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La fonderie des alliages d’aluminium est un procéd¢ de fabrication tres utilisé dans le
secteur industriel. Ce procédé permet d’avoir des formes de pieces complexes qui découlent
des opérations de fonderie et minimiser les usinages. Il est utilisé en aéronautique, de méme
que dans I’industrie automobile, entre autre pour la fabrication des jantes des roues de voiture,
les freins et les culasses. Cependant des défauts dus a ce procéde de fonderie peuvent étre nocifs
pour la tenue en fatigue du matériau. La Figure 1 présente une fissure ayant provoqué

I’endommagement par fatigue d’une jante en alliage d’aluminium A356-T6.

Figure 1: Endommagement par fatigue d’une jante d'une roue de voiture a partir d'une

porosité

L’ambition de ce travail de theése est de contribuer a 1’étude de la tenue en fatigue de
I’alliage d’aluminium A356-T6 sous chargement multiaxial. Ce sujet se situe dans le cadre
d’une these en cotutelle entre 1’école nationale supérieure de mécanique et d’aérotechnique et
I’école nationale d’ingénieurs de Monastir et en collaboration avec le département de génie des
matériaux a UBC, Vancouver. Des études antérieures sur ’alliage d’aluminium A356-T6 ont
été déja effectuées a UBC et CAPTIN pour la fabrication des jantes automobiles pour Toyota.
Ces études ont développé quelques modeles pour caractériser la microstructure et les défauts
en fonction du procédé de fonderie. Afin de répondre au besoin industriel sur I’effet des défauts
de fonderie dans la tenue en fatigue de cet alliage d’aluminium, une premicre campagne
expérimentale a été effectuée sur des éprouvettes en alliage d’aluminium A356-T6 a R, = -1.
Ces éprouvettes ont été prélevées d’un moule en V permettant de faire varier la microstructure
et la taille de défaut avec la hauteur. Dans notre étude, afin d’étudier le comportement en fatigue

de cet alliage d’aluminium pour différents cas de chargements, on propose de combler les essais



de fatigue a R; = -1 obtenus suite aux travaux de Roy et al [1] et d’effectuer d’autres a Rs=0

pour des sollicitations en traction, torsion et traction-torsion combinées.

L’étude présentée dans ces travaux aborde plus particulierement I’effet des défauts et de
la microstructure sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. Pour atteindre cet
objectif, des essais de fatigue ont été effectués en traction, torsion et traction-torsion combinées
aRs=0cet R; =-1. Ces résultats expérimentaux permettent, entre autres, de répondre sur 1’effet
des défauts et de la microstructure ainsi que I’effet de la contrainte dans les différents cas
d’étude. Dans la suite, I’objectif de cette thése est d’établir un critére de fatigue multiaxial en
fonction des différents paramétres qui affectent la limite de fatigue du matériau. Nous faisons
le choix de répondre a cet objectif en utilisant un critere de fatigue multiaxial et les différents
parametres qui affectent la limite de fatigue du matériau. Le but de la fin ce travail de these est
de développer un outil numérique permettant de modéliser un procédé de fonderie jusqu’a la

limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6.
Le manuscrit se décompose en cing chapitres :

L’¢tude bibliographique conduite dans la premiere partie de cette thése est dédiée a
présenter les données de la littérature sur la fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6 et des
alliages d’aluminium de la méme famille. En plus, nous allons présenter dans ce chapitre la
microstructure de 1’alliage de notre étude et les paramétres dont dépend sa tenue en fatigue.
L’objectif de cette partie est de déterminer I’influence des différents parameétres
(microstructure, défaut, traitement thermique etc.) sur le comportement et la durée de vie en

fatigue des alliages d’aluminium de fonderie tel que I’alliage A356-T6.

La deuxiéme partie est consacrée a la présentation des techniques et des conditions
expérimentales relatives aux essais de fatigue effectués sur I’alliage d’aluminium A356-T6. La
méthode d’¢élaboration des éprouvettes ainsi que les différentes démarches expérimentales sont
détaillées dans ce deuxieme chapitre. Dans la suite, les moyens techniques employeés dans cette

étude pour caractériser I’endommagement suite aux essais de fatigue sont expliqués.

A la suite, dans le troisieme chapitre, nous présenterons 1’ensemble des résultats
expérimentaux ainsi que les observations des mécanismes d’endommagement réalisées
moyennant des essais de fatigue sur I’alliage d’aluminium A356-T6. Ces essais seront effectués
sur des éprouvettes avec des défauts naturels et des défauts artificiels pour différentes
microstructures. L’objectif de ce chapitre est de quantifier les paramétres clés qui affectent le

comportement en fatigue du matériau de notre étude pour difféerents cas de sollicitations. Les
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questions qui nous intéressent dans cette partie sont : (i) quels sont les parametres qui affectent
la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356 (ii) quels sont les mécanismes

d’endommagement gouvernant la durée de vie en fatigue a 10° cycles de cet alliage?

Suite a la partie expérimentale, nous allons proposer un critére de fatigue multiaxial
prenant en compte 1’effet des différents parametres qui affectent la limite de fatigue de 1’alliage
d’aluminium A356-T6. Nous avons proposé de modifier la formulation du critére de DSG et
d’introduire I’effet de la microstructure avec 1’effet des défauts. Nous allons montrer que ce
critere décrit bien les résultats expérimentaux obtenus et refléte la compétition entre I’effet des
défauts et de la microstructure dans un diagramme de Kitagawa pour les différentes

sollicitations.

Le dernier chapitre de ce manuscrit porte sur la proposition d’une chaine de simulation
permettant de modéliser la taille du défaut, la microstructure et la tenue en fatigue de ’alliage
d’aluminium A356-T6 a partir du procédé de fonderie. Cette démarche de calcul découle des
interprétations expérimentales obtenues dans le troisieme chapitre en utilisant le critére de
gradient (DSG) modifié. Cette chaine de simulation sera appliquée sur une nouvelle coulée
permettant d'élaborer des éprouvettes technologiques avec deux parties utiles et deux
microstructures différentes avec une variation de la population et la taille des défauts. Des essais
de fatigue seront effectués sur ces éprouvettes afin de comparer entre les résultats de la
simulation numérique et les résultats expérimentaux sur les éprouvettes technologiques. A la
fin de cette partie, on propose de décrire la dispersion des défauts par la loi de Weibull et
I’introduire au niveau d’un critére de fatigue modifié. Le but de cette partie est de prévoir la

probabilité de rupture a la suite de la chaine de simulation.

-10 -
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Chapitre I:

Revue bibliographique
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1.1 Généralités

.L1.1 Endommagement par fatigue

La fatigue des structures metalliques sollicitées par des chargements périodiques est un
phénomeéne étudié a deux niveaux: la fatigue polycyclique et la fatigue oligocyclique. Une
compréhension de la différence entre ces deux types de fatigue est nécessaire. La fatigue
oligocycligque est caractérisée par des déformations plastiques significatives qui se produisent a
chaque cycle. Les contraintes appliquées dans ce régime sont généralement supérieures a la
limite d’élasticité. Dans la fatigue oligocyclique, le nombre de cycle a la rupture est
généralement faible (quart de cycles jusqu’a 10*/10° cycles selon les matériaux). Cependant, en
fatigue polycyclique, le niveau de chargement appliqué est trés faible par rapport a la limite
d’élasticité du matériau sans déformation plastique a 1’échelle macroscopique. Dans la suite de

notre étude, on s’intéresse seulement a la fatigue polycyclique a grand nombre de cycles.

Le phénomene de fatigue est apercu dans les piéces mécaniques soumises a un certain
nombre de sollicitations périodiques pendant son fonctionnement. Ces sollicitations peuvent
étre traduites par des contraintes cycliques appliquées. La fatigue des matériaux se produit sous
I’action d’un chargement répété. Elle entraine avec le temps 1’amorcage des fissures qui se
propagent lentement sans modification macroscopiquement apparente jusqu’a la rupture brutale
de la structure. C’est donc le caractére cyclique qui est a ’origine de ce mécanisme. Cet
endommagement par fatigue mené jusqu’a la rupture passe par trois phases, dont I’importance
dépend du mateériau et de la sollicitation, qui sont : phase d’amorgage, propagation des fissures

et la rupture brutale.
.12 Mécanisme d’endommagement par fatigue

La rupture par fatigue est le résultat d’un mécanisme d’accumulation d’endommagement
a DI’échelle microscopique. L’endommagement par fatigue des matériaux commence tout
d’abord par I’amorcage des fissures dans les zones critiques de la structure. Plusieurs études sur
differents matériaux ont montré que I’amorcage des fissures peut se declencher a partir des
défauts (porosité, oxyde, retassure ou inclusion) [2-7] et aussi dans la microstructure au niveau

de joints de grains ou dans les constituants de matériau [5-10].

Afin d’étudier les différents paramétres dont dépend le mécanisme d’endommagement

par fatigue, on s’intéresse dans cette partie aux différents matériaux metalliques de la littérature.

-12 -



Cette étude va nous permettre de comprendre les différents mécanismes ainsi que 1’effet des

parametres qui peuvent affecter la tenue en fatigue de 1’alliage A356-T6 de notre étude.

En effet, en fatigue, la présence d’un défaut dans le matériau entraine une concentration
de contrainte locale. Afin de déterminer les parametres dont dépend cette contrainte locale,
Bouafia et al [11] ont étudié a 1’aide des simulations numériques, la distribution des contraintes
et le coefficient théorique de concentration de contrainte K; autour d’un défaut de type porosité
et inclusion. lls ont prouvé que la concentration de contrainte dépend de plusieurs parametres
tel que : la taille de défaut, sa morphologie ainsi que la direction et I’amplitude de la contrainte

appliquee.

La phase d’amorgage des microfissures dans un matériau polycristallin peut aussi
s’effectuer au niveau de joints de grains. Des études sur certains matériaux [12-16] ont montré
que les joints de grains sont aussi des sites préférentiels pour I’amorgage des fissures en fatigue.
L’amorgage dépend de I’orientation de grain par rapport a la direction de chargement. Dans le
méme contexte, il a été démontré par Heinz et Blochwitz [17, 18], dans le cas des aciers
inoxydables, que les concentrations de contraintes locales apparaissent aussi au niveau des
joints de grains. Ils ont montré que I’amorcage des fissures au niveau des joints de grains
(ferrite-austénite) dans les aciers inoxydable est une conséquence de 1’anisotropie
élastique/plastique. Au cours des sollicitations cycliques, des lignes de glissements
cristallographiques apparaissent dans les grains favorablement orientés. Ce glissement induit
I’apparition d’une marche de surface qui entraine des déformations plastiques des grains dans
le plan favorablement orienté. Au cours des chargements cycliques, cette déformation conduit
a la formation des intrusions et des extrusions au niveau des grains. Chaque intrusion constitue
une zone de concentration de la déformation plastique, ce qui peut représenter un site favorable

pour I’amorcage des microfissures.

Toujours dans la phase d’amorgage, il a été observé que dans le cas des matériaux ayant
une structure dendritique et en absence des défauts, I’amorgage des fissures peut s’effectuer au
niveau des dendrites [19-21]. Gao et al [19] ont montré que dans le cas de 1’alliage d’aluminium
A356 et en absence des défauts, I’amorcage des fissures peut s’effectuer dans la phase
eutectique du matériau en absence des défauts. Suite a un chargement cyclique, il a été constaté
a partir des simulations numériques qu’il peut avoir une accumulation de concentration de
contrainte au niveau des particules de Si dans la phase eutectique du matériau. Cette zone
plastique peut présenter une zone favorable pour 1’amorgage des fissures. Ce résultat reste

toujours une constatation issue d’une simulation numérique. Il n’a pas été démontré
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experimentalement, mais ce scénario peut nous aider par la suite pour prendre en considération
I’effet des particules de Si dans la phase eutectique sur la tenue en fatigue de I’alliage
d’aluminium A356-T6. Gao [19] a montré aussi que la présence des intermétalliques a base de
Fe dans la phase eutectique augmente la concentration de contrainte dans la phase eutectique
du matériau. Cette variation du niveau de contrainte plastique diminue la tenue en fatigue du

matériau et réduit la limite de fatigue de 20%.

On remarque alors que dans la fatigue a grand nombre de cycles, il peut y avoir plusieurs
parametres qui favorisent 1’amorcage des fissures dans la structure. Ces parametres dépendent

du matériau.

Aprés I’amorcage des fissures et sous 1’action des chargements cycliques, les
macrofissures peuvent se propager dans la structure si les conditions sont favorables. Cette
phase de propagation peut étre décomposée en deux stades: (i) une propagation interne des
microfissures (ii) I’une de ces microfissures atteint une taille critique pour devenir la fissure
principale de fatigue qui méne par la suite a la rupture finale. Dans le premier stade, la vitesse
de propagation des fissures est trés faible. Cependant, dans le deuxieme stade, la phase de
propagation est caractérisée par une vitesse de propagation croissante. En effet, au fond des
fissures, une plastification est créée sous I’effet d’une concentration de contrainte significative.
Ainsi, la propagation s’effectue dans cette zone plastifiée. Mais cette plastification localisée
meéne a des contraintes résiduelles de compression au fond des fissures, ce qui peut décélérer la

propagation des fissures [21-23].

Durant la phase de propagation, les fissures peuvent rencontrer des barrieres
microstructurales tels que les joints de grains, les limites de phases ou les précipités. L’effet de
ces barriéres est de ralentir la propagation des fissures, ce qui engendre une bonne endurance a
la fatigue [24]. Toutefois, I’environnement tels que la température et le milieu corrosif a aussi
un effet nocif sur la phase de propagation des fissures. Selon I’environnement, les barriéres
microstructurales peuvent devenir des chemins de fissuration. Laird et al [25] ont étudié I’effet
de I’environnement sur le mécanisme d’amorcage et de propagation des fissures en fatigue dans
le cuivre. Les essais ont été effectués dans des milieux gazeux avec présence d’oxygene et
d’argon, a la fois sec et saturé en vapeur. 1l a été observé que la présence de I’oxygene a accéléré
la phase de propagation. Ils ont conclu que I’environnement n’est pas un facteur déterminant

pour I’amorgage des fissures mais plutdt dans la phase de propagation.
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.1.3  Dimensionnement en fatigue multiaxiale des matériaux a défauts

Le dimensionnement des piéces soumises a des chargements cycliques est difficile a
cause de la formation des fissures. Ainsi, les caractéristiques du matériau peuvent varier au
cours de la durée de vie en fatigue. Le dimensionnement en fatigue a pour objectif de prévoir
la rupture brutale des composants par fatigue et d’estimer sa durée de vie en fonction des
différents parametres. Dans ce cadre, plusieurs approches ont été développées afin de prévoir
la limite de fatigue et la durée de vie des piéces. Dans cette partie, on s’intéresse a présenter des
approches issues de la littérature qui modélisent 1’effet du défaut sur la tenue en fatigue selon
les mécanismes d’endommagement observés. Cette étude va nous permettre de choisir par la
suite le critere multiaxial adéquat pour mieux décrire le comportement en fatigue de 1’alliage
d’aluminium A356-T6 de cette étude.

I.1.3.a Approche de Murakami

Afin d’étudier I’influence des défauts sur la limite de fatigue, Murakami et al [26] ont
proposé, en 1983, un paramétre géométrique défini par vaire pour décrire la taille du défaut
comme étant une entité surfacique simple. Ce parametre est égal a la racine carrée de ’aire du
défaut projetée dans le plan perpendiculaire a la direction de la contrainte principale maximale
de chargement comme le montre la Figure 2. Le paramétre vaire a été utilisé plus tard dans
plusieurs criteres de fatigue. Il a été démontré que ce parametre décrit raisonnablement bien la

nocivité de la taille de défaut dans les matériaux métalliques.

Direction de la contrainte maximale en traction

Figure 2: Définition de la taille de défaut par Murakami [26]
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A partir des résultats expérimentaux, Murakami et Endo [26] ont proposé une premiéere

formule empirique reliant la limite de fatigue en fonction du parameétre vaire. Cette formule

est donnee par :

olJarea=C (I.1)
Avec :

owest la limite de fatigue en traction-compression ou en flexion

n, C sont deux constante avec n=6

Cette équation permet de déterminer la limite de fatigue en fonction de la taille de
défaut. Afin d’identifier les paramétres de cette approche, il faut faire des essais expérimentaux
pour déterminer les valeurs de n et C pour chaque cas de chargement. Pour cette raison,
Murakami et al [26] ont propose par la suite un critére empirique afin de déterminer la limite
de fatigue en fonction de la taille de défaut, du rapport de chargement et en utilisant la dureté
Vickers comme étant un parametre matériau. Dans le cas de traction uniaxiale, Murakami a

proposé deux expressions pour prédire la limite de fatigue pour les défauts internes et les défauts

de surface.
A(H, +120) (1— jo“ (1. 2)
o, = X :
(vJarea)"® 2
Avec:

Hy: La dureté Vickers
o : un paramétre qui dépend de la dureté Vickers (Hy) donné par a« = 0,226 + H, x 10~*

A : une constante qui dépend de la position de défaut, elle est égale a 1,43 pour les défauts de

surface et 1,56 pour les défauts internes.

En torsion la limite de fatigue est donnée par :

] :A(HV+120)X(1—RO,)“ (-3)
Y F(Jarea)’* | 2

Avec F est un facteur de forme qui varie selon la morphologie de défaut. Pour un défaut

sphérique F=0.84.

Pour un chargement multiaxial (o1, 62), ’expression de Murakami est donnée par la relation

suivante:
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RV (1. 4)
o+ ko, = AH, +120) (1 Raj

X
(varea)® 2

Avec k= -0,18 pour des défauts circulaires.

Cette approche a été établie en assimilant le défaut a une fissure dont le facteur d’intensité
de contrainte maximale est proportionnel a la taille de défaut. Dans cette approche, on n’a pas
besoin d’essais expérimentaux pour déterminer les parametres du critére. Pour prévoir la limite
de fatigue, il suffit de connaitre la dureté Vickers du matériau, mesurer la taille de défaut avec
le paramétre v/aire et le rapport de chargement. Mais il faut signaler que cette approche est
basée sur I’hypothése que la morphologie de défaut n’a pas d’influence sur la tenue en fatigue
de matériau mais plutdt sa taille et sa position par rapport a la surface. Cette approche est
d’autant plus intéressante qu’elle permet d’évaluer la limite de fatigue en fonction de la taille
du défaut sans faire un essai de fatigue mais il faut juste déterminer la dureté Vickers du

matériau.
1.1.3.b  Approche de la mécanique de la rupture élastique linéaire (MREL)

La théorie de la mécanique lineaire élastique de la rupture (MREL) a été exprimée en
fonction du facteur d'intensité de contrainte, de la contrainte et de la taille critique de fissure.
Ce critere est applicable a tout matériau a condition qu’il reste €lastique sauf a la pointe des
fissures ou il y a une zone plastifiée localement. L’approche de MREL est basée sur la
détermination du seuil de propagation de fissure en fonction de I’amplitude de facteur

d’intensité de contrainte AK,, ;. La taille de défaut est considérée comme étant une fissure
équivalente semi-circulaire (ac). Cette approche considere que le seuil d’endurance correspond
au seuil d’évolution d’une fissure longue propageante autour de défaut. Cette approche montre
que le seuil de propagation des fissures dépend principalement de la longueur de fissure et de

la forme de défaut. Cette approche est donnée par 1’expression suivante :

AK,.. =Y Ao./ra, (1.5)

Seuil

Avec: Y est un facteur de forme de défaut assimilé a une fissure qui dépend de la profondeur et

de diametre de défaut.
1.1.3.c Théorie de la distance critique (TDC)

Cette approche de distance critique consiste a utiliser des contraintes a une distance du

défaut (dc) et pas au point le plus sollicité. Elle nécessite tout d’abord une évaluation de champ
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de contrainte autour d’un défaut. Cette théorie a été proposee par Susmel et D.Taylor [27-29]
afin de prévoir la limite de fatigue des matériaux ductiles entaillés pour différentes

caractéristiques géométriques. Le critére est donné par la formulation suivante:
max(o-eq (dc )) =0y (I' 6)
o=0,

Avec: o est la contrainte nominale appliquée, o est la limite de fatigue, geq est la contrainte

équivalente et ot est la contrainte seuil.

