internes dans une mircostructrde
précipitation de typey/y’ — (a) sans chargement extérieur, (b) avec chargemt extérieur [76]

Des travaux entrepris par M. Andriamisandratra tbus stage de master effectué au sein de I'IrisHfrime
sur le calcul de champs de contraintes dans lesrallipges monocristallins ont permis de détermiesr
contraintes internes a 1050°C a la fois sous ungeln@ent purement thermique et sous une charge @& Pa
en traction [77]. Ce calcul a été effectué en it un calcul sur un volume élémentaire représkdm la
structurey/y’ cuboidale de I'alliage du type de celui déjaisélpar Pollock [78] avec des conditions aux ligite
anti-périodiques. Ce calcul a été effectué a la $or une microstructure présentant un taux voluenite phase
vy de 70% et un taux volumique de 50%, représentigtif' état d’équilibre en taux d¢ a 1050°C. Dans ces
simulations, les états de contraintes internedtettides différences de constantes d’élasticitségs pour les
deux phases, ainsi que des différences de coefficide dilatation thermique. Suite a ce calcul awee
microstructure a I'équilibre thermodynamique, lemtcaintes internes paralléles et normales auxoasul
horizontaux ont respectivement été estimées a -Ba0Mt 0 MPa sans chargement externe. En effet, la
contrainte de compression normale aux couloirszbataux est tellement faible qu’elle est négligéasice
calcul sans modifier pour autant I'analyse desreamtes de cohérence. Alors par symeétrie, il erdestnéme
pour les couloirs verticaux (Figure 1-136). On abseune différence significative de I'état des caintes
internes entre les couloirs horizontaux et les @osiverticaux. Cette différence explique en padi@rocessus
de mise en radeaux qui se met en place par 1a[86itE04].

-300MPa 150MPa
— -365MPa
-300MPa
-150MPa
I l >.I.< -65MPa
[001] 150MPa

(@) (b)
Figure 1-136 : lllustration schématique des composges de contraintes internes dans une mircostructrerientée [001]
de typeyly’ — (a) sans chargement extérieur, (b) avec chargemt extérieur
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La détermination de I'évolution des contraintescdeérence sur un cristal orienté [102] et [101{éaedfectuée
afin d'interpréter le comportement en tout débutfldage pour ces deux orientations. Comme pour une
orientation cristalline [001], une approche bidiiennelle est suffisante pour I'analyse des comieai de
cohérence sous chargement mécanique pour ces dentations. A contrario, le travail n'a pas étéeefué sur
I'orientation [563] pour des raisons de complexé¢idente de la configuration tridimensionnelle de |
microstructure.

Aprés avoir déterminé les composantes de la piofectun chargement axial de 150 MPa sur les divast
principales du cristal orienté, la valeur des aintes de cohérence a été déterminée pour lesalEmations
[102] et [101]. Les Figure I-137-a et Figure |-188eprésentent les contraintes de cohérence sargeafent
pour les deux orientations. Les Figure I-137-bigufe 1-138-b représentent I'état des contrainésries pour
un chargement axial de 150 MPa. Cet état a étéléadnn sommant des composantes du chargementasuech
axe du repere local.

-300MPa 114MPa
-602MPa

150{MPa
150Mpa -436MPa

-300MPa 3MPa

(a) (b) (©)
Figure 1-137 : lllustration schématique des compos#es de contraintes internes dans une mircostructrde typeyly’ —
(a) sans chargement extérieur, (b) avec chargemeaktérieur et (c) mise en radeaux directionnelle

On observe en Figure 1-137-b que le couloir quisiéargir lors de la mise en radeaux est soumisi& u
contrainte de traction normale a l'interface de Ma et & une contrainte quasi nulle pour les dsuti vont
disparaitre. Ces contraintes sont d'intensités fdildes que celles observées pour I'orientatiofl]0 Ces
contraintes de cohérence sous chargement mécapliggiaibles pour I'orientation [102] que pour femtation
[001] sont probablement a I'origine d’une amplitutiefluage primaire plus faible pour cette origntatquand
bien méme deux systémes de glissement octaédpgéssntent un facteur de Schmid bien plus fort9j0qtie
le facteur de Schmid des huit systemes activés ynmeiorientation [001] (0.408) (Figure 1-134).

Concernant l'orientation [101], on peut observerFggure 1-138-b que I'état des contraintes interdass les
couloirs de matrice est le méme quel que soitpe e couloir. En effet, la désorientation primairé5 degrés
engendre une compensation des contraintes entilelastypes de couloirs.

Vompa Xsompa
0 -540MPa
S/ -540MPa

AOMPa [101] )(GOMPa

(a) (b)
Figure 1-138 : lllustration schématique des compos#es de contraintes internes dans une mircostructrde typeyly’ —
(a) sans chargement extérieur, (b) avec chargemeaktérieur
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La plus faible intensité des contraintes de coleemrmales aux interfaced’, ainsi que le champ mécanique
symétrique dans chaque couloir, va limiter la diifun croisée des éléments chimiques d’un coulbaudre qui
gouverne la mise en radeaux [76]. Cet état de a@iomér interne, couplé a deux fois moins de systédees
glissement octaédriques activés par rapport aehtaition [001] (& iso-facteur de Schmid), sont trés
probablement a I'origine de la période d’incubatabservée sur les courbes de fluage en début diessa
I'orientation [101] a 1050°C (Figure 1-134). L'augmtation de la vitesse de déformation a la finadpdriode
d’incubation (comme observé en Figure 1-134) résgltobablement de la croissance des précipitésudd a
chargement thermique et mécanique, ce qui va canduiin élargissement des couloirs, a une évolut&n
'état de contrainte interne présentée en Figui@8-et donc a une coalescence bidirectionnelle rfe®m
observée en Figure 1-88). Seule 'orientation sdaine (non représentée dans le schéma, mais peéaanhos

échantillons — Figure 1-47) active l'instabilité gesssaire a la formation de la mise en radeaux diEsppés
suivant une direction privilégiée.

1.4.5 Impact d’'une surchauffe unitaire sur I'orientation cristalline
[.4.5.1 Comportement

Pour chaque type de préfluage effectué, les coutbeatformation pour les essais avec surchauftaicei
de 30 secondes en fonction du temps normé pamigsta ruptursont présentées en Figure 1-139 et Figure
I-140 pour les trois orientations cristallines étudié€es figures comparent alors I'évolution de la
déformation entre les diverses orientations ctised pour des surchauffes intervenant pour deffupges
conduits jusqu'a 4%, 20%, 40% et 80% de la DDV &0EC et 140 MPa (Figure 1-139-a, Figure 1-139-b,
Figure 1-140-a et Figure 1-140-b respectivement).

Pour les orientations [101] et [102], le comportaimgstades de fluage | et 1l) occupe environ 80%ade
DDV isotherme alors que pour I'orientation [563]eh occupe 60%. On observe en premier lieu que le
temps de préfluage a peu d'influence sur le conepoeht puisque ces rapports sont constants quedlsajt

la durée de préfluage. De plus, un constat a déj@féectué concernant les vitesses de fluage dagen
(81.3.2.2) : les ordres de grandeur sont les ménuEpendamment de la position de la surchauffe.

Compte tenu qu’aucune tendance ne se détache éota domparaison des courbes de comportement
normées, il est difficile de réaliser une quelca@nalyse pertinente. On constatera seulementeague |
allures des courbes se situent dans la dispergiomatériau et que la part du fluage tertiaire pour
I'orientation [563] est plus prononcée que pour degres orientations, quelles que soient les dudées

préfluage.
5% 5% ©
1 0 Orientation [101] £
4% Snisnistor 1081 4 4% Orientation [102] #
9 Orientation [102] y < o Orientation [563] 2
: 3% o- Orientation [563] , EE 3% o"o
2 o §
® g = g
E 2% £2% &
\2 [} e ;(5549
3 [} ‘0 gﬂ“‘m&
1% ;woooocogo 0 1% m‘ﬂgxmﬂﬂw [
'&00000000.0000000006000300000 7 | L
0% ¥ 0%
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 0.4 0.6 0.8 1
Temps normé Temps normé
(a) (b)

Figure 1-139 : Courbes de déformation avec courteuschauffe unitaire en fonction du temps normé [101]vert), [102]
(orange) et [563] (bleu) — (a) préfluage a 4% de DR (b) préfluage a 20% de DDV
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5% 5%

Orientation [101]

©
o
) Orientation [101] ?
4% Orientation [102] i 4% . " 1 3
_ o-Orientation [$63] ? - Orientation [101] ;f’
$ g B Orientation [102] d
;3% 8 c 3% . i 6
5 b ] o Orientation [563] 4
2 a P
5 E s
E2% & S 2% s
o & a 4
@ éfy pAs co"o
Q1o AAAHAAAAAN | 1% : £
1% ) [T M ° WM ot
09 = 0% M ' '
0 0.2 0.4 0.6 08 1 0 0.2 0 i e i
Temps normé emps (h)
(a) (b)

Figure 1-140 : Courbes de déformation avec courteuschauffe unitaire en fonction du temps normé [101]vert), [102]
(orange) et [563] (bleu) — (a) préfluage a 40% deV et (b) préfluage a 80% de DDV

[.4.5.2Cumul de dommage

L'influence de la désorientation cristalline surdarée de vie en anisotherme a été analysée gtéce a
diagrammes de cumul de dommage présentés en Higdret Figure |1-83. Dans ce type de diagramme, la
normalisation des durées de préfluage et de fluégigluel par la DDV en fluage isotherme a 1050°C et
140 MPa ne prend pas en compte la variabilité d& BB isotherme. Compte tenu de la variabilité ertvDD
observée en régime isotherme pour les trois otiengautres que [001], nous ne commenterons s le
valeurs respectives des ratiQgtk, ni les positions relatives des pics sur I'axe dbscisses. Seules les
allures des courbes seront commentées.

Alors que pour 'orientation [101], le cumul de darage est linéaire, on constate clairement surdargi-

141 un effet bénéfique d’'une surchauffe sur les oaigonis cristallines [102] et [563] puisqu’elle augme

la durée de vie en fluage. Cette augmentation deedie vie, déja observée sur l'orientation [0@1TP] est
observée lorsqu’une surchauffe intervient lors ldade primaird.e. quand la structure de précipitation est
cuboidale ou intermédiaires cubes/radeaux.

On constate que le pic de DDV de l'orientation [[L8&t décalé vers des temps de préfluage plus .|&mgs
effet, le fait que moins de systemes de glisserseieint activés (six au lieu de huit pour [001]) posatte
orientation implique un processus de coalesceniemtée plus lent. La microstructure de précipitatia
plus résistante, a savoir pendant la transitioresirthdeaux est donc probablement obtenue plus tard.

En revanche, on observe sur ce diagramme de cumudodhmage qu’'une surchauffe n'a pas d'effet
significatif sur l'orientation [101]. En effet, meque le facteur de Schmid, pour cette orientatsmt
équivalent a celui de l'orientation [001], moins giestemes de glissement sont activés. De plus, eoreta

a été observé en Figure I-76, la vitesse de détaymaest faible sur la majeure partie de la courbe,
conséquence des faibles niveaux de plasticité de cgientation. Ces faibles niveaux expliqueraient
'absence d'impact d’'une surchauffe pour cetterdagon tant que le stade tertiaire n’est pasrateu fait

de leur impact sur les évolutions de microstructloes des surchauffes et juste aprés surchauffe
(dissolution/précipitation dy, restauration des structures de déformation).

99



I.4 DISCUSSION

Creep Strain (%)

44
l t
l',i\‘\ I
A TANE
SEN
-o-E | ‘\\ | 0
| \\I
N .
,',I\l . U Ly 563
1iheee L [563]
| A ™\
- " \\;_ _________________________ l
[001] I _ -~ |
0.5 1:pré/tiso 1 [101]

Figure 1-141 : Comparaison des durées de vie en fotion de la durée de préfluage,
pour chaque orientation [001] ([73,75]), [101], [12] et [563]

Dans le cas de l'orientation [563], une explicatidrcet effet, non décrite dans la littérature, p&ne
proposée grace aux caractérisations expérimentaleplémentaires [73] effectuées par tomographie FIB
Une éprouvette ayant subi des conditions isotheretesne autre, des conditions anisothermes ont été
étudiées par reconstruction 3D de la microstrucam@s rupture (81.2.3.4). Les conditions isotherisent
1050°C et 140 MPa. Les conditions anisothermesdabbrd une surchauffe & 1200°C et 145MPa en début
d’essaii.e. sur une microstructure de précipitation a morphiel@uboidale, puis 1050°C et 140 MPa jusqu’a
rupture. Les courbes de déformation plastique @ex @ssais sont présentées en Figure |-142-a awec e
rouge l'essai isotherme et en bleu I'essai anisothe Sur cette figure, le temps est normé par |1&/DD
isotherme de I'alliage.

Une augmentation brusque de la déformation estrebsg@endant la surchauffe (environ 0.1%) suiviend’
faible vitesse de fluage (Figure 1-142-b). A l'imge, une trés faible déformation est observée tems
premieres heures de fluage isotherme jusqu’au moomere fluage tertiaire débute a environ 20% de la
DDV (Figure 1-142-b). Face a ce constat, il est@akurprenant d'observer une DDV plus longue p@sshi
anisotherme — facteur 2.
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Figure 1-142 : Déformation plastique cumulée en foction du temps normé sur la DDV de I'essai isotherm—

(a) comparaison essai isotherme / essai avec suraffa unitaire sans préfluage, (b) zoom sur les prei@res heures

Les résultats typiques obtenus via cette caraatéis sont donnés en Figure |-143. Les microstrestu
observées a rupture hors zone de striction de pemiéettes sont homogenes entre les dendritesset le
espaces interdendritiques.

100



1.4 DISCUSSION

On constate que les couloirs de matrice sont laggesie la mise en radeaux s’effectue de manieasiqu
unidirectionnelle pour I'essai isotherme (Figuré4-a). La montée des dislocations étant le mode de
déformation prépondérant dans ces conditions dpéeature, les dislocations ont, dans cette cordigun

de mise en radeaux, une grande liberté de mouvedasstles couloirs et peuvent se déplacer rapidemen
La seule différence observée avec l'orientatioril]JQ@rovient du fait que cette orientation cristadli[563]
présente une plus faible dissymétrie géométriquecaeloirs de la matrice et que la rotation du cristal
provoque la forte déformation plastique (>10%) ob&e sur les courbes macroscopiques (Figure 1-84).

(b)

Figure 1-143 : Reconstructions 3D de microstructursyly dans des échantillons menés a rupture (essais @5D°C et

140MPa) — (a) isotherme, (b) tir OEI 30s sans préfage. Reconstructions réalisées a partir de tomogpaies « slice
and view » dans des zones a déformation homogéene

En revanche, pour I'essai anisotherme, les coukirst plus petits et plus étroits. La mise en raxea
s’effectue en « labyrinthe » de maniére multidiceutelle (Figure 1-143-b). Les précipités n’appasant
sous formes de plaquettes « extrudées » commeleass de I'essai isotherme. D’'une part, les coslloi
verticaux de la microstructure cubique apres latrauffe sont bénéfiques a la résistance de la mads
dislocations qui est, rappelons-le, le mécanismdédermation prépondérant pour ces niveaux de aimmér
et de température [79]. D’'autre part, la préciptattertiaire qui apparait dans les couloirs deripatau
refroidissement apres la surchauffe (Figure |-y I'alliage tant qu’elle n’est pas complétemdissoute
comme le montre le Graverend [50] sur des essdiatigeie-fluage et des conditions de fluage avextagye
thermique. Cette structure d’aspect labyrinthiqoerpit alors étre la conséquence de la coalescdese
précipités tertiaires et des précipités secondiresiu fluage résiduel apres la surchauffe.
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Figure 1-144 : Schéma d’'une microtructure aprés uneurchauffe. Appartion de précipitation tertiaire dans les
couloirs de matrice (adapté dg50])

Cette structure de radeaux tridimensionnelle actaalensité des obstacles rencontrés par lescdisims et
limite la montée des dislocations aux interfaglgs Par conséquent, la vitesse de fluage est rédtita
DDV est améliorée. De plus, comme nous l'avons iané en §1.4.2.2, cette microstructure de
précipitation tridimensionnelle est probablemenispgfficace pour limiter la propagation de micrsdies a
partir des pores d’élaboration retardant ainstdees de fluage |ll.
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Synthése 1.4:

Les pores d’élaboration sont la principale sourae dbmmage pour les orientations cristallines étadiéDes
micro-amorcgages de fissures apparaissent a lewsivage et se propagent le long de l'interfaté des radeaux
dans le cas des éprouvettes désorientées. Cougdhitague ces éprouvettes présentent des alignenaienpores
le long de la direction privilégiée de mise en raabe ceci engendre des facies de rupture d'asplectaje
comparativement & ceux observés sur 'orientat@®il]. Il est a noter qu’en ce sens, la mise en aactepeut étre
considéré comme néfaste.

La rotation cristalline des éprouvettes ayant umiertation cristalline éloignée de [001] et [111kkinévitable
au regard des mécanismes de déformation en jewdéf@mation plastique engendre la rotation du efiste
facteur de Schmid évolue, le module d’Young augméatission résolue augmente et la vitesse dermétion
plastique s’accroit. La rotation cristalline au caude la déformation est la cause principale delilainution de
la DDV et des fortes déformations a rupture.

L’état des contraintes de cohérence est probabléraeiorigine de la période d’incubation observéer des
courbes de fluage en début d’essai pour l'orieatatjl01]. L'augmentation de la vitesse de déformmata la fin
de la période d’incubation est le résultat de laoissance des précipités di au chargement thermeiy
meécanique, ce qui va conduire a un élargissemesicdaloirs, & une évolution de I'état de contraiiterne et
donc a une coalescence bidirectionnelle. Seuleieftation secondaire active l'instabilité nécessaia la
formation de la mise en radeaux des précipitésasiiune direction privilégiée.

La dispersion des résultats sur des essais de dl@sg bien connue. Parmi les facteurs qui contribue cette
dispersion on trouve la maitrise de la thermiqua, drovenance de plusieurs coulées meres différe
I'orientation des axes secondaires de dendrites é@suvettes d'orientation cristalline [563] par pport aux
meéplats des éprouvettes et enfin le mode d’endoemeg lié a la cinétique de mise en radeaux inhéran
fluage de superalliage monocristallin a hautes térapures (T>1000°C).

L’influence d’'une surchauffe unitaire sur le comjgonent mécanique est faible pour les trois orieoiet
cristallines étudiées.

Alors que pour l'orientation [101], le cumul de domage d'une surchauffe unitaire est linéaire, urete
« bénéfique » d’'une surchauffe sur les orientationstallines [102] et [563] est observé. Cette augntation de
durée de vie, déja observée sur I'orientation [0@4} trés marquée lorsque la surchauffe intervierst du fluage
primaire i.e. quand la structure de précipitatiosteencore cuboidale ou intermédiaire cubes/radedixe
microstructure plus isotrope et multidirectionnedigplique cette augmentation de DDV, puisque culgtite la
montée des dislocations.

e
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|.5 CONCLUSIONS

Cette partie de I'étude avait deux objectifs ppacix. Le premier des objectifs était d’étudier & yart I'impact

de I'anisotropie cristalline sur les propriétésfleage isotherme, et d’autre part son impact erditimms de fluage
anisotherme HT et THT. Le deuxiéme objectif étadt rdaliser des essais thermomécaniques complexes su
I'orientation [001] afin d’alimenter la base de dée nécessaire a I'application du modele POLYSTAdRgnté en
Partie Il.

La littérature s’est avérée peu étoffée tant sareffets de I'anisotropie que sur ceux de I'anisotiie sur le
comportement en fluage & haute température desanstaux (T > 950°C). D’aprés cette revue de litare, les
effets d’anisotropie sont bien plus marqués a Isagsepératures que pour les plus hautes tempésaklte révele
par ailleurs que I'impact d’'une incursion a trésiteetempérature pour une orientation cristallir@lL]Gest différent
selon la morphologie de la structure de précimitatides différences de durée de vie en fluagetm@eme haute
température et trés haute température pour deefadantraintes sont observées entre une morphatapique et
une morphologie en radeaux. De plus, le cyclagertigge avec surchauffes ou avec refroidissementsgigues
augmente la vitesse de fluage moyenne et conduieaiminution de la durée de vie d’autant plusprzée que
la fréquence de cyclage est élevée.

Pour étudier les effets de I'anisotropie et deifathermie sur le comportement et la DDV en fludgeMC2, des
essais isothermes a 1050°C et des essais anisethegus une température nominale de 1050°C avelasiifes
unitaires a 1200°C ont été réalisés. Les essaigt@neffectués sur trois orientations cristalliges couvrent
relativement bien le triangle stéréographique stechd[101], [102] et [563].

Les résultats montrent que :
i. les DDV sont significativement inférieures des drientation cristalline est éloignée de [001]
(d’'un facteur 50) ;
ii. peu ou pas de fluage primaire apparait dans lgpodement des orientations [101] et [563] ;
iii. un cumul de dommage linéaire est observé pouehtation [101] en fluage anisotherme ;
iv. une surchauffe unitaire a un effet bénéfique s des orientations cristallines [102] et [563].
Cette augmentation de durée de vie, déja obsemrd®gentation [001], est plus marquée lorsque la
surchauffe intervient quand la structure de préaiijoin est cuboidale ou intermédiaire cubes/radeaux
Pour l'orientation [563], une microstructure plusotrope et multidirectionnelle explique cette
augmentation de DDV, puisque qu’elle limite la mé@ntles dislocations.

Les observations microstructurales effectuées affssmation de fluage montrent que :
I. les surfaces de rupture finale ont un aspectglrsaire que pour I'orientation [001] ;
ii. une mise en radeaux s’effectue suivant des diresti 001 >, quelle que soit I'orientation
cristalline testée ;
iii. un micro-endommagement débute a partir des porénderie sous la forme de microfissures
s'amorcant en mode | ou parallélement a l'interfdes radeaux, puis qui se propagent le long des
interfacesyly’ (i.e.le long des radeaux).

Bien que les résultats et caractérisations d’essaig fourni de nombreuses informations complémaiszg sur le
comportement en fluage anisotrope et/ou sous cimenge thermomécanique complexe, certains aspects son
encore mal compris.
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L'impact d'une surchauffe implique un cumul de doaga linéaire pour I'orientation cristalline [100r parmi,
les quatre orientations étudiées, elle est la sauésenter ce type de cumul d’endommagement.al&es
orientations présentent un pic de DDV pour une imolggie intermédiaire cubes-radeaux puis une ctatéa
DDV qui s’accroit avec le temps de préfluage.

De plus, cette étude de I'impact d’'une surchautfe la microstructure de précipitation a montré umee en
radeaux différente par rapport a celle issue d'ssak isotherme sur l'orientation cristalline [563Jette
coalescence s'effectue en effet de maniere mudtiionnelle. Les mécanismes qui engendrent cetimstructure
d’aspect isotrope sont méconnus et nécessiteindestigations plus poussees.

La coalescence orientée s’opérant sur des plartypge< 001 >, quelle que soit I'orientation cristalline, elle
canalise le chemin de fissuration issu de micrapdra mise en radeaux devient alors néfaste aslastaéce du
matériau au fluage pour des orientations cristdligloignées de I'orientation [001]. De surcradt, rbtation
cristalline des éprouvettes ayant une orientatiistatline éloignée de [001] et [111] est inéviwllu regard des
mécanismes de déformation et d’'endommagement ekljelest la cause principale de la diminutiodadBDV et
des fortes déformations a rupture.

Pour calibrer le modéle POLYSTAR présenté en p#rtides essais thermomécaniques complexes oneaigés.
Tous ces essais sont représentatifs des essaiévatoppement et de certification des moteurs dbgliéres,
tandis que le troisieme, réalisé a basses tenpeés, est représentatif des conditions vuesegapieds/échasses
de pale HP lors de certains régimes de certifinatides essais ont pu étre réalisés grace a I'endplonoyen
d’essais et de procédures uniques (bancs BAFA eAMRE). Ces essais seront analysés par la suiteltapoint
de vue mécanique (courbe de déformation) que diéenl microstructurale.

A lissue de ces caractérisations, il ressort uéeessité de caractériser trés finement les ciregigie mise en
radeaux en fonction de l'orientation cristallingy besoin d’analyse des modes de déformation poaquzh
orientation et de maniére systématique et enfitudlé de monocristaux désorientés soumis préalableénen
traitement ou élaborés par Liquid Metal Coolingavisa réduire la taille des pores et donc, a rialksst cinétiques
de micro/macro fissuration a partir de pores. Hageégalement intéressant de caractériser desntiidas
d’orientation cristalline [111] (orientation qugsirfaite) pour laquelle les modes de déformatiorcelte

température semblent différents d’'une orientat@i] [50].

Rappelons que l'enjeu de ces travaux de thése esmibux prédire le comportement des essais de
dimensionnement et de certification des moteurélitbptéres qui présentent des endommagementsraéEmts

de type fluage sur les pales de turbine HP en allilpgle monocristallin. Le développement d’'un medéécrivant

le comportement élasto-viscoplastique des matérartement anisotropes (alliage monocristallin paemple)
sous conditions de chargements complexes estradoessaire. L'objectif principal de la deuxiémetipade cette
these est d’établir un modéle de comportementegtdiimmagement en fluage qui intégre les effetsubine, qui

soit prédictif en DDV, qui modélise de maniére safsante les allongements et qui integre une iiser de
I'anisotropie des monocristaux en quantifiant liince des désorientations cristallines primaitedas durée de
vie.

L’établissement d’'un modéle micromécanique devensi nécessaire pour prendre en compte les efteta
microstructure, notamment les transitoires, et dded’orientation cristalline sur les propriétésaagiques. Ce
modéle doit alors tenir compte des systémes desegfisnt actifs et prendre en compte l'anisotropie du
comportement associée a la déformation induitdgsadivers systemes de glissement. Il doit asstioi@entation
initiale de I'axe de sollicitation, la rotation déseau, le durcissement sur systémes de glissqmietdires, une
mesure du fluage primaire, le début du fluage sdmiom et I'évolution de la déformation plastiquemtuée
macroscopique.
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Un grand nombre de modéles de comportement, repssarsur des bases physiques, soit sur des @éasiohs
phénoménologiques, ont été développés pour sinlalecomportement en fluage et plus généralement, le
comportement mécanique a haute température desalligges a base de Nickel monocristallins [1-5ufefois,
aucune des approches utilisées n'est congue peadg en compte des historiques complexes de tatopés
vues par les composants en service et impliguanétigs transitoires de microstructure comme neusns de le
détailler en Partie I. En effet, la principale faise de ces modéles vient du fait que le mat@sauoujours
considéré comme étant a I'équilibre en termes deostructure. Ainsi, les évolutions microstructestencontrées
pendant un maintien en température et plus padieunhent, pendant une période de surchauffe ainagis du
solvus de la phasg ne sont pas prises en compte [6].

Dans le premier chapitre de cette partie (8ll.0g vevue bibliographique portant sur les modelefiudge pour
superalliages monocristallins existants est effsetiLes modeles les plus récents utilisent le cdéra plasticité
cristalline afin de prendre en compte I'effet daisotropie cristallographique sur les propriétedldage [7-8]. En
outre, l'ajout de nouvelles variables internesrgprésentent, par exemple, la microstructure degtétion ou les
évolutions de densité de dislocations, permet updleure prédiction du comportement viscoplastiguhaute
température ou la microstructure est susceptiBleotiier.

Les travaux menés au cours de cette thése ontgdarioncrétiser trois voies d’amélioration deolariulation du
modéle POLYSTAR tel qu'il avait été proposé précaaent. Les équations constitutives du modéle POLAST
originel [9] sont détaillées au début du deuxiérhapitre (811.2.1). Puis les améliorations apportiées de ces
travaux sont présentées. En premier lieu un coapbadre la déformation plastique cumulée et I'éioiude la
fraction de phasg’ est introduit. L'amélioration de la descriptiom dluage tertiaire dans le domaine des basses
températures est présentée par la suite. Enfin,mgideure prise en compte de la déformation aungpest
proposée. Dans ce chapitre est également préstidetification du modéle POLYSTAR dans sa version
améliorée. Pour cela, une synthése des essaissaitegasa l'identification est formulée. Une proagdu
d’identification est alors proposée en détaillags Mifférentes étapes a respecter afin d’obtenimédlleur
compromis d’identification. Enfin, les résultats lddentification sont présentés et discutés awardgles courbes
expérimentales issues des essais isothermes efsgais anisothermes avec surchauffe unitaire csndui des
monocristaux d’orientation [001].

Le troisieme chapitre (811.3) est consacré a I'gsaldes simulations complexes effectuée mis enrdeges
données expérimentales. Les essais présentésaddastie | (81.2.4) sont utilisés pour mieux conmgire comment
répond le modele POLYSTAR en conditions anisotherrhes différents essais simulés qui ont été co@spavec
les résultats expérimentaux (comportement et éeolute taux de précipités) sont les suivants :

v essais isothermes et anisothermes sur éprouvétesiehtées ;

v I'essai avec cyclage thermique depuis une condit@minale basse température et contrainte moyenne ;

v' les essais AMT sur le banc BAFA;

v I'essai 150H sur le banc MAATRE ;

Le dernier chapitre de cette partie (811.4) estsemné a la discussion des différents résultats ddéta
POLYSTAR ainsi que de ses limites actuelles. Celiszussion permet alors de proposer des perspgctive
d’améliorations du modele.
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1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

II.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

La littérature comporte de nombreux modeles peanettle décrire le comportement en fluage des abiag
monocristallins a base nickel (81.1). Pour cesagls, le fluage comprend généralement trois statiefluage
primaire, le fluage secondaire et le fluage tediai

L’anisotropie inhérente aux monocristaux, la compéedimensionnelle d'une pale de turbine et letsfgradients
thermiques mis en jeu impliquent des diverses edlute courbes de déformation qu'il est difficile rdedéliser
avec des lois macroscopiques isothermes. Ces asperiuisent a étudier la dépendance du modeteiaritation
cristalline, a la température et, en cas de tdgathargement sévere, aux évolutions de microsteict

Aprés une étude bibliographique consacrée aux rasdahcroscopiques de fluage, une étude sur leslesodé
plasticité cristalline est menée. Enfin, une étsidedes modeles physiquement motivés est présentée.

11.1.1 Modeles macroscopiques

La littérature est riche de divers modeles macngisic@ pour la modélisation du fluage. Néanmoing, Kes
objectifs de la these étant la prise en comptérdpdct de I'anisotropie cristalline, la revue d#érature sur les
modéles macroscopiques est volontairement réduite.

[1.1.1.1 Loi de type Norton

Les premiers travaux de modélisation du comportémisgoplastique des alliages remontent au début du
XXéme siécle. L'une des premieres lois de viscdjgs reliant la vitesse de fluage en régime
stationnaire a la contrainter est proposée en 1929 par Norton [10] selon 'Eqodtl).

. (lal\" 0
(3

Les paramétres et N sont dépendants du matériau et de la température.
Il est intéressant de noter que cette loi est enbeaucoup utilisée dans l'industrie aujourd’huifaitide sa
simplicité de mise en ceuvre.

11.1.1.2 Loi de type Chaboche (ou modele ONERA)

A partir des travaux de Norton, de nouvelles Igiémpmeénologiques ont été élaborées pour décrieskess
d’écrouissage, de relaxation de comportement ayeliet de fluage de maniere globale sans tenir codw®t
maniere explicite des phénoménes microscopiquesjacants [11-12].

L’introduction des fonctions internes d’écrouissg§gaeématiqueX et isotropeR) a permis de développer de
nouveaux modeles de comportement viscoplastiqude dgéveloppement de la thermodynamique des
processus irréversible a permis d’'introduire lairdéén de potentiel viscoplastique. Ce développetre
par la suite, permis la formulation de lois de congment physiquement appropriées dont la plus wann
désignée sous le nom de loi de Chaboche, considézrire I'évolution des contraintes interrgsselon
deux variables correspondant a I'écrouissage igetRoet a I'écrouissage cinématiqe[13-17]. Dans le
cas d'un chargement unidirectionnel, I'équationri@nt la vitesse de déformation viscoplastiquiie de
la contrainte appliquée:
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lo —X| — R — R,
K

g =

P > -sign(o — X) 2

K etn sont des constantes matériau dépendantes notardenkntempérature.
Pour des chargements non cycliques (fluage par gheg¢ntette loi peut se réduire a une forme ploypks
ou, par exemple, seul I'écrouissage isotrBgEermet de décrire I'évolution des contraintesrimgs :

Néanmoins, la loi de viscoplasticité, utilisée séarsne unidirectionnelle (Equation (2)), ou avecanitere
de type Von Mises ne permet en aucun cas de déer@mportement anisotrope en fluage des supsgabi
monocristallins. Des approches cristallographicgeeg alors utilisées pour tenir compte de ce cotepuent
particulier [18-22]. Ces approches en plasticitétalline sont décrites dans le 8l1.1.2 du présiecument.

11.1.1.3 Mécanique de 'endommagement

a) Définition du dommage — Notion de contrainte eftect- Couplage avec le
comportement

L'approche par endommagement continu décrit I'éiotude dommage entre I'état vierge du matériau et
la rupture macroscopique de volume considéré. Diéephl convient de définir ce qu’est le dommage
d’'un matériau.

Le dommage, suivant les cas, est :

v la croissance de fissures a partir de cavités,
v la croissance des pores,
v la décohésion aux joints de grains...

Il existe en conséquence divers types d’endommagerakant de 'endommagement plastique-ductile a
'endommagement de fluage, en passant par I'end@emant de fatigue, celui d’oxydation, celui de
corrosion. Une synthese des divers modes d’endoemmant [3] et de leurs répercussions sur le
comportement en fluage est présentée dans le Taliga

En ce qui concerne [|'état vierge, il est défini coenun état sans défaut. Cependant, lors de leur
élaboration, la plupart des matériaux de fonderiesgntent déja des défauts pouvant constituer des
sources d’endommagement. On préferera alors pdiéat initial (moment a partir duquel il y a
application des sollicitations mécaniques), auguelassociera un dommagdi nul ou non suivant la
nature des défauts (endommageants ou non) prédgsista

Afin de définir la variable d’endommagement, unnéét de volume de taille suffisante sera considéré
pour qu'il soit représentatif des hétérogénéitésndieriau. Dans le cas des superalliages mondbnista

ce volume doit étre d’au moins 1 mafin d’avoir une statistique suffisante en porestravers de la
structure dendritique [23]. La face de normilde I'élément de volume Figure |I-1 représenteuidase
totaleS, de la face supérieure de I'élément alors fjueeprésente la surface endommagée (sous forme de
pores ici).
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CATEGORY PARAMETER
Cavity Nucleation Control; 3 -
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Tableau II-1 : Différents types d’'endommagement etl’évolutions microstructurales et leurs répercussias sur leur

prise en compte dans la vitesse de déformation endge[3]
La définition de la variable endommagemBpt suivant une face de normaleest :

D. =
n SO

(4)

Une valeur dé,, nulle est obtenue pour le matériau vierge de déflmus qu'une valeur de 1 caractérise
I'état rompu. En pratique, la rupture se produistpie la contrainte atteint localement la conteaiit
rupture,i.e. pour des valeurs de dommage inférieures a 1 gla 0.9, voire moins dans certains cas). La
théorie de 'endommagement s’attache donc a ddtirelution du paramétr®,, qui est étroitement liée

a I'évolution de la section effective, section pode de I'effort.

S0

B

EE]

Figure 1I-1 : EIlément de volume endommagé

Si le probléeme de 'endommagement peut se réduine @énique scalair® dans le cas d’un matériau ou
'endommagement est isotrope, ou si I'on s'intéeegsiquement a une direction d’endommagement, il
n'en est pas de méme dans le cas des monocristall@ndlommagement est anisotrope. Afin de tenir

compte de cette anisotropie, le dommage peut émesenté sous forme d'un tensBud’ordre 4. Son

évolution est reliée aux caractéristiques du matigpar un tensew;zr qui définit 'anisotropie de la loi de
croissance du dommage [24].
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Le scalaire) caractérise la vitesse d’endommagement des défaelie que soit leur orientation.

La définition de la variable endommagement s’accgne aussi de la notion de contrainte effective. En
effet, la surface endommaggg n’est pas une surface dite porteuse. Il en résuiéela surface reprenant
effectivement l'effortF estS, — S;, d’ou la définition de contrainte effectivgy

F F F

%eff = So=5q) Sy(1— ‘;—‘;) " 5(1-D) (6)

F . . . , s - .
En posant, = = la contrainte usuelle satisfaisant aux équaticdguilibre, on obtient alors :
0

Op
%ff =1 -D) @)

Des lors, il est possible de coupler 'endommagedrada loi de comportement. L'utilisation d’'une kb
type Norton (Equation (1)) conduit a I'expressioivante :

&= [ﬁ]n ®

Il s'agit des lors d’établir des lois d’évolutiomsi dommageD qui permettent de rendre compte du
comportement du matériau durant la totalité d’'waede fluage.

b) Loi de Rabotnov et Kachanov

La modélisation de la détérioration progressivefleage du matériau (sur la base d’observations
expérimentales) est apparue pour la premiére f@s kes travaux de Kachanov en 1958 [25]. Cet auteu
a proposé de modéliser I'évolution de 'endommagemiscoplastique de la maniére suivante :

el ®

A, etr sont deux coefficients caractéristiques du matéripouvant dépendre de la température.
Rabotnov améliora cette loi en y introduisant unveau coefficienk traduisant la plus grande influence
de l'endommagement sur la vitesse d'endommagementparativement a celle induite par le
chargement mécanique :

D= [%]r x (1—D)7* (10)

L'intégration de cette loi & contrainte et températconstante permet de donner I'évolution temperel
du dommage (t) et de calculer la durée de vie du matétjau
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D=1- (1 - ti)k“ (11)
1 -r
tr = k—+1 (%) (12)

Les effets de cumul de dommage non linéaire peu&iet pris en compte en généralisant I'équation
Equation (10) de la maniere suivante :

b= [%]r % (1 — D)~k (13)

L'exposantk est supposé dépendre du niveau de contrainte goierceci ne soit pas toujours étayé par
les observations.

11.1.2 Modeles de plasticité cristalline

De nombreux travaux [26-29] ont mis en évidencefdde anisotropie de comportement en fluage des
monocristaux dans lintervalle 650°C-850°C, anigpie que les modéles macroscopigues ne peuvent pas
prendre en compte par essence de par leur foromlaotrope, indépendante de mécanismes intrinsedgie
(visco)plasticité.

Si la littérature ouverte est finalement relatiegmpeu étendue sur I'influence de I'orientatioistatline sur

les propriétés en fluage des superalliages moraltins, en particulier a haute température (T>2Q)0
(81.1.2), il n’en va pas de méme sur l'influence aidles-ci sur les propriétés en plasticité indépete du
temps. La littérature de ces vingt derniéres aneéesiche en publications sur l'influence de miation des
plans de glissement cristallins sur le comporterdermatériau [27,30-33].

L’hypothése fondatrice de ces approches de plastaistalline est que la déformation, d'un poiet ¥ue
microscopique, est localisée sur des systemesiskeigient spécifiques, dépendant de la structustaline du
matériau. Quel que soit le matériau, les microsglisents sont localisés sur les directions atomiderses des
plans atomiques denses, la déformation macrosoegapil’éprouvette, de la structure, ...) n’étantslgue la
somme de ces micro-glissements.

Les premiers modéles de viscoplasticité microsaapigrent proposés dans les années 1980 [34] etappés
dans les années 1990 [8]. L'approche microscopégtieésumée de la maniére suivante par Chabochen35
Figure II-2, en considérant un alliage polycristail

macroscopic

constitutive equation

A 4— g «— Q|
.
B — O

slip constituftive
»

> Y
g s

Ll s . N
equation ? infegrafion

Figure 11-2 : Modele de viscoplasticité prenant ercompte les effets microscopiques
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Dans une simulation numérique, sur un agrégat dmgsimulant un alliage polycristallin, la contritai au
niveau du grain est donnée par :

G9=5-AE)-E) (14)

&8 et#) sont respectivement la contrainte et la déformatiscoplastique dans le grain BtetE, la contrainte
et la déformation viscoplastique macroscopiguest un paramétre d’homogénéisation du matériau.
Pour chaque systeme de glissemesibxla cission résolue est définie par :

5 = S §9 (15)

t5est la cission résolue du systeméiétest le tenseur d’orientation défini par :

1
mg; = > (il +nil? (16)

fi*est le vecteur normal unitaire au plan de glissérmgii la direction de glissement.

5 — xS| — S
Vs = <%> sign(zs — x%) 17)

K etN sont deux coefficients intrinseques du matéridet rs sont, respectivement, les variables d’'écrouissage
cinématique et isotrope du systesne

La déformation macroscopique s’'obtient en sommactessivement les systemes sur I'ensemble du gnaiis,
sur 'ensemble des grains formant I'agrégat.

E, = Z Z Moy (18)

h€EG seh

La définition des lois d'évolution des variablegcfouissage est un point critique du modéle de spar
complexité. La littérature propose par exemple pbécrouissage cinématique (Equation (19)) et pour
I'écrouissage isotrope (Equation (20)) [36] :

X% = cyy —dlyl (19)
# = )" bQhs; - exp(—bu)|7| (20)
I

¢, d, b et Q sont des coefficients matériau pour décrire |&s dddvolutions des écrouissages cinématiques et
isotropes et, représente la cission seuil sur le systéme deeglient considéré/est définie comme étant la
deformation plastique cumulée. Enfl,; sont les coefficients de la matrice d'interactiensre les systemes de
glissements. Ces coefficients traduisent I'influeda systeme de glissemerstur I'écrouissage du systerine
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L'utilisation des modeles de plasticité cristallippur le calcul de structures dans un contexte sinigl
commence a prendre de I'ampleur depuis quelquegeanmotamment dans le domaine des superalliages
monocristallins, mais reste a I'heure actuelletiedanent limitée [20,37].

L'intérét de ces modeles de plasticité cristallest évident, notamment pour la prise en compteeffess
d’orientation cristalline sur les propriétés mécaeis. La Figure [I-3 montre par exemple qu'il essgible de
reproduire I'évolution du comportement en tractam I'alliage AM1 en fonction de l'orientation duistal
sollicité. Tout comme les modeles macroscopiquésantés précédemment en 8I1.1.1, il n’en restermass
vrai gu’ils ne prennent aucunement en compte daaraaxplicite des évolutions de la microstruct{ae sens
de la précipitation, du caractére multiphasé) déagas qui peuvent survenir dans le domaine degeka
températures.

60 | .
400 |- / ya B

200 |-/ / |

0 0.005 0.01 0.015 0.02

Figure 11-3 : Courbes de simulations d’essais de &ction pour I'alliage AM1 pour plusieurs orientations cristalline [38]

Certains modéles sont construits sur des considésatétallurgiques macroscopiques, ils sont emslétlinés
dans le cadre de la plasticité cristalline. Ces étex] dits « physiguement motivés », sont détadkiss le
paragraphe suivant. D'autres modeles précurseuvendule cheminement inverse et visent a enricag |
modéles de plasticité cristalline de considératimigostructurales. Ces modéles sont détaillés assite du
manuscrit au 8l1.1.4.

11.1.3 Modeles physiquement motivés

Les modeles dits « physiquement motivés » sonttagtsssur des considérations métallurgiques dtashent a
représenter les évolutions de la microstructurealésges. lls ont ainsi pour base I'équation d'®@an. Ces
modéles permettent la description du caractérealsipity’ des superalliages base nickel monocristallingsma
surtout la prise en compte de I'évolution de larostructure, nécessaire pour rendre compte destéutd des
propriétés mécaniques du matériau (81.1).

En effet, la fraction de la phagea morphologie cuboidale est optimisée lors dmliération de l'alliage pour
ralentir le mouvement des dislocations et aingiéBrmation (visco)plastique. Ces modéles preneemompte
majoritairement des mécanismes de dégradation mpgirviennent a I'échelle de la microstructure de
précipitation. Ils tiennent aussi compte de la taé via le glissement des dislocations de typ@€11 >
{111} dans la phasg(fluage dit « tertiaire ») et via le cisaillemet#s précipitég’ par des dislocations de type

<112 > {111} (fluage primaire) [1].
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I1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Depuis une quarantaine d’année, une des évolutimicsostructurales rencontrées dans les superadliage
monocristallins sous sollicitation mécanique a baampérature a concentré de nombreuses étud&s4[1],3

la coalescence orientée de la ph@seu mise en radeaux (Figure I1-4) (81.1.1). Lasgrien compte de cette
évolution morphologique nécessite la création daivalles variables internes dans les modéles de
comportement mécanique afin de rendre compte deépescussions sur le comportement et la duréeede v
Divers travaux ont été entrepris depuis 2005 evastiicette démarche : nous pouvons citer en pheiicteux

de I'équipe de R.C. Reed a Birmingham, dans leecddrtravaux avec Rolls-Royce et ceux du BAM dans |
cadre d’'une collaboration avec Alstom [42], travaiéxaillés dans les §11.1.3.1 et §11.1.3.2.

(a) (b (©)
Figure 11-4 : Essais de fluage a 950°C et 185 MPaisCMSX4 — (a)t = Oh, (b) t = 695h, (c)t = 1060h [31]

Aujourd’hui, des travaux sont également menés &EQA afin de coupler les évolutions de microstroesu
prédites par la méthode des champs de phase etripoctement mécanique. Des travaux pionniers ant ét
réalisés en ce sens dans le cadre de la theseid @zbert [43], visant a coupler la mise en radeirs
superalliages monocristallins simulée par champshdee et la viscoplasticité du matériau dansdeecd’une
approche de plasticité cristalline. Ces travauxmegtent en effet de décrire correctement I'évohutio
microstructurale du matériau mais ne sont pas aptesndre compte des phénomeénes transitoires tels q
I'aspect cinétique de la dissolution de la phagmr exemple.

11.1.3.1 Approche de Reed : prise en compte de la misedsaux

Les travaux de Reed et collaborateurs [1,31,44] somtout été dédiés a l'introduction de l'effet ke
coalescence orientée des précipitesles superalliages monocristallins a base Nickeisddes lois de
comportement en fluage [45]. De tels travaux avaiéja été entrepris auparavant par Schneiderdus]

gue par Svoboda et Lukas [2]. En effet, les loistartes [10] qui relient de maniere proportiormed

vitesse de déformation plastique a la déformatiestjgue cumulée ne peuvent traduire I'effet deise en

radeaux. Le modéle utilisé, qui reprend les travdexGilman [45], relie donc la densité de dislamadi

mobilesp,,, a la déformatiory,, variant avec le degré de mise en radeaux.

Pm = (Po + Me) - exp(—Pe) (21)
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1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Dans 'Equation (21)p, est la densité de dislocations initiaM,le taux de multiplication de dislocations.
Ainsi, le modele tient compte du degré de miseagieaux de maniere macroscopigue et phénoménologique
via un coefficient de frottemesdt. Un coefficient® élevé traduit une mise en radeaux plus rapiddust p
développée et donc une activité réduite des distotadans les canaux verticaux de matrice ainsinqu
mécanisme de montée de dislocations limité enmaies réseaux formés aux interfagles

Le fait que ce modele soit considéré comme « pligsigent motivé »if. basé sur des considérations
métallurgiques) provient du couplage de I'Equaiidh) a I'équation d’Orowané(= p,,,bv avech la norme
du vecteur de Burgers etla vitesse de déplacement des dislocations) quduiva :

¢ = (pobv + Mbv - £) - exp(—®¢) = (I' + Q¢) - exp(—Pe) (22)

Les coefficientd” etf2, respectivement vitesse de fluage initiale etfaeht d’adoucissement lié au taux de
multiplication de dislocations mobiles, sont dépentd de la température T et du chargement mécanique
de la maniére suivante :

{0} =a-exp [ba — %] (23)

Q est une énergie d'activation représentant lesgasacs diffusifs mis en jeu et les parametresb doivent
étre identifiés a partir d’essais de fluage couttenre large plage de contrainte et de température.
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Figure 1I-5 : Prise en compte de la mise en radeauwkans la modélisation du fluage du superalliage CM&4 — (@) essai a
1200°C et 75 MPa — (b) essai a 1150°C et 100 MPg#ase en compte de 'endommagement findl]

Cette loi de comportement permet de bien rendrept®mdes fluages primaires et secondaires observés a
hautes et tres hautes températures (Figure Il-8talpnc des cinétiqgues de mise en radeaux. Encheale
tertiaire est, quant a lui, tres mal modélisé [1éndommagement des superalliages monocristallams ade
domaine de température est surtout lié a de ldaten au niveau de micro-retassures d’élabordfipnune
déformation de cavitation a donc été ajoutée auemofEquations (24) a (26)) afin de mieux simubs |
résultats (Figure 11-5-b).

Etotale = Eplast + Ecav (24)

éplast = (F + -Qgplast) ’ exp(_q)‘gplast) (25)
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1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

Ecav = fcav ’ exp(-Qcav ' Ecav) (26)

Les paramétreg.,, etf.,, rendent compte de la perte de section portanteguation et de la nature trés
localisée de la rupture dans les derniers instinfhiage.

Si ce modéle est séduisant par sa capacité a prendrompte le durcissement li¢ a la mise en ragesan
point faible reste le découplage entre la loi dmportement et celle dendommagement (forme additive
entre la déformation plastique et la déformatiguitant de 'endommagement — Equation (24)), cepqui
s’avérer problématique pour des conditions d’esmagendrant des cinétiques de fluage tertiairesent

Par ailleurs, il ne rend, pour l'instant, aucunemesmpte du caractére anisotrope du comportement de
superalliages monocristallins. Enfin, il postuleegla mise en radeaux est bénéfique en fluage & bass
température et faible contrainte, ce qui est comtraux observations portant sur I'impact de laanésn
radeaux sur le comportement en fluage anisotheasgebcontrainte [9,47-48].

11.1.3.2 Approche de Dyson et McLean

Les travaux de B.F. Dyson, M. McLean et de leutkaborateurs [3,49] ont eu pour objectif de mod#lie
comportement en fluage de divers matériaux pouredelongues DDV ou pour des histoires complexes de
chargements. Ces travaux sont en particulier éslipour la modélisation de comportement et de
'endommagement des matériaux utilisés dans le d@mdu nucléaire. En effet, I'extrapolation d’essai
simples de courtes durées (durées inférieures 8-2000 heures) en régime isotherme s'avére souvent
insuffisante pour représenter les conditions retiées dans des structures en service (DDV visées
supérieures a 20 000 heures). Ces essais classmj@ent des endommagements a long terme rensontré
en service (dues a I'oxydation par exemple). Leeméussions de diverses évolutions microstructsireti®u
endommagements sur le comportement en fluage daleec étre prises en compte.

La loi de comportement de base utilisée pour repités le comportement en fluage est basée sur ldemp
d'une formulation mathématique de type sinus hyplagbe afin de mieux représenter I'impact de la
contrainte sur une vitesse de déformation compamatnt a une loi puissance :

£=¢&, sinh[ (27)

o(1—- H)]
0o

£, et g, sont des parametres intrinséques au matériau dgpendent par exemple des constantes de

diffusion, du taux de particules durcissantesH.est une mesure du durcissement induit par lati@rides

contraintes internes du matériau. Ce terme peromet de rendre compte, par exemple, du fluage prémai
observé a haute température dans les superalliagascristallins. Sa loi d’évolution est la suivante

H=%’(1—%)s‘ (28)

H* est la valeur maximale dé et h' est proportionnel au module d'Young et a la fattvolumique de
particules durcissantes.
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1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

A partir de ces équations de base décrivant le oament en fluage, Dyson et McLean ont cherché a
rendre compte de tous les mécanismes d’endommaggepmnvant influencer le comportement (Tablgau

1), chacun d’entre eux étant décrit par une loi dhétion D;. Le couplage comportement/endommagement
peut donc étre résumé par les trois équationgeiffielles couplées suivantes, ou T est la temperat

¢ =¢é(0,T,H,Dy) (29)
H =H(o,T,H,D;) (30)
D =D(o,T,H,D;) (31)

Cette modélisation, qui est assez pragmatique, ogmpune large base de mécanismes de
durcissement/adoucissement et de mécanismes d'emagement que I'on peut sélectionner en fonction des
conditions de chargement (Tableau II-1). L'avantdgae telle loi est aussi d'introduire un coupldget
comportement/endommagement. Par ailleurs, la Egalilement de type sinus hyperbolique utiliséessiau
été implémentée dans un cadre de plasticité dimgtdvia les travaux de MacLachlan [18]) afin dmdre
compte des effets d’anisotropie sur le comportefaadbmmagement.