Afin d’identifier les parameétres de ce critére, on commence par déterminer la contrainte
seuil en terme d’un critére de fatigue (o). Ensuite, il faut chercher la distance critique dc a
partir du défaut ou la contrainte équivalente en termes du critére de fatigue utilisé coincide avec
la contrainte seuil. Cette théorie nécessite un critére de fatigue multiaxial pour définir une
contrainte équivalente a utiliser et décrire la répartition de la contrainte autour de défaut. En
effet, la limite de fatigue déterminée a partir de cette théorie correspond a I’amplitude de la
contrainte appliquée ou la contrainte équivalente maximale a la distance critique dc est égale a

la contrainte seuil.
1.1.3.d Critere de gradient (DSG)

Le critere de gradient (DSG: Defect Stress Gradient) a été proposé suite aux travaux de
Nadot et Billaudeau [30]. Cette approche est basée sur 1’étude de 1'effet de gradient autour d’un
défaut dd & la concentration de contrainte élevée dans le point chaud de défaut (Figure 3). Il a
été démontré que le gradient de contrainte est un paramétre de premier ordre dans les matériaux
a défauts. Cette approche a été validée expérimentalement sur différents matériaux (Acier C35,

fonte et acier S45C), type de défaut et cas de chargement (traction, torsion, et traction-torsion).

La premiére version du critere de DSG [30] utilise le gradient de la partie hydrostatique
comme proposé par Papadopoulos [31]. Les travaux de thése de Gadouini [32] sur des ressorts
de suspension montrent que 1’utilisation du gradient de la partie hydrostatique a des limites. A
partir des essais de torsion pure en présence des défauts, il a montré la nécessité d’utiliser le
gradient sur la contrainte équivalente pour décrire I’influence des défauts. Enfin, Vincent [33]
a complété le critére en utilisant la théorie d’Eshelby pour calculer les champs mécaniques

autour du defaut. Le critere présenté ci-dessous est sous sa forme actuelle:

Ocqm ~ Feqo < .7

Jaire p

—a
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0eq vm St 1a contrainte équivalente donnée par le critere de DSG définie en tout point M de la
surface de défaut. o, y et .4 o correspondent a une contrainte équivalente au sens d’un critére

de fatigue multiaxial. Ces deux contraintes sont définies respectivement en tout point M de

défaut et loin de la perturbation locale due a I’effet du défaut.

Chargement en 1 8 Chargement en
Traction 1 Torsion

Figure 3: Comparaison entre le mécanisme de la fatigue et la distribution de la contrainte
autour d'un défaut sphérique en traction et torsion (Contrainte équivalente de Von Mises,

simulation en élasticité linéaire) [34]

L’application du critere de gradient nécessite un critére de fatigue multiaxial en vue de
décrire la répartition de champ de contrainte autour du défaut et définir la contrainte équivalente
a utiliser dans le critére. La partie présentée dans la suite concerne un exemple des criteres de

fatigue multiaxiaux qui seront utilisés dans le critére de DSG.
1.1.4  Prévision de la durée de vie en fatigue des matériaux sans défaut

Dans la littérature, plusieurs travaux ont proposé des critéres de dimensionnement en
fatigue a grand nombre de cycles des matériaux sains (matériau sans défaut). Ces critéres sont
définis par une contrainte équivalente qui renseigne sur la résistance d’un matériau a un
chargement cyclique et périodique multiaxial avec une amplitude de contrainte constante. La

condition de résistance définie par ces critéres est sous forme de deux domaines d’endurance :
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une zone de rupture et une zone de sécurité (non rupture). Ces deux zones sont délimitées par

la courbe décrite par le critere et souvent donnée pour une probabilité de rupture de 50%.

Dans la suite de cette partie, on s’intéresse a présenter certains criteres de fatigue
multiaxiaux de la littérature. Ces criteres traduisent différentes facons de prendre en compte
I’effet de la contrainte moyenne sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6 sous

chargement multiaxial abordé dans notre étude.
I.1.4.a Critere de Crossland

En 1956, Crossland [35] a formulé un critéere de fatigue multiaxiale afin de mettre en
évidence la problématique liée a I'amorcage des fissures dans un matériau métallique. Cette
approche est basée sur le critére de plasticité de von Mises. Crossland révéle que I'amorcage est
influence par I'amplitude de la contrainte de cisaillement (/,,) et la pression hydrostatique
maximale (J;nqy). Ce critere a eté validé expérimentalement dans certains travaux et sur

plusieurs matériaux métalliques.

Pour un chargement cyclique o (t) et périodique de période T, le critere de Crossland est

donné par I'expression suivante:

O-eq,cr = \/r.a + acr‘Jl,max < or (| 8)
Avec:
3, = 5 Max Max(S(0) -5 ()] 0.9
S(t) =a(t) —%tr(g(t)). ! (1. 10)
Iy = max = tr((t)) (I.11)

tf0,T]1 3
Les parametres a,, et S, peuvent étre identifiés expérimentalement a I'aide des deux limites de
fatigue, en torsion alternée (a£° ;) et en traction alterné (a5* ). Ces paramétres sont donnés par

les expressions suivantes:

(I.12)

1.1.4.b Critére de Sines
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Sines a constaté dans ses travaux [36] qu’en torsion 1’effet de la contrainte moyenne dans
la tenue en fatigue est quasiment faible. Il a proposé un critére de fatigue proche de celui de
Crossland en faisant intervenir 1’effet de I’amplitude du second invariant du tenseur déviateur
des contraintes et la valeur moyenne de la pression hydrostatique. Ce critére s’écrit sous la

forme suivante :

e si = V2 + i Jimoy < B (1.13)

OU : J1,moy est la moyenne sur un cycle de la contrainte hydrostatique
1
Jimoy = MOy =tr(o(t)) (1. 14)
te[0.7] 3
Les paramétres a; et S,; sont a partir des deux limites de fatigue, en torsion alternée (o ,) et

en traction répétée (o5%). Ces paramétres sont donnés par les expressions suivantes:

Gto _GDO
3 t 1. 15
ag=—7p"" e By=0p, (115
DO
3
Toutefois, 1’application du critére de Sines nécessite la vérification de la condition suivante :
Ta
Opa T
7 o, (I. 16)

Cette condition n’est pas valable pour tous les matériaux. Le critere de Sines est valable dans

certains matériaux ductiles.
1.1.4.c Critere de Kakuno-Kawada

Le critere de Kakuno et Kawada [37] est trés proche des critéres de Crossland et de Sines.
Ce critere tient en compte a la fois I’effet de la valeur moyenne de la pression hydrostatique et

son amplitude ainsi de I'amplitude de la contrainte de cisaillement.

_ . 17
Oequk = Jya 0y ‘]l,moy + Vi d1a < P (1-17)

Pour identifier les parametres a;y , Bxi €t Vi du critére de Kakuno et Kawada, il faut avoir 3

essais expérimentaux :

- Un essai de torsion alternée qui nous donne :

Jimy =0 et J;, =0donc B, =0y, (1. 18)
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- Un essai de traction alterné qui nous donne :

t ﬂkk - o
a ta
J,, — 9o Jlazi et J;,,, =0 donc y, =t—a‘/§ (1.19)
Y NEI 3 ' Oba
3
- Un essai de traction répété qui nous donne :
Uta
O_ta O_tDaO o_ta ﬁkk - \/%)
Jdoa = =— et I, =——2 donc oy =——— >~y (1. 20)
SR N :
3

Si on impose les conditions que ay, > 0 etyy, > 0, le domaine de validité du critere de

Kakuno et Kawada est défini par la condition suivante:

> (I. 21)

1.1.4.d Critére de Vu

Vu et al [38] ont constaté que les criteres classiques (Crossland et Sines) ne captent pas
bien les variations temporelle et spatiale du tenseur de contrainte. Ils ont alors proposé un
nouveau critere d'endurance en fatigue multiaxiale basé sur les invariants du tenseur de
contrainte macroscopique. Ce critére représente une évolution du critére de Crossland par
I’ajout d’une quantité supplémentaire, c’est la valeur moyenne de second invariant du tenseur
des contraintes (/5 ,,0,). L originalité du critére de Vu consiste a introduire la grandeur (J3 0y)

qui permet de refléter I’effet de la contrainte moyenne. Ce critere est établi comme suit :

12
Geq,vu = \/7/]_‘J 2,a +7/2 ‘Jzzymoy +7/3 I f (‘]l,a"Jl,moy) S ﬂ (I 22)

Avec :

1% ..
3oy :?IJ 2 () dt (I. 23)
0

' (1.24)
3,0 =/, 820:8°0

Les parameétres B et y,_3 sont identifiés a lI'aide des deux limites de fatigue, en torsion alternée
(a5%.,) et en traction alternée (5% ,) ainsi que la contrainte maximale a la traction (Rm).
La fonction I (J,,,J, ) refléte I’effet de I’amplitude de la pression hydrostatique ainsi que

sa moyenne. Pour identifier les paramétres du critére, Vu a proposé la démarche suivante :
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- Si Rm<750MPa alors y,=0.65, y,=0.8636 et |, =J,, +J; ,,

ta
- SiRm>750MPaalors y;=0.3, y,=1,7272 et |, = J,, + 221

to 1,moy
D-1

Les paramétres P et y5 du critere sont donnés par 1’expression suivante :

ey -

—3 et ﬂ:GtDoil
fl

(1. 25)
V3=

.1.5  Effet de la contrainte moyenne en fatigue

De nombreux travaux ont été effectués sur plusieurs matériaux afin d'étudier l'effet de la
contrainte moyenne sur la tenue en fatigue. Les criteres présentés précédemment (Crossland,
Sines et Kakuno-Kawada.) font apparaitre I'influence de la contrainte moyenne dans le terme

de la pression hydrostatique et au niveau de la contrainte de cisaillement dans le critere de Vu.

Pour étudier I'effet de la contrainte moyenne, on utilise souvent le diagramme de Haigh
ou lavariation de I'amplitude de contrainte est représentée en fonction de la contrainte moyenne.
La représentation de ce diagramme présente les niveaux de contrainte maximale et minimale a
atteindre pour un nombre de cycles donné. Dans ce diagramme, certains chercheurs ont proposé
des relations empiriques dont la caractéristique commune est de décrire I'effet de la contrainte

moyenne sur la limite de fatigue. Parmi ces lois on peut citer:

- Ladroite de Soderberg: % Im 1 (1. 26)
D-1 Re
- Ladroite de Goodman: %+ﬁ =1 (1. 27)
D-1 Rm
2
- Parabole de Gerber: (T: +(ﬂJ =1 (1. 28)
Op4 R,
2
- Parabole de Dietman : [ = j +6—’“:1 (1. 29)
Opa R
2 2
- Ellipse de Marin: ( O:; j +(&j =1 (1. 30)
Op, R,

Susmel et al [39] ont tracé les équations précédentes dans un diagramme de Haigh pour
differents matériaux afin de voir la différence entre ces lois. Le diagramme (Figure 4) montre

que I’effet de la contrainte moyenne dans le cas d’un chargement uniaxial dépend de materiau.
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Cet effet peut étre linaire ou non linaire selon le matériau. On peut constater que tous les points

expérimentaux sont situés entre la droite de Goodman et la courbe de Marin.

12 © Mild Steel
Elliptical Relationship a NiCr alloy steel
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Figure 4: Comparaison entre des résultats expérimentaux pour certains matériaux et des

criteres qui représentent I'effet de la contrainte moyenne en fatigue uniaxiale [39]

Kavacs et al [40] ont étudié 1’effet de la contrainte moyenne dans un acier martensitique
(X10CrNiMoV2-2-2) a I’aide des essais de fatigue uniaxiale (HCF/VHCF) pour deux rapports
de chargement (Rs = -1 et R; = 0.1). Les essais de fatigue ont été effectués sur des éprouvettes
contenant des défauts de surface et des défauts internes. Pour mettre en évidence ’effet de la
contrainte moyenne, des courbes S-N pour différents matériaux et rapports de charge ont été
tracées auxquelles des résultats expérimentaux et des données issues de la littérature ont été
ajoutées. Indépendamment du type de défaut, il a été observé une diminution claire de la limite
de fatigue avec I’augmentation de rapport de chargement, ce qui refléte I’effet de la contrainte
moyenne. Kavacs [40] a expliqué que si le rapport de chargement Rs augmente, on augmente
la déformation plastique et la concentration de contrainte au niveau des défauts. Ceci assure
une accélération de I’amorgage et la propagation des fissures dans le matériau a partir du défaut.
De plus, si la contrainte moyenne appliquée augmente, 1’ouverture des fissures est favorisée ce
qui tend a réduire sa fermeture. Cela explique la diminution de la limite de fatigue lorsque la

contrainte moyenne augmente.
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Figure 5: Amplitude de la contrainte appliquée en fonction de nombre de cycles a la rupture

pour différent rapport de chargement [40]

Afin de bien comprendre I'effet de la contrainte moyenne, Koutiri [41] dans sa these a fait
une étude comparative a partir de ses résultats expérimentaux sur deux alliages d'aluminium
(AISi7Cu05Mg03 et Al2024-0) et des données issues de la littérature pour différents matériaux
métalliques (34CrMo4, Ti-6Al-4V, 25CrMo4, 10HNAP, 30 NCD 16). Le diagramme de Haigh

relatif a ces matériaux est représenté dans la Figure 6.

- Parabole de Gerber
— — DroiteRm
----- Droitede Goodman
* Ti-6Al-4V
m 25CrMo4
A 10HNAP
X 30NCDI16

* 34CrMo4

Al1S817Cu0.5Mg0.3

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 Al2024-0
O'muy/Rm

Figure 6: Diagramme de Haigh normalisé pour différents matériaux [41]

Koutiri a remarqué que dans certains matériaux et pour des niveaux de contrainte
moyenne élevés, la limite de fatigue correspond a la résistance a la rupture de matériau (Rm).

Cependant, dans le cas des deux alliages d'aluminium de son d'étude (AISi7Cu05Mg03 et
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Al2024-0), I'effet de la contrainte moyenne est indépendant du niveau de son amplitude. A
partir de cette étude comparative, il a propose un critére empirique qui semble étre valable pour

décrire la décroissance linéaire de I'effet de la moyenne pour tous les matériaux :
o, +Ko, =op, (1.31)

Avec K est un paramétre matériau déterminé a partir d'un essai de traction répété donné par

I'expression suivante:

k _Ca(R=0)-0op, (1. 32)
c,(R=0)

A partir des essais de traction uniaxiale sur les deux alliages d'aluminium des travaux de Koutiri,
la droite de Goodman s'avére une bonne approximation pour décrire la tendance linéaire de

I'effet de la contrainte moyenne en traction uniaxiale.

Il apparait, suite a cette étude, que I’effet de la moyenne dépend non seulement du
niveau de la contrainte moyenne appliquée mais aussi du type de matériau. L’effet de la
contrainte moyenne sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 va faire 1’un des

objectifs de la suite de nos travaux.

1.2 Etude de P’alliage d’aluminium A356-T6

.21  Les procédés de fonderie des alliages d’aluminium

Afin d’améliorer les propriétés des alliages d’aluminium, plusieurs procédés de fonderie
ont été développés. Parmi ces procédés, on cite le moulage par gravité avec des moules perdus
(non permanent) et le moulage a haute pression du métal liquide pour les moules permanents.
Il est donc intéressant d’étudier les procédés de fonderie des alliages d’aluminium vu les

améliorations apportées au niveau des propriétés mécanique et microstructurale.

Rosso [42] a étudié le comportement en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6 issu
de différents procédés de moulage (rhéomoulage, basse pression et moulage en sable). Des
essais de fatigues ont été effectués a 107 cycles sur des éprouvettes cylindriques issues des 3
moules afin de tracer le diagramme de Wohler. Les résultats représentés dans la Figure 7
montrent que le procédé de moulage a un effet remarquable sur la tenue en fatigue de 1’alliage

d’aluminium A356-T6.

Le diagramme de Wohler montre que le procédé de rhéomoulage donne la meilleure

limite de fatigue pour ’alliage d’aluminium A356. Cette différence est due a la microstructure
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et la vitesse de refroidissement importante de coulée du procédé de rhéomoulage. Ainsi, dans
la suite de notre étude, nous nous intéresserons a étudier 1’effet de la microstructure sur la tenue

en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6.

200 1
1801 rheocasting
sand

8071 casting
[ |
S 1401 o =109 MPa
= 1201 low pressur Na* = 8464072 cycles
a1t op = 83 Mpa
@ e Na* = 3721600 cycles
- o =72 MPa

o Na* = 4239118 cycles

m.

V] T v T v

1,E+04 1E=05 1406 1E407 1E+08

number of cycles (N)

Figure 7: Courbe de Wohler correspond aux différents procédés de moulage en traction a
Rs=-1 (rhéomoulage, basse pression et moulage en sable) [42]

Pour le méme alliage d’aluminium obtenu avec le méme procédé de fonderie, les
principaux paramétres dont dépendent les propriétés mécaniques de matériau sont plutét la
vitesse de refroidissement de la coulée, les cinétiques d’écoulement et la pression appliquée.
En effet, une vitesse de refroidissement élevée avec une injection sous pression donne une
structure métallurgique fine avec une faible population et taille des défauts. L’effet de ces

parametres sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356 sera étudié ultérieurement.

Les industries de fonderie cherchent a améliorer les propriétés mécaniques des alliages
d’aluminium dans le but d’obtenir des piéces de qualité destinées a des applications industrielles
plus poussées. La présence des défauts de type porosités, retassure et/ou films d’oxyde dans ce
type d’alliage a un effet néfaste sur la résistance a la fatigue. Les défauts de fonderie
représentent alors un défi pour les industriels des alliages d’aluminium. Pour cette raison, ils
ont essayé¢ d’affiner les procédés de fonderie afin de diminuer la présence des défauts et

améliorer les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium.
1.2.2  Structure de I’alliage d’aluminium A356

.2.2.a Microstructure de I’alliage d’aluminium A356
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L’objectif de cette partie est de présenter, d’une part, la microstructure de I’alliage
d’aluminium A356 et, d’autre part, étudier I’effet de chaque paramétre microstructural sur les

propriétés mécaniques et la tenue en fatigue des alliages d’aluminium de type (Al-Si-Mg).

Le matériau A356 de cette étude est un alliage d’aluminium de fonderie hypoeutectique
utilisé pour la fabrication des jantes des voitures. Ce matériau appartient a la famille des alliages
Al-Si-Mg dont sa structure est dendritique. Sa composition chimique, issue des travaux de Roy
et al [1], est représentée en pourcentage massique dans le Tableau 1.

Elément Si Mg Fe Zn Na Sr
chimique
Pourcentage | 6.5-7.5 | 0.25-04 | 0.2 0.1 | 0.002 | 0.005
massique

Tableau 1 : Composition chimique de I'alliage d'aluminium A356

La microstructure de I’alliage d’aluminium A356 est composée principalement par une
phase d’aluminium primaire noté a-Al, entourée par une phase eutectique Al-Si (Figure 8). La
phase eutectique est riche en particules de silicium. Au cours du refroidissement, la séquence
de solidification de la coulée passe par plusieurs phases afin d’obtenir la structure finale de
I’alliage d’aluminium A356. La premiére étape de début de solidification s’effectue & une
température de 612°C environ. Cette premiére étape est caractérisée par la croissance de la
phase solide et la nucléation des cristaux d’aluminium, c’est la phase dendritique primaire o-
Al. Cette phase (a-Al) évolue sous forme d’arborescence (Figure 8). Pendant ce premier mode
de changement de phase, en présence des éléments chimiques Mn et Cr dans la coulée, il peut
y avoir formation des a-intermétalliques [43-45]. La formation de la phase a-Al se poursuit
jusqu’a la température de fin de solidification qui correspond, dans le cas de 1’alliage
d’aluminium A356, a 573°C. Cette température est dite température eutectique. A cette
deuxieme étape, le changement de phase se fait a température constante pour faire apparaitre la
phase eutectique (Al-Si) riche en particules de Si qui entourent la phase dendritique primaire o-
Al. Pendant cette étape, le liquide restant se contracte et se solidifie pour former la phase
eutectique entre les bras de dendrite. Cette contraction de liquide dans la phase dendritique
primaire fait apparaitre des défauts de type porosité de retrait. Dans cette phase de solidification,
et sous I’effet des impuretés dans la coulée, il peut y avoir formation des composés [-

intermétalliques situés dans la phase eutectique et ayant une morphologie aiguillée [43-45].
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Figure 8: Microstructure de I’alliage d’aluminium A356 de notre étude () la structure
dendritique (b) les différentes phases du matériau

Les particules de silicium dans la phase eutectique du matériau peuvent étre modifiées
afin d’obtenir une morphologie fibreuse. Trois facteurs peuvent affecter la morphologie des
particules de Si : la vitesse de solidification, la composition chimique de 1’alliage et le type de
traitement thermique [46-48]. Les éléments chimiques Na, Sr et Sb sont souvent utilisés pour
améliorer la morphologie et la taille des particules de Si. L'ajout de ces éléments en des petits
pourcentages a 1’alliage d’aluminium A356 a 1’état liquide et suite a un traitement thermique,
modifie la morphologie lamellaire des particules de Si. Cette modification permet d’avoir une

taille des particules de silicium plus fine et une forme sphérique [46-48].