Néanmoins, les lois d’évolutions employées respeimcipalement des lois thermiquement activéess san

prise en compte des aspects d'évolution de la stiercture. Elle est en effet considérée comme non
évolutive dans ce modéle. La modélisation de sap# chargement type OEIl pendant lesquels la
microstructure évolue fortement et rapidement asedype de modele ne serait donc pas pertinente car
aucune variable interne supplémentaire n'a été tégoupour rendre compte des transitoires de

microstructures.

II.1.4 Modeles utilisant une base de plasticité cristallia enrichie de
variables physiques

Les modéles exposés dans ce paragraphe présenpamtitularité de partir de modeles de type « mién »

et sont par la suite enrichis de variables inter@ss variables sont ajoutées aux modeles poudimesn
compte des évolutions de microstructure du matggall s’agisse de variations de la densité déodations

ou du taux de précipités. Seront présentées sunves®t dans ce cadre les approches de MacLachlan
(811.1.4.1) et de Dye — Ma — Reed (811.1.4.2), dar&selsky et Cassenti (811.1.4.3) et enfin cekeFedelich
(811.1.4.4).

11.1.4.1 Approche de MacLachlan

Lors de leurs travaux [18,21,32,50-53], MacLachdason équipe proposent deux déclinaisons d’uréteod
couplé comportement/endommagement :
i. une formulation macroscopique. Elle s’appuie aurdtion de contrainte a rupture et prend en
considération la mise en radeaux de maniere phémaogque (811.1.4.1-a) ;
ii. une formulation dans un cadre de plasticité ctisgahfin de rendre compte des effets d’anisotropie
cristalline (811.1.4.1-b).
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a) Loi de MacLachlan — macroscopique

La premiére version du modéle de MacLachlan seeptéssous une forme macroscopique dans laquelle
la mise en radeaux est thermiguement activée. Lirainte effective représente, selon l'auteur,
I'accroissement du dommage dans le matériau aimsi lqugmentation des contraintes internes aux
interfaces, la rupture se produisant quand la aon& effective atteint la contrainte a ruptRg (et non

une contrainte infinie comme dans une loi d’évolutdu dommage habituelle de Rabotnov-Kachanov).
Cela se traduit donc par un dommage a rupturdesimant inférieur a 1.

Les équations régissant I'évolution de la conteagffective sont les suivantes :

v
. o
d=cC- <L> (32)
Rm — Ocyy
Op
Oeff = 1-d (33)

o, représente la contrainte initialé, la variable d’endommagement, et v des parametres matériau
respectivement dépendant et indépendant de la tatpe

Il est toutefois important de noter que dans latigua, la résistance a la tractiBp, utilisée
arbitrairement est celle déterminée pour une \étestraction de0~* s~1. Cette valeur est appliquée
comme critére de rupture quelles que soient ledittons de fluage rencontrées et donc pour dessate
de fluage pouvant étre bien différentesl@e* s—1.

Par ailleurs, on peut se poser la question deef@ttd’'une telle approche deés lors que le fluagaie a
trés haute température (T > 1100°C) est souverddaltat d’une forte localisation de la déformation
engendrant des stades tertiaires tres abruptsetue tres faible sensibilité au critére de ruptutilisé,
gu’il soit basé sub = 1 ou sur I'obtention d’'une contrainte effective égak,,, .

Le modéle de MacLachlan inclut également dans ensian plus élaborée une description de la mise en
radeaux. En conditions isothermes (sur la plag®dXDG- 1050°C) et & contrainte constante, lorsque la
DDV est suffisante pour permettre la mise en rade# modele postule que le changement de la
morphologie de précipitatioyi rencontré accroit la résistance en fluage pouaitides contraintes.

Pour rendre compte de cet effet, le coefficiéntle 'Equation (32) suit alors une évolution deetyp
Boltzmann, reflétant le réle de l'adoucissementlaematrice sur 'endommagement général de la
structure :

1
C =
A-exp(AH{/RT) + B - exp(— AH,/RT)

(34)

Dans cette équation, le premier terme du dénomingtermet de tenir compte du mouvement des
dislocations,AH; étant assimilable a I'énergie d'autodiffusion dekel. Le second termAH, rend
compte de la mise en radeaux et posséde un r@esmau premier terme en augmentant la durée de vie
(terme négatif dans I'exponentielle). Nous ne nediens pas sur le fait que la mise en radeaux past
systématiqguement bénéfique en fluage tel que leilgoses auteurs.

127



1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

b) Loi de MacLachlan — anisotropie

La deuxieme version du modéle de MacLachlan utiésebases de la plasticité cristalline issues des
travaux de Peirce [54] et d’Asaro [7]. Ce modelkésente les particularités suivantes :

v La loi dévolution du dommage est pilotée par leesse de déformation plutdt que par la
contrainte comme utilisé habituellement, ce quimperde combiner les effets du chargement a
ceux de l'orientation cristallographique du matérig’idée sous-jacente a une telle formulation est
gue le dommage, et en particulier les premiersestatiendommagement, sont pilotés par la
plasticité.

La multiplication des dislocations mobiles due & wegradation de la microstructure est un
exemple de mécanisme physique représenté de matiéreoménologique par une telle force
motrice pour le dommage. Ainsi I'équation du dommadgvient :

d:c(%fm (35)

Les vitesses de déformation macroscopique et sagueh systeme de glissement sont décrites
respectivement en Equations (36) et (37) :

12

ézzys'Bs®ns (36)
s=1

o =E LN 37

= () @)

7. est la cission résolue ultime pour les systemeyme< 101 > {111} etz est la contrainte de
cisaillement sur chaque systeme de glissementléaléupartir de tenseur de contrainte effective :

Qi

=0, (I —d)™? (38)

Qll

I est la matrice d'identité (3x3).

v Afin de permettre la description des rotations dstal observées expérimentalement pour
des orientations dites instableise( les orientations autres que [001] et [111]), Maxtilan
considere deux systémes de glissement :

* Les systéemes «classiques » de &gpE)1 > {111}, glissements préférentiels pour les
éprouvettes « proches [001] » ;

* Les systémes 112 > {111}, glissements préférentiels pour les éprouvettpsoghes
[011] et [111] », en cohérence avec les observatiexpérimentales effectuées dans [55],
montrant la nécessaire activation de ce dernietesyes pour des températures inférieures a
950°C (Figure 11-6) (81.1.2.2).
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e [211]

[111] . o1 [111]

[112]
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« [112] o )
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Figure II-6 : lllustrations des rotations cristallographiques qui apparaissent si la déformation endiage est pilotée par les systémes
de glissement de type: (ax 112 > {111} et (b)< 101 > {111}

Comme il y a deux sources différentes de déformatiaccumulation de celle-ci engendre deux
sources du dommage du matériau. Ces deux sourceetpent de décrire les évolutions de la
déformation et du dommage sous forme additive, edgmment en Equation (39) et
Equation (40) :

E=TF01 + 81z (39)
d =dyo; + dir; (40)
v Les interactions entre les systemes de glissensantnsodifiées par rapport aux équations

de plasticité cristalline conventionnelles afin lat@nir une approche plus physique. En effet, deux
variables internes de durcissement et d’adoucissgmespectivemenys etSg sont ajoutées a
'équation de la vitesse de déformation plastiguer €haque systeme de glissement,
(Equation (37)). Alors deux équations remplacetteagguation : 'Equation (41) pour les systemes
de glissement de type 101 > {111} et 'Equation (42) pour les systemes de glissenuent

type< 112 > {111}

. Ei01 Ts #101

Fetor = 1 ) (@1)
s1ot (1 + gs) Tc101 — Ts

. Ei12°Ss ( Ts )u“Z

Vs112 = ' (42)
N (1+9s) \Te112 —7Ts

gs caractérise la vitesse de durcissement d’'un systEngissement. Cette variable est la somme
des contributions au durcissement de tous les saudystémes de glissemefitcaractérise
I'adoucissement d'un systeme de glissement enifiomde la déformation plastique cumulée.

Quelques résultats comparant les données expértasrit 950°C aux résultats obtenus par simulapans
éléments finis sur les orientations [001], [111][&t1] sont illustrés en Figure II-7. Un bon accenutre
expériences et simulations est observé en termeBlé¢ pour toutes les orientations analysées. En
revanche, la prédiction du comportement est peblegbour I'orientation [011] ou les simulations nigent
des vitesses de fluages secondaires plus élevéesugues courbes d’'essais (Figure II-7-c). Commasn
'aurons compris de par les systémes de glissertligés (.e. systemes de type 101 > {111} et
<112 > {111}), ce modéle a plutdt été développé pour les baesg®eratures (T<1000°C).

129



1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE
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Figure 1I-7 : Comparaison entre courbes expérimentkes d’'essais de fluage a 950°C et simulations podifférentes
orientations cristallines initiales. Les courbes epoints sont les courbes expérimentales et les cbes en lignes sont les

250 MPa - FE

450 MPa -

(c)

Absolute strain

2000 2500

T 320 MPa-FE

FE

250 MPa - FE

500 1000 1500 2000 2500
° 300MPa 4 320MPa °  350MPa * 400MPa * 450MPa
300 MPa - FE 320 MPa - FE 350 MPa - FE
~ 77 400 MPa - FE 450 MPa - FE

(b)

008 |, o |
L P
006 8/ g |
Al |
0.04 X
-
0.02 // o
o socscsvosc0cced
N 200 400 600
Time / Hours
20 MPa-FE - -~ 350 MPa - FE
-+ 450 MPa-FE ° 250 MPa- test
x 400 MPa - test & 450 MPa - test
(©

simulations — (a) [001], (b) [111] et (c) [011p1]

11.1.4.2 Approche de Dye, Ma et Reed

L'approche de Dye, Ma et Reed présente les paatités suivantes :

i. Le modele moyenne la contrainte externe a traversralume élémentaire représentatif de la
microstructure de précipitation biphasge' cuboidale du monocristal [56]. Des lois de pleitdi
cristalline sont établies pour chaque phase duriaat@ois tenant compte de la structure CFC de la

matrice,i.e. la phase, et lois tenant compte la structure ordonnégde$ précipités,e. phase/’ ;

ii. Le modéle s’appuie sur la séparation des contdhatide la déformation élastique et de la
déformation plastique (décomposition multiplicajive

v La déformation élastique correspond a I'étiremedt la rotation du réseau ;
v La déformation plastique correspond a la déformaiti@versible causée par l'activité des
dislocations.
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iii. Deux mécanismes distincts de déformation sont dénss :

v Le glissement des dislocations dans les couloirs aeatrice, aussi appelé par les auteurs
et pas forcément de maniere appropriée « fluadmiter», apparaissant lorsqu’il y a une forte
augmentation de la densité de dislocations mob@lescas correspond aux conditions rencontrées
en fluage plutét entre 900 et 1000°C ;

v Le cisaillement des précipités par des rubans sledditions de typeg 112 > {111}, aussi
appelé « fluage primaire », pour des essais aamapgératures inférieures a 850°C. En effet, bien
gu’il soit considéré usuellement que les précipitsont pas traversés par les dislocations pendant
le fluage, de fortes preuves existent quant adtexice de ce phénoméne [28,57-59]. Les Figure
8-c et Figure II-8-d illustrent les résultats de wlation dans lesquelles les mécanismes de
cisaillement par rubans de dislocations sont astii#ans les simulations, dont les résultats sont
présentés en Figure 11-8-a et Figure II-8-b, ceganiésmes ne sont pas activés. Ces simulations
montrent I'importance de la prise en compte desamémes de cisaillement des précipités
planaires sous forme de rubans de dislocation pe ¢y 112 > {111} et dont le libre parcours
moyen est de I'ordre d’un demi a un espace intehdigque.
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Figure I1-8 : Prédictions de déformation en fluagea 750 et 800°C pour une orientation cristalline prohe [001] (lignes),
comparées aux courbes expérimentales (points) ennsidérant les mécanismes de glissement de la mag&ianiquement
(a et b) et en considérant les mécanismes de glissnt de la matrice et des précipités (c et di§0]

Ce mécanisme permet également de justifier I'olagiemy d’une période d’incubation avant le début
du fluage primaire sous ces conditions de basseérture/forte contrainte [57]. Ce temps
d’'incubation correspond au temps nécessaire posunqmbre suffisant de dislocations de matrice
puissent venir s’accumuler aux interfacég avant que le mécanisme de cisaillement étendu par
rubans de dislocation puisse devenir actif et etigeenne forte déformation macroscopique.
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Pour prendre en compte I'effet de I'incubationmedéle suppose que le déplacement des dislocations
dans la matrice peut étre décrit par une loi diuetide type Johnson-Melh-Avrami-Kolmogorov
(JMAK) [61]. Apres la période d'incubation, la d@&@sde dislocations sature du fait de leur
accumulation aux interfacegy’. Cette saturation implique alors une réductionlaleontrainte de
désaccord paramétrique.

Cette contrainte s’exprime alors pour un couloindgrice comme suit :

s _ S ptotal Cicbz
Tmis = Tmiso " | 1 —exp| — W (43)
re
12
Ptotal = 2 p;cc (44)
s=1
Tfniso = gmis ’ (ds & fig) (45)

prer €St la densité de dislocations nécessaire pourerelas contraintes de cohérence. La contrainte
initiale de désaccord paramétrigtjg;,, est une fonction du désaccord paramétrijpaturel entre les
deux phases. La dépendance a la température dsatiendans la constante élastiquecg},, est un
parametre d’ajustement.

iv. Le modéle est couplé comportement/endommagement.

L’endommagement apparait dans la phase de fluageiree sous forme de vides ou de fissures
nucléées a partir des pores de fonderie préexisiaBt ou sur des pores en lien avec des phases de
TCP [62-63] (81.1.1.2). Il est modélisé par un mssus de coalescence de vides a l'origine des
mouvements des dislocations comme le montre I'Bgud?6). L'apparition de vides réduit alors la
section effective et accroit la densité de disiocata I'interfacey/y’.

Rvoid = Cyoiq * (fypf‘cc + fy!pL.lz) avecD = (Rvoid)2/3 (46)

R,0iq représente le volume total des vides et est ptiopoel aux densités de dislocations dans
chaque phase du matérigu,représentant leurs fractions volumiques respestiv représente alors
le dommage.

Cette approche souligne que l'apparition du dommagemodifie les courbes de fluage qu'aprés
quelques pourcents de déformation. Par conséqlerfgrme des courbes obtenues aux faibles
déformations est indépendante du dommage tel quaufé dans le modéle puisqu’elle dépend
uniquement des hypotheses sur les mécanismesatendéibn actifs.

v. La largeur de couloirs de la matrice reste constamtec la déformation et le changement
d’orientation du cristal au cours du fluage n’eas pris en compte. En conséquence, pour certaines
orientations instables comme les orientations aquit sproches des interfaces [011]-[111] ou
[112]-[111] du triangle stéréographique usuel réssiltats du calcul peuvent étre mis en défaut.
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pale de turbine HP refroidie Rolls-Royce (haut) ete

Creep Normal Strain, %

vi. En pratique (dans la littérature) :

0.10

0.09
0.08 1
0.07 1
0.06 1
0.05
0.04 4
0.03 1
0.02
0.01

0.00

v Ce modéle est identifié sur des essais uniaxialixest mis en ceuvre sur des géométries
de pales de turbines refroidies de chez Rolls-Rdyegure 11-9). On observe en particulier
gu’aprés 5500h de fluage (Figure 11-10), la défarora plastique qui était initialement la plus
prononcée dans le premier pontet (en partant dil dbattaque) se redistribue sur les autres pontets
de la section ;

v Ce modele permet, via le formalisme de plasticiiétalline, d’évaluer l'influence de
variations d’orientation cristalline ou de variatiodimensionnelles de la position des canaux de
refroidissement. Sur la Figure llI-11-a, chaquerdeteprésente une orientation cristalline. Elles
différent toutes par leur orientation primaire et@ndaire. Sur la Figure 11-11-b, I'axe z représent
I'axe de chargement ;

v En revanche, les effets liés a la microstructuriséren radeaux, dissolution) ne sont pas
pris en compte dans ce modele. En conséquenchaaes températures (T>1000°C), les résultats
de simulations divergent des expériences a causatlnce de prise en compte de l'effet de la
mise en radeaux. Ce point pourrait étre la bageagtaux futurs.

Vi

A Y,

6 s
o\
[001] il

Figure 11-10 : Effet de redistribution de charge apés
5000h de fluagd37]
maillage associé (baqdB7]
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Figure 11-11 : Evolution de la déformation plastique pour la position P7, en Figure 1I-9, en fonctionr-

(a) de l'orientation cristalline ; (b) de la positbn des pontets de refroidissement.
X ety correspondent a des déplacements dans le plde la section droite de la pal¢37]

11.1.4.3 Approche de Staroselsky et Cassenti

Le modele de Staroselsky et Cassenti [64] est ldetsoutilisé par Pratt &Whitney US sous forme de lo
utilisateur dans ANSYS. Les principales caractiénsts de ce modeéle sont les suivantes :
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i. C’'est un modeéle de plasticité cristalline, coupEmportement/endommagement, construit pour
décrire les comportements inélastiques des sujggyedl monocristallins base nickel. Il permet de
décrire la réponse du monocristal a la fois dangddre de la viscoplasticité (fluage primaire,
secondaire et tertiaire) et dans le cadre de Kipit® indépendante du temps (chargements deamact

et chargements de fatigue), ainsi que les intenagtijui lient ces deux phénomeénes;

i. Dans le cadre de la viscoplasticité, deux mécarisohe déformation sont considérés: les
glissements octaédriqgues< 011 > {111} et les glissements cubique11 > {001}. La
déformation du matériau est la somme d'une cortiohu« fluage primaire » et d’'une contribution
« fluage secondaire », les vitesses de fluage giiatées par la densité de dislocations.

L’équation régissant la vitesse du fluage priméareintervenir un seuil de contrainte sur chagystéme de

glissement de type Orowan. La vitesse de fluag\gire diminue avec la déformation viscoplastiquéeet
degré de mise en radeaux suivant I'Equation (47) :

Vi =To <(T oD - K‘/p_’> - sign (T - w’) exp (—RQ—T) (47)

S SS

Y, est la vitesse de déformation initiale dépenddatta températures,® est la résistance au glissement telle
que formulée par Asaro [4)® est I'écrouissage cinématique de type Krempl [68§sley [66] ou bien
encore Stouffer & Dame [67}° représente la densité de dislocations mobilegst la cission résolue et
est un paramétre d’ajustement dépendant de la tatopé.

L'équation régissant la vitesse de fluage secoadst donnée ci-dessous :

11 0 Do

po est la densité de dislocations initiale fixée @maiement par Staroselsky et Cassenti.
Les équations régissant les densités de dislocatmbiles f,,) et bloquéesg(,) sont données ci-dessous :

n
(r° — wjp)

. Q
55 sign(t® — wiy) - exp (— ﬁ) (48)

. Torp —@°\ o (€2p3 +p}° — pp — €°py, 2/3

O =M <%> -yS - < = o0 =—C- (fpores) ) -(1- fpores) (49)
(im0 L (oE-p
pg =1I <—€ffSS > yS < PN > (11— fpores) (50)

La contrainte effective est, quant a elle, reprt&separ 'Equation (51) :

TS

Terf = 2/3 (51)
1- pores
L’exposant «ss» indique les valeurs a saturation des densitéksttecations mobiles et bloquées$,est une
constante positive de pondératiaf,et IT représentent des constantes de déformation spésfietf,,, .

est le scalaire d’endommagement.
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iii. Le fluage tertiaire est non seulement piloté pamidtiplication des dislocations mobiles le long
des systemes de glissements actifs mais aussa parcléation de pores modélisé en Equation (52).
Cette multiplication permet d’'un point de vue mgtractural la nucléation de vides, qui grossissént
coalescent jusqu’a générer des microfissures.

. ) 1 /0w — We)?
fpores = Loct” (1 - fpores) ’ |£oct| T exp _E( 3 )
oct
1

. W — W 2
+Coyp - (1 - fpores) ' |Ecub| T exp _§< 3 ) )
cu

(52)

iv. En termes d’application, le modéle de Staroselsiyassenti se distingue dans la littérature par les
hauts niveaux de déformation plastique cumuléengteumériquement. Notons également que ce
modéle est I'un des seuls disponibles dans laditiée (avec le modele de MacLachlan en 8l11.1.4.1)
prendre en compte la rotation cristalline au caleda déformation plastique, et ainsi, a prendre en
compte la variation de module d’élasticité (autneodele Asaro [7]). Il est en effet formulé en glas

déformations.

Quelques résultats de simulations réalisées avenolele de Staroselsky et Cassenti sont présentés e
Figure 1I-12 et Figure 11-13. On observe un trés laccord entre expériences et simulations jusde’'aés

fortes déformations plastiques.
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Comparaisons entre courbes de simulations et courbe&xpérimentales effectuées a 980°C sur superallag
monocristallin PWA 1484[68]
Figure 11-12 : Pour une orientation [001] Figure 11-13 : Pour un orientation [111]

Le modele de Staroselsky et Cassenti permet lalaion de divers types de courbes de fluage etajets
de chargement impliquant majoritairement de latjoliéé indépendante du temps (LCF). Il permet etreou
de simuler les trajets de chargement thermomécesiqromplexes tels que des essais de fatigue
thermomécanique pilotés en déformation avec terapaaintien ou les états de contraintes sont subtept
de se relaxer [68].

Néanmoins, la procédure d’identification des 33apatres du modele semble plutét lourde et implidgie
nombreuses itérations entre les identificationsirpd’essais a vitesse de déformation plastiguede et
ceux majoritairement viscoplastique. Elle s'effectule maniére inverse,e. a l'aide de courbes
expérimentales de traction, de LCF et de fluage pbague température.

De plus, le matériau est considéré a I'équilibhaque instant, ce qui impliqgue que le modéle ng pas
prendre en compte des aspects transitoires de ctenmnt mécanique tels que ceux rencontrés lorgld’O
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11.1.4.4 Approche de Fedelich

Le modele de Fedelich est un modele de (visco)pigstristalline enrichi de variables internesrésgntant

de maniere phénoménologique les évolutions de stitrctures et les modes de déformations opérarst dan
les superalliages monocristallins a hautes temp&st Il est construit pour décrire le comportemeint
I'endommagement sous I'hypothése des petites détiwns. C'est un modéle enrichi :

v dans sa premiere version, d'une description fines daécanismes pilotant la
déformation [69] ;
v dans sa deuxiéme version, d’une description dmé&tique de mise en radeaux [5,70].

Le principe général du modele est illustré suritaufe 11-14.

- —
ad -
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‘\ Internal variables, &2, P Poc e f.|
\ s/
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/  dislocations = Channels filling \‘
\ a0 Particles shearing
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~. Cubic slip >
- Backward glide
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Figure 11-14 : Structure de base du modéle de Fedeh [69]

La premiere version du modele de Fedelich [69] acemgp quatre mécanismes de déformation
potentiellement activés, tous liés aux mouvemeessdisiocations (Figure 11-15-a):

i. Le remplissage des couloirs de matrice : les bsudk dislocations se déplacent a travers les
couloirs en se retirant des précipités quand léramne de cisaillement d’Orowan est atteinte ;

ii. Le cisaillement de la matrice et des précipitésdealongs segments de dislocations ;
iii. La montée des boucles le long de I'interfabé Ce processus de restauration, aussi considéré pa
Svoboda & Lukas [71], est énergétiquement plusriavie dés lors qu'il fait décroitre la longueur de

la ligne de dislocations (Figure II-15-b) ;

iv. Le glissement le long des systémes cubiques dam®idoirs de matrice.
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La déformation plastique est fortement hétérogaares da microstructure du fait de la différence emss
glissements des dislocations de la phaseceux de la phagé ainsi que la différence entre les paramétres
de maille de la matrice et des précipités. Celdigqup que les contraintes a I'échelle microscopisoiet trés
différentes de celles observées « en moyenneéehdlle macroscopique.

3. Recovery climW

Fillingof the
channels

Shearing of matrix

. and particles by 3. Recovery climb
matrix dislocations

4. Cubic slip in
the channels

@) (b)

Figure 11-15 : (a) Schématisation des 4 modes de fdémation actifs dans un plan {111} considérés dan&pproche de

Fedelich ; (b) détails de la montée de boucles lenlg de I'interfacey/y’ [69]

Les mécanismes de restauration considérés daesveetion du modéle requierent le remplissage de to
les couloirs de matrice par les dislocations peuadre la formation de boucles possible. Pour desaiotes

en fluage plus faibles, ceci constitue une limite rdodéle puisque dans ce cas les deux phénoménes
(remplissage des couloirs et formation de bougbes)vent coexister de maniere significative. Parisou
d’'allegement du manuscrit, cette version du modél&edelich ne sera pas plus décrite. Seule aateapt

en compte la mise en radeaux le sera.

Dans la seconde approche de Fedelich [70], deumamsroes sont pris en compte lors de la descripléola
mise en radeaux.€. I'’évolution de la morphologie des précipitésFigure 11-16 et Figure 11-17) :

v Le grossissement isotrope, grossissement homatieétityn unique précipitg¢’, qui est
considéré comme n’altérant en rien 'état de camitea internes dans la structure. Par conséquent,
le grossissement isotrope est essentiellemengépiat la réduction de I'énergie interfaciale. Cette
vue idéalisée ne prend pas en compte la relaxdésncontraintes de cohérence qui accompagne
pourtant ce type de grossissement élémentaire dandomaine des hautes températures
(T>1000°C);

4 La mise en radeaux, coalescence de cubes adjaagutsimpligue une relaxation
significative des contraintes internes.
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de la dégdation microstructurale pendant le fluage en tradion [70]
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Figure 11-16 : Représentation schématiqu
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Dans cette approche de Fedelich, et contrairementredeles anglo-saxons présentés précédemment, la
mise en radeaux est considérée comme néfastesguroeriétés mécaniques. L'accélération du fluggesa

une mise en radeaux compléte peut étre la conséegun divers mécanismes de restauration tels que le
glissement ou la montée des dislocations a trdgsnmadeaux [72].

Dans la deuxieme approche de Fedelich, il est sfppoe la largeur des couloirs augmente de maniere
continue aprés une mise en radeaux compléte duldagrossissement isotrope. La conséquence est une
diminution de la contrainte d’Orowan et une augraton de la contrainte nécessaire au cisaillemeriad
phasey’ pour conserver un équilibre des contraintes.

Figure 11-17 : Morphologie idéale pour du fluage unaxial en tension suivant I'orientation cristalline [001][70]

Ces mécanismes de vieillissement microstructurat giotés par les Equations (53) a (57) :

Wewne(® = (1= [foq (D) - Ao0n (© 53

Wraft(t) = (1 - feq (T)) '1[001](0 (54)

Dans ces équations; représente la largeur des couloirs quand la ntizrctsire posséde une morphologie
cuboidale W) ou une morphologie en radeaux.{s), foq €st la fraction volumique de précipites a
I'équilibre thermodynamique €f,,,) la périodicité de la microstructure, telle querdesn Figure 1I-17. Le

degré de mise en radeaux est défini par une varathiimensionné& en Equation (55) sur un intervalle
[0; 1], la valeur O représentant une morphologiggitement cubique alors que la valeur 1 corred@odes
radeaux de longueur infinie.

W(t) — Wcube (t)
Wrart (t) - Wcube(t)

&) = avec0<¢&<1 (55)

Fedelich émet alors I'hypothése que la loi d’éviolutdu grossissement isotrope, de par sa définigsh
pilotée par le temps et non par un état de coné/@éformation. Ainsi, I'évolution de la périodigit
Aj001] €St représentée par I'Equation (56), en adoptamfanme thermiquement activee :

0011 () = Ao (8 - [1 + D, - exp (— g—;) t]a (56)

De la méme maniére, I'évolution du degré de miseaeleaux est décrite par 'Equation (57). Ce delgré
mise en radeau¥ a une dépendance modérée a la contrainte puismsela majorité des cas d’'essais de
fluages < gy, o étant la contrainte appliquéesgtune constante en dénominateur de I'Equation (57).
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(()=1—exp [—Ao - exp (— %) : (1 + aio)p t] (57)

A‘[)OM] est la largeur de périodicité initial@; et @ sont des énergies d’activation des processus axnés,
R la constante des gaz parfaits.

Un exemple de la forte dépendance de la cinétiquenide en radeaux a la température est présenté en
Figure 11-18 pour deux essais de fluage isothermeo®dtrainte comparable. Y apparaissent alors les
évolutions de largeur de couloir expérimentalesiratlées issues du modele de Fedelich & 950°CgemeFi
II-18-a et a 1050°C en Figure 11-18-b.

On constate une cinétique bien plus rapide & 1050°& 950°C, bien que le modéle retenu ne semlde pa
coller parfaitement aux données expérimentales lgsuemps courts a 950°C.
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Figure 11-18 : Elargissement des couloirs au courd’essais de fluage isotherme a :
(a) 950°C et 97.2 MPa ; (b) 1050°C et 94 MR@0]

t [h]

Cette approche de modeélisation purement phénonmgigak permet de représenter de maniére analytique
I'évolution de la mise en radeaux au cours de fard@&tion. Mais, afin de pouvoir coupler cette éfimn a

son modeéle de mécanique, Fedelich postule une lautt&volution pour ¢ (degré d’avancement de la mise
en radeaux). Il utilise un modele de plasticitéstatline développé par Mérigt al. [36] en utilisant des
systémes de glissement octaédriques et cubiquesi bd&coulement décrivant le glissement des syst
octaédriques intégre la contrainte d’Orowan qunwrendre compte d’une longueur interne microstnate

(la largeur des couloing) qui contrdle le mouvement des dislocations. Efieformulée en Equation (58).

Ve |T8 —
¥0 = p? - sinh ﬁ |t —x2| - [1 + < T; ] ” sign(td — x) (58)
rowan
ub
Torowan = @ W (59)

L'exposant « » et l'indice «s» représentent les systemes de glissement odaédriLa quantite est
proportionnelle a une densité de dislocatidasest un volume d’activation pour le glissement des
dislocations,k est la constante de Boltzmannxgest I'écrouissage cinématique sur chaque systeme de
glissement. Dans la contrainte d’Orowaneprésente le module de cisaillemdngst la norme du vecteur

de Burgersw est la largeur des couloirs de matrica est un parameétre d’ajustement.
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Creep strain

Dans ce modele, la dégradation de la microstructiafectue au travers d’'un potentiel thermodynareiq
ayant la forme présentée en I'Equation (60).

1 _ ,
P(EE,8) = 5 80 G20 + Yo7, ) )

g¢, C sont respectivement le tenseur des déformatiassiglies et le tenseur des rigidités de la loi dekid
eta est proportionnel au tenseur d’écrouissage cingoat

Ainsi, la force motrice de la mise en radeaux égter par I'Equation (61). Elle est négative du tpie la
mise en radeaux implique la diminution de I'énegestique a I'échelle microscopique.

hd

X=-%

(61)

L’évolution du degré d’avancement de la mise eneaad est donc formulée dans I'Equation (62),
introduisant un couplage direct avec I'écrouisseipggmatique. La mise en radeaux est ainsi vue comme
pilotée par la relaxation des contraintes interdescohérence qui découle directement de I'évoluten
I'écrouissage cinématiqué

== fre/t-xn (62)
Tt etn sont deux parameétres du modéle dans cette équation.

Les parameétres du modele de Fedelich concernanisiaen radeaux sont notamment identifiés gracesa d
analyses au MEB sur des éprouvettes tronconigaestéon variable ayant subi divers essais de fl{iz8je

Quelques résultats de simulations donnés par leelaade Fedelich sont présentés en Figure 11-19. Les
résultats des simulations isothermes sur 'origomiat001>, en Figure 11-19-a, sont en bon accorecdes
courbes expérimentales. En revanche, les simutatsom |'orientation <111>, en Figure 11-19-b, lenso
moins.
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Figure 11-19 : Simulations d’essais de fluage sur MISX-4 a 1050°C pour I'orientation cristalline :
(a) <001> ; (b) <111470]
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Un autre résultat marquant du modele de Fedelicls®s d’'un essai isotherme & 950°C et 200 MPaiser
éprouvette entaillée d'orientation cristallire001 >. Apres mille heures de fluage, I'éprouvette a été
observée au MEB pour analyser I'état de la miseadaaux en plusieurs endroits. D’autre part, laltésde

la simulation 3D permet d’obtenir le degré de neisgadeaux dans toute I'éprouvette.

Les résultats de simulation et ceux issus d’'obsensont été comparés en Figure 11-20. Les résutta la
simulation sont en bon accord avec I'état de larositucture de précipitation observée.

Figure 11-20 : Degré de mise en radeaug sur une éprouvette entaillée & 1000 heures de figa sous 950°C et 200 MPa
mis en regard de micrographies MEB[42]. Pour rappel, &=0 pour une microstructure cuboidale e€=1 pour mise en
radeaux terminée

Le modéle de Fedelich présente des limites donelest 'absence de prise en compte d’un éventysdt
de l'orientation cristalline sur la cinétique desmien radeaux et également, sur les modes de dégrade
cet alliage i(e. inversion topologique de phases) actifs entre 85&°1070°C (Figure 11-19-b). De plus, le
matériau est considéré a I'équilibre a chaque mste qui implique que le modéle ne peut pas peerd
compte des aspects transitoires de comportemeramigge tels que ceux rencontrés lors d’OEI.

11.1.4.5Bilan de I'étude bibliographique

Les modéles détaillés dans cette étude biblioggaghiprésentent chacun une spécificité mais ont un
inconvénient majeur : aucun d’entre eux n’est copQur prendre en compte des aspects transitoires de
comportement mécanique du a des évolutions de stiaaiure rapides. A chaque instant, le matériau es

considéré a I'équilibre thermodynamique. Seul ledéte POLYSTAR tient compte de ces aspects de

transitoires thermique. Il est présenté en détaisda section suivante.
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Synthése 1.1 :

De toutes les approches détaillées dans cette reialiegraphique, il est possible d’effectuer lanfyese suivant
guant & leur capacité a prévoir le comportemertegidommagement en fluage.

La modélisation de la détérioration du matériau plar loi de Rabotnov-Kachanov est effectuée sur
considérations phénoménologiques. En la couplagt aine loi de comportement de Chaboche, elle peume
description satisfaisante des divers stades degfuaNéanmoins, lidentification des paramétres deldi
d’endommagement peut s’avérer délicate. Par aieuttilisée de maniére standard (i.e. sans ajouvaléables
internes représentatives de la microstructure)e ellest pas apte a rendre compte des effets desitoaes de
microstructure sur la déformation de fluage.

Dans les modéles de plasticité cristalline, la défation est localisée sur des systémes de glisserapécifiques
dépendant de la structure cristallographique du énau. L'utilisation de ces modeles dans des calalé
structures industriels commence a prendre de I'amplnotamment grace a leur prise en compte déet'afe
I'orientation cristalline sur les propriétés élagties et plastiques des matériaux au travers defiaale Schmic
sur les systéemes de glissements actifs. En revaralmune considération explicite des évolutions lale
microstructure n’est effectuée dans ces modeles.

Les modeles physiquement motivés sont basés sabsieyations métallurgiques (caractére biphasé|udion de
la microstructure). Certains sont formulés a I'étbdenacroscopique, i.e. hors du cadre de plasticriétalline, ce
qui ne permet pas de rendre compte du caractérgofnoipe des monocristaux :

v 'approche de Reed permet de prendre en compteideissement lié & la mise en radeaux. Le mod
découplé comportement / endommagement, permetederdmdre compte des fluages primaire et seconda
haute et trés haute température, mais le fluagéaiez est tres mal modélisé de par son couplage ;

v I'approche Dyson et McLean propose une large basendcanismes de durcissement / adoucissemg
d’endommagement ainsi qu'un fort couplage compateém endommagement. Cependant, le modéle estuior
pour des applications dont les cinétiques des Wdeminternes sont tres lentes et ne permettentipat®crire les
transitoires de microstructure rencontrés par exngur un tir OEI et pilotant la réponse du matéria

Les modeles les plus récents utilisent des basgdadtcité cristalline afin de rendre compte danliisotropie du
matériau tout en intégrant des variables internggrésentatives de la physique des matériaux:

4 le modéle de MacLachlan (utilisé par Rolls-Roycegrnet de tenir compte des évolutig
microstructurales gouvernées par des phénomeéndsgsifiif Néanmoins, ce modéle repose sur la notier
contrainte a rupture en traction pure, qui par cdtion, est dépendante de la vitesse de déformaanailleurs,

ce modele rend compte de « 'effet bénéfique a dade en radeaux des précipités en termes de dierée, sans

prise en compte explicite des cinétiques de cetddutton morphologique. Ces lacunes constituentfrem au
caractére prédictif du modele pour les trajets targements complexes avec effets d’histoire ;
v le modéle développé par Staroselsky et Casseiliséupour des applications industrielles de Préit

Whitney, permet quant a lui de prédire le compoeeina la fois dans le cadre de la viscoplasticiiéafgement de

fluage) et de la plasticité indépendante du temgsarfgements de traction ou cycliques), ainsi quersle
interactions. Ce modéle est basé sur un calcul&@elution des densités de dislocations mobileslequées, e
son principal défaut, mis a part I'absence de prise compte d'aspects transitoires, est sa procé
d’identification trés lourde, basée sur une proa&dd'analyses inverses successives des plus coasplex
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1.1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

v 'approche de Dye — Ma — Reed modélise la struchiphasée du monocristal sur base d'un coupl
comportement / endommagement. Le modele permetegiodption des trois stades de fluage, mais nacgppas
en compte les effets de microstructure telle quaite en radeaux. En conséquence, pour les hargstatures
les résultats des simulations divergent notablerdeatexpériences ;

4 le modéle de Fedelich décrit d’'une part les mouvemees dislocations dans une premiere versio
d’autre part la cinétique de mise en radeaux dams deuxiéme version. Pour cela, il formule son reogér une
base de plasticité cristalline en utilisant destégges de glissement octaédriques et cubiques.i lddélmoulement
décrivant le glissement des systemes octaédriguegre la contrainte d’Orowan. De plus, I'évoluticln degré
d’avancement de la mise en radeaux introduit urptame direct avec I'écrouissage cinématique. Ce étedst le
plus séduisant de toute cette revue de littératju@nt aux objectifs fixés pour cette étude.il cdérs par exempls
un effet néfaste de la mise en radeaux sur lesrigtés mécaniques a haute températures (tractiatigife
oligocyclique, fluage). Néanmoins, ce modele npmigue qu’aux petites déformations et n’a aujotwd’ aucune
variable interne représentant les évolutions destitms de précipités qui contrdlent le comportentr@gcanique
lors des surchauffes de type OEI.
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1.2 POLYSTAR : PRESENTATION DU MODELE,
AMELIORATIONS ET IDENTIFICATION

Le modele POLYSTAR est un modele de plasticitétaltine couplé comportement/endommagement enriehi d
variables internes représentant explicitement \@duéons de microstructure. La logique de congiaucde ce
modéle est somme toute assez similaire a celletéel@ans les modeles présentés dans le revuegodplique
effectuée au paragraphe précédent et visant adw@peol'impact de la mise en radeaux sur le congroent
mécanique a haute température des superalliagescnsinllins base nickel. En effet, dans le casmbdele
POLYSTAR, un des objectifs est de prendre en confggecinétiques d’évolution du taux de phaseayui
contrélent les transitoires de comportement mécemiors de trajet de chargement anisotherme [43074-

11.2.1 Présentation du modele POLYSTAR

Ce modele est constitué d'équations capables diraertompte de trajets de chargement anisothernaes vi
lintroduction de variables internes dédiées a darésentation des évolutions rapides de microsireict
rencontrées lors de surchauffe [8,54]. Une baseritiiée de plasticité cristalline est utilisée afle rendre
compte des effets d’orientation du matériau.

Les équations du modele peuvent étre classéesisrblocs principaux : une partie comportement aemant

les équations de plasticité cristalline et cellésmbuissage, une partie évolution de microstrécttrune partie
endommagement. Dans ce paragraphe, sin @n exposant est noté lorsque une équation, angble interne

ou encore un vecteur est formulé au niveau d’utesys de glissement.

11.2.1.1 Comportement

Construites sur la théorie de la plasticité crista) les équations du modele POLYSTAR sont étaldiar
chaque systéme de glissement de la maille CFCpkralliage monocristallin.

Le tenseur de vitesse de déformation plastifug’écrit sous sa forme habituelle et dépend detésse de
glissement sur chaque systépie du tenseur dorientation® et du signe du cisaillement sur chaque

systemers (Equation (63)) :
&b = Z ySmS sign(c®) (63)
S

Le cisaillement sur chaque systeme dépend du temgsucontraintes et du tenseur d’orientation de la

facon suivante:

I
la
IE:

¥ (64)

Le tenseur d’orientation est défini patetl®, respectivement normale au plan de glissementesttibn de
glissement dans le plan de glissement, de la ne&nigvante :

m =2 @ L+ I @) (69
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Lors de la déformation plastique d’alliages mégaltis de structures CFC, deux types de glissements s
généralement considérés : les glissements octaédrigt les glissements cubiques (Figure 11-21). @em
nous venons de le voir auparavant dans la revdmdpiphique, les glissements de type112 > {111}
peuvent étre considérés (811.1.4.2).

Néanmoins, seuls les systemes de glissements dgiaEsl sont considérés comme actifs dans le modele
POLYSTAR [6], faute de preuve expérimentale irréhl¢ d'activité de glissement prononcée sur les
systemes de glissements cubiques.

En effet, nous avons observé dans la partie expétate de ce travail de these (81.3.3) une trddefai
densité de glissements cubiqgues méme pour unetati®@n proche <111> (plus exactement, [563])
(Figure 1-97), quand bien méme la loi de SchmiB@s prévoit une activation préférentielle de cesles

de glissement pour ce type d’orientation.

Par ailleurs, Sass [81] et Han [82] ont observénda activation de ces systémes sous conditions de
chargement de fluage isotherme HTXT000°C) méme pour une orientation cristalline [111]

Enfin, des résultats récents obtenus sur du MCZetitation [111] sous chargement de fatigue-fluage
anisotherme par Le Graverend [83] suggérent fonemee les principaux systémes de glissement acéivé
1050°C sont les systémes octaédriques.

A
1 ooy | [oo1]

{ iTﬁ]* { HO] _\:_:
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[100] [010]

[010]
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Figure 11-21 : lllustration schématique des systeme de glissement — (a) octaédriques, (b) cubiques

Une loi d’écoulement de type Norton régit la cissiur chaque systéme de glisseménincluant un
couplage avec le dommage par la variaileu dénominateur :

r= K(1—dg)> (66)

En utilisant un tel couplage, I'impact du dommage Baugmentation de la vitesse de la déformation
plastique est, par nature, anisotrope. Le critérpldsticitéf s est classiquement défini par la différence entre
la contrainte de cisaillement et de I'écrouissagetioperset cinématique:®). Néanmoins, dans le cas du
fluage pur, 'un des deux écrouissages peut égéigéésans sacrifier a une bonne représentatiorstdeles
primaires et secondaires de déformation plastiQemme précédemment proposé par Viadimirowalet
[84], seul I'écrouissage isotrope a été conserws ¢ifonction seuil du modele POLYSTAR. La fonntabe
charge alors défini au moyen de I'Equation (67) :

@) =t =r? (67)

Finalement, la vitesse de la déformation plasturauléer a une formulation classique :
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-(@e-s)”

Le modéle POLYSTAR a été congu dans le but de depre le comportement en fluage sous chargement
thermomécanique complexe représentatif de ce quespdir une pale HP en service. Cette dernieré¢ peu
rencontrer des transformations métallurgiques généesey’ rapides, notamment a I'occasion de surchauffes.
L'impact expérimental de telles surchauffes sucdeportement mécanique a été étudié dans la Paktie

ce mémoire (8l.1.2). Les évolutions de microstroetique subit le matériau sont introduites dans
I'écrouissage isotrope.

L'évolution de la contrainte interne est décompos@drois termes en Equation (69). Deux variablas n
conventionnelles au regard de la plasticité ctisalsont introduites dans cette équati@ etwy,,. Elles
représentent respectivement I'impact de I'évolutittnla densité de dislocations lors d’'un changerdent
température a trés haute température et la langeyenne des couloirs de matrice pour une oriemtatio
cristalline [001] dans un plan de type (100) oudj01

2 GB

r5=r°+b(Q+Q*)zhsj'Pj+ 2 (69)
J

3 Woo1

Dans I'Equation (69), le premier termé représente la taille initiale du domaine d’élagficD’un point de
vue meétallurgique, il correspond généralement aaisikement par solution solide de la matsicgeule. Le
deuxieme terme représente la contribution des aditilins {.e. I'écrouissage) en termes de durcissement.
Enfin, le dernier élément est un terme de durcissenstructural représentant la contrainte d’Orowan,
contrainte minimale devant étre dépassée pour gsedislocations de la matrice puissent franchir les
précipitésy’ par contournement.

pSest une variable d’état isotrope qui représentepiéct de la saturation progressive des couloimmateice

par les dislocations mobiles tel que le proposé&trblein [85]. Cette variable est décrite en fanctie la
déformation plastique cumulée sur chaque systénglisteement :

p* = (1—=bp*)- Iy’ (70)

Les évolutions de densité de dislocations pendaapr@s une surchauffe sont modélisées par lestiBgsa

(71) et (72).

Deux termes principaux sont considérés dans I'éssage résultant de I'activité plastique etQ*.
v Q est un parametre dépendant de la température qtit t& dislocations bloquées aux
interfacesy/y’ et qui ne sont pas restaurées lors de variatienempérature. Ces dislocations sont
ici présentes pour relaxer les contraintes de eoloér et peuvent, en ce sens, étre considérées
comme des dislocations géométriguement nécessaires.
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v Q" représente les évolutions de densités de dislosatan cours de surchauffes, par
mécanismes de montée et cisaillement/annihilat&&]. [0 dépend de la vitesse de chauffe ou
refroidissement d'une part, et de la durée de lechawffe d'autre part au travers de la
variablea™ présentée en Equation (72)* dépend également dg,, qui est une constante (par
température) représentant 'adoucissement maxinggredré par une surchauffe trés longue avec
des transitoires thermiques leni®.(lorsque le trajet de chargement se rapproche dditamns
isotherme par morceaux). En d’autres ternjgg représente le durcissement apporté par la densité
de dislocations en excés de celle nécessaire gerelas contraintes de cohérence, densité de
dislocations sujette a des mécanismes de resturdyinamique tel qu’'observé récemment dans
l'alliage AM1 lors d’'essais de fluage anisothermdvis par diffraction RX sous faisceau
synchrotron [86].

Q" =a"" Qs (71)
e T @ 72
a’=-— W (72)

L'évolution de la largeur de couloirs est une fometdes fractions volumiques de précipités secoadai
f; et de précipités tertiaires; (Equation (73)). Cette dépendance a été détermuh&emaniére
phénoménologique grace a des analyses d'imagearagses montrent que :

v la largeur de couloir de matrigedépend d¢; suivant une fonction puissance ;

v la dépendance faest supposée linéaire.
Ces observations ont été validées quelles quel’sdiéntation cristalline [83,87], la microstructurde
précipitation (cube ou radeaux) et I'historiquerthemécanique (isotherme ou non [74,83,88]).

Woo1 = %' [flml —dgp fs] (73)

Dans cette équatiom, est la longueur moyenne initiale du précipité cubiq’. m;, d., etd sont des
parameétres matériau décrits en détail dans [6].

[1.2.1.2 Microstructure

La plupart des modéles de fluage considérent ureeostructure a I'équilibre a tout instant. L'unesde
particularités du modele POLYSTAR est que les éimhs de microstructure se manifestent au traverdad
largeur de couloirsv,y,, fonction des fractions volumiques des précipitées équations permettent de
rendre compte d’effets de transitoires microstnain sur le comportement mécanique.

Deux types de précipitgssont considéreés :

v les gros précipités, dits secondaires, caractéfs@sleur fraction volumiqug, dont
I'évolution de fraction est régie par 'Equatior|7
v les petits précipitéf, ou précipités tertiaires qui apparaissent awigiBsement, dont

I’évolution de fraction est régie par les Equati¢ns), (76) et (77) selon I'état microstructuralaet
variation de température. lls n'ont pas d’influesce le comportement tant qdg, = 0.
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L’évolution de la fraction volumique de précipitds — fi— pendant les périodes de chauffe ou de
refroidissement dans la gamme de températures amnena dissolution de cette phase est décrite par
'Equation (74). Une formulation exponentielle estisée pour I'évolution de ce type de précipigds de
représenter I'évolution des précipités qui a étgeoke sur I'alliage MC2 [74]. Dans cette equatigp,, est

la fraction volumique de précipitgsa I'équilibre thermodynamique qui peut étre détierée par calcul [62]

ou par mesures expérimentales par analyses d'img@e89], par mesures de résistivité [90] ou par
expérimentations de diffraction sous synchrotro®98]. ; est la constante de temps caractéristique de la
dissolution/précipitation de la phagelLes deux paramétres ont une dépendance a la&tatpe.

fl _ (fethl_ fl) (74)

Concernant les fins précipités, ils ont toujoués@tservés au refroidissement aprés une surcheftdfguée
dans une gamme de températures amenant une dmsalatla phase’ et ce, quelle que soit I'orientation
cristalline. La Figure 1I-22 illustre I'apparitiote fins précipités pour le cas d’un essai anisatkencluant
une courte surchauffe sur une microstructure viefgee éprouvette en MC2 orientée [011]. On observe
clairement, aprés une surchauffe de 30 second28&Q sous 145 MPa suivi d'un refroidissement ragid
environ 50°C/s, une fine précipitatighdont le diamétre moyen des précipités est d’emvit0-20 nm. Cette
précipitation est principalement observée dansdesoirs de matrice les plus larges.

Tm . WD69mm

Figure I1-22 : Fine précipitation observée pendanun essai de fluage anisotherme aprés une courte shauffe (30s a
1200°C et 145 MPa). La surchauffe a été effectuéarsine microstructure brute de traitements thermiques d'une

éprouvette en MC2 orientée [101]87]

De plus, étant donné que la composition chimique fohes précipités est différente de celle des pgios,

leur évolution en fonction de I'historique de temgiéres ne peut pas étre simplement écrite comme la
différence entref,q, etf;. Il a alors été propose d'appliquer différentesétigues pour la dissolution, la
précipitation et la coalescence des fins précipitdk

Trois cas sont alors considérés pour I'évolutiotedeaction volumique de fins précipités

v En condition isotherme sans surchauffe ou pendaetsurchauffe, I'évolution dg est
régie par un terme de dissolution, Equation (75) ;
4 Lors d'un refroidissement aprés une surchaufferolidion def; est régie par un terme de

précipitation qui dépend de la vitesse de refre@isentT et un terme de dissolution,
Equation (76) ;

4 Lors du fluage aprés une surchauffe, I'évolutionfdest régie par un terme unique de
dissolution, Equation (77).
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Si (fequ _fl) <0 anrsfs = —£_SS (75)
- . ou—f1—Ts . - ms
Si(fequ—fz)>0 etT <0 anrsfsz—%Tlo_(KLﬂ) 75
, ) my
Si (foqu — f1) > 0 etT >0 alorsfs = — (I{_s) -
S2

Notons qu’une dépendance au temps est bien présamsel’Equation (76), et plus particulierementsiin
terme de précipitation, au travers de la fractiolumique de précipités secondaifgs

11.2.1.3 Endommagement

Il a déja été souligné que le modéle POLYSTAR égt par une formulation couplée entre le comportéme
mécanique et I'évolution du dommage. En effet, deixt dendommagement est formulé a I'échelle
microscopique puisque qu'’il est formulé sur chasystéme de glissement. Le dommage est activé larsqu
seuil de déformation plastique cumulée est attEquation (78)). La motivation d’un tel seuil egtcdte
dans [78].