Des travaux de recherche [48, 49] ont étudié I’effet de la vitesse de refroidissement sur
les particules de Si de 1’alliage d’aluminium A356. Ces travaux montrent que si la vitesse de
solidification augmente, les particules de Si sont raffinées. Néanmoins, si la vitesse de
refroidissement est plus faible, les particules de Si semblent avoir une taille grossiere avec une

morphologie lamellaire.

La structure dendritique sous forme de « branche de sapin » de I’alliage d’aluminium
A356 permet de définir une distance entre les bras de dendrite primaire et secondaire. Ces
distances sont connues dans la littérature par le terme DAS (Dendrite Arm Spacing) qui désigne
la distance moyenne entre deux bras dendritiques primaires et le terme SDAS (Secondary
Dendrite Arm Spacing) qui designe la distance moyenne entre deux bras dendritiques
secondaires. Ces deux parameétres sont souvent utilisés pour définir I’évolution et la finesse de
la microstructure des alliages d’aluminium. La microstructure des alliages d’aluminium désigné

par la DAS et SDAS dépend fortement de la vitesse de refroidissement. L’affinage de ces
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parametres peut étre obtenu en diminuant le temps de solidification lors de la coulée. Cette
diminution induit une vitesse de refroidissement plus importante de la coulée, ce qui traduit un
affinement de la DAS et SDAS [49-53]. La figure 9 illustre la corrélation entre la vitesse de
refroidissement et 1’évolution de la microstructure (DAS/SDAS) de I’alliage d’aluminium
A356.

Vitesse de refroidissement (°C/s)

0 2 4 6

SDAS=13.301, 0329
R*=0.988

DAS (um)
e

= L
g 50
Z
S 40F i
v
SDAS=39.69R 3%
30+ 2-(.985 6

20 3 MO O (SN O | [ [
5 .0 60 . 5 500 100 200 300 400 500 600 700
5 1 15 = s
Temps de solidification (s) Vitesse de refroidissment (K/s)
(@) (b)

Figure 9: Effet de la vitesse de refroidissement sur la microstructure de I'alliage d'aluminium
A356 (a) effet sur SDAS [52] (b) effet sur la DAS [53]

A ce stade, on remarque que la vitesse de refroidissement a un effet important sur la
structure de I’alliage A356. Cette influence se manifeste au niveau de la croissance de la
microstructure (SDAS/DAS): une vitesse de refroidissement élevée induit une microstructure
fine. En plus, la vitesse de refroidissement affecte la morphologie et la taille des particules de
Si situées dans la phase eutectique du matériau. Dans ce cadre, Ceschini et al [49] ont montré
qu’il existe une corrélation entre I’évolution de SDAS et la taille des particules de silicium ainsi
qu’entre la vitesse de refroidissement et les particules de Si dans la phase eutectique (Figure
10).
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Figure 10: Répartition et morphologie des particules de Si dans la phase eutectique de
I’alliage d’aluminium A356 (a) pour une faible vitesse de refroidissement (b) pour une vitesse
de refroidissement élevée (c) Corrélation entre 1I’évolution de SDAS et ’aire des particules de

Si de la phase eutectique [49]

Toujours sur les parameétres qui affectent la microstructure des alliages d’aluminium de
la famille (Al-Si-Mg), des études [54, 55] ont montré que 1’évolution de la taille de grain ainsi
que la DAS et la SDAS dépendent de la composition chimique et la vitesse de solidification.
Par ailleurs, la morphologie des grains est souvent affectée par le taux de refroidissement: une
morphologie sphérique est obtenue avec une taille de grain fine pour une vitesse de
refroidissement élevée (figure 11(a)). Dans un méme grain, on peut trouver plusieurs dendrites
ayant la méme orientation. Ces études montrent que la taille de grain des alliages d’aluminium
de fonderie dépend de la composition chimique de I’alliage. Cependant, d’autres études [49,
50] montrent qu’il y existe une faible corrélation entre la vitesse de solidification et 1’évolution
de lataille de grain (figure 11(b)). Les travaux de Wang [50] sur les deux alliages d’aluminium
A356 et A357 avec différents pourcentages de Mg (sans et avec présence de Sr) sont représentés
dans la figure 11(b). Pour le méme matériau avec le méme pourcentage de Mg, la taille de grain
varie faiblement avec une dispersion remarquable des résultats entre les différents alliages
d’aluminium. Cette dispersion de la taille de grain entre les deux matériaux peut étre due a la
modification de la composition chimique. Par contre, les travaux de Dobrzanski [54] sur
I’alliage AISi9Cu, présentés dans la figure 11(a) montrent un effet remarquable de la vitesse
de solidification sur la taille de grain ainsi que sur la SDAS : plus la vitesse de refroidissement

est élevée, plus la SDAS est fine.
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Figure 11: Effet de la vitesse de refroidissement sur la variation de la microstructure (Taille
de grain/ SDAS) dans le cas de I’alliage d’aluminium (a) AlSi9Cu [54] (b) A356/A357 [50]

Suite a cette étude, il s’avere que I’effet de la vitesse de refroidissement est un point de
discussions dans la littérature. Mais la majorité des travaux sur les alliages d’aluminium
s’accordent sur le fait que la vitesse de solidification est un paramétre d’affinage des grains.
Dans la section 1.2.2.d, nous allons alors aborder les procédures d’affinage de grain dans les

alliages d’aluminium afin de comprendre les différents facteurs dont dépend la taille de grain.

1.2.2.b Propriétés mécaniques de I’alliage d’aluminium A356 en fonction de la

microstructure

Dans cette partie, on s’intéresse a 1I’étude de ’effet de la structure dendritique et des
défauts sur les propriétés mécaniques issues des résultats de la littérature sur 1’alliage
d’aluminium A356. Cette étude va nous permettre de discuter d’une part de I’impact de la
microstructure caractérisée par les termes DAS/SDAS et la structure dendritique et, d’autre
part, I’effet des variations de la composition chimique et la présence des défauts. Les propriétés
mécaniques qui nous intéressent dans cette partie comprennent: la limite d’élasticité (Reo2), la

résistance a la rupture (Rm), la dureté Vickers (Hy) ainsi que 1’allongement a rupture (A%).

Dans un premier temps, on s’intéresse aux travaux qui ont étudié¢ I’effet de la
microstructure sur les propriétés mécaniques de 1’alliage d’aluminium A356. Ces travaux [9,
48-50, 56-58] ont montré que les propriétés mécaniques de cet alliage sont fortement affectées
par la microstructure (DAS/SDAS). En outre, ces parameétres sont aussi sensibles a la taille et
la morphologie des particules de silicium dans la phase eutectique. Ceschini et al [49] ont étudié

séparément 1’effet de chaque parameétre microstructural sur les propriétés mécaniques. Ils ont
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montré une faible sensibilité des propriétés mécaniques de I’alliage d’aluminium A356 a I’effet
de la taille de grain. Les résultats expérimentaux obtenus suite aux travaux de Ceschini [49] et
Ran [56] ont montré que la DAS/SDAS et les particules de Si sont les principaux paramétres
qui affectent les propriétés mécaniques de I’alliage d’aluminium A356. Shabestari et al [48] ont
conclu que la modification de la microstructure de 1’alliage A356 par 1’ajout de Sr et Sb
améliore la limite d’élasticité (Reo.2) et la résistance a la rupture (Rm). Mais comme expliqué
dans la partie (1.2.2.2), I’ajout de Sr et Sb est souvent utilisé pour modifier la morphologie et la
taille des particules de Si de la phase eutectique. Donc, la conclusion de Shabestari revient
plutot a dire que c’est la taille et la morphologie des particules de Si qui améliorent la limite
d’élasticité et la résistance a la rupture. Ces résultats sont similaires a ceux de Wang [50] qui a
montré une amélioration de la limite d'élasticité de I’alliage d’aluminium A356 pour des
particules de Si plus grossieres. D’autre part Ceschini [49] a également constaté que la
résistance a la rupture (Rm) est principalement influencée par la dureté du matériau et que cette
derniéere est affectée par la SDAS comme le montre figure 12. Cette figure montre qu’une
SDAS fine améliore la résistance a la rupture et que la dureté est sensible a la microstructure
du matériau. Cette constatation est en accord avec les résultats expérimentaux de Shabani et al
[58] qui ont montré que pour une SDAS fine, les propriétés mécaniques (Rm, Reo2 et A%) de

I’alliage d’aluminium A356 sont améliorées.
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Figure 12: Variation de la résistance a la traction (Rm) en fonction de la dureté pour deux
SDAS [49]

Dans cette deuxieme partie, on aborde 1’étude de I’effet des défauts sur les propriétés
mécaniques de 1’alliage d’aluminium A356. Lee et al [59] ont étudié expérimentalement 1’effet
des microporosités sur les propriétés en traction monotone de ’alliage A356. Les éprouvettes

sont élaborées suite a un procédé de fonderie sous basse pression. Les parametres utilisés dans
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les travaux de Lee [59] pour décrire I’effet des microporosités sont: La porosité volumique et
la fraction surfacique de porosité. Cette étude méne a conclure que la présence des
microporosités en termes de porosité volumique et en fraction surfacique n’a pas d’influence
sur la limite d’¢élasticité. Cependant, la résistance a la rupture et ’allongement présentent une
dépendance relative a la présence des microporosités. La figure 13 illustre I’effet des porosités
sur les propriétés mecaniques de 1’alliage A356. Elle montre un écart remarquable au niveau
des propriétés Rm et A(%) pour des faibles et des grands pourcentages de porosité en volume
(en 3D) et en surface (en 2D). Tandis que la limite d’¢lasticité présente une indépendance a la

présence des porosités.

Figure 13: Effet de la variation de microporosité sur les propriétés en traction de l'alliage

d'aluminium A356 (a) porosité volumétrique (b) fraction surfacique de porosité [59]

Il apparait, suite a cette étude, que les propriétés mécaniques (Rm, Reo.2, A%) de I’alliage
d’aluminium A356 peuvent étre améliorées par un affinage de la structure dendritique
(DAS/SDAS), une modification structurale de la phase eutectique (particules de Si) et par une
faible présence des microporosités.

Les propriétés mécaniques de 1’alliage d’aluminium A356 que nous allons utiliser pour
notre étude sont données dans le Tableau 2 [1]. Ces propriétés ont été obtenues sur un matériau
dit « sain », qui sera présenté dans le chapitre 11, avec une microstructure fine (SDAS=36,5um).
Dans la suite de nos travaux sur I’alliage A356, il faut considérer les effets des défauts et de la

microstructure sur les propriétés mécaniques du matériau d’étude.
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Module d’Young
E(GPa)

Limite d’élasticité
Reo.2%

Résistance a la
rupture Rm(MPa)

Allongement a
rupture A(%)

66

164

317

16

Tableau 2: Les propriétés mécaniques de 1’alliage A356-T6 (Sans défaut et avec
SDAS=36.5um) [1]

1.2.2.c Effet de traitement thermique T6 sur la microstructure et les propriétés

mécaniques de I’alliage d’aluminium A356

Dans notre étude, aprés 1’élaboration de 1’alliage d’aluminium A356, le matériau va subir
un traitement thermique de type T6. Ce type de traitement est abouti en 3 étapes: une premiere
mise en solution pendant 4 heures a la température 540°C suivie d’une trempe dans 1’eau a une
température de 60°C environ, enfin un vieillissement artificiel pendant 3 heures a la température
150°C.

En effet, le traitement thermique T6 apporte des améliorations dans les alliages
d’aluminium de type Al-Si-Mg. Des analyses de la microstructure de I’alliage d’aluminium
A356, suite a ce traitement thermique, montrent des modifications de la taille et de la
morphologie des particules de Si dans la phase eutectique. Ce traitement réduit
considérablement la taille de silicium et donne un aspect sphérique a ces particules. Cette
modification induit une amélioration de la ductilité et la résistance a la rupture [60, 61]. Ce
traitement thermique induit des formations de précipités fins qui renforcent la matrice a-Al.
Grace a ces précipités, on obtient une limite d’élasticité plus élevée [62]. 1l est question
maintenant de décrire 1’effet de chaque étape de ce traitement thermique sur la microstructure

de I’alliage A356.

La premiere étape de mise en solution de traitement thermique T6 est effectuée a la
température 540°C proche de la température d’équilibre eutectique. Cette étape de mise en
solution permet la dissolution des particules de Mg.Si avec une modification des particules de
Si de la phase eutectique et 1’homogénéisation de la solution solide [63]. Les précipités de
Mg>Si, formés pendant la derniere phase de solidification, peuvent étre dissous dans la phase
a-Al pendant 1’étape de mise en solution. La figure 14 montre que jusqu’a 3 heures, le temps
de mise en solution a un effet sur les propriétés mécaniques de ’alliage A356, au-dela il n y’a
plus d’effet remarquable. Dans notre étude, on se limite a une durée de mise en solution de 4

heures pour cette premiére étape de traitement thermique T6.
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Suite a la mise en solution, une trempe est effectuée dans 1’eau afin d’avoir une vitesse
de refroidissement élevée. Le refroidissement dans cette étape doit étre suffisamment rapide
pour maintenir la solution solide en sursaturation et éviter la formation des précipités lors de
refroidissements. Les précipités produits suite a une faible vitesse de refroidissement

engendrent une réduction de la limite élastique du matériau [64].

Enfin, c’est le vieillissement artificiel. |l consiste a maintenir le matériau a une
température de 150°C pendant 3h. Cette étape a pour objetif de faire apparaitre des précipités
fins dispersés dans la matrice a-Al. La morphologie et le taux des précipités dépendent de la
température et du temps de cette derniere phase du traitement thermique T6. Suite a cette étape,
on assure une amélioration de la limite d’élasticité due aux précipités fins qui s’opposent au
glissement des dislocations. La figure 13(b) montre que la durée optimale de vieillissement

artificiel est de 3h afin d’obtenir les meilleures propriétés mécaniques de I’alliage d’aluminium

A356-T6.

35 15 3= 15
-l
ELLUN (5 ............ ? ............ ] 300 b ?‘- -
= 1% - = et 5 2 _
= . - =
g mr £ £ = e S
E ------ [ —=====- 1 e ) LT _9_.- =
A = - e ma ri . =}
LS L ” 2 £ =t Eat ST k=
Boaw T 19 = Boawp -7 ~L, 1o €
Ao i Rty :
E ’ S S 5| |2 y G
73 // g £ \ £
&g |- - o &= | Ay 5]
E .7 % \
46 g le
= L7 ok g [l P \
wry --0--UTS re -a=-UTS _ \‘\L
= v Elongation =+- [longation
m 1 1 3 g] PR 2l 1l L L X 2l 3
As-cast 3 6 12 As-cast 1 10 o
Solutionizing time (hrs) Aging time {hrs)
(@) (b)

Figure 14: Variation des propriétés mécaniques ( Reo.2%, Rm, A) de l'alliage A356 en fonction
de (a) temps de mise en solution (b) temps de vieillissement artificiel [60]

1.2.2.d Meéthode d’affinage des grains et son effet sur les propriétés mécaniques de

I’alliage d’aluminium A356

L’intérét de cette partie est d’étudier les procédures d’affinage des grains dans les alliages
d’aluminium de type (Al-Si-Mg). Par la suite, on s’intéresse aux effets des grains sur les
propriétés mécaniques ainsi que les différents parametres dont dépend 1’évolution de la taille

des grains.
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L’affinage des grains dans les alliages d’aluminium de type Al-Si-Mg était le centre
d’intérét de plusieurs études dans la littérature [65-67]. Généralement, la procédure d’affinage
des grains dans les alliages d’aluminium est réalisée par I’addition a la coulée d’un autre substrat
dit raffineur. Ces raffineurs contiennent du titane (Ti) et/ou du Bore (B). lls sont de type Al-Ti,
Al-Ti-B et Al-B [65-67]. Nafisi et al [66] ont examiné la microstructure de I1’alliage
d’aluminium A356 suite a I’ajout des raffineurs de type Al-Ti-B. Les observations de la
microstructure en électrons rétrodiffusé montrent la formation des particules sous forme de bloc
dont la composition chimique est AlsTi. Ces observations montrent ainsi la formation des
particules fines en TiB> incorporées dans la phase primaire (a-Al) de I’alliage d’aluminium
A356. La figure 15 (a) représente les précipités grossiers AlzTi dont la longueur et la largeur
sont de I’ordre de 27+15 pm et 11+6 pum respectivement.
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Figure 15:(a) Formation des précipités AlsTi dans I’alliage d’aluminium A356 suite a
I’addition du raffineur A15Ti1B [63] (b) variation de la taille de grain de I'alliage A356 avec
les 3 raffineurs [68]

Les précipités grossiers de type AlsTi sont formeés dans la phase primaire au-dessus de la
température de liquide. Ces précipités peuvent causer des problémes dans le processus de
solidification des alliages d’aluminium. Cela est d0 a un excés de Ti introduit dans le metal
liquide. Afin de remédier a ce probléme, des comparaisons entre plusieurs concentrations de Ti
dans le raffineur ont été effectuées afin d’optimiser le pourcentage massique de Ti dans le métal
liquide. Des bons raffineurs de grain dans 1’alliage A356 ont été obtenus en ajoutant 0,5% en
pourcentage massique avec des raffineurs de type Al-Ti ou Al-Ti-B. Une comparaison entre les
trois raffineurs de type (Al-Ti, Al-Ti-B, Al-B) a été effectuée [68-70] pour différentes
concentrations massiques afin d’étudier la performance de chaque alliage mére. La figure 15(b)

permet de déduire que 1’alliage Al-Ti s’avere le moins efficace avec un taux de raffinage de
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55%. Par contre, 1’alliage Al-B, qui ne conduit pas a la formation des précipités grossiers
comme le cas de I’alliage Al-Ti, est le raffineur le plus puissant ou le taux de raffinage atteint
90% (diminution de 2000um jusqu’a 200pm).

D’autres travaux dans la littérature montrent d’autres paramétres qui affectent 1’évolution
de la taille de grain dans les alliages d’aluminium de fonderie. Li et al [71] ont montré que la
température de surchauffe de la coulée (température initiale) et 1’agitation mécanique sont des
facteurs significatifs sur 1’évolution de la taille de grain durant la solidification. La Figure 16
montre une évolution significative de la taille de grain de 1’aluminium pur, de 400um jusqu’a
1600um pour une température de surchauffe qui varie entre 65°C et 290°C. Il semble alors que
la surchauffe de la coulée a pour effet d’accroitre la taille de grain. D’autre part, Taylor et al
[72] ont étudié I'influence du préchauffage du moule sur la taille de grain de 1’alliage A356. Il
a été observé pour une surchauffe entre 45 et 60°C, les grains ont tendance a étre plus

dendritiques et ils adoptent une taille plus grosse par comparaison a une surchauffe de 15°C.
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Figure 16 : Effet de la température de surchauffe de la coulée sur 1’évolution de la taille de
grain [71]

Plusieurs parametres, discutés dans la présente étude bibliographique, montrent leur
impact sur I’évolution de la taille de grain dans les alliages d’aluminium. En effet, les
principaux parametres qui affectent la taille de grain sont: le type des éléments raffineurs
présents, température de surchauffe de la coulée et la vitesse de refroidissement. Nous verrons
par la suite que la quantité de silicium dans la coulée présente et le type de moule a un effet sur

la taille de grain dans les alliages d’aluminium.