Cette évolution du dommage est régie par une équde type puissance. Néanmoins, ce dommage n’est
pas piloté par une contrainte de cisaillementadtdiclassiquement dans les lois de type Rabotnokadav
mais par une variable ayant la forme d’'un écrogissanématique,, formulée en Equations (79) et (80).
Ce type de déformation basée sur la déformatiostiglee cumulée est déja utilisé par Yu [92] et V|&3].

Dans ces équationk,., C etd sont trois paramétres dépendants de la température

] s |@S| my
Siv > v, alorsdf = (Kx(1—d§)) (78)
wS=C-a’ (79)
as =y5- (sign(t® — w’)—d-a’) (80)

Une formulation qui considére la contrainte appdigggomme force motrice de 'endommagement ne permet
pas de prendre en compte la dépendance non camwvesile de I'alliage MC2 a la durée d’'une surchadff
1200°C. En effet, il a été observé et montré enid’a(81.1.3.1) de ce mémoire que pour le MC2 @iss
faible charge, plus la surchauffe est longue, [@U3DV post-surchauffe est longue [78-79].

En réalité, la transition entre le stade de flusgeondaire (ou « pseudo-secondaire » dans le cas de
conditions anisothermes) et le stade de fluagaitertdans la gamme des hautes températures (TOSCPO
pour les superalliages monocristallins base niekeprincipalement pilotée par une augmentatioaléode

la densité de dislocations mobiles [87]. En d'aatermes, le début du fluage tertiaire HT est lzséquence

de I'évolution de la microstructure telle que I'é&gzssement des radeagixla nucléation et le grossissement
de pores de déformation dus a la montée des diklnsa
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Figure 11-23 : Résultats de la calibration du modéle POLYSTAR orignhal pour différents essais anisothermes avec
surchauffe unitaire [9]

Le modele POLYSTAR a été identifié pour I'orientaticristalline [001] sur MC2 par Cormier et Cadlet
[79] sur la base d'essais isothermes a 1050°CQA°T2 et sur des essais anisothermes avec surehaiféire.

Le comportement mécanique et la DDV sont correatémedélisés par POLYSTAR sous conditions de fluage
isotherme et anisotherme (Figure 11-23).

En revanche, une premiere identification du mo@&&YSTAR effectuée sur une large plage de tempéstu
(750°C-1250°C) s’est avérée moins convaincante. IDgigations au modéle se sont ainsi révélées at so
traitées dans le paragraphe suivant (811.2.2)’pppbrt d’améliorations.

11.2.2 Modifications apportées au modéle POLYSTAR

Bien que les résultats de l'identification du madeffectuée par Cormier et Cailletaud [6] sur Botation
cristalline [001] du MC2 soient concluants, desitittions ont été relevées dans cette premiere orersil
modéle POLYSTAR. Trois de ces limitations ont étérigées dans le cadre de ces travaux thése et sont
détaillées dans ce chapitre. Par ailleurs, l'idmatiion du modele a été effectuée sur une plugelglage de
températures couvrant le domaine de fonctionneaenpales HP des turbomoteurs pour hélicopteres.

11.2.2.1 Effet de la déformation plastique cumulée sur llation de la phasg

Une des limitations du modele POLYSTAR, exposéesdanticle de Cormier et Cailletaud [6], concerne
I'effet de la déformation plastique cumulée sur é&®lutions de la phasg (cinétiques de dissolution
notamment). La premiére identification effectuéeales essais anisothermes de type surchauffesrasit
était concluante pour les essais qui comprenaiaet période de préfluage.g. avec une déformation
plastique non nulle avant la surchauffe). Maig @té constaté que la déformation plastique calcapées
une surchauffe effectuée sur une microstructungei¢.e. sans déformation avant la surchauffe) surestimait
la déformation plastique expérimentale pendantddesde fluage post-surchauffe (Figure 11-24).

Une telle surestimation est la conséquence denéigue de dissolution de la phasegui est dans la version
originale du modele POLYSTAR, uniquement pilotée [zatempérature au travers d¢g,, et a; dans
I'Equation (74). Cette cinétiqgue de dissolutionitétadée initialement pour une structure coalesédle.
amenait a des couloirs de matricplus larges que ce qu’ils ne sont dans la rélliggu’une surchauffe est
réalisée sur une structure cuboidale.

Ainsi I'écoulement plastique s’en trouve plus rapal travers des Equations (69), (73) et (74)).
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Figure 11-24 : Comparaison entre une simulation eféctuée avec la version originelle du modéele POLYSTR\et la

courbe expérimentale d’'un essai de fluage anisoth@e — surchauffe de 90s a 1200°C sur une microstruze non
sollicitée préalablement

Cependant, les cinétiques de dissolution/précipitatont aussi dépendantes de la déformation qessti
Elles sont par ailleurs plus lentes pour une micucgure de précipitation & morphologie cuboidale gour

une morphologie en radeaux (Figure 11-25). Uneetalependance a déja été démontrée en 1979 par
Callletaud [16] sur la base d'une validation de seodéle du point de vue de la thermodynamique des
processus irréversibles. Puisque la dissolutida ptécipitation de la phagésont accélérées par la densité
de dislocations aux interfaces’ ([94] pour la dissolution et [95] pour la préitation), hous avons inclus
lors de ces travaux de these une relation direatiee ¢'évolution de la fraction volumique de prétés
secondaireg’ et la déformation plastique cumulée dans unei@eraméliorée du modele POLYSTAR.
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Figure 11-25 : Evolution de la fraction volumique de précipitésy’ en fonction du temps passé a 1250°C sans chargerhe
appliqué [94]. Les déformations atteintes lors des préfluage d&th et de 100h sont respectivement de 0.1% et d8%.

L’Equation (74) devient alors I'Equation (81) :

v )] (fequ_fl)

— (81)
€cri a;

fl=[1—6l-exp<—
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Dans cette équatiom.f; est une déformation plastique reflétant de marpégnomeénologique I'impact de
la déformation plastique (et de sa saturation tissisouloirs de matrice lors du fluage) sur legtifues de
dissolution.d; est quant a lui un parameétre matériau dépendala tienpérature. Il a en effet été observé
gu'au-dela d’'une déformation plastique donnée,ciegtiques de dissolution de la phasedeviennent
uniguement thermiquement activées. Il a été dérdoexpérimentalement que ce seuil de déformation
correspond a la déformation plastique nécessaurengtaxer les contraintes de cohérence [94].

Une illustration de I'amélioration apportée lorsahes travaux de thése est présentée sur la FigRéedans
laquelle les simulations avec et sans effet de d#orchation plastique sont comparées a la courbe
expérimentale issue d'un essai de fluage anisothenwac une surchauffe de 90 secondes effectuaensur
microstructure viergd.ge. sans déformation avant la surchauffe).

La version améliorée de POLYSTAR montre en effe¢ déformation plus faible que celle issue de la
simulation du modéle POLYSTAR initial. Le couplageoposé en Equation (81) entre cinétique de
dissolution/précipitation et déformation plastigoemulée permet ainsi une meilleure représentatien d
I'évolution de la déformation plastique lors d'dssavec une surchauffe intervenant sur une miarostre
cuboidale. En effet, la cinétique de dissoluticaitétalibrée dans la version initiale du modéle sne
microstructure déformée, a savoir une microstrectle précipitation coalescée.

Dorénavant, tant que la déformation plastique caminduite par la surchauffe initiale est assdaldaies
cinétiqgues de dissolution restent réduites, comatiainsi & une fraction volumique de précipitéplus
forte a la fin de la surchauffe. L'amplitude dudte primaire post-surchauffe en devient plus fadtblga

dans le sens de la courbe expérimentale.
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Figure 11-26 : Mise en évidence de I'amélioration pportée par le couplage entre cinétique de dissolon/précipitation
de la phasey et la déformation plastique cumulée lors d'un ess de fluage anisotherme — surchauffe de 90s & 12@0

sur microstructure vierge
[1.2.2.2 Amélioration de la description du fluage tertigarbasses températures

Une mauvaise description du caractére progresdilidge tertiaire lors d’essais isothermes BT (TBAT)

a été constatée lors de simulations effectuées laveodele POLYSTAR initial. Sous de telles coratis
expérimentales, le stade de fluage tertiaire ast jung et plus progressif que le stade de fluag@ire
abrupt rencontré pour des températures plus él€¥ée&000°C) et correspondant a une rupture forteme
localisée. Dans le but d’améliorer la descriptian ad fluage tertiaire pour ces conditions, une atev
source de dommage a été ajoutée au cours de luette én multiplication de la loi d’écoulement detbio,
ceci afin de rendre compte d’'une augmentation esxive de la vitesse de déformation.
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Un dommage de ce type a déja été proposé par Mcke@yson [3] et par Wen [93]. L’Equation (66)
devient alors I'Equation (82).

S

. f n . .
ys = eXp(dcslislo) ’ (1((1——ag)) aveCdtsiislo = Caisto X V°* (82)

Dans cette équatiorf,;;5;, €St un parametre matériau dépendant de la temp&rat qui représente une
dégradation microstructurale du matériau.

Un tel dommage rend compte de la multiplication distocations mobiles pendant 'augmentation de la
déformation plastique cumulée. Il apparait lorsga’inversion topologique de phase s’effectue tplie le
montrent les travaux de Fredholm [96] ou de LinkEpishin [97]. Cette inversion est caractérisée yree
phasey’ qui va progressivement envelopper la matfi@mmme l'illustre la microstructure de précipitatia
rupture de laFigure 11-27 aprés un essai de fluage isotherm&®&@ et 400 MPa sur l'alliage MC2. Ce
mode d’endommagement « microstructural » est obdergque le taux de phageest supérieur a celui de
la matricey [98] et que la mise en radeaux est opérante.eStleencontrée typiquement entre 800 et environ
1020°C dans le cas du MC2.

Uﬁ,:'- e

Figure 11-27 : Microstructure de précipitation y/y’' de 'alliage MC2 apres rupture d’'une essai isotheme a 850°C et
400 MPa apres 1897h. La phasg apparait en sombre. On note que la phasg est interconnectée et qu’elle entoure la
phasey

Deux illustrations de I'amélioration obtenue sudscription du fluage tertiaire sont présentées-&ure
11-28 dans lesquelles des simulations (avec et sarsniendge multiplicatif) d’essais isothermes a 850fC e
950°C sont comparées a leurs courbes expérimenmadesctives. Conformément a I'attendu, on observe
que les simulations effectuées avec le modele PAIARSamélioré fournissent une meilleure description
caractére progressif du fluage tertiaire dans oeditions.
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Figure 11-28 : Simulations d’essais isothermes congrées aux résultats expériementaux a — (a) 850°C (&) 950°C
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Pour nos simulations, deux domaines de tempérabmteité considérés pody;,,,
i. les «basses » températures ou cette source de atmdans I'Equatior(82) représente une

inversion topologique de phase qui amene une pssigité accrue du fluage tertiaire (cas de la Egur
1-27) ;

ii. les « hautes » températures, ou elle représenépaississement de la microstructure qui améne un
abattement de la DDV en cyclage thermomécaniquguieiceux observés par Giraudkf48] et par
Goti etal. [99] (voir 81.1.3.1 présenté précédemment).

11.2.2.3 Augmentation de la déformation a rupture

Enfin, une derniére modification a été entrepriaasdle but d’atteindre numériquement des déformstio
plastigues cumulées a rupture plus élevées. |l aeféet été observé des écarts entre les courbes
expérimentales et celles issues des simulationscteffes avec le modéle POLYSTAR original : les
simulations dépassent rarement 5% de déformatiamptare. Méme si la DDV n’est pas impactée par la
valeur de la déformation atteinte, calculer uneodaétion a rupture trop faible en environnementgtdel

ne permet pas d’appréhender de maniére suffisarmuolenste le phénoméne de « touche de pale ».

Dans le cas de simulations numériques pour destamslimpliqguant un stade de fluage tertiaire gbqui
correspond a un processus de rupture fortemenlidéeal.e. HT/cF), la correction de la déformation a
rupture semble inutile. En revanche, dans le cadditions thermomécaniques qui aménent des sthdes
fluage tertiaire plus progressifs tels que cews@néés en 811.2.2.2, I'obtention d’'une meilleursagption
de la déformation plastique lors de la rupture eletvprimordiale lors de simulations éléments fifs.effet,
dans ce cas, une large redistribution de contiaBitgére prés des concentrateurs.

Pour atteindre numériquement une déformation auragilus élevée, une amélioration de la formulatien

la fonction pilote du dommage, de type « écrouisseimématique » (Equation (80)), est proposée par
'Equation (83). En effet, une restauration stagigreprésentée par le terMéa’)™«, a été ajoutée afin de
permettre le ralentissement de la saturatiom’de

a® =y (sign(t — ws) —d-a®) — M(a®)"« (83)

Une illustration de cette amélioration est présem@ Figure 11-29 dans laquelle des simulationghesmnes,

a 950°C, effectuées avec et sans restauratiogugtasiont comparées a I'essai associé. On obsermegbe

la simulation effectuée avec le modéle POLYSTAR lan atteint une déformation a rupture plus élevée
(gain illustré par la fleche verticale sur la Figui-29).

Notons que cet artifice qui consiste a dé-satuodrenforce motrice d’endommagement pour atteinadre d
plus hautes déformations est purement numérique @ermet en aucun cas de statuer sur la contmbuti
éventuelle d'une localisation de la déformatiorcaurs du fluage tertiaire.
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Figure 11-29 : lllustration du gain en déformation a rupture lors des simulations numériques en utiliant un terme de
restauration dans I' Equation (83)

[1.2.3 Identification du modele POLYSTAR

Dans la suite, toutes les simulations présentéesgtéreffectuées avec la formulation du modéle PSLAR

amélioré. Toutes les équations du modele ainsifidedisont présentées en Annexe 3.

Les paramétres du modele POLYSTAR modifié sontgmi&s en deux catégories principales :
4 les paramétres «directs », pour lesquels [lidieation s'effectue par analyse
microstructurale (préparations meétallographiquebseovations en microscopie et analyse
stéréologiques). Ces paramétres sont donc meswpgérirmentalement et sont figés par
températureflqy,, ag, 8, m;, dep, @; €lay) ;
4 les parametres «indirects », ou l'identificatioreffectue par comparaison avec des
courbes expérimentales, et qui sont donc optin(sEsn, K, b, Q, Cgisio» Vg, My, C, d, M, m,,
Kxo, QsOv a’, ,3*, 5[- €cfls Ks1, ms ethZ)-

Le Tableau II-2 présente le nombre de parametresnddele POLYSTAR amélioré, en fonction de leur
catégorie.

Paramétres Directs Indirects Total
Comportement isotherme 0 5 5
Comportement anisotherme 0 3 3
Endommagement 0 8 8
Microstructure 7 5 12
Total 7 21 28

Tableau II-2 : Synthése du nombre de parametres dmodéele POLYSTAR employé

L'identification des parametres s'effectue selon ordre précis afin d'obtenir le meilleur compromis
d’identification. Cet enchainement est typique é'ymocédure d’identification d’'un modéle de flugmenant
en compte explicitement des évolutions de microtitne. Cette procédure est détaillée ci-dessous :
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i. Renseignement des parametres d’'élasticité dfatation thermique ;

ii. Identification des paramétres de microstrucsurela base d’expériences ;

iii. ldentification de la taille initiale du domain&sticite ;

iv. ldentification des parametres de comportemeiréir pi’essais isotherme@{ = Q) ;

v. Optimisation des parametres de comportemertasote et du domaine initial d’élasticité ;

vi. Identification des parametres d’endommagemetiésme ;

vii. Identification des parametres de comportementldessaux conditions anisothermes ;

viii. Optimisation finale des paramétres d’endommagenenide comportement en conditions
isothermes et anisothermes.

[1.2.3.1 Procédure d’identification

L'identification du modéle a été effectuée sur lage de température 750°C-1250°C afin de balayer au
mieux les conditions thermiques rencontrées paala de turbine HP. De plus, afin de pouvoir wilite
modéele en industrie, il a été décidé d'imposer amelution monotone des parametres en fonction de la
température. Certains parametres ont méme unet@mwkonstante par morceaux (Figure 11-30). Ce xhoi
permet d'une part de conserver une stabilité du eteoan évitant les artefacts numériques lors de
simulations anisothermes et d’autre part, de msgmie nombre de valeurs.

~+-Kx0
-*n -

750 850 950 1050 1150 125(C

750 850 950 1050 1150 1250
Température (°C)

Température (°C)
Figure 11-30 : Exemples d’évolutions de paramétre®n fonction de la température -, r°, K,q etc

Cette contrainte supplémentaire a rendu le travaentification délicat. Les résultats présentésisl le
paragraphe suivant vont le montrer de maniere @kplicite. De plus, cette optimisation des coeffits
sous contrainte a limité 'emploi du module d’opsation de ZéBuULoN, en particulier pour les coééits
des lois d'endommagement.

Le Erreur! Source du renvoi introuvable. rappelle les parametres concernés par chaque dwape
procédure d’identification (listées ci-dessus) ratique les essais nécessaires a l'identificatiormddele
POLYSTAR sur une large plage de température (7383°C). Pour chaque parameétre est présenteé le type
d’essai a effectuer. La derniére étape vise a gggintertains parametres pour des conditions d@EsoES.

Les résultats de I'identification du modéle sorigemtés dans le paragraphe suivant (811.2.3.2).
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Etapes Parametres Essais utilisés Descriptif
Comportement | Y1111 Yi1s, - T.raction ou essais lames Essais sur. toute la plage de températ.ure
élastique Viris €t @ V|prante§ . (dg I’amblantg a.u solvus) sur trqis
- Dilatométrie orientations cristallines
- Fluage anisothermin situ au | - Essai de fluage anisotherme couplé 3§ de
fequ» @0 6, synchrotron la diffraction in situ sous faisceal
my, dip, @, | - Fluage isotherme synchrotron
Microstructure 81, ecs1, a5, | - Dissolution sans charge - Essais de fluage sur une plage |de
K,,, ms et | - Dissolution sous charge température allant de 750°C a 1250°C
K., - Fatigue-fluage ave( - Essais de dissolution sur la plage |de
surchauffes température de dissolution du matéria
- Essais de traction a vitesses |de
Comportement r% n,K,b | - Traction déformation et a températures différentes
isotherme etQ - Fluage isotherme - Essais sur toute la plage de température
pour plusieurs contraintes
Endommagement Tf:’isé",'czdl;/[ _ Fluage isotherme - Essais sur toute la plage de tempérafure

isotherme pour plusieurs contraintes

etmg, K,

- Essais pour des temps de préfluage et|des

- Fluage avec surchauffe durées de surchauffe différents

Comportement ,a* et o
b Qso unitaire

anisotherme B* ) . - Essais sur des plages de températures
- Fluage cyclé thermiquement e
différentes
Endommagement ,at, . . - Essais sur des plages de températures
. g ?SO ¢ - Fluage cyclé thermiquement g plag P
anisotherme B*etCuisio différentes

[1.2.3.2 Résultats d’identification

Les valeurs des divers paramétres a lissues desrsdis étapes d'identification sont répertoriées en
Annexe 4.

a) Essais isothermes sur toute la plage de tempéraitse°C-1250°C

Les résultats du meilleur compromis d’identificatiobtenu sont présentés dans les figures suivantes
(Figure 11-31 a Figure 11-40) pour des conditiossthermes balayant la plage de températures ésudiée
(750°C a 1250°C). Les courbes de simulations efést avec le modele POLYSTAR sont comparées

aux courbes expérimentales correspondantes.
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Figure 11-31 : Résultats d'identification a 750°C Rgure 11-32 : Résultats d'identification a 850°C
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Figure 11-33 : Résultats d'identification a 900°C

Rgure 11-34 : Résultats d'identification a 950°C

En Figure II-31, on constate que la courbe de dédtion plastique a 750°C de I'essaCCantraintel
reproduit bien la courbe expérimentale (essai nenéna rupture). La courbe de déformation plastitpue
I'essai aContrainte2est elle-aussi conforme a la courbe expérimenmiate que la DDV soit plus courte

d’environ 15% sur le cas considéré.

Sur la Figure 1I-32 a 850°C, on observe une bonoleéence pour la partie comportement de la
simulation aContraintelmais une DDV bien trop faible par rapport a I'eqséfférence de 60%). En
revanche, la simulation a plus forte contrair@erftrainted donne de meilleurs résultats tant en termes

de comportement que de DDV.

Sur la Figure 11-33, le compromis d’identificatian 900°C donne des résultats mitigés. En effet, on
constate que la simulationGontraintelposséde un comportement proche de la courbe engrérle et
une DDV un peu plus faible (différence de 27%) djgesai. En revanche, la simulation a plus forte
contrainte présente une déformation trop élevémeDDV bien trop faible (différence de 70%).

Les résultats a 950°C de la Figure 11-34 présentimst comparaisons de courbes assez satisfaisantes
puisque que I'on peut y observer pour I'essaantraintelune bonne corrélation tant en termes de
comportement que de DDV (différence de 40%). Comar la simulation aContrainte2 on peut
constater que le fluage primaire est surestiméqggort a la courbe expérimentale mais que le ste
comportement et la DDV sont conformes (différene€8% pour la DDV).

Les simulations a 1000°C reproduisent bien les desrexpérimentales puisqu’on constate en Figjure
35 que la partie comportement de la simulation esfawue avec la courbe expérimentale. Concernant
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la DDV, I'écart obtenu est faible (difféerence de&2@1 On notera cependant une déformation a rupture
faible, malgré I'emploi d'un terme de restauratsmpplémentaire dans I'Equation (83).

Pour les trois températures suivantes, 1050°C, “C1@d 1150°C, le grand nombre de courbes d’essais
explique un compromis d’identification pas toujosatisfaisant. En effet, la dispersion inhérente au
essais de fluage a imposé certain choix conceteammpromis d’identification.

En Figure 11-36, on constate que le fluage primaes deux simulations a 1050°C est bien représenté
alors que le fluage secondaire est surestimé mowinhulation aContraintel et sous-estimé pour la
simulation aContrainte2 Concernant les DDV, celles de la simulatio@@ntraintelse situent dans la
fourchette des DDV des essais a cette contraiate gle la DDV &ontrainte2est trop forte (différence

de 130%).

Les résultats du compromis d’identification a 1XD@bnt assez similaires a ceux de 1050°C. En eifiet,
observe également une bonne estimation du fluageape. En revanche, le fluage secondaire est
surestimé pour la contrain@ontraintelet la DDV est trop faible (différence de 62%) alque le fluage
secondaire est sous-estimé pour la contra@atrainte2 et la DDV est, pour ce cas, trop forte
(différence de 72%).

A 1150°C, le compromis d’identification donne de&sultats assez différents selon la contrainte
appliguée, comme le montre la Figure 11-38. En tefleyant quatre courbes d’essaiCantraintel
l'identification a été focalisée sur cette conttainAinsi, la simulation &ontraintelcorrespond a un
compromis entre les quatre courbes expérimentales eén terme de fluage primaire, de vitesse de
déformation lors des stades secondaires que de DB®Yfuage primaire et secondaire de la simuladion
Contrainte2est cohérent avec la courbe expérimentale maisapasme du fluage tertiaire, ni méme la
DDV (différence de 50%).

Les résultats du compromis d’identification a 120@h Figure [1-39 montrent une bonne représentation
du fluage primaire et de la DDV@ontraintelmais avec un fluage secondaire plus fort que ¢sdui de
'essai. Pour I'essai @ontrainte2 le fluage primaire et secondaire sont bien medélmais la DDV est
trop forte (différence de 74%).

Enfin, les résultats a 1250°C sont plutét satisfatis en termes de DDV (différence de 12%). Ledfaé
le fluage primaire soit négligeable est aussi bi@délisé par le modele. En revanche, la simulation
surestime largement la vitesse de fluage d’un tm38.

Bien que la dispersion des essais ne soit pasgeédilie, comme nous I'avons montré en Partie 1.8l.4

les résultats d’identification isotherme effectugs une large plage de températures montrent dans
I'ensemble une bonne correspondance avec les demx@erimentales pour I'orientation [001]. Cette
identification a été effectuée de sorte a obteng @volution monotone des paramétres du modele en
température, ce qui a obligé a perdre en qualitedtification au profit, supposé a ce stade dealgse,

de la robustesse de simulations anisothermes caegple
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Figure 11-39 : Résultats d'identification a 1200°C Figure 11-40 : Résultats d'identification a 1250°C

b) Essais anisothermes avec surchauffe unitaire

Pour ces essais dont les surchauffes sont de abunée € 150s), les parameétres de viscoplastiait@t(
K) ont été bloqués a la température nominale desse$3et aspect cinétique de contrainte visquesise e
discuté ultérieurement en 8l11.4.3.1.
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Déformation plastique cumulée

6%

4%

2%

0% 4

Les surchauffes unitaires sont du méme type quescptésentées en Partie | (81.2.4.1) et ont servi
identifier les parametres spécifiques a I'anisatiercomme indiqué dans Ereur ! Source du renvoi
introuvable.. Les résultats du meilleur compromis d’identifioat des parametres spécifiques a
I'anisothermie sont présentés dans les figuresasteég (Figure 11-41 a Figure 11-43) qui balayent
plusieurs temps de préfluage et plusieurs duréesudshauffe. Les courbes de simulations effectuées
avec le modele POLYSTAR amélioré sont présentéegard des courbes expérimentales associées.
L’évolution du dommage est également présentée @dinmieux comprendre les évolutions de la
déformation plastique au cours de I'essai.
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Figure 11-41 : Résultats d’identification pour desessais de fluage anisothermes avec tirs OEIl sangfluage — (a)

déformation plastique cumulée, (b) dommage total

Les deux essais présentés en Figure 11-41-a omrtfi&gtués sur microstructure vierge, sans préfluage.

On constate que les deux simulations sont assehgsodes courbes expérimentales tant en terme de
fluage primaire que de fluage secondaire. En cecgacerne les DDV données par la simulation, elles
sont plus courtes de moitié par rapport & cellesedsais (entre 45 et 55%). Toutefois, on noteigurd-
I-41-b que la déformation induite par la surchauffedébut d’essai accélere I'activation du dommage.
Cette activation antérieure s’observe en compd@rdlution du dommage total (dommage de type RK
additionné au dommage multiplicatif) pour un essaiherme (courbe verte en pointillés de la Figure
41-b et grossissement en médaillon) et I'’évoludlondommage total des deux essais anisothermes avec
surchauffe.

De maniere plus générale, on constate en FigudR-H-et Figure 1lI-43-a que les DDV issues des
simulations sont plus élevées que celles des eskaik’% a 42%) et que la vitesse de fluage segenda
post-surchauffe est plus faible que sur les couelgpérimentales. Néanmoins, les fluages primaioss p
surchauffe sont assez bien représentés par le enddaly observe méme l'influence de la durée de la
surchauffe en Figure II-43-a puisque le nouveaaddu primaire est caractérisé par une plus forte
amplitude de déformation pour la surchauffe de 4&€ondes. Cette plus forte amplitude est attendue
puisque pendant la surchauffe, la microstructutelass un état transitoire entre la microstructigda
température de I'essai (1050°C) et celle de la &xatpre de la surchauffe (1200°C).

Ainsi plus la surchauffe est longue et plus la tfoac volumique de précipités secondaires diminue,
conduisant a une contrainte d’Orowan plu faiblesdéBquation (69). Cet effet est bien pris en camnpt
par le modéle. Par conséquent, 'amplitude de fard@tion post-surchauffe simulée augmente avec la
durée de la surchauffe.
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Figure 11-42 : Résultats d’'identification pour un essai de fluage anisotherme avec tir OEI de 90s am®0h et 122h de
préfluage — (a) déformation plastique cumulée, (bjommage total
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Figure 11-43 : Résultats d'identification pour un essai de fluage anisotherme avec tir OEI de 150s@¢ 30s apres
respectivement 100h et 200h de préfluage — (a) défmtion plastique cumulée, (b) dommage total

De plus, on observe que pour une surchauffe dee@bnsles (Figure 1l-42-a) les vitesses de fluage
secondaire post-surchauffe sont les mémes aussi duie les courbes expérimentales que sur les
simulations. Cet effet est aussi observé sur larEidl-43-a puisque les surchauffes ne sont paka de
méme durée (30 secondes et 150 secondes) et qutegses de fluage post-surchauffe sont diffésente
Concernant le dommage représenté en Figure Il-d2Higure 11-43-b, on constate soit I'activation de
celui-ci, soit une forte progression causée pautahauffe.

c) Bilan de l'identification

Les résultats de l'identification des paramétresnthdéle POLYSTAR sont globalement satisfaisants
bien pour certaines températures, toutes les dene§@erimentales ne sont pas bien modélisées. Ces
résultats proviennent des contraintes que nous sommes imposées pour obtenir des évolutions
monotones (ou constantes par morceaux) avec latatupe des divers coefficients du modéle.

Moins de contraintes sur les évolutions des panm@sigiourraient permettre une meilleure reproduction
des résultats expérimentaux. Néanmoins, l'idenatificn des paramétres liés a I'anisothermie effectué
différentes durées de surchauffe et différents tedgp préfluage montrent dans I'ensemble une bonne
correspondance avec les données expérimentalesgoamtation [001].
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Ces résultats démontrent I'applicabilité du mod&@LYSTAR modifié pour simuler les stades de fluage
primaire, secondaire et tertiaire, et pour rendnmmte des DDV pour des superalliages monocristallin

base nickel sous des chargements anisothermesf&mpl

Synthése 11.2 :

Construites sur la théorie de la plasticité crigita, les équations constitutives du modele POLYS3ant établies

sur chaque systéme de glissement de maniere a ereadmpte de limpact de transitoires rapides

microstructure sur le comportement mécanique. Seslsystemes de glissements octaédriques sof# datis le
modéle, faute de preuve expérimentale irréfutataetiyité plastique prononcée sur les systémesqids.

Seul I'écrouissage isotrope est formulé dans lasatogns du modéle POLYSTAR, I'objectif principanétde
modéliser des conditions de chargement monotorngpeefluage. Cependant, deux variables non conwemgiles
au regard de la plasticité cristalline ont été ajées dans I'écrouissage isotrope :

v Q™ permet d’ajouter une dépendance a la vitesse detéeflescente en température et a la durée ¢
surchauffe. Ce terme permet de rendre compte desepsus transitoires de restauration opérant a traste
température lors de surchauffes ;

v Woo1 représente la largeur moyenne des couloirs de dérioe en fonction des fractions volumiques
gros et de petits précipités.

Dans le modéle POLYSTAR, le dommage posséde ymgidsance de type Rabotnov-Kachanov. Ce dommag
activé par un seuil de déformation plastique suwagiie systéme de glissement. Une originalité du lmads que
ce dommage n’est pas piloté par la contrainte rpaisune variablevs qui posséde une loi d’évolution analogu
un écrouissage cinématique.

La plupart des modéles de fluage considérent umeostructure a I'équilibre a tout instant. L’'une siéorces du
modéle POLYSTAR est que les évolutions de micotsteu se manifestent au travers de la largeur
couloirswyy, fonction des fractions volumiques d'une populativimodale de précipités durcissants. (
équations permettent de rendre compte d’effetsamhsitoires microstructuraux sur le comportementaméque.

Nous avons apporté trois modifications au modeleLP®TAR originel qui présentait des limites. (
améliorations permettent :
v une meilleure description d’essais anisothermgsaeticulierement des premiers stades de déformati

D
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le la

de

je es

19%}
Q-

de
les

Ces

n

fluage quand des trajets anisothermes intervienngumt une microstructure en cours de transformation

cubes/radeaux, par un couplage entre les évolutilenis phase’ et la plasticité ;
v une meilleure description des stades de fluag@ters progressifs qui ont lieu & basse température
v une plus grande déformation a rupture nécessairesda contexte industriel.

Les résultats de l'identification effectuée sur large plage de températures (750°C-1250°C), avexaontrainte
de monotonie sur I'évolution en température dedfimbents, montrent dans 'ensemble une bonne spadance
avec les données expérimentales pour l'orientafi®@l], aussi bien en régime isotherme, qu'en rég
anisotherme.

me
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1.3 SIMULATIONS COMPLEXES

Aprés avoir procédé a lidentification du modele IMSTAR grace des essais isothermes et des essais
anisothermes avec surchauffe unitaire, le modeleYJAR est utilisé pour simuler des essais dits plexes
présentés en Partie | (§81.2.4). Ces simulationsptent des vérifier et de valider les capacitépréeliction du
modéele. Les essais complexes simulés sont :

- Les essais de fluage isothermes et anisothermé&pguuvettes désorientées ;
L'essai cyclé thermiquement BT ;

- Les essais AMT conduits sur le banc BAFA ;

- L’essai 150H réalisé sur le banc MAATRE.
De plus, des simulations sur une structure tridsit@mmelle (éprouvette entaillée) ont été effectadiesde montrer
les aptitudes du modele au calcul de structurespbict d’'une évolution de microstructure sur lesngbs
mécaniques. Ces simulations sont détaillées enxenbe

11.3.1 Essais sur éprouvettes désorientées

Dans cette section, des comparaisons entre ledatsioms issues du modeéle POLYSTAR amélioré et les
données expérimentales sur éprouvettes d'orientaticstalline différente de [001] sont présentédsus
rappelons que l'identification du modéle a étéaffée sur une base d’'essais incluant uniguemerdsess sur

éprouvettes orientées [001] (811.2.3.1) et dona'etilisant que les systemes de glissement octqédsi dans la
modélisation (§11.2.1.1).

[1.3.1.1 Essais isothermes
a) Orientation [101]

La Figure 11-44 présente la comparaison entre teghies expérimentales et les simulations issues des
essais isothermes sur éprouvettes d'orientatiostafline [101]. On constate d'une part que les
simulations surestiment les données expérimeni@des toute la partie comportement des courbes
(Figure 1I-44-a) et, d’autre part, que les DDV siéas sont bien plus fortes que les DDV expérimestal
jusqu’a un rapport 8 (Figure 11-44-b).

~-140 MPa
+-160 MPa
180 MPa
~+-200 MPa
—Simu_140MPa
—Simu_160MPa

Déformation (%)
Déformation (%)

e Simu_180MPa
—Simu_200MPa

0 10 20 30 40 50 0 100 200 300 400
Temps (h) Temps (h)

(a) (b)
Figure 11-44 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage lors des essais isothermed.@50°C pour
I'orientation cristalline [101] : pleine échelle ds temps sur les courbes — (a) expérimentales, ()ymériques
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Déformation (%)

Déformation (%)

b) Orientation [102]

La Figure 1I-45 présente la comparaison entre tagles expérimentales et les simulations issues des
essais isothermes sur éprouvettes d'orientatiatatiine [102]. Ici aussi, on observe d’'une pare da
déformation simulée surestime les données expétatesndans toute la partie comportement de la eourb
(Figure 11-45-a) mais bien moins que pour l'origita [101]. D’autre part, on constate que les DDV

simulées sont du méme ordre de grandeur que les &P¥rimentales (Figure 11-45-b), d’'un facteur 3 au
maximum.
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Figure 11-45 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage lors des essais isothermed850°C pour
I'orientation cristalline [102] : pleine échelle de temps sur les courbes — (a) expérimentales, (ymériques

c) Orientation [563]

La Figure 11-46 présente la comparaison entre teghes expérimentales et les simulations des essais
isothermes sur éprouvettes d’orientation cristallji63]. On note que la déformation simulée est du
méme ordre de grandeur que la déformation expétateedans toute la partie comportement de la courbe
(Figure 1l-46-a). D’autre part, on observe que B3V simulées sont bien plus fortes que les DDV
expérimentales, jusqu’a un rapport 20 (Figure He36
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Figure 11-46 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage lors des essais isothermed.@50°C pour

I'orientation cristalline [563] : pleine échelle des temps sur les courbes — (a) expérimentales, (ymériques

d) Bilan des simulations isothermes

Avec ces simulations, on se rend compte que l& priscompte de I'anisotropie cristalline au tradas

la seule loi de Schmid, et donc du calcul des aissisur chaque systemes octaédrique n’est pas
suffisante.
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L'orientation [102] est celle dont le facteur deh8id est le plus élevé parmi les trois orientations
étudiées (0.489), ce qui explique que les simulatfmour cette orientation donnent des vitessetidgd
plus élevées et des DDV plus courtes. On cons&afdus que les simulations sont les plus perforasant
pour cette orientation qui est la plus proche @ ]Oorientation utilisée pour I'identification doodele.

Les orientations [101] et [563] ont quant a elles €acteurs de Schmid proches (respectivement @408
0.419) et présentent des simulations d’aspect prd2bs perspectives d’améliorations de la modé@isat

sont proposées en 8ll.4 pour palier a la seulesatibn de la loi de Schmid et de 'activation ureqdes
glissements octaédriques.

[1.3.1.2 Essais avec surchauffe unitaire
Rappelons que les coefficients de la contraintquésse 1f et K) sont bloqués a 1050°C pour simuler les

surchauffes unitaires. Les raisons de la conservate la valeur de ces paramétres a la tempérndessai
est discutée ultérieurement en §l11.4.3.

a) Orientation [101]
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Figure II-47 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage des essais anisothermes awerchauffe

unitaire de 30 secondes pour I'orientation cristalhe [101] : pleine échelle des temps sur les courbe
(a) expérimentales, (b) numériques
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Figure 11-48 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage des essais anisothermes awrchauffe
unitaire de 150 secondes pour I'orientation cristdine [101] : pleine échelle des temps sur les cowb —
(a) expérimentales, (b) numériques

Les Figure 11-47 et Figure 11-48 présentent des jgaraisons entre les courbes expérimentales et les

simulations des essais avec surchauffe unitaire3@leest 150 secondes a 1200°C sur éprouvettes
d’orientation cristalline [101].
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Déformation (%)

Déformation (%)

On observe que la déformation simulée est voissm&adiéformation expérimentale dans toute la partie
comportement de la courbe (Figure 11-47-a et Figls#48-a). De plus, on observe que les DDV simulées
sont plus élevées que les DDV expérimentales, jasgqurapport 3 (Figure 11-47-b) pour les surchasff
de 30 secondes alors que les DDV simulées sonh@sodes DDV expérimentales (Figure 11-48-b) pour
les surchauffes de 150 secondes bien que le coenpemt soit mal décrit dans ce cas d’étude.

b) Orientation [102]

Les Figure 11-49 et Figure 1I-50 présentent la camgison entre les courbes expérimentales et les
simulations des essais avec surchauffe unitaird@et 150 secondes sur éprouvettes d’orientation
cristalline [102].

On observe que les préfluages sont bien reprogaitées simulations (Figure 11-49-b et Figure 150

En revanche, on note que, contrairement a I'oriemtd101], les DDV simulées sont plus faibles dgee
DDV expérimentales, jusqu’a un rapport 7 (Figurd9ta) pour les surchauffes de 30 secondes et’ausqu
un rapport 20 (Figure II-50-a) pour les surchauffies 150 secondes. On constate également que la
surchauffe a une influence trées marquée sur le odmpent et la DDV pour cette orientation cristedli
puisque la rupture numérique s'opere rapidemergsalar surchauffe. En effet, des l'introduction édun
surchauffe, les stades tertiaires sont activesdesssimulations.
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Figure 11-49 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage des essais anisothermes awerchauffe
unitaire de 30 secondes pour I'orientation cristalhe [102] : pleine échelle des temps sur les courbe
(a) expérimentales, (b) numériques
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Figure 11-50 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage des essais anisothermes awerchauffe
unitaire de 150 secondes pour I'orientation cristdine [102] : pleine échelle des temps sur les coweb —
(a) expérimentales, (b) numériques
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Déformation (%)

c) Orientation [563]

Les Figure 1I-51 et Figure 11-52 présentent la canmgison entre les courbes expérimentales et les
simulations des essais avec surchauffe unitair8@et 150 secondes sur éprouvettes désorientées
d’orientation cristalline [563].

On observe que la déformation simulée est pludefajne la déformation expérimentale dans toute la
partie comportement de la courbe (Figure 1I-51-Rigtire 11-52-a). Les DDV simulées sont quant a<ll
plus élevées que les DDV expérimentales, jusqu’eapport 7 (Figure 11-51-b) pour les surchauffe3fle
secondes et jusqu’a un rapport 4 (Figure II-52dyrpes surchauffes de 150 secondes.
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Figure 11-51 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage des essais anisothermes awrchauffe

Déformation (%)

unitaire de 30 secondes pour I'orientation cristalhe [563] : pleine échelle des temps sur les coughe
(a) expérimentales, (b) numériques
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Figure 11-52 : Comparaison essais/simulations de ldéformation de fluage des essais anisothermes awrchauffe

unitaire de 150 secondes pour I'orientation cristdine [563] : pleine échelle des temps sur les cowgb —
(a) expérimentales, (b) numériques

d) Cumul de dommage

Les Figure 11-53, Figure 11-54 et Figure 11-55 peé¢ent la comparaison entre les cumuls de dommage
expérimentaux et numériques pour des conditionssdie avec surchauffe unitaire sur éprouvettes

d’orientation cristalline respectives [101], [1@2][563]. Le cumul de dommage numérique est norané p
les DDV isothermes associées.

On observe que les DDV résiduelles simulées s@# pfreu sensibles a I'historique préalable a la
surchauffe, contrairement aux données expériment&@elles-ci sont bien inférieures aux données
expérimentales, quelle que soit la durée de lahauiffe. Les DDV totales dans ces conditions peuvent
étre inférieures de 70% aux DDV totales expérimentpour les orientations [101] et [563], et de 50%
pour I'orientation [102].
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Figure 11-53 : Comparaison des cumuls de dommage
numeériques et expérimentaux avec surchauffe unita@
pour I'orientation cristalline [101]
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Figure 11-55 : Comparaison des cumuls de dommage
numeériques et expérimentaux avec surchauffe unitag
pour I'orientation cristalline [563]
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Figure 11-54 : Comparaison des cumuls de dommage
numeériques et expérimentaux avec surchauffe unita@

pour I'orientation cristalline [102]
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Figure 11-56 : Comparaison des cumuls de dommage
numeériques et expérimentaux avec surchauffe unitag
pour I'orientation cristalline [001]

e) Bilan des simulations avec surchauffe unitaire

Pour les méme raisons qu’expliquées dans le palagnarécédent (811.3.1.2), seul le facteur de Sdhmi
permet de rendre compte des effets d’anisotropie tamodéle POLYSTAR. Ceci explique les ruptures
numériques rapides post-surchauffe pour l'orieatafil02] qui a un facteur de Schmid trés élevé sur
deux systemes (0.49) et huit systemes moyennerhargés (six a 0.25 et 2 a 0.16). De plus, on ctasta
que les niveaux de déformation numeériques sontfpibes que ceux issus des essais pour |'ori@mtati
cristalline [563]. Or il a été montré en Parti&l.4.1.3) que, pour cette orientation, une rotatarcristal
s’opere et induit une augmentation de la vitessefldgge et en diminuant la DDV. Des pistes
d’améliorations sont alors également proposéesieghsir ce point.

Il a également été montré en Partie | (81.4.4.2 taspect du diagramme de cumul de dommage des
orientations [102] et [563] ressemble a celui dwidéntation [001] avec un pic de DDV pour une
précipitationy’ dans un état transitoire cubes/radeaux.

Bien que le modéle POLYSTAR prenne en compte unaghple variations de la microstructure de
précipitation sur le comportement mécanique, notanthau travers des fractions volumiques de
précipités, il ne reproduit pas le pic de DDV obsgerEn effet, on constate que quelle que soit
I'orientation cristalline simulée, aucun pic de DDVapparait lors de simulation avec surchauffeairat
(Figure 11-53 & Figure 11-56).
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Il conviendrait d’avoir également une prise en ctamgle la morphologie de la précipitatigly’ pour
accroitre le degré de prédictivité en DDV de POLREKT Cette prise en compte de la morphologie est
discutée plus en détail en 8l1.4. Néanmoins, I'aspeéaire du cumul de dommage nous permet derrest
conservatif vis-a-vis de la DDV.

11.3.2 Essai cyclé BT

Rappelons que l'objectif de cet essai est de diismtiimpact de surchauffes a haute températunesdan
domaine ou l'on dissout la phagesur les propriétés en fluage a basse températiula microstructure reste
cuboidale. Le résultat de la simulation de I'eddaiest présenté en Figure 11-57, sur laquelle larloe de
simulation est représentée en rouge et la cournpériexentale en noir.

o 9% 9%
@
S
§ ~o-Essai cyclé BT < Essai cyclé BT
$ 6%  —Simulation essai BT 6% —Simulation essai BT
T
k7]
©
- L ad
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® -
£ - —
° o - FR——
o ad 90000 000000000000 00000000 0000000000 0
Q 0% 0% mm—rP
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Temps (h) Temps (h)

(@) (b)
Figure II-57 : Comparaison essai/simulation de la éformation de fluage lors de I'essai anisotherme cié BT —
(a) essai complet, (b) grossissement sur la partigclée

La comparaison entre la courbe expérimentale ®ialation amene aux constats suivants :

v chaque surchauffe induit une augmentation de larahftion plastique ;

4 comme attendu les sauts de déformation des sufekaaf1050°C sont plus élevés que
ceux issus des surchauffes a 1000°C, la duréesdsucehauffes étant identique ;

4 comme sur la courbe expérimentale, les augmengatibe déformation a chaque

surchauffe données par la simulation sont pluséélea chaque cycle.

En revanche, le modele POLYSTAR surestime tregfioent les sauts de déformation (Figure 11-57-bpaint

de diminuer la DDV de la période de cyclage de imoita microstructure étant restée majoritairement
cuboidale a la fin de I'essai (Figure 1-104), urpauat de la morphologie des précipités est certanéra
I'origine de cette différence, morphologie non prem compte par le modéle POLYSTAR. Ce point estd#h

et discuté en §l1.4.

De plus, en observant les évolutions du dommageoats de la simulation Figure 11-58-a, on constaie le
dommage multiplicatif a un effet prépondérant sudéformation et la DDV, contrairement au dommage d
type Rabotnov-Kachanov (RK) (respectivement 96%2&ten fin de simulation).

Les contributions des deux dommages au sein du lm@dBLYSTAR sont discutées en 8ll.4. En effet, une
diminution de la contribution du dommage multiptitau profit du dommage de type RK diminuerait $asits

de déformation induits par les surchauffes et augenait tres certainement la DDV de 'essai simulé.
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Figure 11-58 : Résultats de la simulation de I'essacyclé BT — évolutions des deux types de dommage

11.3.3 Essais AMT au banc BAFA

Les résultats de la simulation de I'essai AMTL1 is&abur le banc BAFA & TURBOMECA sont présentés par
partie, comme a été présenté I'essai en Partid.2.48). Ainsi, les comparaisons entre la simolatet la
courbe expérimentale sont effectuées en trois phase

i. le préfluage isotherme (HdF);

ii. le cycle AMT (cyclage thermomécanique avec surdieaf

iii. le fluage isotherme post-cyclage (KdW).
Concernant, les résultats de la simulation de died$1T2, seul le fluage isotherme post-cyclage & étidié
puisque les phases précédentes de I'essai étaiesirsilaires (premier cycle AMT), soit non-expiables pour
vérifier la prédictivité du modéle POLYSTAR (deuxié cycle AMT).
Par la suite, les comparaisons entre les fractiohaniques de précipitation secondaire et tertiggseies des
caractérisations microstructurales post-mortene¢issues de la simulation sont présentéeseattédes.

[1.3.3.1 Comportement : essai AMT1

a) Préfluage isotherme

Le premier constat qui peut étre fait est que teslitions thermomécaniques de I'essai, notamméla ce
du préfluage isothermiee. HT/oF, n’engendrent que peu de déformation plastiquede la simulation.
En effet, la courbe de déformation totale issudadsimulation ne présente aucune déformation ésibl
(Figure 11-59). Il faut en extraire la déformati@hastique cumulée (courbe en pointillés rouges)r pou
constater que cette derniére est trés faible pétalgmase de préfluage isotherme (de I'ordre dedl

fin de I'essai d’apres la simulation numériqueheh mesurable expérimentalement.
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Figure 11-59 : Comparaison essai/simulation de la éformation totale du préfluage isotherme de I'essadMT —
Déformation plastique cumulée simulée (courbe en pdillés rouges)
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Figure II-60 : Comparaison essai/simulation de la éformation totale lors du cyclage thermique de I'esai AMT —
(a) Déformation plastique cumulée simulée (courbenepointillées rouges) ; (b) zoom sur une surchauffe

Le résultat de la simulation montre, en FigureQi&6 que la déformation totale est correctementiteéc
par le modele POLYSTAR puisque la thermoélastiegeprépondérante lors de ce chargement. Mais, les
déformations simulées lors des surchauffes sons-estimées (16% d’écart en Figure [1-60-b). On
observe également des augmentations de la déformpliastique cumulée (courbe en pointillé rouge)
lors des surchauffes, conformément a ce qui éti@ibh@du. En revanche, on constate que la déformation
plastique cumulée issue de la simulation est entrée faible en regard de celle issue de la courbe
expérimentale. En effet, on observe entre le prepadier du cycle AMT et le dernier, un cumul de
déformation plastique d’environ 0.12% alors queléformation plastique cumulée lors de la simulation
est de 0.0025%.

c) Fluage isotherme post-cyclage

Le résultat de la simulation post-cyclage de I'egddT1 montre, en Figure 1I-61, que la déformation
totale surestime la mesure expérimentale (rappert fn d’essai).
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Afin de comprendre cette surestimation, une analgseité effectuée sur d'autres conditions
expérimentales issues de la base de données dicktian ayant des conditions thermomécanique
proches. Ainsi la courbe expérimentale du postgtude I'essai AMT1 est comparée aux courbes de
fluage isotherme ayant servi a l'identificationPI®LYSTAR sur la Figure 11-62.
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Figure 11-61 : Comparaison essai/simulation de la éformation totale lors du fluage résiduel AMT — Débrmation
plastique cumulée simulée (courbe en pointillés rages)

Bien que I'éprouvette soit sollicitée sous un mémieeau de contrainte de 180 MPa lors du fluage
résiduel de I'essai AMT1, elle est soumise d’ung paine température 1égérement supérieure (+ &°C)
d’autre part, elle a subi un cyclage thermomécanimmu préalable. Ce cyclage est supposé augmenter le
niveau de fluage primaire post-cyclage et la videds fluage du secondaire. Sous ces conditions de
chargement, le post-fluage de I'essai AMT1 est dafimite basse des courbes isothermes (Fithez).

On observe en effet que le fluage résiduel de diesdiT1 est noyé dans la dispersion des essais
isothermes a 1050°C et 180 MPa utilisés lors dkefitification du modele POLYSTAR, identification
clairement validée en Figure 11-63.

En conséquence, I'écart de déformation plastiqgneut®e mis en évidence sur la Figure 1I-61 estlaté;j
en partie, a une déformation plastique cumuléerarpétale anormalement faible par rapport aux essai
utilisés pour I'identification du modéle.
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Figure 11-62 : Comparaison du post-fluage expérimetal Figure 11-63 : Qualité de I'identification pour la condition
de I'essai AMT (1055°C/180 MPa) et des essais isetimes isotherme 1050°C et 180 MPa

d’identification du modéle (1050°C/180 MPa)
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[1.3.3.2 Durée de vie résiduelle

Le résultat de la simulation post-cyclage de I'egddT2 montre, en Figure 11-64, que la DDV résidigel
estimée par la simulation est bien plus élevéecglle relevée pendant I'essai (rapport 7.5). Eametie, la
comparaison des DDV reésiduelles simulées montrd’gsgai AMT2, qui a deux cycles AMT, présente une
DDV résiduelle plus courte que I'essai AMT1 (ragdh6).
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$
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- — - —
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Figure 11-64 : Comparaison essai/simulation de la éformation de fluage pendant le fluage résiduel AMZ

Le résultat de la simulation post-cyclage de I'e884T1 ne nous permet pas de valider les perforreartu
modeéle POLYSTAR en termes de DDV puisque l'esséiéainterrompu. En revanche, il est intéressant de
comparer la DDV simulée de cet essai qui a desittonsl thermomécaniques proches de I'essai AMT2 a
celle de I'essai AMT2. Le DDV résiduelle de I'es#dii T1 est de 240 heures pour un seul cycle AMT.

Cette diminution de DDV entre les deux essais neobien la sensibilité du modele POLYSTAR aux effets
d’histoire. De plus, le fait que le modéle POLYSTAR prédise pas correctement les sauts de déformati
du cycle AMT en sous-estimant leur valeur peutigxgr la DDV plus longue de la simulation.