Dans la suite, on s'intéresse a I'effet de la taille de grain sur les propriétés mécaniques des
alliages d'aluminium. Dans ce cadre, Liu et al [73] ont comparé les propriétés mécaniques (Hy,

Rm, Reo2 et A%) de I’alliage d’aluminium A356-T6 sans et avec raffineur pour différentes
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concentrations massiques de Ti (1.5% et 5% en Ti). Les resultats obtenus (figure 17) montrent
que I’affinage des grains a une influence sur les propriétés mécaniques de 1’alliage A356. Ces
propriétés sont améliorées grace a la diminution de la taille de grain. Il est évident dans la figure
17 que les propriétés mécaniques de 1’alliage A356 sont améliorees suite a un affinage des
grains (par 1’ajout de titanc). Comme les petites tailles de grain entrainent plus de joints de
grain, cette amélioration est attribuée au fait que ces joints agissent comme des barriéres
microstructurale pour les mouvements des dislocations. D’autre part, I’ajout de titane comme
raffineur dans I’alliage A356 entraine la formation des précipités (AlsTi), comme on 1’a déja vu
sur la figure 15 (a). En conséquence, le glissement des dislocations peut étre bloqué par les
précipités, ce qui implique 1’amélioration des propriétés mécanique du matériau. Cependant,
I’évolution de la limite d’¢lasticité (Reo.20%) est inversement proportionnelle & la taille de gain

selon I’équation de Hall-petch donnée par 1’expression suivante :

k (1. 33)
Jd

Avec R et k sont des parametres qui dépendent du matériau et d désigne la taille moyenne des

Reoz =Ry +

grains.

Cette équation (I. 33) estime que la limite d'élasticité du matériau augmente pour des
grains fins, la dureté et la résistance a la traction de 1’alliage d’aluminium A356 sont améliorés,

(figure 17).
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Figure 17: Effet de la taille de grain sur les propriétés mécaniques de l'alliage A356-T6 (a)
dureté (b) allongement et résistance a la rupture [73]

L’étude de I’alliage d’aluminium A356-T6 nous a permis d’évaluer sa microstructure

dendritique ainsi les différents parameétres dont elle dépend. Il apparait que les traitements
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thermiques et les modifications de la composition chimique de 1’alliage A356 semblent avoir
un effet remarquable sur sa microstructure et ses propriétés mécaniques. On a pu remarquer que
I’évolution des défauts, de la DAS, de la SDAS, des particules de Si et de la taille de grain peut
étre modifié soit par un traitement thermique ou par un changement de la composition chimique.
Pour cette raison, on s’intéresse dans la suite de cette partie bibliographique a étudier I’effet de

chaque parametre microstructural sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A356.
.23  Comportement en fatigue de I’alliage d’aluminium A356

La structure de I’alliage d’aluminium A356-T6 a €té discutée, ainsi que ’effet des
différents parametres sur les propriétés de cet alliage. Dans cette partie, on cherche a discuter
I’impact de ces parameétres sur la tenue en fatigue de ’alliage A356-T6. Le comportement en
fatigue de cet alliage était 1’objectif de nombreuses études dans la littérature. 1l a été établi qu’il
existe un effet de la microstructure (SDAS, DAS, grain, particule de Si) et des défauts (porosité,
film d’oxyde, inclusion) sur le comportement et la durée de vie en fatigue. Dans la suite, on va

essayer de mettre en évidence I’effet de chacun de ces parametres.
1.2.3.a Effet des défauts sur la tenue en fatigue de I’alliage A356-T6

De nombreuses études ont été effectuées afin de comprendre et d’étudier le comportement
en fatigue des alliages d’aluminium de fonderie en présence des défauts. Ces études montrent
que les défauts tels que les porosités et les films d’oxyde jouent un role important sur la tenue
en fatigue de ces alliages. Ces défauts induisent une zone de concentration des contraintes qui
représente des sites favorables pour ’amorgage des fissures. Ces défauts sont révélés a I’origine
de la rupture par fatigue de I’alliage d’aluminium A356 de notre étude. Dans ce cadre, Gao et
al [19] ont montré, dans le cas de traction a R = -1, que les porosités pres de la surface sont les
défauts les plus nocifs. Ils réduisent considérablement la limite de fatigue jusqu’a 40% par
rapport a un matériau sans défaut. Les constatations de Gao [19] sont en accord avec les
observations de Buffiere [74], de Wang [75] et Davidson [76]. Ils ont montré que I’effet des
porosités sur la tenue en fatigue des alliages d’aluminium est plus marque que I’effet des
oxydes. Davidson [76] a expliqué cette différence par le fait que les oxydes peuvent adhérer
dans la matrice a-Al de I’alliage d’aluminium. Autrement dit, selon Davidson [76], cette
adhérence entre 1I’oxyde et la matrice peut réduire la concentration des contraintes par rapport

a une porosité ayant la méme taille. Suite a cette étude, on peut conclure que dans la tenue en
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fatigue des alliages d’aluminium et en absence des porosités, le deuxieme élement néfaste est

le film d’oxyde s’il est présent.

Buffiere [74] a effectué des essais de fatigue en traction a R; = 0.1 sur I’alliage A356 en
présence de porosités artificielles avec différentes fractions volumiques d’hydrogéne. La taille
de porosité correspond au diametre d’une sphere ayant le méme volume. Cette étude a montré
que la densité des porosités par unité de volume ainsi que la distribution de sa taille sont les
principaux parameétres qui contrdlent la durée de vie en fatigue de I’alliage A356.Cependant, il
a été constaté que les porosités, dont la taille équivalente est inférieure a 50um, ne présentent
pas un site favorable pour I’amorgage des fissures. Cette constatation a été confirmé par Wang
[75] qui a montré que la diminution de la taille de défaut est avantageuse jusqu’au point ou
I’effet de la microstructure apparait (particule de si, SDAS etc.). Suite a ses travaux, Wang [75]
a représenté la courbe S-N modifiée (Figure 18) afin de mettre en évidence ’effet de la taille
des défauts sur la durée de vie en fatigue de ’alliage A356 pour deux rapports de chargement

Rs=0.1 et Rs=-1. Dans les travaux de Wang [75], la taille de défaut est définie par le paramétre
de Murakami +aire [26].
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Figure 18 : Courbes S-N de I’alliage d’aluminium A356: effet de la taille de défaut sur la
durée de vie (a) Rs=0.1 (b) Rs=-1[75]

La présence des défauts de fonderie tels que les porosités et les films d’oxydes se traduit
par une concentration de contrainte. Wang [75] a montré que pour un défaut de surface, le
facteur d’intensité¢ de contrainte est 55% plus ¢€levés qu’un défaut interne (au centre de
I’éprouvette). Selon Gérard et al [77], dans un essai de fatigue, la présence d’un défaut de type

porosité induit une zone de déformation plastique locale élevée ce qui accélére I’amorcage des
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fissures. Gérard [77] a observé qu’une porosité plus grande amorcera une fissure plus large.
Des analyses indiquent que la plasticité localisée s’étend dans le matériau au-dela de la porosité
dans le plan de concentration de contrainte maximale pour accélérer la phase d’amorgage et de
propagation des fissures. A ’issue de cette étude, il s’avére que la tenue en fatigue de I’alliage
d’aluminium A356-T6 est directement liée a la taille des porosités : plus la taille de porosité est
importante, plus la tenue en fatigue est faible.

Les résultats de Brochu et al [78] sur la fatigue de I’alliage d’aluminium A357 (proche de
I’alliage A356 de notre étude) ont montré que les oxydes ont le méme effet que les porosités de
méme taille. Dans ces travaux, la taille des défauts a été mesurée directement sur les faciés de
rupture en utilisant le parameétre de Murakami v/aire [26]. Dans le cas des essais de fatigue en
traction a R, =-1, Brochu et al ont défini dans la figure 19 (a) une taille de défaut critique de
150um. En dessous de cette taille, le défaut n’a pas d’influence sur la durée de vie en fatigue
de I’alliage A357. Cette taille de défaut critique est beaucoup plus faible que celle déterminée
dans I’alliage d’aluminium A356-T6 suite aux travaux de Roy et al [1].
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Figure 19: Effet de la taille de défaut sur la tenue en fatigue en traction a R; = -1 (a) dans
I'alliage d'aluminium A357 [78] (b) dans l'alliage A356 [1]

Les résultats expérimentaux de Roy [1], obtenus sur I’alliage d’aluminium A356-T6
contenant des défauts naturels et artificiels, sont représentés dans des diagrammes de Kitagawa.
Ce diagramme représente 1’évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut
[79]. Les résultats sont obtenus suite a des essais de fatigue pour un rapport de chargement Re

= -1 en traction, torsion et traction-torsion combinées. A partir de ces diagrammes, la taille de

défaut critique pour les 3 cas de chargement est évaluée a 400 + 100um (figure 19 (b)). En
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dessous de cette valeur critique, Roy [1] considére que la limite de fatigue est pilotée par la
microstructure de I’alliage d’aluminium A356. Les résultats expérimentaux obtenus suite aux

travaux de Roy [1] seront utilisés dans notre étude.

Nous venons de voir dans cette partie que dans la plupart des cas, les fissures de fatigue
s’amorcent sur des défauts, comme les porosités, les retassures et les oxydes. Un défaut est
caractérisé par son type, sa taille, sa morphologie et sa position par rapport a la surface libre.
Suite a cette étude, le parametre taille de défaut représente un effet néfaste sur la tenue en fatigue
des alliages d’aluminium. D’autre part, selon Wang [75], les défauts de surface sont plus nocifs
que les défauts internes. Donc, la position des défauts est un paramétre supplémentaire qui
devrait étre considéré dans le dimensionnement en fatigue. Cependant, trés peu de travaux,
voire aucun, ne traitent I’effet de la morphologie et le type de défaut dans les alliages
d’aluminum de fonderie. Nous allons donc étudier cet aspect de 1’effet des défauts a partir des
résultats experimentaux de notre étude sur 1’alliage d’aluminium A356-T6. Dans la suite de
cette partie bibliographique, on s’intéresse a étudier I’effet de la SDAS et des particules de Si

sur la tenue en fatigue de 1’alliage A356.
1.2.3.b Effet de SDAS et des particules de Si sur la tenue en fatigue de I’alliage A356

Suite a I’étude de I’effet des défauts sur la fatigue de 1’alliage A356, la limite de fatigue
peut-étre affectée par la microstructure de 1’alliage d’aluminium en présence d’un défaut de
taille inférieure a une taille critique. A ce stade, on propose d’étudier I’effet de la microstructure
ainsi les principaux paramétres microstructuraux qui contrélent le mécanisme
d’endommagement. On commence alors par étudier ’effet des particules de Si et des

paramétres SDAS/DAS sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6.

Wang [5, 75] a effectué dans ces travaux des essais de fatigue sur I’alliage d’aluminium
A356-T6 avec différentes valeurs de la SDAS. Les résultats expérimentaux montrent également
qu’en absence de défaut, le nombre de cycles a la rupture diminue avec une croissance de la
SDAS. Les résultats de Wang [5, 75] représentés dans la figure 20 sont obtenus pour une
microstructure fine (SDAS=20-25um) et une autre grossiere (SDAS=70-75um) pour deux
rapports de chargement R = 0,2 et Rs = 0,1. Ces résultats montrent que 1’effet de la SDAS est
plus remarquable en absence des défauts. En présence de porosité de petite taille (<100um), la
figure 20 montre que la durée de vie en fatigue de ’alliage A356 est affectée par le paramétre

microstructural SDAS.
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Figure 20: Effet de la SDAS sur la durée de vie en fatigue de I'alliage A356-T6 (a) pour une
SDAS entre 20-25um (b) pour SDAS entre 70-75um [75]

Les observations de Wang sont en accord avec les travaux de Caton et al [80] effectués
sur I’alliage d’aluminium A319. Il a été constaté que la SDAS a un effet remarquable sur la
limite de fatigue de cet alliage d’aluminium. A partir des essais de fatigue en traction a Ro=-1
sur des éprouvettes avec SDAS fines (23um) et SDAS grossiéres (100um), il a été constaté que
la limite de fatigue difféere de 30MPa entre ces deux microstructures. Il s’avere alors que dans
les alliages d’aluminium, une microstructure fine caractérisée par la SDAS donne une meilleure

tenue en fatigue.

Afin d’élucider I’effet de la structure dendritique de 1’alliage d’aluminium A356-T6, les
travaux de Gao et al [19] font I’objet d’une simulation effectuée sur une cellule élémentaire.
Cette cellule est considérée comme étant un modeéle représentatif de structure dendritique de
I’alliage A356 contenant la phase a-Al, les particules de Si et des intermétalliques Fe dans la
phase eutectique. Ce modele permet de quantifier les zones de concentration de contrainte et
les déformations plastiques dans la microstructure suite & un chargement cyclique (figure 21).
A partir des résultats de simulation, il semble que le mécanisme d’amorgage des fissures dans
les structures dendritiques soit sensible aux caractéristiques microstructurales. Il est gouverné
par la microplasticité accumulée au niveau des particules de Si. En plus de ’effet de Si, la
présence des intermétalliques augmente la concentration de contrainte dans la phase eutectique.
La présence des intermétalliques dans la microstructure peut réduire la limite de fatigue jusqu’a
20%. Une autre simulation a été faite par fan et al [81] sur I’alliage A356 accorde les mémes
constatations que Gao. Les simulations de fan [81] sont effectuées dans un modele en 2D en

présence d’un défaut de type porosité avec une répartition des particules de Si. La figure 21 (c)
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présente les simulations de la distribution des déformations plastiques dans la microstructure
de I’alliage d’aluminium A356. Cette simulation prouve que méme en présence des defauts, il
peut y avoir des zones de concentration de contrainte et de déformation plastique dans la phase
eutectique au niveau des particules de Si. Ces zones représentent des sites favorables pour

I’amorgage des fissures au-dela des defauts.
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Figure 21 : Simulation de I’effet de la microstructure de 1’alliage A356 au cours d’un
chargement cyclique (a) Concentration des contraintes au niveau des particules de Si pour une
amplitude de contrainte ca=150MPa [19] (b) accumulation des déformations plastique aprés
600 cycles pour 6a=130MPa [19] (c) distribution des déformations plastiques dans la

microstructure sous déformation imposée £.=0.2% [81]

Les résultats de simulation présentés dans la figure 21 montrent qu’au cours d’un
chargement cyclique, les déformations plastiques au niveau des particules de Si peuvent se
cumuler. Cette zone plastique localisée au niveau de la phase eutectique peut présenter un site

favorable pour I’amorcage des fissures dans la microstructure. Cette interprétation peut
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expliquer 1’amorcage des fissures dans la phase eutectique des alliages d’aluminium dans
certains travaux [5, 60, 82]. Il apparait dans la littérature sur I’alliage d’aluminium A356 que la
propagation des fissures peut suivre la phase eutectique. Ces constatations peuvent étre
expliquées suite aux résultats des simulations numériques présentées précédemment. Au cours
d’un chargement cyclique, des déformations plastiques s’accumulent dans la phase eutectique
au niveau des particules de Si pour favoriser 1’amorcage des microfissures. Cette accumulation

plastique présente un site favorable pour I’amorcage des fissures.
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Figure 22 : Effet des particules de Si et de la phase eutectique sur ’amorgage et la

propagation des fissures (a) amorgages des fissures au niveau des particules de Si [82] (b)
propagation d’une fissure désorienté par des particules de Si [78] (c) propagation d’une

fissure dans la phase eutectique [60]

Cependant, suite aux essais de fatigue a grand et faible nombre de cycles dans les travaux
de Zeng et al [21], il a été montré que I’amorgage des fissures peut s’effectuer dans la phase
eutectique de I’alliage d’aluminium A356 au niveau des particules de Si dans les deux domaines
de duree de vie. En effet, il a été constaté qu’en fatigue a faible nombre de cycles, I’amorcage
des fissures peut s’effectuer au niveau des joints des grains. Néanmoins, dans la phase de
propagation des fissures et dans les deux domaines de durée de vie, il a été observé que les
particules de Si représentent des barriéres microstructurales. Dans ce cadre, Brochu [78] a

constaté dans ses travaux sur I’alliage A357 que les fissures se propagent dans le matériau sans
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étre déviées par la phase eutectique ou les cellules a-Al. Dans la Figure 22 (b), il a été observe,
qu’apreés la propagation jusqu’a 240um, 1’extrémité de la fissure a été arrétée et désorientée par
une zone de concentration d’eutectique. Suite a cette observation, Brochu et al [78] pensaient
que la fissure a rencontré un nouveau grain défavorablement orienté pour la propagation de
fissure. Pour cette raison, on s’intéresse dans la partie suivante a étudier 1’effet des grains sur

la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356.
1.2.3.c Effet des grains sur la tenue en fatigue de I’alliage A356

Dans cette partie, on présente certaines études qui ont été menées sur 1’influence des
grains sur la propagation des fissures dans les alliages d’aluminium de type A356/A357. Dans
la littérature trés peu d’études ont été effectuées sur I’effet des grains dans la tenue en fatigue
des alliages d’aluminium. Cette partie sera basée sur les études de Brochu [78, 83] sur I’alliage

A357 et les travaux de Buffiére [74].

Les travaux de Brochu [78, 83] sont bases sur I’étude de 1’alliage A357 obtenu par
moulage permanent et par rhéo-moulage. La méthode des répliques a été utilisee afin de suivre
I’amorcage et la propagation des fissures dans les essais de fatigue pour deux rapports de
chargement R; =-1 et Rs=0,1. Il a été rapporté que la phase de propagation des fissures occupe
la partie importante de la durée de vie de cet alliage. En outre, indépendamment du procédé de
moulage, il a été observé dans certains cas que la propagation des fissures est arrétée au niveau
des joints de grains. En se basant sur ces observations, il a été également déclaré que la taille
de grain semble étre une caractéristique microstructurale qui présente un effet remarquable sur
la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A357. En d’autres termes, les joints de grains
forment une barriére microstructurale efficace. Cette étude estime qu’en absence d’un défaut
de taille supérieur a celui de grain, la limite de fatigue est gouvernée par la taille moyenne des
grains. En conclusion, il a été évoqué que la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A357

peut étre améliorée par un raffinage de la taille moyenne de grain.

La propagation des fissures en fatigue dans 1’alliage A356 en fonction de la
cristallographie a été 1’objectif des travaux de Buffiére et al [74]. En utilisant la microscopie
optique et des analyses par EBSD, ils ont pu suivre le chemin de propagation d’une fissure au
niveau d’une porosité afin de révéler 1’effet des grains. La figure 23 (a,b) montre I’amorgage
d’une fissure au niveau d’une porosité située dans une jonction des joints de grain. Suite a
I’amorcage, la fissure se propage au niveau de joint de grain. Cette constatation a permis de

déduire que les joints de grain favorisent I’amorcage des fissures. D’autre part, on constate dans
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la figure 23 (b) que la vitesse de propagation de fissure a eté décelérée 3 fois par les joints de
grain rencontrés. Durant la phase de propagation la fissure s’est propagée dans deux modes: le
mode intergranulaire et transgranulaire. A chaque changement de mode de propagation, la
fissure a été clairement ralentie par un joint de grain. A ce stade, on peut conclure suite aux
travaux de Buffiere et al [74] que pour une porosité intergranulaire, les joints de grain favorisent
I’amorgage des fissures. Cependant, ces joints peuvent représenter des barrieres

microstructurales dans la phase de propagation.
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Figure 23 : (a) Observation optique de la zone d’amorgage de fissure au niveau d’une

porosité (b) analyse en EBSD de la zone d’amorcage (c) effet de la cristallographie sur la

propagation de fissure [74]

Afin d’étudier I’effet des grains et des particules de Si, Lados et al [84] ont étudié le

comportement en fatigue et le mécanisme de croissance des fissures dans un alliage
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d’aluminium Al-Si-Mg pour différents pourcentage de Si dans le matériau (1%, 7% et 13%).
Les essais de fatigue ont été effectués sur des éprouvettes contenant une entaille. La taille de la
SDAS dans ses éprouvettes varie entre 20 et 30um et la taille moyenne des grains est de 280 a
320um. Suite a ses essais, il a été observé que dans I’alliage d’aluminium a faible présence de
Si (1%), la taille de grain montre un effet remarquable sur la tenue en fatigue. Dans ce cas, la

croissance des fissures est purement transgranulaire comme illustrée dans la figure 24 (a).