Enfin, la prise en compte des temps de mainties sharge a haute température effectués lors dagefu
résiduels des essais AMT (temps de maintien d’envitrois heures) ne permet pas d’améliorer la
simulation.

[1.3.3.3 Observations microstructurales

Nous voyons que I'exploitation des essais de typT Aest rendue difficile de par les faibles niveale
déformation plastique, et du fait qu’'un seul esséié mené a rupture. Ces essais complexes pantraissi
de vérifier les prédictions du modele POLYSTAR emtes de taux de.

Rappelons que la détermination des fractions vajues de précipités a été effectuée en fin de ANIE,
a cceur des éprouvettdse( sur des plages d'observations éloignées de lacnpour s’affranchir des
variations de taux dg induit par I'oxydation dans et au voisinage detache de déplétion at).
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Les résultats des fractions volumiques de précims essais analysés sont alors présentés ee Higar.
Bien que les résultats soient trés sensibles atdhigue thermomécanique, les corrélations essdtsis
montrent une prédictivité satisfaisante du modéld.YSTAR pour les précipités secondaires (Figlke
62-a). Celle-ci est moins bonne pour les précipigtidires (Figure 11-62-b), en particulier pour d&ai
AMT2. Un facteur 4 est en effet noté entre les ta@surés et simulés.
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Figure 11-65 : Résultats des prédictions du model®OLYSTAR en microstructure — (a) fraction volumique de
précipités secondaires, (b) fraction volumique dergcipités tertiaires

Il convient de rappeler que la détermination expéritale du taux dg tertiaire est tres sensible a la
préparation de I'échantillon, ainsi qu’a la taitles précipités tertiairesd. a la vitesse de refroidissement).
Ainsi, il n'est pas surprenant que les mesuresade tle précipités tertiaires soient plus dispersée®nc,
gue le calage des lois d’évolutions soit plus caxel

[1.3.4 Essai 150H au banc MAATRE

Rappelons que I'objectif d’'un essai sur le banc MA&RE est de reproduire les conditions thermomécasiqu
d'un essai de dimensionnement et de certificat@rudbomoteurs d’hélicopteres. Le résultat de riaufation
de I'essai 150H est présenté en Figure 11-66 Jaguelle la courbe de simulation est représeméeege et la
courbe expérimentale en noir.

La courbe de déformation plastique cumulée issuk d@mulation en Figure II-66-a montre une défdiora
simulée trés proche de celle mesurée lors desssfade2. En effet, on observe une différence mabdran fin
de Stade 2 de 0.3%. Par contre, lors du Staddt8,diéférence de déformation entre la courbe arpEmtale et
la courbe de simulation est un peu plus marqué&e8%) comme le montre la Figure 11-66-b.

La simulation montre que le dommage, présenté gar&ill-67, s’active pendant la quatriéme répétititu
Stade 1, a savoir peu avant dix heures d’essapli3® une forte augmentation du dommage est préditda
simulation pendant le Stade 3 contenant des OElc@nstate également, une fois encore, que le dommag
multiplicatif est prépondérant par rapport au domende type RK. Enfin, le dommage total simulé attane
valeur de 8.5% en fin dessai 150H. Cette valeumlde cohérente compte tenu des observations
microstructurales post-essai de I'éprouvette @gliet qui ont permis de mettre en évidence les pgoerpiers
stades d’amorcage de fissures au voisinage de jpaadisés proches de la couche de déplétion eseyhaous

la surface (Figure 11-68).

175



[1.3 SIMULATIONS COMPLEXES

2.0%

~o- Essai 150H

=Simulation essai 150H

4
1.5% | | ;3
1.6% o Essai 150H w

[}
o
S
€
=
(8]
g % —Simulqtion essai 150H i
2 Lo : d
é 0% g 16% r=
£ % it
= s 14% g
g 0.5% 5 " i
S ® R
E g 1.2% ;
a &
0.0% 3 e t e
: 1.0%
0 20 40 60 80 82.5 83 83.5 84 84.5 85
Temps (h) Temps (h)
() (b)

Figure 11-66 : Déformation plastique cumulée au cots de I'essai 150H —
(a) courbe sur tout I'essai, (b) zoom sur le Stade
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Figure 11-67 : Simulation du dommage total et des dux Figure 11-68 : Amorcage de microfissures a partir &
types de dommages pendant I'essai 150H pores en fin d’essai 150H

s (%)
i

30%

N

e

20%

—Fraction volumique de précipités }
secondaires

10% —Frac.tl.on volumique de précipités
tertiaires

Fraction volumique de précipit:

0%

82.5 83 835 84 84.5 85
Temps (h)

Figure 11-69 : Simulations des fractions volumiquesde précipités pendant le Stade 3 de I'essai 150H
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La Figure 11-69 présente les évolutions des fraxtigolumiques de précipités simulées pendant ldeSdade
'essai 150H. On constate des évolutions rapidedrdetions volumiques de précipités secondairésreaires
a chaque surchauffe et refroidissement. On peutdgat noter que les surchauffes sont trop coytes
pouvoir atteindre I'équilibre thermodynamique duténeau.

La prédiction des fractions volumiques de précgpéa fin d’essai n’est pas trés satisfaisante.fteh é&a valeur
de la fraction volumique de précipités secondagstBnée par le modéle est plus faible que la vadbtenue
par analyse d’'images alors que, et de maniére saoue logique, celle des précipités tertiairesphss forte.

Comparativement aux autres essais complexes, décpod par le modéle POLYSTAR de la microstructdes
précipitation est ici moins bonne. Ces écarts petumrtiellement étre expliqués par une cinétigee d
dissolution trop rapide lors des surchauffes réasa plus de 1200°C en raison du trop faible nerdlassais

employés pour caler les cinétiques. Notons néarsngie bien que le taux g€ secondaire prédit soit tro
faible, cela ne conduit pas a une surestimatiola déformation expérimentale comme on aurait ptafgndre
(au travers de I'évolution de la contrainte d’Orojval’origine de la sous-estimation est donc a reestr le
compte d'une mauvaise évolution d’'une variable rirdedans ces trés hautes températures, tel quai
d’endommagement par exemple.
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Figure 11-70 : Résultats des prédictions du model@OLYSTAR en microstructure — (a) fraction volumique de
précipités secondaires, (b) fraction volumique dengcipités tertiaires
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la |

Synthése 11.3 :

L'objectif principal de la simulation des essaismguexes était de valider les capacités prédictidesmodele
POLYSTAR suite aux identifications isothermes eessais simplifiés anisothermes. Ces simulati@mptexeg
permettent d'une part de mieux cerner les pointis fdu modeéle, d’autre part de mieux déterminerlseites. Les
simulations complexes ont montré que :

v les simulations des essais avec orientation clingdifférente de [001] sont perfectibles. En £ffeul le
facteur de Schmid et le nombre de systemes agterésettent de rendre compte de I'anisotropie dansibdéle
Le comportement s’en retrouve modélisé de maniénecte. Quant aux DDV et aux cumuls de dommage
résultats sont plus mitigés ;
v les simulations de I'essai cyclé BT sont encouratgsa En effet, chaque type de surchauffe selg
température est bien modélisé par POLYSTAR. Emobva les sauts de déformation induits par la teatpée
sont bien trop élevés et les effets de morphokgide comportement ne sont pas pris en compte ;

v les simulations de I'essai AMT sont cohérenteseemds de comportement et microstructure. En effe
cinétique de déformation totale est correctementrithé par le modele POLYSTAR bien que les défoona

n la

L

plastiques liées aux surchauffes soient sous-estimé
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11.3 SIMULATIONS COMPLEXES

v la simulation de I'essai 150H est prometteuse. fet,ebien que la déformation simulée soit globale
inférieure a celle issue de l'essai, en particuliem raison d'un cumul de déformation trop faibleslades
surchauffes a plus de 1200°C, la courbure génédmela simulation est cohérente avec I'essai sutetcaa
longueur.
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II.4 DISCUSSION ET LIMITES DU MODELE

Ce chapitre vise a analyser et a discuter lestedsude simulations isothermes et anisothermesobtpour les
divers essais a disposition, qu'ils aient serdiglantification ou a la validation du modele.
Les résultats obtenus lors de cette étude ontaéles limites au modéle POLYSTAR que 'on chercHevar
dans ce chapitre par des éléments de réponses quamsitions. Ces questions sont les suivantes:
v Quel sont les mécanismes physiques qu’il faudraibgre en compte et qui permettraient
d’améliorer les effets d’anisotropie ?
4 Le modéle POLYSTAR prend en compte explicitememnilerostructure, mais a quel point
le modele est-il sensible a celle-ci ?
4 L'amélioration apportée au dommage en y ajoutant@mmage multiplicatif montre des
limites. Comment rendre la description du dommeégs performante ?

11.4.1 Prise en compte de la mise en radeaux

La Figure 1I-71 présente un essai cyclé du méme tye I'essai BT mais avec des températures supésiet
une contrainte inférieureskF). Cet essai est appelé essai HT. Il a été réalisédeux morphologies de
microstructures différentes ; & savoir sur morpg@aubique i(e. microstructure vierge) et sur morphologie
coalescéeie. microstructure déformée) pour I'orientation [00Lpnalyse de ces essais est disponible en [79].

Essai HT sur microstructure
cubique
| < Essai HT sur microstructure
en radeaux
==Simulation de I'essai HT

N
X

1’11150°C 1% |

1’1100°C

L

15’1050°C 15’/1050°C

Déformation plastique
cumulée

4 times 1.5 2

0.5 1
Temps(h)

Figure 11-71 : Conditions de I'essai cyclé Figure II-72 : Déformation en fluage de la partie gclée de I'essai HT sur les
a haute température a basse contrainte deux types de microstructures (cubique et coalesgée Simulation associée

Bien que les courbes de déformation plastique taiéférentes et que l'essai HT avec pré-défornmatio
présente une déformation plus élevée, le modeleSYDKRR donne la méme courbe de simulation pour les
deux essais. La comparaison de ces deux essaisnootie I'importance qu’a la mise en radeaux suéfonse
mécanique du matériau pour I'orientation [001]. fides, pour les orientations éloignées de I'orieaaf001],

la forme de la courbe de déformation en fluagaléfrente de la courbe de déformation classiqugufe |-8

en 81.1.1.2). Ceci implique que le facteur de Schegul ne peut servir & décrire les effets d’armgit. Ces
constats permettent de faire apparaitre une pretigite au modele POLYSTAR.
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[1.4 DISCUSSION ET LIMITES DU MODELE

La courbe expérimentale issue de I'essai isotherh@50°C et 140 MPa sur I'orientation [101] etilawdation
correspondante (en traits pleins) sont représestéda Figure 11-73 & titre d’exemple. La courb@érimentale
présente trois périodes telles que décrites eniePar{81.3.1.4) : période d’incubation, phase daafle
primaire/secondaire et phase de fluage tertiaireoliservant ces deux courbes, il est clair queddéte ne
prend pas en considération la période d’'incubatitm.effet, alors que la courbe expérimentale nsqmié
aucune déformation lors des douze premiéeres helaresmulation prédit une déformation dés le déthut
fluage, méme si moitié moins de systemes de gliesesont activés sur cette orientation comparatrgm
I'orientation [001] (quatre contre huit avec le m&facteur de Schmid).

140 MPa A
S —Simu_140MPa
X | |
< |
(] )A
s /A
€ —-—ZA/
:.g ) AA"A
] a-A—&A-A—AA-A-aﬁA-aA
el =
0 10 56 - |
Temps (h)

Figure 11-73 : Comparaison entre simulation et coube expérimentale & 1050°C et 140 MPa pour 'orienteon
cristalline [101]

En revanche, si la courbe de simulation est déa#deéees douze heures d’incubation, comme le mdatre
Figure 11-74, on constate que la simulation et darbe expérimentale se superposent sur les vingtehe
suivantsj.e. jusqu’a ce que le tertiaire ne s'amorce.

Il a été montré en Partie | (81.4.3) que I'incubati qui est plus particulierement observée pouiedidation
cristalline [101], est induite par les contraintiss cohérence qui annihilent la plasticité et ques due ces
contraintes sont relaxées par la dégradation dmideostructure (élargissement des couloirs, coalesx) la
déformation plastique débute. L'identification effigée sur I'orientation [001], ou les contraintesadhérence
ont un réle moins prononcé compte tenu du nombreyd&emes activés, ne permet donc pas de rendgteom
de cette incubation sur l'orientation [011]. Enaeghe, au-dela de cette incubation, on voit cladrgngue le

seul changement de nombre de systemes de glisseraetifis est suffisant & reproduire correctement le
comportement.

D’autre part, on observe que le stade de fluag@aiter ne s’active que bien plus tard pour la satioh, a
savoir aux alentours de 400 heures de fluage. tet, ¢ modéle considére le dommage de type Rabotno
Kachanov et un dommage multiplicatif, mais ne tipas compte du dommage macroscopique issu de la
fissuration du matériau suivant les alignementpates, processus facilité par la mise en radeaux.

Il a été montré dans la Partie | (81.4.1.2) querpme orientation éloignée de [001], la mise ereaant suivant

des plans de type {001} facilitait 'amorcage descnofissures le long des interface#y’ et activait
prématurément le fluage tertiaire. Or, le modeld PETAR, sous sa forme actuelle, ne tient pas cordptéa
mise en radeaux. Il conviendrait donc, dans unsimeraméliorée du modeéle, d’avoir une prise en ¢erdp la
mise en radeaux au travers de variables interr@anie I'a proposé récemment Le Graverend [100])i ains
gu’'un couplage entre l'activation du dommage etil#étique de mise en radeaux pour étre en mesure de
reproduire les observations que nous avons effesteg Partie | (81.4.1.2).

180



I1.4 DISCUSSION ET LIMITES DU MODELE
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Figure 11-74 : Comparaison entre simulation et coube expérimentale a 1050°C et 140 MPa pour I'orientan
cristalline [101] — la courbe de simulation est dé&dée de 12h

Le fort facteur de Schmid de I'orientation [102hdecette orientation un peu moins sensible a I'ichuk la
mise en radeaux sur le comportement en fluage. fiat, de comportement de l'orientation [102] est
intermédiaire entre celui de I'orientation [001]cefui de I'orientation [101] (Figure 1-69). Lessilations s’en
trouvent donc améliorées, aussi bien pour le cotapnt que pour la DDV.

Dans une autre mesure, l'orientation [563], de gmrgéométrie plus isotrope est également un peasmoi
sensible a la mise en radeaux. En revanche, une lautte a été soulevée par I'étude de cette tateom : la
non prise en compte de la rotation cristalline.

11.4.2 Prise en compte de la rotation cristalline

Le phénomene de rotation cristalline présenté etiePla(81.4.1.3) est observé de maniére macrosgapsur
les éprouvettes mais a des conséquences des faerxrestades de la déformation plastique. Le faé kg
modéle POLYSTAR soit actuellement formulé en pstitléformations et que le tenseur d’orientation soit
constantj.e. gu’il n'évolue pas avec le tenseur de vitesse éferchation plastique tel que le proposent Asaro
[34], Shenoy [101] ou bien encore Staroselsky ess€ati [68], est une limitation forte du modéle. La
conséguence majeure est que I'évolution du modilewhg, fonction de I'orientation cristalline loaakt donc

de la déformation plastique, n'est pas prise enpterpar le modele. Cette limite engendre une s&gisous-
estimation de la vitesse de déformation plastigeledpnt le fluage tertiaire pour les orientatioristallines
instables i(e. éloignées de [001] et de [111]), tel que celailasttré la Figure 1I-75 a partir de la neuvieme
heure de fluage lors d’'un essai isotherme a 1080460 MPa.

Avoir un tenseur d'orientation évolutif permettrait modéle POLYSTAR de faire évoluer l'orientation
cristalline a chaque instant de I'essai de fluajjasi le comportement associé a l'orientation egastrait
appliqué lors de la simulation.

D’autre part, en formulant le modéle en grandesrdédtions, il serait capable de reproduire 'augtaigon de

la vitesse de fluage pendant la rotation du crifal plus, lors d’un calcul de structure, le modsdeait alors
capable de simuler la rotation du cristal & I'éhehacroscopique ainsi que la redistribution dedséte
contraintes au voisinage de concentrateurs. Lettéune telle modélisation se trouve bien évidemnaans le
calcul 3D d'une pale de turbine HP.
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Figure 11-75 : Comparaison entre simulation et coube expérimentale & 1050°C et 160 MPa pour 'orienteon
cristalline [563]

11.4.3 Cinétiques d’évolution et sensibilité a la microstucture

11.4.3.1 Cinétiques d’évolution

La variableQ* a initialement été ajoutée dans les équations aleias POLYSTAR afin de rendre compte
des effets d’histoire, en particulier des mécangsme restauration des structures de déformatieder
surchauffes & THT [6]. Cette variable permet d'gusa cinétigue d’évolution de I'écrouissage perda
modification de la microstructure et plus précisetmge la fraction volumique de précipités au cales
transitoires thermiques [63].

Pendant une surchauffe unitaire, il a été montrBatie | (§81.1.3) que la microstructure évoluentniere
progressive. Cette évolution progressive est ctameent modélisée par POLYSTAR (sauf éventuelleraent
plus de 1220°C, 8I1.3.4). Or, le comportement duémau ne subit pas un changement brutal lors d’une
surchauffe.

Tel qu'il est formulé aujourd’hui, le modéle POLYSR ne prévoit pas d'ajuster progressivement la
contrainte visqueuse lors d'un changement brutakdwérature. En effet, les coefficientet K passent de
1050°C a 1200°C en suivant la méme cinétique gile de la température appliquée.

Du point de vue de la physique de la plasticitg deolutions de microstructure (en termes de pitétign)

qui sont prises en compte dans le modéle, ont en&ice cinétique lors de la surchauffe. Il en est
probablement de méme pour les vitesses de glissethesndislocations dans la matrice. En effet, tas
surchauffes dans ces conditions ou les modes darndtion sont essentiellement des glissements de
matrice, montées de dislocations aux interfacesaniémes de contournements, la chimie de la matmee
passe pas instantanément de celle de 1050°C adeell@00°C. Il est donc illusoire de penser qu'apne

long maintien a 1050°C, les dislocations adoptestantanément lors des surchauffes un comportement
gu’elles auraient a 1200°C au bout d’un long tedgsnaintien..

En d’autres termes nous émettons I'hypothése gquertainte visqueuse, lors de surchauffes, neepaas
instantanément a la valeur de I'équilibre de 120 & a aussi une certaine cinétique d'évolutiae ton
pourrait reproduire au travers des coefficienet K non plus constants par température, mais dépendant
I'historiqgue de chargement. Nous allons dés loedyser des simulations auetK sont fixés a leurs valeurs
d’essais lors de surchauffes.
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Déformation plastique cumulée

La courbe de simulation (en bleu) présentée enr&igt76 montre des sauts de déformation trop &levé
induits par le saut numérique brutal des parameélgesomportement qui régissent la viscoplasticiéésda

loi d’écoulement de type Norton. On peut obserganéme phénomene sur I'essai BT en Figure |I-76rAb.
revanche, en conservant des paramétretK fixés a leur valeurs a la température de référéneel050°C
en Figure 1I-76-a et 850°C en Figure 11-76-b), tenportement est bien décrit dans son intégralité.
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. . . s e ] 4
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Figure 11-76 : Comparaison de simulations effectuégavec une viscoplasticité modifiée (rouge) et idifiee
précédemment (bleue)

Pour pallier cette limite, il faudrait imposer atoefficientsn etK une évolution du méme type que celle qui
a été instaurée pour la microstructure et sa fmactrolumique de précipités lors d'un chargement
anisotherme. En faisant ce choix, les paramétresodgortement de la loi de type Norton adoptent une
évolution en conditions anisothermes plus représieat de I'état de la microstructure qui est éidime du
comportement du matériau.

Une représentation schématique de I'évolution deffaxent K lors d’'une surchauffe pourrait étre sur la
Figure 1I-77 en fonction du temps. On constate lgueourbek,, (en bleu) représente le coefficiamta
I'équilibre qui varie avec la température (en rgude maniere linéaire tel gu'’il est mis en équatiams le
modéle POLYSTAR actuellement. La courbe schématideela variation idéale d& (en vert) est
représentée sur la Figure 11-77 en fonction du &rhp courbe en pointillé représente I'évolutionkdpour
atteindre I'équilibre.

e=Température

==Keq (T)

-
=
=
bl

Figure II-77 : Représentation schématique de I'évaltion du coefficientK en fonction de la fraction volumique de

précipité (vert) — en pointillé si la microstructure atteint I'équilibre
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Nous suggérons donc, a l'issue de ce travail dsethéne nouvelle formulation du coefficigtt Celle-ci
présentée en Equati@dy), serait une fonction dont I'évolution est sembdadlcelle de la fraction volumique
de précipités secondaires, variable interne ellmendéja sensible aux historiques de chargemensi,Am
cinétique d’évolution du coefficierX reprendra celle de la microstructure et permetgaeproduire les
transitoires de viscosité.

. K,,—K
K=" — (84)
12476

K., représente la valeur d€ en condition isotherme et a I'équilibre, @ est une constante de temps
dépendante de la température.

Ce type d’'approche est aussi applicable au coeffici de la loi d’écoulement de type Norton afin d’avoir
plus de dégrées de liberté dans la descriptiofédelltion de la contrainte visqueuse.

[1.4.3.2 Sensibilité a la microstructure

Rappelons que le modele POLYSTAR est un modeleindie variables internes qui prennent en compte
les évolutions de microstructures de maniére eixplita fraction volumique d¢' a I'équilibre est une de
ces variables qui permettent de prendre en comggeseolutions. Or il s’est avéré que la sensibditia
fraction a I'équilibre était forte. En effet, latédité de l'identification des parametres du modalété
effectuée avec une fraction volumique a I'équilibtevée (60% a 1050°C), or des essais complexedtént
effectués sur des éprouvettes a fraction volumiaigeieure (45% a 1050°C).

Les simulations de ces essais montrent que sentedification des parametres de microstructuresurfii

pas a modéliser correctement le comportement agdluDes paramétres de comportement doivent &sg au
modifiés afin d’obtenir une modélisation cohéremtec les courbes expérimentales.

La simulation de I'essai cyclé HT (Figure II-71)eavpré-déformation de vingt-quatre heures est tigec
avec une fraction volumique a I'équilibre élevées@voir celle de l'identification) en Figure II-7@n
rouge). On observe que la déformation plastiqueutéenest globalement plus faible que I'expériehce.
simulation effectuée avec la fraction réelle decipié a I'équilibre, & savoir un matériau a plaghfe taux
dey’, mais avec la méme identification (courbe en plewntre que la déformation plastique cumulée est
globalement plus élevée que la simulation avec fuaetion volumique plus élevée mais les sauts de
déformation induits par les surchauffes sont hiep faibles.

Enfin, la simulation effectuée avec la fraction urnlque réelle de précipités et une modification des
parametres de comportemanét K (courbe en vert) montre que la déformation plastiqumulée est bien
mieux modélisée par POLYSTAR et notamment les sgeidéformation induits par les surchauffes.

Les valeurs des paramétres n et K ont ainsi étiéssms de 10% a 1050°C et de 20% a 1150°C poumniobte
le résultat de la simulation en Figure 11-78 reprégée par la courbe verte.

Toutes les simulations de ces travaux de thesétérgffectuées sur la base d’'identification d’uniémau a
fort taux dey’ avec uniquement une modification de la fractiaiumique de précipités a I'équilibre si
nécessaire. Ceci explique les faibles déformatairienues lors de surchauffe sur les essais 15@H&t
effectués avec des matériaux avec un plus faibbeday’.
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Figure 11-78 : Comparaison de simulations effectuégavec des fractions volumiques différentes (rougmur une forte
fraction et bleue pour une faible fraction) et deparamétres de viscoplasticités modifiés (vert)

Pour avoir une calibration optimale, il faudraibpéder a une identification sur toute la plageedepérature
pour chaque courbe de taux-yde I'équilibre thermodynamique du matériau, ouranent dit travailler sur
un méme lot matiére.

Une amélioration de la formulation de I'évolutioa il proposée en Equatidd4) permettrait de prendre en
compte cette sensibilité a la microstructure samsr @esoin d'identifier le modeéle pour chaque fiac
volumique de précipités. En effet, avec une foritioia telle que celle présentée en Equat{8a),
I'évolution deK est toujours semblable a celle de la microstructietedonc celle proposée en Equaii@#)
mais elle tient compte également de la fractionuvidjue de précipités. Ainsi, les évolutions de

microstructure du modele et les prédictions du aombenent seraient moins sensibles a la fraction

volumique dey’ a I'équilibre.

K(fl) = Keq ’ [1 + aK(feq - fl)] (85)

Cette nouvelle formulation permettrait alors deigrales deux limites énoncées, a savoir la cinétiqu
d’évolution de la contrainte visqueuse et la salitgibla microstructure initiale en termes de talexy’ a
I'équilibre thermodynamique.

11.4.4 Remise en cause du dommage multiplicatif sous larfoe proposée

Les différentes simulations effectuées, qu’ellésrstdsothermes ou complexes, ont révélé une laaungveau
de la prédiction des DDV. En effet, la formulatidn dommage multiplicatif, telle que présentée dass
ameéliorations du modeéle en 8l1.2.2.2 est de tygmeeantielle. Cette formulation permet d’obtenir woerbure
représentative du fluage tertiaire a BT mais aceégandement son activité pour amener trop rapidtéera
saturation le dommage (Figure 11-67).

Il a pu étre constaté une saturation du dommagé poematurée au regard de I'aspect de la courtiuadge.
En effet, en observant les deux types de dommagesmmteuvre dans le modéle POLYSTAR, il est appaeu
cette saturation prématurée était la conséquence édvolution trop forte du dommage multiplicatif.
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Une formulation de type linéaire telle que le prepoMcLean [3], ou telle qu'elle est observée
expérimentalement dans le domaine des tempérabaeses et intermédiaires [1] dégraderait sOrensent |

courbure recherchée pour les longs fluages texti@rBT mais améliorerait sGrement les DDV rechéstpour
les essais complexes. Ainsi la part du dommageiptiadtif serait moins importante gu’elle ne I'estec cette
formulation au profit du dommage de type RK etr@diction des DDV s’en retrouverait améliorée.

Synthése 11.4 :

Des interrogations et des limites au modéle POLYRS3&sont posées lors de cette étude. Cependaétédesnts
de réponses et des propositions d’améliorationédé@teffectués :

v la prise en compte de la mise en radeaux permetérai modéle POLYSTAR de simuler la péripde

d’incubation, marquée notamment sur I'orientatidtO]]. D’autre part, elle permettrait d’étre plus gxictif en

DDV, notamment pour les essais désorientés, viacouplage avec les lois d’endommagement puisque

'endommagement est activé par la fissuration fi@&gale de la microstructure en radeaux.

v la prise en compte de la rotation cristalline petirat au modéle POLYSTAR de simuler les longs

fluages tertiaires obtenus notamment pour l'origiota cristalline [563] d’'une part et d’autre partle simuler les
DDV réduites induites par ces rotations. De pluggahelle macroscopique, cela permettrait au medis faire
apparaitre la rotation du cristal lors de calculdD3pour lesquels les vraies orientations cristalBngeraient
utilisées.

v la mauvaise description de la contrainte visquedse matériau lors de chargements anisothermes

engendre des sauts de déformation élevés lorsrdbaiffes. L'indexation des parametres de la I&odiulemen
de type Norton aux évolutions de taux jdepermettrait au modele POLYSTAR de diminuer cagssde
déformation et de considérer le comportement dritaostructure réelle a I'instant donné.

v l'utilisation de deux matériaux MC2 a fractions woliques a I'équilibre différentes a révélé une
sensibilité a la microstructure forte du modele PMATAR. Cet effort est certes recherché pour repredes
transitoires de comportement, mais il faudrait poata établir une identification compléte pour chaghimie de
matériau afin d’obtenir de meilleurs résultats deslation.

v la saturation prématurée du dommage multiplicatjutée pour améliorer le modele POLYSTAR, est la

conséquence de sa formulation de type exponentigtie formulation de type linéaire ajusterait lantdbution
de chacun des types de dommage et limiterait laa@dn en fin de simulation.
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Le travail bibliographique établi dans cette Pditidu manuscrit de these a permis d’'identifierdesdéles les plus
adaptés a la description du comportement en flkED€T >1050°C) lorsque des surchauffes THT (T >TXTH0
surviennent dans I'histoire du matériau.

De toutes les approches détaillées dans cette,rauaane ne s’avére idéale en termes de capacéditves du
comportement et de 'endommagement en fluage. tiesipales limites des modéles présentés sontdiates de
prise en compte des évolutions microstructuralasgemes de dissolution et de précipitation) leestrdnsitoires
thermiques rapides, ou encore des processus denaibn statique rapides. En effet :

v tous les modéles considérent que pour un trajehdegement thermomécanique donné, le matériau est
instantanément dans son état d’équilibre (en tedmesicrostructure), ce qui n'est pas le cas les d
régimes de type OEI qui constituent la problématide cette étude ;

v méme si de nombreux modeéles récents sont formul@sasticité cristalline, tous présentent des kBsit
en vue de l'application visée dans ces travaux.

Ce sont les raisons pour lesquelles le modéle POIBRSa été retenu pour répondre a la problématigineipale
de cette étude. C’est un modele de plasticitéatiirgt fortement couplé comportement / endommagénaén
enrichi de variables internes représentatives daisigons {.e. transitoires) de microstructures.

Des modifications ont été apportées au modéle POIARSqui permettent désormais :

v un fort couplage entre les évolutions de la plyasela déformation plastique;

v' une meilleure description des stades de fluageaitext progressifs qui sont observés a basse
température ;

v/ d’atteindre une plus grande déformation a rupture.

L'identification du modéle POLYSTAR a été effectuse une large plage de températures (750°C a C354°
montre dans I'ensemble une bonne correspondancelevelonnées expérimentales pour I'orientatioriJ0CGes
résultats démontrent I'applicabilité du modéle PETAR amélioré pour des simulations isothermes et
anisothermes avec surchauffe unitaire. Cependafigtlde I'anisotropie est mal pris en compte sutten termes
de DDV.

L’objectif principal de la simulation des essaisnpexes était de valider les capacités du modeleYSDAR, de
mieux cerner ses points forts et de mieux détemsies limites. Les simulations complexes montreist:q

v' les simulations pour des orientations cristalliddsignées de [001] sont perfectibles car seule la
variation du facteur de Schmid associée aux systaipeglissements octaédriques et du nombre de
systemes activés permettent actuellement de reodnpte de I'anisotropie ;

v' la simulation des sauts de déformation induitsl@gsisurchauffes depuis un état basse températnre so
bien respectés par le modele POLYSTAR mais soptétevés ;

v la cinétique de déformation totale de I'essai AMST eorrectement décrite par le modéle POLYSTAR,
bien que les déformations plastiques liées auxhsuiftes soient sous-estimées ;
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v" Tallure générale de la simulation 150H est coht&reavec I'essai sur toute sa longueur bien que la
déformation simulée soit globalement inférieuresbecissue de I'essai lors du dernier stade deagycl
thermique de type OEIl. Cette mauvaise description dérnier stade de l'essai 150H résulte
probablement d’'un manque de données expérimenpalas identifier le modéle entre 1200°C et le
sovlus de la phage.

Bien qu’un certain nombre de limites au modele POILXR aient été relevées lors de cette étude, tefeadions
apportées par le modeéle lors de simulations coreglext permis de valider le périmétre d’utilisataptimale du
modele et d’identifier les essais thermomécanigqoesplexes supplémentaires afin de parfaire I'idieatiion.

Bien que les résultats des simulations des eseaiplexes aient apporté des réponses convaincanses g la
prédictivité en fluage avec le modele POLYSTAR superalliages monocristallins base nickel, ces Igsitiauns
ont permis de soulever les limites au modéle POLAS Bous sa formulation actuelle (Annexe 4):

v' la prise en compte de la mise en radeaux perntettvamodéle POLYSTAR de mieux simuler la
période d’'incubation et 'endommagement activé |pdissuration interfaciale de la microstructure en
radeaux ;

v' la prise en compte de la rotation cristalline peatrag au modéle POLYSTAR de simuler les longs
fluages tertiaires et les DDV réduites induites paes rotations pour des orientations cristallines
instables ;

v une meilleure description des évolutions de lareamte visqueuse, rendant compte de I'évolutiofade
microstructure, apporterait des sauts de déformaiastique lors des surchauffes moins élevés ;

v"une plus faible contribution du dommage multiplichmiterait la saturation prématurée du dommage
totale. Sa formulation de type exponentielle densiddéle POLYSTAR en est la cause.
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La tenue au fluage des pales de turbine HP espraidématique de premier ordre dans la certificatian moteur
d’hélicoptére. Les excellentes propriétés mécamigqubautes températures des superalliages moatitrssbase
nickel en font les matériaux les plus utilisés plaufabrication de ces pales. Pour ces composkstexigences
réglementaires de certification imposent la rétiisa d'essais plus sévéres que les conditions atdnde
fonctionnement. Ces exigences imposent des essuigtlzermes basés sur le mixage de différents egide
fonctionnement d’un hélicoptéere.

L’enjeu de cette these était de mieux prédire lapmrtement mécanique et la DDV de ces matériasxdmssais
de dimensionnement et de certification des motdindlicoptéres présentant des endommagements piégons
de type fluage, ceci grace a I'établissement d'wdéhe de comportement et d’'endommagement en fluage.
modéle devait intégrer les effets d’histoire, &epable de prendre en compte I'impact d’'une dés@tien
cristalline, il devait étre prédictif en DDV et ddgvmodéliser de maniére satisfaisante les alloegésrencontrés
lors de trajets de chargement complexes.

Cet enjeu s’est décliné en deux objectifs majeurs :

v' L'étude d’'une part de I'impact de I'anisotropiestalline sur les propriétés en fluage isothermés pu
son impact en conditions de fluage anisothermeehatttrés haute température. Pour cela, une
campagne d’essais isothermes et anisothermes suéptdeuvettes d’orientations cristallines éloignées
de l'orientation [001] a été menée afin de mieuxnpoendre l'influence de l'anisothermie et de
I'anisotropie sur le comportement et la DDV en fleaaDes essais thermomécaniques complexes ou
technologiques sur l'orientation [001] destinéslitnenter le modele POLYSTAR ont également été
réalisés ;

v' proposer une modélisation mécanique du comportereentluage sous trajets de chargements
complexes au travers du modele POLYSTAR. L’idecifion du modéle POLYSTAR a été effectuée
sur une large plage de températures et montrel@asemble une bonne prédictivité du comportement
avec les données expérimentales pour l'orientd00i]. Ces résultats démontrent I'applicabilité du
modele « POLYSTAR amélioré » pour des simulatioegldargements thermomécaniques complexes.
Le but de la simulation de ces essais était delerales capacités du modele POLYSTAR, de mieux
cerner ses points forts et de mieux déterminelirsées.

Pour étudier les effets de I'anisotropie et deifathermie sur le comportement et la DDV en fludgeMC2, des
essais isothermes a 1050°C et des essais anisetheous une température nominale de 1050°C aveltasiifes
unitaires a 1200°C ont été réalisés. Les essaigneffectués sur trois orientations cristalliggs balaient
relativement bien le triangle standard stéréogmphi [101], [102] et [563].

Cette campagne d’essais a permis de démontrer egueadntraintes de cohérence contrélent I'incubaton
I'orientation [101] d’'une part, et que lI'impact dlanisotropie sur le comportement en fluage ne geutiécrire
gu’au moyen du seul facteur de Schmid d’autre plaréssort de ce travail qu'’il est nécessaire diaune prise en
compte de la mise en radeaux qui influence a la fei comportement et 'endommagement. En effet, la
coalescence orientée s’opére sur des plans detyjfd > et « canalise » le chemin de fissuration issupates
d’élaboration. La mise en radeaux devient alorastéfa la résistance du matériau au fluage pouorikagtations
cristallines éloignées de l'orientation [001]. Dieg il est nécessaire de prendre en compte ldaotaristalline
pour avoir une bonne description des régimes texsigoour les orientations loin de [001] et [11H]Je est la cause
principale de la diminution de la DDV et des forti&$ormations a rupture.
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De plus, ce travail s’est appuyé sur la réalisati@ssais complémentaires spécifiques enrichidaamiatrice des
essais disponibles permettant de calibrer le moE€&leYSTAR. Parmi ces essais, des essais thermoiméesn
complexes représentatifs des essais de développa&mnde certification des moteurs d’hélicoptérds tpie les
essais AMT sur le banc BAFA et I'essai 150H surdac MAATRE ont été menés.

Malgré la variété des essais complexes (ou techitples) effectués lors de cette étude, compte tienieur
complexité de mise en ceuvre, le nombre d’essaispigition reste encore trop faible pour pouvoipleiter au
maximum les résultats de ceux-ci.

Le modéle POLYSTAR, répondant aux exigences du teadie fluage idéal, a été utilisé et amélioré peanplir
I'objectif de cette thése. Les améliorations onttéosur l'introduction d'un couplage entre cinétdgude
dissolution/précipitation de la phageet la déformation cumulée, ainsi que sur une lewie description des
modes d’endommagement. Les essais rapportés d®astia | de ce mémoire ont permis soit d'identifes lois
d’évolution des nouvelles variables de comportementd’endommagement du modele POLYSTAR, soit de
vérifier le caractére prédictif de ce dernier.

L'identification du modéle POLYSTAR a été effectuse une large plage de températures (750°C a ©354°
montre dans I'ensemble une bonne correspondancelesvelonnées expérimentales pour I'orientatioriJ0CGes
résultats démontrent I'applicabilité du modele PATAR amélioré pour des simulations de chargements
isothermes et anisothermes simplifiés.

Les simulations des essais complexes ont ainsiipatenvalider les capacités du modele POLYSTARmMd&IX
cerner ses points forts et de déterminer ses bimides pistes d’améliorations ont été alors progmsaéin de rendre

le modéle POLYSTAR plus performant.

Parmi elles, la prise en compte de la mise en ted@armettrait une meilleure description des méxraas
d’endommagement, la prise en compte de la rotatitstalline permettrait une meilleure descriptioesdongs
fluages tertiaires et les DDV réduites induites @as rotations pour des orientations cristallinésastables, une
meilleure description de I'évolution de la conttainisqueuse, rendant compte de la microstructymeorterait une
meilleure modélisation du comportement en fluagsatherme. Par ailleurs, une plus faible contrinutdu
dommage multiplicatif limiterait la saturation pratarée du dommage totale.

D’autres voies d’améliorations non abordées datie éude peuvent étre envisagées afin de rendmotele
POLYSTAR toujours plus prédictif et performant :

v la prise en compte de I'écrouissage cinématique taocomportement. En effet, le modéle POLYSTAR
tel gu'il est formulé actuellement ne prend en ctargue I'écrouissage isotrope dans le comportement.
Ce choix était motivé par le fait que le modeleadiegtre utilisé pour simuler des essais de flyage
A partir du moment ou le modele est utilisé pour cgclage thermomécanique, I'écrouissage
cinématique devient nécessaire ;

v' La prise en compte des interactions entre les mgstede glissement. En effet, dans le modéle
POLYSTAR actuel, la matrice d’interactions est égala matrice d’identité. Il faudrait I'identifigrour
que ces interactions puissent jouer un role daosrigortement du matériau.

Les essais thermomécaniques complexes apportantdagad’informations et sont d’un grand intérét poalibrer

le modéle POLYSTAR mais leur nombre reste encane éduit. Plus d’essais technologiques permetiraieine

part de mieux cerner les mécanismes et les phéreamés a un chargement thermomécanique complexe et
d’autre part d’améliorer le modele pour qu'il p@sre vraiment prédictif dans le domaine de stdlion requis.

En effet, l'utilisation exclusive d’essais complexest d'une stratégie d’identification ad hoc, éwdie
I'établissement d'une base d'essais isothermesustiva. Enfin, en fonction de I'alliage étudié, daestion de
I'introduction des systémes de glissement de typel2 > {111} et de leur contribution a la déformation
macroscopique pourra également se poser.
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ANNEXE 1

ANNEXE 1 : GEOMETRIE DES EPROUVETTES DE FLUAGE DE
TYPE 3715 TURBOMECA MODIFIEES ENSMA

DE / MTA / MR I
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fluage
Ech. 1/1 |Repérer les éprouvettes en bout de téte
N A1 den Lo
2
842005 IS ana
g 3
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Indice 1 04/04/2000
Ech. 2/1 Date création : 09/12/1996
Ce document est 1a propriété TURBOMECA. Il ne peut étre communiqué ou reproduit sans son autorisation ©

Figure A-1 : Géométrie de I'éprouvette de fluage deype 3715 ENSMA
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ANNEXE 2 : GEOMETRIE DES EPROUVETTES DE FLUAGE DE
TYPE PAROI MINCE CIRIMAT
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Figure A-2 : Géométrie de I'éprouvette de fluage de/pe paroi mince CIRIMAT
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ANNEXE 3 : EQUATIONS DU MODELE POLYSTAR MODIFIE

%
U= ((%)g_P : g_Pj Vitesse de déformation plastique cumulée (68)
g_” = Zysmssigr(rs) Tenseur de vitesse de déformation plastique 63)
rP=g:m’ Scission résolue (64
S 1 S S S S . .
m 25 n O +1"0On Tenseur d’orientation (65
Y= exp(ddislo)x [mj avecd g, = Cygo X V° Vitesse de glissement sur chaque systeme 82)
fe(r,r®)=|r%|-r° Fonction de charge (67
; 2 GB
re=r+ b(Q+QD)Z hyxp'+. |- — Ecrouissage isotrope (69)
j 3 Woo1
Yoz :(1—bxp3)x % Variable d’état isotrope (70
QD =a’x Qs Partie restaurable de I'écrouissage isotrope 71)
aIII . aIII
a'= -——T-— Variable de « vieillissement » (72)
a B
Wpoy = %X[f,ml —d, % fS] Largeur des couloirs (73
£ _ v (fequ_fl) . ;e s .
f, =|1-J xex —e— XT Evolution des précipités secondaires (82)
cfl |
Evolutions des précipités tertiaires
. f
Si (f - f )SO alors f , =—— (75)
equ | a
S
. . fou = f - T oy
Si (fequ—f|)>0 etT<Oalors f =-—% —-| = (76)
as TO K sl
mS
, . . f,
Sl(fequ—f|)>0 etT=0alors f { =— " (77)
s2
Activation du dommage
W’ "~
. TS ‘ Dommage de type Rabotnov-Kachanov ave
SiU>U, alorsd; = [ K (1_ ds j] seuil d'activation (‘(78)
o =Cxa’ Ecrouissage de type cinématique (719)
a® =y x(sig(r® -’ )-d®)-M(a®)™ Variable d’état cinématique (83)
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ANNEXE 4 : VALEURS DES PARAMETRES DU MODELE
POLYSTAR POUR LE MC2
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Tableau A-1 : Récapitulatif des valeurs des paramets de comportement de POLYSTAR pour le MC2
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Tableau A-2 : Récapitulatif des valeurs des paraméts d’endommagement de POLYSTAR pour le MC2
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Tableau A-3 : Récapitulatif des valeurs des paramegs de microstructure de POLYSTAR pour le MC2
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ANNEXE 5 : CALCUL DE STRUCTURE AVEC POLYSTAR

Une simulation sur structure 3D a été effectuée a@éi montrer les aptitudes du modele POLYSTAR édeutde
structures et son applicabilité dans un outil indeissur un modéle 3D qui présente une géométneparable aux
composants industriels.

La simulation a été menée sur un huitieme d'épetiawcylindrique entaillée dont la géométrie estspntée en
Figure A-3. Les conditions d’essai sont 1050°C ammife sur toute I'éprouvette et 140 MPa de conteaitminale
(i.e. contrainte moyennée sur la section la plus faipégddant une heure.

Figure A-3 : Géométrie de I'éprouvette entaillée
1. Maillage et conditions aux limites

Le maillage de I'éprouvette utilisée est présemé Figure A-4. Des éléments de type brique avec
interpolation quadratique a 20 nceuds 3D ont éliéagi(SOLID186). Les nceuds ont trois degrés dmtkb
(translations). Le maillage a été raffiné dansdaezde forte multiaxialité, a savoir au niveau 'dathille
comme le montre la Figure A-4-c. Les conditions &mnites sont telles qu'il y ait trois plans de Sitmie
(les 2 faces perpendiculaires et le plan milielig®ouvette). Une pression « négative » est appkgsur la
face inférieure de I'éprouvette. L'éprouvette a&riée suivant [001] et les directions [100] etqPsont
paralleles aux faces latérales de I'éprouvette.

Le nombre d’éléments est de 11574, l'intégratidrr@duite et le nombre de nceuds s’éleve a 512166.

Le calcul a été effectué sur un seul processemudaté 24 heures.

Trois étapes de la simulation sont présentées diitudier I'évolution de la contrainte de Von Mises
I'évolution de la déformation plastique cumuléd’@&tolution de la fraction volumique de précipitésne
étape a 36 secondes, une étape a 6 minutes et finede simulation.e. & une heure.
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@) (b) (©

Figure A-4 ;: Maillage de I'éprouvette entaillée —¢) zoom sur I'entaille

2. Simulation avec microstructure a I'équilibre

La Figure A-5 présente les résultats en régiménésate a 1050°C de la contrainte de Von Mises pdrdan
simulation focalisés sur I'entaille (Figure A-5kaet c) et une vue d’ensemble de I'éprouvette dhanee de
fluage simulé. On observe tout d’abord une relaxatie contrainte conséquente entre la deuxiéma et |
derniére étape de calcul (de 183 MPa a 163 MPapl3 la répartition de la contrainte de Von Misesis
montre bien la prise en compte de I'anisotropisté&lae. En effet, la distribution n’est plus homogeutour

de I'entaille en Figure A-5-c.

AVRES=Mat
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SMN =13.1747
SMX =183.218

AVRES=Mat
DMX =.326706
SMN =13.1748
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[ TP ;) 0683
Nl 57 5017 = 50.962
B 5. 2652 69.8557
B 02,629 Bl g5 7403
[ EEPYIRYY Bl 57613
% 147.355 % 126.537

169.719 145.43
B 192082 164.324
L _ESTIPT L__EETEIt

AVRES=Mat
DMX =.327303
SMN =13.1732
SMX =163.237
13.1732
29.847
46.5208
63.1946
79.8684
96.5421
113.216
129.89
146.563
163.237

R000NEEN

(©) (d)
Figure A-5 : Contrainte de Von Mises au niveau deéntaille pour — (a) 36 secondes ; (b) 6 minuteq¢) 1 heure ;
(d) vue d’ensemble
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On peut également observer cette anisotropie skiglare A-6-c, puisque I'on constate que la défdroma
n’est pas homogene autour de I'entaille. Cetteligation peut aussi s’expliquer par les effets dedb issus
de la simplification de la géométrie de calcul {iéme d’éprouvette). Enfin, la couronne bleue elan
Figure A-6-d représente une redistribution de cleadgcontrainte habituelle sur ce type d'éprouvette

BECCNDENN ::

-
=
=
=
I
[ .
—

(b)

BECCNDENN ::
NODNN &E8588082

™

(c) (d)
Figure A-6 : Déformation plastique cumulée au nivea de I'entaille pour — (a) 36 secondes ; (b) 6 mites ;
(c) 1 heure ; (d) vue d’ensemble

Cette simulation a permis d’évaluer la capaciténdadéle POLYSTAR sur un cas test de calcul de strect
les résultats étant cohérent avec I'attendu. Néarand serait intéressant de continuer la simatatafin
d’évaluer l'influence de la microstructure sur targportement dans des conditions anisothermes.

3. Simulation avec microstructure hors équilibre

Un autre calcul a été effectué dans les mémes iomslique le précédent mais sur une microstrudtare
équilibre. Ainsi pendant la simulation, la micrestiure évolue comme nous le montre la Figure A; beet

c: ou la fraction volumique de précipités secondapasse de 54.8% en Figure A+7{86 secondes) a
45.2% en Figure A-7.c(une heure). Les déformations plastiques cumuéssciées a chaque étape de
calcul sont présentées en regard de I'état dedeostructure en Figure A-75d, et 6.

En observant en paralléle la fraction volumiquéaedéformation plastique qui évoluent au coursetaps,
on constate un couplage entre les deux entitésffen) les zones de plus fortes déformations sm#lisées
dans les zones de plus grandes variations dednapar rapport a I'équilibre. Les Equations (68) )
confirment ce couplage étroit entre la déformaptastique cumulée et la fraction volumique de [piées
secondaires, ce couplage étant le fruit d’'une deiiarations apportées a ce modéle lors de ceauratle
thése (811.2.2.1).
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Figure A-7 : Fraction volumique de précipités et déormation plastique — (a) 36 secondes ; (b6 minutes ; (¢) 1 heure

4. Comparaison sur des nceuds

Afin de mieux cerner l'influence de la microstrugtue précipitation sur la déformation plastiquenalée,
I’évolution de la contrainte de Von Mises et caliela déformation sont comparées en deux nceuds situ
fond d’entaille pointés par les fleches rouges igue A-5-c. L'un est pris dans la zone fortememargée
de I'entaille et I'autre dans la zone faiblemerdrgfée.
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Figure A-8 : Evolution de la contrainte de Von Miss (a) et de la déformation plastique cumulée (b) po deux points
situés en fond d’entaille pour des microstructures I'équilibre et hors équilibre
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Résumé de la these intitulée:

« Modélisation du fluage des superalliages monoctalins :

effet d’anisotropie et de microstructure »

Mots clés: Fluage, Anisothermie, Anisotropie, Microstructurg/y’, Comportement mecanique,
Endommagement, Plasticité cristalline

La tenue au fluage des aubes de turbine hauteigmesst une problématique de premier ordre vissa-vi
de la certification d'un turbomoteur d’hélicopteltes excellentes propriétés mécaniques a hautgstammres
des superalliages monocristallins base nickel en lgs matériaux les plus utilisés pour la fabr@atde ces
aubes. Pour ces composants, les exigences réghamentle certification imposent la réalisation das
anisothermes, plus séveres que les conditionsrgidanement en service, basés sur le mixage @eretits
régimes de fonctionnement d’'un hélicoptere.

L’enjeu de cette thése est de mieux prédire le cotement mécanique et la durée de vie de ces
matériaux lors d'essais de certification des maedfhélicopteres présentant des endommagements
prépondérants de type fluage grace a I'établissedian modéle de comportement et d’endommagement. C
modele doit intégrer les effets transitoires de portement mécanique et les effets d’anisotropieloit étre
prédictif en termes de durée de vie et doit étre @pmodéliser de maniere satisfaisante les alloagts
rencontrés lors de chargements complexes.

Le premier objectif a été d'étudier I'impact denlisotropie cristalline sur les propriétés en fluage
isotherme, puis son impact en conditions de fllagsotherme & haute température.

Le second objectif fut la formulation d’'une modétisn mécanique du comportement en fluage soustdrdp
chargements complexes a l'aide du modele POLYSTARydéle de plasticité cristalline couplé
comportement/endommagement et enrichi de nouvellg@bles internes représentant explicitement les
évolutions rapides de microstructure.

The creep of high pressure turbine blades is malissue for the certification of a helicopterttashaft
engine. Due to their excellent mechanical properte high temperatures, nickel-based single crystal
superalloys are widely used for the manufacturifigtheese blades. For these components, certification
requirements include non-isothermal conditions tase the mixing of different operating conditiorsuise,
take-off ...), conditions much more damaging thamasad isothermal conditions used conventionally in
laboratories.

The aim of this thesis is to get a better predictidd the mechanical behavior and creep life of ¢hes
materials during certification procedure of helitmpturboshaft engines under which creep is thenniée
limiting factor. For this, a new constitutive moithgl approach has been used for the creep behawiodamage
evolution. This model includes the impact of mitraesture evolutions and the impact of the crystasatropy
on the mechanical behavior and creep life.

The first objective was to study the impact of tailsre anisotropy on the isothermal creep propsrti
and its impact in terms of non-isothermal creelpigih temperatures.

The second objective was to propose a mechanicdélng of the creep behavior under complex loadhspa
using POLYSTAR model, a crystal plasticity modetliding a coupling between creep behavior and creep
damage and new internal variables explicitly repnéag rapid changes in the precipitation state.