(b)
Figure 24 : Changement de croissance des fissures dans 1’alliage d’aluminium Al-Si-Mg (a) a

faible concentration de Si (1%) (b) en présence de Si (7%) [84]

Au cours du chargement cyclique, la zone plastique se développe pour faciliter la
propagation des fissures tout le long des joints de grain. A faible concentration de Si et en
absence des défauts, Lados et al [84] ont conclu que les grains pilotent le chemin de fissure. En
plus, la taille de grain est le parameétre qui contrdle la tenue en fatigue de cet alliage. Cependant,
dans le cas ou I’alliage d’aluminium contient 7% ou 13% de Si, ’effet de la phase eutectique
et des particules de Si devient plus prononcé par rapport a ’effet des grains (figure 24 (b)). Il
semble qu’a forte concentration de silicium dans la coulée, la taille de grain n’a plus d’influence.
On a montré précédemment suite aux travaux de Gao [19], que la présence de Si dans les
alliages d’aluminium induit une zone de concentration de contrainte. Ce résultat de Lados et al
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[84] peut étre interprété par le fait que la plastification locale au niveau de 1’eutectique est

probablement plus importante par rapport a celle qui est au niveau des joints de grain.

A partir de cette étude, il est clair qu’il existe plusieurs paramétres dont dépendent les
propriétés mécaniques et les parametres microstructuraux des alliages d’aluminium de type (Al-
Si-Mg). Il apparait au regard de la littérature que la présence des défauts (porosite, retassure,
oxyde), décrits par leur taille a un effet néfaste sur la tenue en fatigue des alliages d’aluminium.
D’autre part, la microstructure décrite souvent par le parametre DAS/SDAS ainsi que les
particules de Si représentent un effet non négligeable en absence des défauts ou pour un défaut
de faible taille (inférieur a une taille critique). Par contre, il y avait un désaccord entre les
résultats de la littérature sur I’effet de la taille des grains dans la tenue en fatigue des alliages
d’aluminium. Des travaux considérent les joints de grains comme des barrieres
microstructurales par contre d’autres trouvaient que I’influence des grains est un parametre
d’ordre secondaire. L’influence des grains sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium
A356-T6 reste une question ouverte et a debattre dans la suite de ce manuscrit. Le paramétre
SDAS a été souvent cité comme étant le paramétre d’ordre un de la microstructure dans les
alliages d’aluminium. Cependant, il faut donc comparer entre I’effet de SDAS et de la taille de

grain dans notre étude sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6.

1.3 Synthese de la revue bibliographique

Suite a cette étude bibliographique, plusieurs criteres de fatigue ont été abordés afin de
prévoir le comportement en fatigue des matériaux métalliques sous chargement multiaxial. La
forme générale de ces critéres est destinée a prendre en compte les conditions de résistance en
fatigue et décrire I’effet des différents paramétres qui affectent la tenue en fatigue du matériau
(défaut, contrainte moyenne, microstructure etc.). Mais ces criteres de fatigue déterministes ne
tiennent pas compte la dispersion des résultats expérimentaux. Pour cette raison, des approches
probabilistes basées sur ces critéres sont faites. Ces approches conduisent a relier la dispersion

a différents parametres et prévoir une probabilité de rupture.

Dans cette partie bibliographique, de nombreuses études ont été présentées sur la tenue
en fatigue a grand nombre de cycles des alliages d’aluminium de fonderie. Ces études sont
conduites afin de comprendre les mécanismes d’endommagement par fatigue dans ces alliages
de fonderie. 1l a été montreé que la présence des défauts dans le matériau, caracterisé par sa taille,
représente en grande partie un effet néfaste sur la tenue en fatigue vis-a-vis de sa limite en

fatigue et la durée de vie. Il s’avére dans la littérature qu’en plus de I’effet des défauts, la
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structure dendritique des alliages d’aluminium définie par le parameétre DAS/SDAS peut
affecter la tenue en fatigue du matériau. Il a été montré que ce parametre a un effet sur les
mécanismes d’amorgage et de propagation des fissures dans le matériau. 1l apparait qu’une
variation de la DAS/SDAS a un effet sur la limite de fatigue et la durée de vie des alliages
d’aluminium de fonderie. Une concentration de contrainte au niveau des particules de Si dans
la phase eutectique du matériau peut favoriser I’amorgage des fissures. D’autre part, il a été
observé que cette phase eutectique peut jouer le réle des barriéres microstructurales. Cette phase
ralentit la propagation des fissures dans un essai de fatigue a grand nombre de cycles. Par contre,
dans la littérature, il y avait un désaccord a propos I’effet de la taille de grain sur la tenue en
fatigue des alliages d’aluminium. Suite a cette étude, il s’avére nécessaire de débattre cette
ambiguité afin d’avoir une meilleure compréhension sur ’effet des grains dans le cas de

I’alliage d’aluminium A356-T6 de notre étude.

Dans le cadre de ce travail de these, nous avons pour ambition, en premier lieu, de
contribuer a 1’étude de comportement en fatigue a grand nombre de cycles de I’alliage
d’aluminium A356-T6 sous chargement multiaxial. Cette premiere partie a pour but de spécifier
les parameétres ayant un effet sur le comportement en fatigue de cet alliage. Pour atteindre cet
objectif, une campagne d’essai expérimentale en fatigue a été réalisée sur I’alliage A356-T6 en
traction, torsion et traction-torsion combinées pour différents rapports de chargement (Rs = 0,
Rs=-1). A la suite, nous allons proposer de mettre en place un critére de fatigue multiaxiale en
utilisant le critere de DSG classique. Ce critere semble étre le plus adapté dans notre cas d’étude
selon les travaux de Roy [1]. On propose par la suite de modifier le critére de DSG et introduire
I’effet de la microstructure au niveau de la formulation du critere. A la fin on propose de
développer un modeéle numérique basé sur une chaine de simulation compléte. Cette simulation
numeérique permet notamment de modéliser le comportement en fatigue de I’alliage
d’aluminium A356-T6. L’originalité de ce mod¢le réside dans la possibilité de modeliser le
procedé de fonderie pour déterminer la limite de fatigue et prévoir la probabilité de rupture a
chaque élément de la structure. Les prévisions de cette chaine de simulation seront valider des
éprouvettes technologiques en traction a Rs=0, Rs=-1. Ces éprouvettes sont élaborees suite a
un procede de fonderie permettant d’avoir une variation de la microstructure et de la taille des

défauts.
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Dans ce chapitre, on cherche a présenter les outils utilisés dans la partie expérimentale et
les conditions expérimentales relatives aux essais de fatigue effectués sur I’alliage d’aluminium
A356-T6. La méthode d’élaboration et de préparation des éprouvettes ainsi que les différentes
démarches expérimentales suivies sont detaillées dans cette premiere partie. Dans un deuxiéme
volet, les moyens techniques employés pour caractériser I’endommagement suite aux essais de
fatigue tels que 1’analyse des faciés de rupture, la méthode des répliques et la technique de
détermination de la taille de défaut, taille de grain et celle de SDAS sont expliquees.

1.1 Essais et techniques expérimentales
11.1.1 Méthode d’élaboration des éprouvettes
II.1.1.a Preésentation de la coulée

Les différents essais expérimentaux effectués dans ce travail de these concernent 1’alliage
d’aluminium de fonderie A356-T6 utilisé pour la fabrication des jantes de roue des automobiles.
Les éprouvettes de la premiére compagne d’essais de fatigue multiaxiale sont prélevées d’un
moule en acier de forme en V (Figure 25). D’autres ont été également prélevées directement
des jantes de roue d’automobiles ayant la méme composition chimique que celle utilisée dans
la coulée. Les éprouvettes sont élaborées par usinage de barreaux cylindriques issus de la coulée
et de jantes de roues. Toutes les éprouvettes ont ensuite subi le traitement thermique de type T6
décrit dans la section (1.2.2.c). Cette démarche d’élaboration est issue des travaux de Roy [1]
qui a conduit une étude similaire sur I’alliage d’aluminium A356-T6. Des essais de fatigue en
traction, torsion et traction-torsion combinées pour deux rapports de chargement R = -1 et R,

= 0 sont par la suite effectués sur ces éprouvettes.

Afin d’éviter la solidification dans la partie inférieure du moule avant de le remplir
complétement, cette procédure a été effectuée en deux étapes : dans une premiére étape,
I’alliage d’aluminium fondu a été injecté par dessous puis dans une deuxieme étape le moule a
été rempli par un simple coulage comme le montre la Figure 25 (a, b). Dans la partie inférieure
du moule, le refroidissement de la coulée a été effectué en utilisant deux circuits d’eau a 10°C.
Cependant, dans la partie supérieure de moule, il n’y avait pas de circulation d’eau ainsi le
refroidissement de coulée dans le moule s’effectue de bas en haut. L’intérét de cette forme de
moule en V était d’obtenir une variation de vitesse de refroidissement selon la hauteur de
couléee. Comme on a montreé dans la section (1.2.2.a) que la DAS/SDAS dépend de la vitesse de

solidification, cette méthode d’élaboration permet d’avoir une variation de la DAS/SDAS selon
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le niveau de I’éprouvette dans le moule. Par ailleurs, nous obtenons aussi une variation de
porosité avec la hauteur par effet de la gravité. Les éprouvettes, qui sont prélevées de cette
coulée, ont été arrangées en 8 niveaux selon sa hauteur comme le montre la Figure 25 (b). Les
différents niveaux des éprouvettes sont classés en 3 familles (Bas, milieu, haut). Des pratiques
de dégazage ont été utilisées pour réduire sensiblement la teneur en hydrogeéne dans I’alliage
d’aluminium fondu. La géométrie des éprouvettes a utiliser dans la premiére compagne

expérimentale est représentée dans 1’annexel.

Injection ) ” Coulage
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Figure 25 : (a) Dispositif expérimental de préparation de la coulée [85] (b) géométrie de la
coulée et emplacement des éprouvettes de fatigue (c) zone de prélévement des éprouvettes

issues des jantes de roue d’automobile

Les jantes de roue d’automobiles proviennent d’un fabricant de roue en alliage
d’aluminium A356 (Canadian Autoparts Toyota). Elles ont été effectuées sous basse pression
en utilisant des conditions industrielles ayant une vitesse de refroidissement relativement

élevée. Les éprouvettes issues de ces jantes contiennent une faible population de défaut et une
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microstructure fine (Tableau 3). Dans le présent travail, le matériau de ces éprouvettes est
considéré comme étant le matériau sain qui servira de référence. Les propriétés mécaniques de

ce matériau sont présentées dans le Tableau 2.
11.1.1.b Matériau des éprouvettes élaborées

Comme suite au procédé d’élaboration des éprouvettes du moule en V, une microstructure
fine a été obtenue dans la partie inférieure de la coulée ayant une vitesse de solidification élevée
(SDAS =39,5um). Par contre, dans la partie supérieure de la coulée ou la vitesse de
refroidissement est faible, une microstructure grossiere a été obtenue (SDAS=72um). Cette
variation de la SDAS est due a la variation de la vitesse de refroidissement. Il a été déja montré
dans la premiére partie bibliographique que, dans les alliages d’aluminium, la SDAS dépend
principalement de la vitesse de refroidissement pour une méme composition chimique. Dans
cette coulée, nous avons obtenu une croissance de la SDAS du bas en haut qui correspond a la
différence de vitesse de refroidissement entre les différents niveaux. Les mesures de la SDAS
et de porosité a chaque niveau de la coulée et dans la jante d’automobile suite aux travaux de
Roy [1] sur la méme coulée sont données dans le Tableau 3. L’¢laboration des jantes
d’automobile est effectuée par moulage a basse pression puis le traitement thermiquement (T6).
La microstructure mesurée dans les éprouvettes issues de ces jantes en alliage d’aluminium

A356 est proche a celle obtenue dans le niveau inférieur (N1) de la coulée (SDAS=36,7um).

La mesure de la taille de porosité est caractérisée par le paramétre de Murakami vaire
[26]. Les caractéristiques des porosités représentées dans le Tableau 3 sont définies par sa taille
maximale et sa fraction surfacique. Ces caractéristiques ont été déterminées suite a une analyse
métallographique sur des échantillons prélevés des différents niveaux de la coulée ainsi de jante
des roues d’automobile [1]. Les caractéristiques des porosités ont montré également que les
niveaux N3 et N4 de la coulée représentent une zone de porosité élevée. Cette croissance de la
taille de porosité dans cette zone est le résultat de procédure de remplissage de moule utilisé.
La différence de solidification entre la premiére phase d’injection de la coulée par la partie
inférieure du moule et la deuxieme phase de remplissage, remet en cause la croissance de la
taille de porosité maximale dans ces niveaux. D’autre part, nous avons constaté que la taille de
porosité maximale a été obtenue dans le niveau supérieur (N8) de la coulée ayant la
microstructure la plus grossiere (SDAS=72um). La faible vitesse de refroidissement dans le
dernier niveau de la coulée est la principale cause de la croissance de la taille de porosité dans

ce niveau.
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Eamill Notati Hauteur SDAS Porosité moyenne Hv
amiile otation .
(mm) (um) % aire | Jaire,,, | (kg/mm?)
Jante
d’automobile | 36,748 | 00603 | 59 8622
(matériau de
référence)
Niveal en N1 28 30,5+7 36
- N2 58 30,749 | 0.1237 61 7945
N3 88 47 6+14 124
Niveal au N4 118 57.2+17 105
e N5 144 58,5+21 | 0,1244 45 83+3
N6 174 59,7+21 03
Niveau en N7 204 62,6121 48
haut N8 234 | 722408 | 01232 | 108 897

Tableau 3: Variation de la SDAS et des porosités selon 1’origine de chaque éprouvette [1]

A partir du Tableau 3, on constate que dans la coulée la dureté (Hy) accroit du bas en
haut avec la croissance de la SDAS. Cela est en accord avec ce qui a été déja vu dans la partie
bibliographique (section 1.2.2.b) : Une SDAS est grossiere entraine une dureté Vickers plus
¢levée. D’autre part, on constate que le matériau des jantes des automobiles a une dureté plus
importante par rapport au niveau bas de la coulée ayant une SDAS proche de celle du niveau
bas de la coulée. Cette différence peut étre accordée a la faible population des défauts dans le

matériau de référence (% aire).

11.1.2  Instruments des essais de fatigue

Dans ce paragraphe, nous allons présenter les moyens expérimentaux utilisés dans notre
étude pour caractériser le comportement en fatigue de Il'alliage daluminium A356-T6.
L'ensemble des essais effectués ont été réalisés sur plusieurs machines de fatigue selon le type

de chargement.

e Lesessais de torsion ont été effectués sur un vibrophore amsler 10 HFP 420. C'est
une machine électromagnétique a resonance pilotée en force. Elle permet
d'atteindre une fréquence jusqu'a environ 65Hz en torsion sur lalliage
d'aluminium A356-T6. Le montage des éprouvettes sur cette machine est effectué
en utilisant un montage spécifique qui permet de transformer les efforts de traction

en torsion.
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e Les essais de traction ont été menés sur un autre vibrophore amsler 20 HF 5100
qui est aussi une machine de fatigue a résonance pilotée en force. Elle permet

d'obtenir des fréquences de chargement jusqu'a environ 100Hz.

e Les essais de traction-torsion combinées ont été effectués sur une machine de
traction-torsion (Bidim) qui est une machine hydraulique a pilotage en force d'une
capacité de 100KN axial et 50KN.m en torsion. L'avantage de cette machine est
la possibilité de combiner entre I'axe de traction et celui de torsion. Mais
I'inconvénient est sa faible frequence d'utilisation qui varie entre 5 et 15Hz dans
le cas de nos essais. Quelques essais de traction pure et de torsion pure ont été
menés sur cette machine, mais afin de limiter le temps des essais, les deux

vibrophores ont principalement été utilisés pour les essais uniaxiaux.
11.1.3 Protocole des essais expérimentaux
11.1.3.a Essai de fatigue

Tous les essais de fatigue dans ce travail ont été effectués a température ambiante. Pour
les deux rapports de charge Ro= 0 et R, = -1, les essais sont effectués dans notre étude a 10°
cycles. La limite de fatigue & N=10° cycles est évaluée en utilisant la méthode par paliers avec
un pas choisi de Ac=10MPa. Pour les essais effectués sur la « Bidim », le critére d'arrét est la
rupture complete de I'éprouvette. Cependant, dans les essais de traction et de torsion réalisés
sur le vibrophore, le critére d'arrét est défini par une chute de 5Hz en fréquence qui correspond
a une fissure qui couvre la moitié de I'éprouvette (juste quelques cycles avant la rupture brutale).
Dans cette étude expérimentale, suite aux essais de fatigue en traction et torsion sur le
Vibrophore et la Bidim, nous avons vérifié que la fréquence de sollicitation n’affecte pas la
limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6. En utilisant la méthode par paliers, on
considere que I'historique de chargement n'a pas d'influence sur la limite de fatigue. Selon
Lanning [86] sur un alliage de titane, Roy [1] sur I’alliage d’aluminium A356 moulé et
Billaudeau [87] sur I’acier C35, il semble ne pas y avoir d’impact de nombre de paliers qui
précédent la rupture par fatigue. Dans la suite, nous serons attentifs a I’historique de chargement

dans I’analyse des résultats expérimentaux. En utilisant la méthode par palier, deux cas de

figure peuvent se présenter pour déeterminer la limite de fatigue Go:
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(i) Dans le cas ou la rupture de I'éprouvette serait obtenue dans le premier niveau de
contrainte avant d'atteindre 10° cycles, la limite de fatigue est déterminée a l'aide

de la loi de Basquin suivante:

O'a=A><Nn (1.1)

AVEC:

n: le coefficient de Basquin déterminé en utilisant la moyenne des résultats issus de la littérature
[19, 75, 78, 88, 89]. Dans le cas de I'alliage d'aluminium A356, n=-0,15 [1]. Le paramétre A est

identifié a partir d’un résultat expérimental.

(i) Dans le cas ou I'éprouvette supporte la contrainte appliquée pour 10° cycles,
auquel cas on sollicite de nouveau la méme éprouvette et on augmente le niveau
de contrainte de Ac=10MPa jusqu'a la rupture finale. Dans ce cas, nous avons
utilisé 1’expression proposée par Lanning [86] afin de déterminer la limite de

fatigue. Elle est donnée par:

N (1.2)
_ R .
Op = 5 X (O-n - Gn—l) +t0,,
10
100 -
90 4 A Rupture
80 - 0, = 456 x N015 A Non rupture
70 A
ap (D)
- 60 A
= 50 A
= .
S 40 A 9p(ii)
30 4 A

0E+00 2FE+05 4E+05 6E+05 8FE+05 1FE+06 1E+06

Nombre de cycles

Figure 26: Méthode de détermination de la limité de fatigue dans les deux cas: rupture directe
(i) ou rupture apres quelques paliers (ii)

Afin de valider 1’équation (II.2), nous 1’avons comparée avec la loi de Basquin. En
supposant qu'une telle éprouvette a effectué seulement le dernier palier dans ce cas, une
corrélation a été trouvée dans la limite de fatigue déterminée par les deux méthodes. La Figure
26 illustre un exemple de détermination de la limite de fatigue suite a un essai de fatigue en
traction pour les deux cas présentés. La comparaison entre la loi de Basquin et I’expression de
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Lanning [86] dans la Figure 26, montre que la méthode par palier n’affecte pas la limite de

fatigue de ’alliage d’aluminium A356-T6 a 10° cycles.
11.1.3.b Suivi des fissures naturelles en surface

Dans le cadre de notre étude sur la tenue en fatigue de ’alliage d’aluminium A356-T6, la
technique de réplique proposée par Palin-luc [90], a eté utilisée afin de suivre 1’évolution des
fissures naturelles en surface du matériau sans et avec défaut. En utilisant cette technique et afin
de caractériser les mécanismes d’amorcage et de propagation associés aux essais de fatigue
en traction, torsion et traction-torsion combinées, des essais de suivi de fissure ont été effectués.
Ces essais ont été réalisés sur la « Bidim » pour les deux rapports de chargement R, = -1 et
Rs=0 sur des éprouvettes polies sans et avec défauts (naturels et/ou artificiels). Pour la
préparation de la réplique, on mélange deux constituants qui réagissent et se solidifient
rapidement. Ensuite, le mélange est introduit dans un moule cylindrique qui sera déposé sur la
partie utile de I’éprouvette. Des essais de fatigue & 10° cycles avec des interruptions périodiques
a chaque 10° ont été réalisés pour appliquer les répliques. A chaque arrét de l'essai et avant la
solidification de la résine, le moule est ensuite appliqué sur I’éprouvette qui est toujours placé
sur la machine de fatigue. Apreés solidification, le moule peut étre retiré et reprendre de nouveau
I’essai de fatigue. A chaque arrét, trois répliques sont appliquées dans trois positions différentes
de I'éprouvette espacée de 120° environ afin de couvrir toute la partie utile. Cette technique
permet d’éviter le montage et le démontage des éprouvettes en cours d’essai pour faire des
observations. Apres rupture, les répliques sont ensuite métallisées pour pouvoir les observer par
microscope électronique a balayage. A partir de la derniére réplique (juste avant la rupture),
cette technique permet de remonter a 1’historique de la fissure qui a conduit a la rupture. Cette
technique permet d’observer tout le fiit de 1’éprouvette en cas d’amorgage de plusieurs fissures.
La Figure 27 présente une observation MEB d’une réplique ou 1’amorgage de fissure s’est
effectué au niveau d’un défaut artificiel par électro-érosion. Cette technique permet d’avoir une

bonne résolution des différents détails des empreintes sur le flt de 1’éprouvette.
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Figure 27 : Observation MEB d’une fissure sur une réplique au niveau d’un défaut artificiel
(traction, Ro= 0, 62 = 70MPa, N=9.10° cycles, Vaire = 100um)

L’utilisation de la technique de réplique nous permet de suivre I’évolution de la longueur
des fissures en surface en fonction du nombre de cycles. En utilisant cette méthode, nous
souhaitons tracer les courbes a=f(N) afin d’identifier les parametres de la loi de propagation de

I’alliage d’aluminium A356-T6 pour les différents cas de chargement.
11.1.4 Usinage des défauts artificiels

Les défauts naturels (porosité, retassure, inclusion) obtenus suite a un procédé de fonderie
ont la particularité d’avoir des morphologies et des tailles différentes. Afin de compléter les
diagrammes de Kitagawa dans le chapitre Ill, des défauts artificiels ont été introduits par
électro-érosion. Cette méthode permet d’avoir des défauts artificiels dont Ila taille et la forme
sont controlées. Dans ce travail, nous avons choisi d’introduire des défauts sphériques définis
par un diametre (¢) et une profondeur (P) (Figure 28). Une comparaison entre I’effet des défauts
artificiels et naturels ayant la méme taille sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356

sera faite ultérieurement.
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(b)
Figure 28 : Usinage d’un défaut artificiel par électro-érosion de diamétre ¢=900um et de

profondeur P=670um (a) défaut sur le fut de I’éprouvette (b) défaut sur le faciés de rupture

La technique d’¢€lectro-érosion consiste a enlever de la matic¢re par fusion sous 1’action
d’un arc ¢lectrique entre I’outil et I’éprouvette. Les défauts artificiels obtenus ont la géométrie
de I’outil utilisé. Dans notre étude, des fils en cuivre ayant différents diamétres (100pum-900um)
dont I’extrémité est arrondie ont été utilisées comme outils. Comme suite a cette méthode, la
décharge électrique provoque un échauffement local au niveau de défaut. Cette fusion peut
modifier localement les caractéristiques du matériau en sous couche tel qu’une modification
locale de la microstructure, présence des contraintes résiduelles et apparition des microfissures.
Pour cette raison, nous avons vérifi¢ que cette méthode d’élaboration n’affecte pas la
microstructure au niveau du défaut. Pour cela, on a recours a comparer entre la structure
dendritique autour et loin du défaut. (Figure 29)

T RN

A 2 <
u\r-/\\“ )‘ \1\3 A TR

(b)
Figure 29 : Effet de ’'usinage des défauts artificiels sur la structure dendritique de 1’alliage

d’aluminium A356-T6 (a) au niveau du defaut (b) loin du defaut
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La Figure 29 montre que la méthode d’usinage des défauts artificiels par électro-érosion
n’affecte pas la structure dendritique de cet alliage autour du défaut. Dans cette étude, nous
n’avons pas quantifié les contraintes résiduelles dues a ce procédé. Mais, comme cette
modification reste trés locale au niveau de défaut, on suppose que cette méthode n’a pas
d’influence sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6 dans le cas ou I’amorgage
se produit a partir des défauts. Nous allons montrer plus tard qu’un défaut artificiel a le méme

effet qu’un défaut naturel de méme taille.

1.2 Caractérisation des parametres microstructuraux

La structure dendritique de I’alliage d’aluminium A356-T6 de notre étude a été présentée
dans la section (1.2.2.a). Afin de caractériser la microstructure du matériau issu de la coulée en
V et celui des jantes de roue automobile, diverses techniques expérimentales ont été utilisées.
L'étude bibliographique nous a permis de mettre en évidence différents facteurs qui affectent la
tenue en fatigue des alliages d’aluminium. Ainsi, celle-ci semble étre affectée par la taille de
défaut, SDAS ainsi que la taille de grain. Dans cette partie, nous nous proposons d'identifier
une démarche permettant de déterminer la grandeur de chaque paramétre microstructural de

notre alliage d'étude.
11.2.1 Démarche de mesure de la taille du défaut

Suite aux essais de fatigue et apres la rupture finale des éprouvettes, des observations des
faciés de rupture ont été effectuées afin d’identifier le défaut conduisant a la rupture. La taille
des defauts est définie par le parametre racine de 1’aire déja présenté dans la section 1.1.3.a.
Comme on a vu dans la partie bibliographique, ce parametre permet de décrire 1’effet de la taille
de défaut pour différentes variétés de types de défaut. Dans le cas des défauts artificiels de

profondeur P et de diamétre ¢, la taille de défaut est définie par I’équation suivante:

MZ%W (11.3)

Dans le cas ou la rupture est effectuée au niveau des défauts naturels, une analyse des
faciés de rupture est nécessaire pour localiser le site d’amorgage. Il est donc nécessaire de
développer une démarche pour localiser le site d’amorgage et déterminer la taille de défaut s’il

existe. Les observations microscopiques sont faites selon la démarche suivante :

Q) Dans tous les essais de fatigue effectués dans cette étude, les observations des

faci¢s de rupture a I’ceil nu réveélent deux zones clairement distinguées par leur brillance :
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la zone de fatigue qui est plus claire et plus brillante que la zone de rupture ductile (Figure
30-a). Dans le cas de traction et de traction-torsion combinées et indépendamment du
rapport de chargement, nous avons remarqué que la rupture de 1’éprouvette est engendrée
par une seule fissure principale. En traction, I’amorgage et la propagation des fissures
s’effectuent en mode I dans le plan perpendiculaire a 1’axe de 1’éprouvette. Ce plan
correspond a la direction perpendiculaire a la contrainte principale maximale (Figure 30-
b). Par contre en traction-torsion combinées, la fissure se propage en deux modes: elle
commence dans le mode Il orienté a 45° par rapport a 1I’axe de 1’éprouvette puis suivant
dans le mode | dans le plan perpendiculaire a ’axe de 1’éprouvette (Figure 30-c). Par
contre, dans les essais de torsion, on a constateé que les facies de rupture étaient différents
de ceux en traction et en traction-torsion combinées. lls sont caractérisés par une allure
aléatoire de forme tortueuse. La Figure 30(d) illustre un exemple de faciés de rupture
obtenue en torsion. Cette forme complexe est due a I’activation de plusieurs fissures en
mode Il et 11l en méme temps. Pour cette raison, les observations MEB des faciés de
rupture en torsion étaient difficiles. Sur la Figure 30 (e,f), nous avons remarqué que dans
le cas de torsion, le cheminement de la fissure sur le fOt de I’éprouvette pour les deux
rapports de chargement a suivi deux plans: un plan perpendiculaire a I’axe de 1’éprouvette
et un autre aligné avec cet axe. La propagation de fissure en torsion s’effectue en mode Il
et I11. Mais suite aux essais de torsion, on a pu conclure que le mode Il est souvent le
mode dominant. La rupture des éprouvettes en torsion s’effectue dans un plan orienté
entre 35°et 45° par rapport a I’axe de I’éprouvette. D’autre part, on a constaté que la forme
de front de fissure dans tous les essais effectués sur I’alliage d’aluminium A356-T6 est
de forme semi circulaire (Figure 30-a). Le Tableau 4 présente les orientations des plans
critiques par rapport au plan normal a I’axe de I’éprouvette. Ces plans correspondent aux
contraintes de cisaillement maximales (tnhmax) €t les contraintes normales maximales

(onmax). lls sont déterminés pour les différents cas de chargement.

Traction | Torsion | Traction-Torsion

On, max 0 +45 31,7

Tn, max +45 0et90 -13.3 et 76,7

Tableau 4: Orientation des plans critiques théorique pour chaque cas de chargement [91]
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Zone de
rupture ductile

Zone de
fatigue

(c)

()

Figure 30: Les différents facies de rupture par fatigue multiaxiale (a) observation

visuel en traction a Rs = 0 (b) en traction & R; = -1 (c) en traction-torsion a Rs = -1
avec o=t (d) facies de rupture en torsion a R; = 0 (€) orientation de plan de rupture
en torsion a R = 0 (f) activation de plusieurs fissures en torsion Rs = -1

(i) Afin d’identifier le site d’amorcage, des observations MEB ont été effectuées
sur les faciés de rupture dans la zone de fatigue. Dans cette zone, des lignes appelées des
rivieres de propagation, convergent vers la zone d’amorgage. Ces lignes souvent

observées dans ce matériau permettent de localiser le site d’amorcage. Ensuite, on
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cherche a identifier dans ce site I’élément de la microstructure a I’origine de 1’amorcgage

de la fissure telle que des porosités, des oxydes ou des inclusions.
(iii) Une fois le défaut a 1’origine de la rupture est localisé dans le site d’amorgage,

sa taille est déterminée en utilisant le paramétre vaire . Selon la position de défaut par
rapport a la surface libre de I’éprouvette, nous avons proposé une méthode permettant de

déterminer la taille du défaut pour différentes configurations :

Pour les défauts de surface ou les défauts internes situés a une distance supérieure a

Jaire de son contour, la taille est définie comme la racine carrée de 1’aire du défaut. Le
contour du défaut est interpolé par une forme géométrique la plus adéquate (rectangle,
ellipse ou cercle) projetée dans le plan perpendiculaire a la direction de la contrainte
principale maximale (Figure 31(a-b)).

Pour les défauts proches de la surface situés a une distance inférieure a Jaire de son
contour, des interpolations par des ligaments sont ajoutées jusqu’a la surface libre de
I’éprouvette. L’ajout des ligaments est en raison de la zone de concentration de
contrainte entre le défaut et la surface libre de I’éprouvette. Cette zone est considérée
fragile susceptible de rompre rapidement dés les premiers cycles de 1’essai de fatigue
[92]. La partie ajoutée par des ligaments est considérée dans la taille des défauts proches
de la surface. Ainsi, la taille de défaut est déterminée, comme illustrer dans la Figure
31(c).

Dans le cas ou il y aurait plus qu’un défaut dans le site d’amorcage, deux cas sont
rencontres :

(i) Siladistance minimale entre deux défauts est supérieure a la moyenne des diamétres
des cercles qui circonscrivent chaque défaut, dans ce cas, on considére que la taille de

défaut la plus grossiere entre les deux (Figure 31(d)).

. D;+D,

Si ——= < Dy et Vaire, > +aire,alors la taille du défaut a I’origine de la rupture est
égale aVaire,.

(i1) Dans le cas contraire, des ligaments d’interpolation sont ajoutés entre les deux
défauts. Les deux défauts avec I’interpolation sont considérés comme un seul défaut et

ainsi la taille de défaut est déefinie (Figure 31(e)).
Si @ > Dpin alors la taille du défaut a I’origine de la rupture est égale a ’aire des

deux défauts avec I’interpolation comme illustrer dans la Figure 31(e).
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Figure 31: Différentes configurations de mesure de la taille d’un défaut sur le facies de

rupture (a) défaut de surface (b) défaut interne (c) défaut proche de la surface (d) (e) en

présence de plus qu’un défaut
11.2.2 Caractérisation de la SDAS

La structure dendritique de I’alliage d’aluminium A356 est caractérisée par le paramétre
SDAS. Ce parameétre représente la distance entre deux bras dendritiques secondaires. Pour
déterminer cette distance, des échantillons issus de chaque niveau de la coulée et de la jante de
roue ont été observés par microscope optique suite a un polissage jusqu’au grade 4000. Afin de
caractériser la valeur de SDAS, on a adopté la méthode issue de la littérature [93, 94]. Cette
méthode consiste a tracer une ligne paralléle a la direction de croissance des dendrites primaires.
La SDAS est obtenue par une mesure de la moyenne des segments de droite obtenus par le
croisement de la ligne tracée et les branches des dendrites secondaires. Cette méthode est
illustrée dans la Figure 32. La variation de la SDAS des éprouvettes issues de la coulée en V
et des jantes de roue d’automobile est déja représentée dans le Tableau 3. L’étude
bibliographique sur I’alliage d’aluminium A356 (section 1.2.2.a), a montré que la SDAS et la
taille des particules de silicium eutectique sont deux parametres dépendants : une diminution
de la SDAS est associée a une réduction de la taille de silicium. Pour cette raison, dans le cadre
de cette etude, on s’intéresse a utiliser le paramétre SDAS qui est plus simple a caractériser a

partir de la structure dendritique de I’alliage d’aluminium A356-T6.
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200um

Figure 32: Méthode de mesure de la SDAS

11.2.3  Technique de détermination de la taille de grain

Dans le but d’étudier I’effet de la taille de grain sur la tenue en fatigue de 1’alliage
d’aluminium A356, nous allons déterminer 1’évolution de la taille de grain dans les différents
niveaux de la coulée ainsi que celle dans les jantes de roue d’automobiles. Les grains sont
révéelés en utilisant une attaque électrolytique sur des échantillons cylindriques suite a un
polissage jusqu’au grade 4000 puis un polissage miroir jusqu’a 1um. La solution chimique
utilisée dans cette attaque est un mélange d’acides avec 66% de HNO3, 33% de HCL et 1% de
HF. Plusieurs attaques ont été réalisées dans le but de déterminer les bons paramétres de
I’attaque telle que la concentration de la solution, le temps d’attaque et la tension d’attaque
électrolytique. Un tableau récapitulatif des différentes attaques effectuées avec plusieurs
parametres est représenté en annexe 2. La bonne attaque obtenue permettant d’avoir des
contrastes nets des grains, correspond a une solution diluée a 20% avec une tension de 5V pour
un temps d’attaque de 5s. Par la suite, un ringage avec de 1’eau est effectué et 1’échantillon est
plongé dans un bain de solution d’acide nitrique afin d’éliminer la couche noircie due a
I’attaque. Cette solution permet de mettre en évidence les contrastes des grains qui peuvent étre

observés a I’ceil nu (Figure 33(a)).

Différentes techniques ont été utilisées pour observer les grains sur les échantillons
attaqués. Parmi ces techniques, on cite : le microscope électronique & balayage (en électrons
secondaires et en électrons rétrodiffusés) et sur le microscope optique. Les observations MEB
sur les échantillons attaqués et méme sur les non attaqués, ne nous permettent pas de distinguer

les orientations cristallographiques et les joints de grains. Néanmoins, les acquisitions sur le
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microscope optique nous permettent d’observer les différents contrastes sur les échantillons.
Ces contrastes correspondent a la différence des orientations cristallographiques des grains.
Avec la lumiére du microscope projetée perpendiculairement a la surface de 1’échantillon, nous
avons utilisé trois projecteurs de lumiére de différentes orientations comme le montre la Figure
33(b). Cette méthode permet de révéler un bon contraste des grains sur la surface de
I’échantillon attaqué. L’orientation des projecteurs est choisie pour couvrir toutes les
orientations cristallographiques possibles des grains. La Figure 34 illustre un exemple des

différents contrastes photographiés sur un échantillon attaqué avec cette méthode.

Jante N1

() (b)
Figure 33: (a) observation des différents contrastes des grains a I’ceil nue (b) dispositif
d’observation des échantillons aprés 1’attaque chimique
La méthode d’attaque électrolytique ne permet pas de révéler les joints de grains comme
dans certains matériaux mais elle nous permet de voir les contrastes correspondant a
’orientation cristallographique des grains. Pour cette raison, la détermination de la taille de
gain a chaque niveau de prélevement dans le moule et celle des jantes de roue, a été effectuée
suite a un traitement d’images approprié. La numérisation des photos a été effectuee via le
logiciel de traitement d’images « Visilog » qui nous permet d’avoir I’aire de chaque grain. Dans
la suite de cette étude, le paramétre décrivant la taille de grain est défini par le diametre d’un

disque équivalent a la surface du grain. Ce diameétre est donné par 1’équation suivante :

4.qire (1.4)
T

¢ =

Dans le traitement d’image, la binarisation (en mode noire et blanc) a donné plusieurs
nuances de gris. Pour cette raison et afin de distinguer les différents niveaux de gris, on a choisi
de faire I’analyse de chaque image sur trois intervalles de seuillages qui semblent étre les plus
adaptés dans tous les cas: [0,70] ; [70,100] et [100, 255]. La Figure 34 illustre un exemple de

traitement d’images effectué sur les 3 intervalles de seuillage. La comparaison entre 1’image
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reconstruite et 1’originale, nous permet de déterminer le taux d’erreur suite au traitement
d’images. Cette erreur est due aux différentes étapes suivies (erode + reconstruct) pour aboutir
a la taille de grain. Le taux d’erreur obtenue est de I’ordre de 3%. Par rapport a des tailles de
grains millimétriques, cette erreur reste faible. D’autre part, afin d’éviter les erreurs de mesures,
les tailles de grains inférieurs a 50um sont considérées comme bruit dd au seuillage des images.
La taille de grain a été également quantifiée sur deux échantillons de chaque niveau de la coulée
et sur trois échantillons issus de la jante de roue.

(d)
Figure 34 : Traitement d’image pour différent intervalles de seuillage (a) les différents
contrastes obtenus par attaque chimique (b) seuillage sur I’intervalle [0,70] (c) seuillage sur

I’intervalle [70,110] (d) seuillage sur I’intervalle [110,255]

La distribution de la taille de grain dans le matériau de référence et dans quelques niveaux
de la coulée en fonction du pourcentage de fraction de surface est représentée sur la Figure 35.
Cette fraction est définie comme le rapport entre 1’aire d’un grain et celle de I’image analysée.
On constate la présence des petits grains dans tous les échantillons observés, mais ils occupent
une faible portion de la surface observée. Comme suite a 1’étude bibliographique sur les alliages
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d’aluminium (section 1.2.2.d), il a été constaté que parmi les facteurs dont dépend la taille de
grain, est la vitesse de solidification: un accroissement de la taille de grain est souvent associé
a une diminution de la vitesse de refroidissement avec une morphologie colonnaire. Cette
constatation est en désaccord avec ce qui a été obtenu dans le cas de notre étude. Le matériau
de référence issu des jantes de roue ayant la vitesse de refroidissement la plus élevé est
caractérisé par la taille de grain la plus grossiére (=2mm) et le dernier niveau de la coulée
(niveau8) ayant la vitesse de refroidissement la plus faible est caractérisé pas la taille de grain
la plus fine (200um). La Figure 36 montre la différence de la morphologie des grains entre le
matériau de référence et dans le premier et le dernier niveau de la coulée. On constate que dans
le cas du matériau de référence et du premier niveau (N1), le grain obtenu a tendance a avoir
une morphologie allongée par rapport a celle obtenue dans le dernier niveau de la coulée (N8)
ou la morphologie du grain est plus réguliére. Dans cette d’étude, il semble que la vitesse de
refroidissement n’est pas le paramétre principale qui pilote la croissance de la taille des grains
dans la coulée. Ce constat a déja été fait dans les travaux de Ceschini et al [49] sur I’alliage
d’aluminum A356 ou une faible corrélation a été touvée entre la distribution de la taille des
grains et la vitesse de refroidissement. Dans notre cas, I’origine de la variation de taille de grain
dans la coulée pourrait étre accordée a deux parameétres, soit a la variation de la pression entre
les différents niveaux, soit a I’hétérogénéité de la composition chimique dans la coulée. La
différence de pression est due a la différence de la hauteur des niveaux de la coulée. Li et al
[71] ont montré que I’agitation mécanique de la coulée juste avant le refroidissement affecte la
taille de grain. Comme dans notre cas, aucune agitation n’a été effectuée, cela peut
probablement induire des hétérogénéités dans la coulée due a la hauteur du moule donc la
variation de la taille de grain. Dans la suite de cette étude, & partir de la distribution de la taille
de grain, nous allons considérer la taille de grain la plus fréquente comme le montre la Figure
35. Si I’on prend la taille de grain maximale de chaque distribution, on a toujours le méme

ordre.
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Figure 35: Evolution de la distribution de la taille de grain dans les différents niveaux de la

coulée et du matériau de référence

Figure 36: Différence de la morphologie de grain (a) matériau de référence (jante de roue) (b)

niveau 1 de la coulée (c) niveau 8 de la coulée
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11.3 Conclusion

Une présentation de la méthode d’élaboration de la coulée est d’abord introduite dans ce
chapitre. Des éprouvettes ont été prélevées de cette coulée pour différents niveaux qui se
distinguent par une différence de vitesse de refroidissement. D’autres éprouvettes ont été
extraites de jantes des roues d’automobile issue de I’industrie de fonderie. Le matériau de ces
éprouvettes a la méme composition chimique que celle utilisée dans la coulée. Dans cette étude,
en vue de sa faible population de défaut et de sa structure dendritique fine, le matériau des jantes

sera considéré comme un matériau de référence « sain ».

Des essais de fatigue en traction, torsion et en traction-torsion combinées ont été effectués
au cours de cette étude. Ces essais sont réalisés pour deux rapports de chargement R; = 0 et R
= -1 suivant la démarche expérimentale présentée dans cette partie. Les essais sont effectués
sur des éprouvettes « saines » issues de jante des roues et d’autres en présence des défauts
naturels et/ou artificiels préleves de la coulée. Suite a ces essais de fatigue, nous avons constaté
que le mode d’amorgage et de propagation des fissures dépend de cas de chargement. Dans le
cas de torsion, I’amorcage des fissures ont été observés en mode mixte Il et Ill, mais le
cisaillement en mode Ill est le mode dominant. En torsion, nous avons constaté I’activation de

plusieurs systemes de fissuration en mode 1l et 11I.

L’effet des divers parameétres microstructuraux sur la tenue en fatigue des alliages
d’aluminium pose toujours des interrogations dans la littérature. Pour cette raison dans la suite
de cette étude, nous allons déterminer les parameétres qui affectent la limite de fatigue de
I’alliage d’aluminium A356-T6 ainsi les effets de la contrainte moyenne. Ce point est essentiel,
car il met en cause les grandeurs a considérer dans un critére de fatigue afin de décrire le
comportement en fatigue du matériau dans un critéere de fatigue multiaxiale. Pour cette raison,
la caractérisation microstructurale du matériau est un élément nécessaire pour porter un
jugement sur 1’effet de la microstructure dans la tenue en fatigue dans le cadre de notre cas

d’étude.

Dans cette partie, la microstructure de 1’alliage d’aluminium A356 est caractérisée par la
taille de grain et la SDAS. Elle a été identifiée sur des échantillons prélevés des différents
niveaux de la coulée ainsi du matériau de référence. Il s’avére que 1’évolution de SDAS dans la
coulée est fonction de la vitesse de refroidissement qui est en accord avec ce qui a été deja vu
dans la partie bibliographique. D’autre part, le matériau de référence ayant la vitesse de

refroidissement la plus élevé possede la SDAS la plus fine (36um). Cependant, la
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caractérisation de la taille de grain dans les niveaux de la coulée et celle de matériau de référence
a donné une évolution incohérente avec ce qui a été attendu. 1l semble que dans notre cas
d’étude, la taille de grain soit peu sensible a I’effet de la vitesse de refroidissement. La variation
de la taille de grain dans la coulée peut-étre due a la différence de pression avec la hauteur de
chaque niveau. Dans la suite de ces travaux, une étude comparative sur ’effet de chaque
paramétre de la microstructure telle que les défauts, taille de grain et SDAS sera effectué. Cette
étude va nous permettre de déterminer 1’effet de chaque parametre sur la tenue en fatigue de
I’alliage d’aluminium A356-T6. Rappelons que 1‘objectif final de cette étude est d’étudier le
comportement en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 en fonction des différents

parametres de cet alliage d’aluminium.
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Ce chapitre est dédié a la présentation de ’ensemble des résultats expérimentaux des
essais de fatigue conduits sur I’alliage d’aluminium A356-T6. L’objectif de ce chapitre est de

mieux comprendre les mécanismes mis en jeu pour différents trajets de chargements. Les essais

de fatigue réalisés dans cette étude ont pour but de déterminer 1I’impact de la taille de grain, la

structure dendritique et des défauts sur la tenue en fatigue de ’alliage d’aluminium A356-T6.

Dans une premiére partie de ce chapitre, nous allons présenter, d’une part, 1’étude des
mécanismes d’endommagement pour les différents cas de chargement. D’autre part, nous allons
caractériser 1’effet d’un défaut défini par sa taille, sa morphologie, son type ainsi que sa
position, sur la limite de fatigue de I’alliage A356. Pour ce faire, on a recours a présenter les
résultats expérimentaux dans un diagramme de Kitagawa pour chaque cas de chargement. Par
la suite, en menant une comparaison entre les résultats expérimentaux pour les deux rapports
de charge (Rs =0 et R; = -1), nous allons conclure sur I’effet de la contrainte moyenne a 1’aide

du diagramme de Haigh.

Le but de la suite de cette partie est d’étudier I’effet de la microstructure définie par les
deux parametres SDAS et taille de grain. Dans cette partie, on cherche a répondre a I’ambiguité
que nous avons rencontrée dans la partie bibliographique a propos de I’effet de la taille de grain
sur la limite de fatigue des alliages d’aluminium moulés. Enfin, nous allons étudier I’interaction
entre I’effet des défauts et de la microstructure sur la tenue en fatigue de ’alliage d’aluminium

A356-T6.

111.1 Effet des défauts de fonderie sur la limite de fatigue

Les résultats expérimentaux de cette premiére partie ont été obtenus suite a des essais de
fatigue en traction, torsion et traction-torsion combinées. Ces essais ont été effectué avec deux
rapports de charge Rs; = 0 et Rs= -1. Ces essais sont séparés en deux: (i) les premiers essais
d’endurance & grand nombre de cycles (N=10°) afin d’étudier I’effet des différents paramétres
tels que les défauts, la SDAS et la taille de grain (ii) les essais de suivi des fissures naturelles
par la méthode des répliques pour but d’étudier les mécanismes d’endommagement par fatigue
de I’alliage d’aluminium A356 dans les différents cas de chargement. On rappelle que les essais
sont effectués sur des éprouvettes sans et avec défauts (naturels et/ou artificiels) issues de la

coulée en V et d’une jante de voiture.

Kitagawa et Takahashi [79] ont proposé un diagramme montrant I’effet de la taille de
fissure sur I’amplitude de la contrainte seuil de fissuration. Dans la suite, les résultats

expérimentaux sont représentés dans un diagramme de type Kitagawa montrant 1’évolution de
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la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut pour les différents cas de sollicitation avec

les deux rapports de charge Ro=0 et Rg=-1.
I11.1.1.a Essai d’endurance en traction

Suite aux essais de fatigue en traction & Ro = 0 et R; = -1 et aprés la rupture finale de
chaque éprouvette, nous avons détermine la limite de fatigue et la taille de défaut a I’origine de
la rupture par la méthode décrite dans le chapitre précédent (section 11.2.1). Les résultats
expérimentaux sont représentés dans un diagramme de Kitagawa montrant 1’évolution de
I’amplitude de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut (Figure 37). Dans ce
diagramme, nous avons tracé une courbe limite qui sépare la zone de rupture et la zone de non-
rupture. Cette courbe est obtenue par un lissage des résultats expérimentaux en utilisant la
méthode des moindres carrés selon une loi polynomiale. L’intérét de ce diagramme est de
mettre en ceuvre 1’effet des défauts sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6.
Comme le montre la Figure 37, les essais de fatigue sont effectués sur des éprouvettes avec des
défauts naturels et/ou artificiels de différentes tailles. En plus, d’autres essais ont été réalisés
sur le matériau de référence sans défaut observable sur le facies de rupture. La limite de fatigue
maximale obtenue dans les diagrammes de Kitagawa correspond aux essais effectués sur le
matériau de référence. Afin de déterminer la transition entre 1’influence et la non influence de
la taille de défaut, nous avons choisi un critére sur I’abattement de la limite de fatigue pour tous
les cas de chargements étudiés. Ce critére correspond a 10% d’abattement sur la limite de

fatigue maximale obtenue en absence de défaut dans les diagrammes de Kitagawa. Cette
transition est définie a partir d’une taille de défaut dite taille de référence désignée par vaire, ..

Cette taille de référence délimite les deux zones du diagramme de Kitagawa.
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Figure 37: Diagramme de Kitagawa en traction (a) Re= -1 (b) Re= 0
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Les principales conclusions et interprétations déduites a partir de ces diagrammes de

Kitagawa sont les suivantes :

e Casdetractiona Rs=-1

A partir du diagramme de Kitagawa (Figure 37 (a)) en traction @ Rs; = -1, on peut
distinguer deux zones selon 1’évolution de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut :
(i) Une premiere zone sous la forme de plateau ou 1’on remarque un tres faible abattement de
la limite de fatigue par rapport a celle du matériau de référence. On constate dans cette zone
que I’effet de la taille de défaut est presque négligeable. Avec le critére d’abattement de la limite
de fatigue maximale choisie & 10%, cette premiere zone est étalée jusqu’a une taille de défaut
d’environ 600um. Cette taille correspond a la taille de défaut de référence Vaire,., s Cette taille

que 1’on a obtenue sur 1’alliage A356-T6 dans ce cas est beaucoup plus importante que celle

des travaux de Brochu [78] dans le méme cas de chargement sur 1’alliage A357 (section 1.2.3.a).
On peut conclure alors que Vaire,., est une grandeur qui dépend du materiau et peut étre du

type de défaut. (ii) Dans la deuxiéme zone et a partir de la taille de défaut de référence, on
constate une diminution de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut. L’abattement

entre le matériau sain et celui en présence d’un défaut grossier (870um) est de I’ordre de 30%.

e Casdetractiona Rs=0

A partir du diagramme de Kitagawa en traction R ;= 0 (Figure 37 (b)), contrairement a
ce que nous avons obtenu en traction & R; = -1, le matériau est beaucoup plus sensible a la
présence des défauts méme de petite taille. Pour cela, nous avons constaté que le premier
domaine qui correspond a 10% d’abattement de la limite de fatigue est faible par rapport a celui
obtenue & Rs= -1. La taille de défaut de référence a Ro= 0 est estime & 100um. Cependant par
comparaison a ce qui a €té obtenu a R.= -1, on peut conclure alors que Wref dépend aussi
de la contrainte moyenne pour le méme type de chargement. D’autre part, 1’abattement de la
limite de fatigue entre le matériau sain et celui avec le plus gros défaut (850um) dans le
diagramme de Kitagawa est de 1’ordre de 45%. Alors on peut constater que 1’abattement de la
limite de fatigue a R = 0 est plus prononcé qu’en traction a R = -1. Ceci est probablement dd

a I’effet de la contrainte moyenne.
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Figure 38: Différentes morphologies des défauts a I’origine de la rupture par fatigue en
traction: (a-d) défauts naturels & Ro = 0 avec v aire entre 300 et 400um avec une variation de
otd entre 42 et A7MPa (e) défaut artificiel & R,= 0 avec Vaire = 400um, o4 = 45MPa (f)

défaut naturel & Ry = -1 Vaire = 372um, o5*, =86MPa (g) défaut artificiel & Ro = -1,

Vaire = 395um, of*, = 84MPa (h) deux défauts naturels & Ry = -1, Vaire = 688um,

o, =75MPa (i) défaut artificiel & Ro= -1, Vaire = 740um, a5*, =79MPa

e Interprétations et conclusions

Par comparaison entre les diagrammes de Kitagawa obtenus en traction pour les deux cas
de charge, on constate que la sensibilité du matériau a la présence de défauts en fatigue dépend

du rapport de chargement. Cette sensibilité a la taille des défauts est plus marquée a R ;= 0.
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Elle peut étre liée a I’effet de la contrainte moyenne. D’autre part, la limite de fatigue du
matériau sain a Ry = -1 est supérieure a celle a Rs= 0 (65%; (Sain) = 90MPa et o}%(Sain) =
75MPa). Ce résultat est valable en présence de défaut de taille supérieure a la taille de défaut

de référence.

Dans le diagramme de Kitagawa en traction & R.= 0, les défauts de taille comprise entre
300 et 400um (7 resultats), la limite de fatigue est peu dispersée malgré la variété de la
morphologie des défauts (exemple Figure 38(a-e)). Ceci nous ameéne a conclure que la
morphologie de défaut ne semble pas étre un parametre de premier ordre qui affecte la limite
de fatigue. De méme dans le cas de traction a Rs = 0, avec les éprouvettes N5G et N5D avec
défaut artificiel et naturel respectivement ayant la méme taille (Figure 38(d-e)), nous avons
obtenu la méme limite de fatigue. Alors, il semble que le défaut artificiel d’électro-érosion est
représentatif de ’effet d’un défaut naturel ayant la méme taille. D’autre part, la plupart des
défauts naturels identifiés sur les facies de rupture sont des défauts de surface situés a une

distance inférieure a 1mm. A partir de cette constatation, il s’avére que le type et la morphologie

des défauts de surface semblent avoir une influence négligeable sur la limite de fatigue. C’est

plutét le parametre taille de défaut qui pilote la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356-
T6.

A partir du digramme de Kitagawa en traction a R; = -1, la rupture des éprouvettes N3 et
N8 s’est effectuée sur un défaut artificiel et sur un défaut naturel respectivement ayant presque
la méme taille (Figure 38 (f-g)). Ces deux résultats correspondent a un faible abattement de la
limite de fatigue par rapport a celle du matériau sain. Ces résultats montrent que méme en
présence d’un défaut a I’origine de la rupture, il n’y a pas forcément un abattement de la limite
de fatigue. Toujours dans le diagramme de Kitagawa a Rs = -1, la rupture des éprouvettes N7
et N2 s’est effectuée sur un défaut naturel et un défaut artificiel respectivement ayant presque
la méme limite de fatigue et méme taille de défaut (Figure 38 (h-i)). Ces résultats confirment
ce qu’on vient de conclure a Rs= 0 : il semble que la morphologie et le type de défaut n’ont pas
d’influence, c’est plutot la taille de défaut qui affecte la limite de fatigue de 1’alliage
d’aluminium A356-T6. La Figure 39 illustre un exemple d’un essai de fatigue effectué sur une
éprouvette avec un défaut artificiel de 575um. La rupture de cette éprouvette est effectuée sur
un défaut naturel de taille plus importante (688um). Une coupe transversale a été réalisée un
peu loin du défaut artificiel afin d’arriver au plan du défaut par polissage. Le but est d’observé
la structure dendritique du matériau au niveau du défaut. Sur la Figure 39, nous avons constaté

qu’il n’y a pas une modification remarquable de la microstructure de 1’alliage A356 autour du
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défaut artificiel élaboré par électro-érosion. Cette constatation peut expliquer pourquoi un

défaut artificiel a le méme effet sur la limite de fatigue qu’un défaut naturel de méme taille.

Quoique tous les essais de fatigue en traction a Rs= 0 et Rs= -1 ont été effectués sur des
éprouvettes de différentes microstructures, une trés faible dispersion des résultats
expérimentaux a été constatée dans le diagramme de Kitagawa. A ce stade, il s’avere que dans

le cas de traction et indépendamment du rapport de chargement, la tenue en fatigue de 1’alliage

d’aluminium A356 est controlée par la taille de défaut décrite par le paramétre.vaire.

Figure 39: Rupture de 1’éprouvette N7 en traction & R = -1 sur un défaut naturel de taille

688um en présence d'un défaut artificiel de taille 575um
111.1.1.b Mécanismes d’endommagement par fatigue en traction a Re=0 et Rs=-1

Un des objectifs de cette étude est de mieux comprendre les mécanismes
d’endommagement par fatigue de I’alliage d’aluminium A356. Dans ce but, nous allons
analyser 1’évolution des fissures naturelles en surface pendant un chargement en traction a Ro=
0 et Rs = -1. L’analyse est effectuée sur le matériau de référence (sain) et sur des éprouvettes
avec défauts (naturels et/ou artificiels) pour les deux rapports de chargement. Le suivi des
fissures en surfaces des éprouvettes a été effectué par la méthode des répliques présenté dans le
chapitre précédent (Section 11.1.3.b).

Dans un premier temps, deux essais de fatigue en traction Rs= 0 et R,= -1 ont été effectués
en présence des défauts (100um et 416um respectivement) sur deux éprouvettes issues du

premier niveau de la coulée. Les résultats a Rs = -1 sur le défaut artificiel sont déja présentés
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dans les travaux de Roy [1]. Nous avons choisi d’effectuer ces essais sur des éprouvettes issues
du premier niveau de la coulée ayant la méme microstructure et pour éviter la rupture sur un
défaut naturel. L’amplitude de la contrainte appliquée a R 5= 0 est égale a 70MPa qui est proche
de la limite de fatigue maximale obtenue dans le diagramme de Kitagawa. D’autre part,
I’amplitude de la contrainte appliquée en traction a R.= -1 est égale a 90MPa. Les Figure 40 et
40 représentent le faciés de rupture avec les répliques de suivi de fissure sur le fat de
I’éprouvette dans le cas des deux rapports de chargement.

Figure 40 : Essai de fissuration a Rs= -1, 6a=90MPa (a) correspondance entre le faciés de

rupture et la fissure sur la réplique (b) longueur de la fissure aprés 8.10° cycles (c) longueur

de fissure aprés 2.10°cycles [1]
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Figure 41: Essai de fissuration a Rs= 0, ca=70MPa (a) correspondance entre le faciés

de rupture et la fissure sur la réplique (b) longueur de la fissure aprés 8.10° cycles (c)
longueur de fissure aprés 4.10%cycles

Un essai de suivi de fissure a été effectué sur le matériau sain a Ro= 0 pour une amplitude
de contrainte égale a 80MPa. L’intérét de cet essai est de comparer le comportement du
matériau sans et avec défaut. La Figure 41 montre I’évolution d’une fissure par la méthode des
répliques dans un essai de traction a R = 0. Nous avons constaté a partir de I’observation du
faciés de rupture que la zone d’amorgage et de propagation de fissure contiennent quelques
facettes lisses. Souvent, on associe ces facettes a la cristallographie du matériau. D’autre part,
aucun défaut n’a été détecté a l'origine de la rupture. L’observation des facettes
cristallographiques, nous inspire que l’amorcage de fissure s’est effectué a partir de la
microstructure du matériau. Dans la Figure 42(d), I’amorgage de fissure s’est effectué sur 3
plans paralléles correspondant au premier stade de propagation dans le matériau sain. Au cours
du chargement cyclique, ces fissures se rejoignent pour former la fissure principale. La distance
entre ces plans correspond a la distance inter-dendritique secondaire du matériau de référence.
Cela nous a inspiré que I’amorgage de fissure s’est effectué a partir des particules de Si dans

les bras dendritiques de la structure de 1’alliage d’aluminium A356-T6.
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22,5 pm

100 pm

Figure 42: Suivi de fissure naturelle en traction a R.= 0 dans le matériau de référence,
0a=80MPa (a) correspondance entre le facies de rupture et la fissure principale sur la réplique
(b) propagation cristallographique de la fissure principale (c) longueur de la fissure (2a) apres

710° cycles (d) 2a aprés 510°cycles (e) 2a aprés 10°cycles

A partir des essais de suivi des fissures naturelles, la durée de vie en fatigue de 1’alliage
d’aluminium A356-T6 a 10° cycles est dominée par la phase de propagation (environ 90% de
la durée de vie). L’allure générale des fissures observées en traction est principalement
perpendiculaire a la direction de la contrainte principale en traction. Mais a partir de ce suivi,
des fluctuations du chemin de propagation des fissures ont été constatés. Malgré ces
fluctuations, la propagation des fissures continue dans le plan perpendiculaire a la direction de
chargement. Selon I’étude bibliographique, ces fluctuations peuvent étre dues a des barrieres
microstructurales telle que les joints des grains et/ou la structure dendritique. Une étude sur
I’influence de la microstructure sera faite plus tard afin de caractériser 1’effet de chaque

paramétre de la microstructure (taille de grain/SDAS).
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Afin d’étudier 1’évolution des fissures et déterminer la loi de propagation dans chaque
cas, nous avons rapporté 1’évolution de la longueur de fissure en fonction de nombre de cycles
(2a=f(N)). La longueur de fissure est recueillie en surface par des mesures sur les répliques en
remontant a 1’historique durant I’essai, comme le montre la Figure 41. Pour les deux rapports
de chargement, I’évolution de la longueur de fissure en fonction de nombre de cycles (2a=f(N))

est interpolée par une équation polynomiale.
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Figure 43: Evolution de la longueur de fissure en fonction de nombre de cycle pour les

différents cas en traction

L’évolution de la longueur des fissures (2a) en fonction du nombre de cycles est donnée
dans la Figure 43. Ces résultats sont obtenus pour les deux rapports de chargement R.= 0 et
Rs=-1 pour le matériau sans et a défaut. A Rs= 0, I’évolution de la fissure dans le matériau

sain et a défaut est typiquement identique durant 2/3 de la durée de vie.

En dérivant 1’équation d’interpolation de 2a=f(N)) par rapport a N dans chaque cas, on a
tracé la vitesse de fissuration da/dN (m/cycle) en fonction de I’amplitude du facteur d’intensité
de contrainte AK (en MPay/m ). Ce facteur est calculé a partir de 1’approche de mécanique de

la rupture en élasticité linéaire décrite dans la section 1.1.3.b donné par I’expression suivante :

AK =Y Ac.[ra (1.1)

Le facteur de forme de la fissure Y pour une éprouvette de diametre D est donné par I’expression

suivante [95] :
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2 3
Y =3+0,986[ij—1.357[ij +4,172(ij (1.2)
z D D D

Carpinteri et al [95] ont montré que la forme du front de fissure impacte fortement sur le
facteur de forme Y. Dans les essais de suivi de fissure en traction, nous n’avons pas identifié
des marquages qui donnent la morphologie de front de fissure pour les petits, moyennes et les
longues fissures. D’autre part, dans ces essais de fatigue en traction, la géométrie du front de
fissure est semi-circulaire. Alors, comme nous n’avons pas la connaissance expérimentale sur
I’évolution du front de fissure durant I’essai de fatigue, on suppose que son évolution est semi
circulaire et que le facteur de forme Y est égal a 0,636. A Rs; = -1, pour calculer Ac dans
I’expression de AK, nous avons considéré que la partie positive du cycle qui sert a propager la
fissure dans son domaine plastique. Par contre, la partie négative n’est pas considéré dans le
calcul de AK a Rs=-1 associée a la fermeture de fissure. A Rs= 0, comme la charge est toujours
positive alors nous avons consideré que tout le cycle est efficace pour faire propager la fissure.

Par la suite, a partir de la courbe da/dN= f (AK), les parametres de la loi de propagation

ont été identifiés dans le domaine linéaire décrit par la loi de Paris donnée par 1’équation

suivante :
da m (111.3)
—=CAK
dN
1.LE-06 -
—&— Traction R=-1, défaut 416um
—A— Traction R =0, défaut 100um
—— Traction R =0, matériau sain
1LE-07 A
Domaine T i Domaine I
° I
g 1E-08 - e
Z
=
~  LE-09 A
LE-10
1 10
AK(MPa m!'?)

Figure 44: Courbe de fissuration des fissures naturelles dans I'alliage d'aluminium A356 en
traction a Rs= 0 et R; = -1 sans et avec defaut
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La Figure 44 illustre la variation de la vitesse de propagation de fissures naturelles pour
les différents cas d’étude. La comparaison entre les résultats obtenus & Rs = 0 et R; = -1 avec
défaut et ayant la méme microstructure montre un écart des cinétiques de propagation des
fissures dans la partie linéaire du diagramme (domaine 1I). Cet écart est due au niveau de la
contrainte appliquée pour ces deux cas de chargement (80MPa a R; = -1 et 70MPa a R; = 0).
D’autre part et toujours dans le domaine linéaire, différentes vitesses de propagation ont eté
obtenues pour le méme rapport de charge (R, = 0) entre le matériau a défaut et le matériau sain.
Dans la littérature, Murakami a montré dans ses travaux [96] que la présence d’un défaut n’a
pas d’influence remarquable sur les cinétiques de croissance des fissures naturelles. Cela peut
étre expliqué par le fait que pendant le premier stade de propagation, la fissure est perturbée par
la zone de concentration de contrainte a proximité du défaut. En effet, comme montré par Nadot
dans ses travaux de these [97], le facteur d’intensité de contrainte AK doit étre calculé loin du
défaut ( a deux fois le rayon du défaut). Ce qui nous amene a déduire que la différence de vitesse
de propagation a Rs= 0 entre le matériau sans et avec défaut n’est pas fortement liée a la
présence du défaut. Nous pouvons spéculer cette différence aux hypotheéses tel que le facteur
de forme Y dans I’expression de AK. D’autre part, les essais de suivi de fissure a R; = 0 ont été
effectués sur deux éprouvettes avec différentes microstructures (SDAS et taille de grain). Donc
la différence entre les vitesses de propagation pour le méme rapport de chargement peut étre
due a I’effet de la microstructure. 1l semble que ce paramétre peut jouer le role d’une barriére
microstructurale devant la propagation des fissures dans I’alliage d’aluminium A356-T6. Le
Tableau 5 présente les différents paramétres dans les essais de traction. Les parametres de la

loi de Paris sont déterminés a partir du domaine linéaire de la courbe da/dN=f (AK).

R, Vaire (um) o, (MPa) m C

0 100 70 1,6 3.10°

-1 416 80 1,7 | 210°

0 Matériau 90 0.81 | 4.10°
saln

Tableau 5: Les paramétres de I'essai de fissuration en traction pour les deux rapports de
chargement R, = 0 et R; = -1 avec et sans defaut

I11.1.1.c Synthese sur les essais de traction a Re=0et Re=-1

Les essais de fatigue en traction pour les deux rapports de charge ainsi que les

observations microscopiques montrent que la limite de fatigue est plus sensible a la taille du
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défaut qu’a son type ou a sa morphologie. D’autre part, la taille de défaut admissible a partir
duquel un abattement de la limite de fatigue est obtenu, dépend fortement de la contrainte
moyenne. A Rs= 0, la présence de défaut & un impact plus important que a Rs = -1. En effet, en
traction, le caractere nocif de la taille du défaut dépend aussi de la contrainte moyenne. Quant
a I’effet de la position du défaut par rapport a la surface, tous les résultats expérimentaux avec
des défauts naturels ont été obtenus sur des défauts de surface (<1mm). Donc, en traction il
semble que les défauts de surface sont plus nocifs a 10° cycles car aucun amorgage de fissure

n’a été observé a partir d’un défaut interne.

Des essais de suivi des fissures naturelles ont été effectués a R; = 0 et R; = -1 sur des
éprouvettes sans et avec défaut. Il a été constaté qu’environ 90% de la durée de vie en fatigue
de I’alliage d’aluminium A356-T6 & 10° cycles est dominée par la phase de propagation. Suite
a des essais sur des éprouvettes ayant la méme microstructure et pour deux rapports de charge
différents, la contrainte moyenne ne présente pas d’impact sur la vitesse de propagation. Par
contre, pour le méme rapport avec deux microstructures différentes, une variation de vitesse de
propagation a été constatée. Ceci nous méne a soupconner que la microstructure joue un réle
d’une barriere pour la propagation des fissures. L’effet de la microstructure sera complété
ultérieurement pour conclure définitivement sur la sensibilité du matériau a la microstructure
en fatigue notamment le lien entre la microstructure et les defauts. Comme dans le cas de
traction, dans la suite nous allons faire la méme démarche pour des essais de fatigue en torsion

et en traction-torsion combinées.
I11.1.2 Cas de chargement en traction-torsion combinées a Ro=0 et Ro=-1
111.1.2.a Essai de fatigue en traction-Torsion

Dans cette partie, nous allons présenter les essais de fatigue effectués en traction-torsion
combinées avec o = 1. Toujours dans le but d’étudier ’effet des défauts, ces essais ont été
effectués sur des éprouvettes sans et avec défaut (naturel et/ou artificiel). Suite aux essais de
fatigue et apres la rupture, nous avons déterminé la limite de fatigue associée a chaque
éprouvette et la taille de défaut sur les faciés de rupture. Ensuite, les résultats sont présentés

dans un diagramme de Kitagawa pour chaque rapport de chargement (Figure 45).
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Figure 45: Diagramme de Kitagawa en traction- torsion combinées avec 6 =t (a) a Rs = -1
(b)a Rs=0
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Dans les diagrammes de Kitagawa en traction-torsion, nous avons utilise les points
expérimentaux pour tracer la courbe de tendance en utilisant la méthode des moindres carrés
selon une loi polynomiale. Comme en traction, pour déterminer la taille de défaut de référence
on a utilisé un abattement de 10% de la limite de fatigue du matériau sain. Par comparaison
avec ce que 1’on a déja vu en traction, on constate que dans ce cas, 1’effet de la taille de défaut

sur la limite de fatigue est moins marqué.

e Cas de traction-torsion a Rs= -1

A partir du diagramme de Kitagawa a Rs = -1 (Figure 45a), nous avons distingué deux
zones selon I’abattement de la limite de fatigue avec la taille de défaut: (i) Cette premiére zone

est etalée jusqu’a la taille de défaut de référence ( Vaire,.,,). Cette taille correspond dans ce

cas de chargement a 300um environ. Jusqu’a cette taille, un faible abattement de la limite de
fatigue avec la taille de défaut est observé. Dans ce domaine, la limite de fatigue varie entre
68MPa et 61MPa entre le matériau de référence (sain) et le matériau avec défaut. Cette variation
de 7MPa peut étre expliquée par le fait qu’un défaut de taille inférieure a la taille de référence
présente une influence négligeable sur la limite de fatigue. (ii) a partir de la taille de référence,
on définit la deuxieme zone du diagramme de Kitagawa. Dans cette zone la taille de défaut
semble avoir un effet remarquable sur la limite de fatigue. L’abattement sur la limite de fatigue
entre le matériau sain et avec défaut de 800um environ est de 1’ordre de 30% (de 67MPa a
47MPa respectivement). Le taux d’abattement de la limite de fatigue obtenu dans ce cas d’étude

correspond a celui que I’on vient de le déterminer en traction & R, = -1.

e Cas de traction-torsion 8 Rs=0

Comme dans le cas de traction a R; = 0, nous avons constaté qu’en traction-torsion
combinées & Rs= 0, le matériau est sensible a la présence des petits défauts. A partir du
diagramme de Kitagawa (Figure 45(b)), I’abattement de la limite de fatigue est progressif en
fonction de la taille de défaut. Contrairement & R = -1, la taille de défaut de référence obtenue
pour un abattement de 10% de la limite de fatigue du matériau est faible (100um). Cette taille
est similaire & celle obtenue en traction a R; = 0. La rupture des éprouvettes N6 et N5 (Figure
46) présentées dans le diagramme de Kitagawa s’est effectué sur un défaut artificiel et naturel.
La taille de défaut a I’origine de la rupture et la limite de fatigue correspondant a ces deux
éprouvettes sont tres proches: (of3 T°(Vaire = 382) = 39MPa, o3 "°(Vaire = 356) =
41MPa). Ces résultats renforcent ce que nous avons pu constater en traction: la morphologie et

le type de défaut n’ont pas d’influence remarquable sur la limite de fatigue de I’alliage
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d’aluminium A356-T6. La limite de fatigue entre le matériau sain et avec défaut de 800um
décroit de 52MPa a 36MPa respectivement. Le taux de 1’abattement sur la limite de fatigue est
de I’ordre de 31% qui est similaire a ce qui a été obtenue & Ry = -1.

(b)
Figure 46: Différentes morphologies et types de défauts a 1’origine de la rupture par fatigue

en traction-torsion a R,= 0 (a) défaut artificiel, vaire = 381um, cp=39MPa (b) défaut
naturel, Vaire = 356um , cp=41MPa

e Interprétations et conclusions

Par comparaison entre les diagrammes de Kitagawa obtenus en traction-torsion
combinées pour les deux cas de charge, comme dans le cas de traction, la sensibilité du matériau
a la présence de défauts dépend clairement du rapport de chargement. Ainsi, la sensibilité a la
taille des défauts est plus marquée a Rs= 0 pour les petits défauts. La sensibilité a la taille de
défaut varie avec le rapport de charge. Cette variation peut étre due a la contrainte maximale
appliquée qui est plus importante & R, = 0. Dans ce cas, le niveau de contrainte locale au point
chaud du défaut est plus élevé a R; = 0. Par ailleurs, la limite de fatigue du matériau sain a Rs=
-1 est supérieure a celle obtenue a Ry = 0 (05%:*°(Sain) = 67MPa et a5% *°(Sain) =
53MPa). Méme en absence d’un défaut a I’origine de la rupture, Gao [19] a montré que la
phase eutectique de I’alliage d’aluminium A356-T6 augmente aussi le niveau de contrainte
locale avec des déformations localisées autour des particules de silicium. Donc, avec un niveau
de contrainte maximale plus élevé a R; = 0, la contrainte locale dans 1’eutectique est plus
importante que celle a R; = -1. Ceci peut expliquer la différence entre les limites de fatigue du

matériau sain pour les deux rapports de chargement.

Par comparaison, entre les résultats de traction a R; = 0 et Rs = -1, il est clair que la

contrainte moyenne présente un effet sur la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356-
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T6. En plus, le taux d’abattement de la limite de fatigue obtenu entre le matériau sain et le
matériau a defaut avec un gros défaut (800um) est presque le méme pour les deux cas de
chargement (31%). Ce qui nous méne a déduire que I’effet des gros défauts sur le taux de

décroissance de la limite de fatigue est indépendant du rapport de chargement.

A partir des résultats expérimentaux obtenus en traction-torsion pour les deux rapports de
charge, il s’avére que le type et la morphologie du défaut n’ont pas une influence particuli¢re
sur la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6. Il semble que la taille de defaut est
le parameétre principal qui affecte la limite de fatigue en traction-torsion. Mais la sensibilité du

matériau a la présence d’un défaut dépend du rapport de chargement.

111.1.2.b Mécanismes d’endommagement par fatigue de I’alliage A356 en traction-
torsion combinées a Rs=0 et Re=-1

Comme dans le cas de traction, la méthode des répliques a été utilisé pour suivre
1I’évolution de la taille de fissure dans des essais de traction-torsion combinées a R; = 0 et Rg =-
1. Les essais de suivi de fissure naturelle & R; = 0 ont été effectués sur le matériau de référence
avec une contrainte d’amplitude o, = 60MPa. Par contre, a Rs= -1, I’essai est effectué sur une
éprouvette issue du niveau supérieur de la coulée (N8). Nous rappelons que ce niveau
correspond a une SDAS grossiere, faible taille de grain avec une taille et une population de
défaut élevée. Les résultats expérimentaux présentés a R, = -1 sont issus des travaux de Roy [1]
sur la méme coulée a une amplitude de 65MPa. Dans les travaux de Roy a Rs = -1, plusieurs
fissures ont été localisées sur les répliques. Pour la suite, on va s’intéresser qu’a 1’évolution de
la fissure principale conduisant a la rupture (Figure 47). Dans cet essai de suivi de fissure
naturelle & R, = -1, un défaut de type porosité ayant une taille de 300um était a 1’origine de la
rupture (Figure 47(c)). Dans ce cas, I’amorgage et la propagation de fissure se sont effectués

dans le plan de contrainte normale maximale en mode | comme le montre la Figure 47(a).
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Figure 47 : Suivi en surface de fissure principale dans un essai de traction-torsion combinées
a R, =-1 (ar) N=225000 cycles (a2) N=375000 cycles (as) N=375000 cycles (as) N=875000
cycles (b) zone d’amorgage (c) observation du défaut naturel a I’origine de la rupture dans la

zone d’amorgage Roy [1]

Dans I’essai de suivi de fissure a Rs= 0 sur le matériau sain, nous avons constaté que
I’amorcage de fissure s’est effectué sur le plan perpendiculaire a ’axe de 1I’éprouvette. Ce plan
correspond au mode I. Suite a ’amorgage, la fissure se propage dans un plan proche du mode |
pour atteindre une longueur de 200um. Ensuite, la fissure se propage en mode II jusqu’a la
rupture finale (Figure 48). Le mode de propagation de fissure observé & R; = 0 dans ce cas est
différent a ce qui a été observé dans la plupart des essais de fatigue en traction-torsion
combinées. Comme nous avons montré dans le deuxiéme chapitre, en traction-torsion, la
rupture par fatigue des éprouvettes sans et avec défaut s’est effectuée en mode I. L’observation
de la zone de fatigue du matériau sain montre des facettes lisses cristallographiques. La Figure
48(a) montre que ces facettes contiennent des bras dendritiques secondaires avec décohésion
des particules de silicium. Cette décohésion peut étre a 1’origine de I’amorcage de la fissure
principale.
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Figure 48: Suivi de fissure naturelle en surface en traction-torsion combinées a Rs= 0 (a)
observation de la zone d’’amorgage sur le facies de rupture (b) fat de I’éprouvette apres

rupture (c) a N=9.10° cycles (d) a N=10° cycles

Suite a I’essai de traction-torsion a R, =0, aprés 10° cycles, nous avons obtenu une fissure
d’environ 300um. Ceci implique que 1’amorgage est effectué dans les premiers cycles de la
durée de vie. D’autre part, a Rs = -1 et aprés 175000 cycles, une fissure principale ayant une
longueur de 800um environ a été obtenue. Cela confirme ce que nous avons conclu a partir des
essais de suivi de fissure en traction: la durée de vie en fatigue de ’alliage d’aluminium A356-

T6 & 10° cycles est dominée par la phase de propagation.

La longueur de fissure est recueillie par des mesures directes sur les répliques en
remontant a I’historique de ’essai. Par la suite, I’évolution de la longueur de fissure (2a) en
fonction de la durée de vie en fatigue est rapportée dans un diagramme 2a=f(N), comme le
montre la Figure 49. L’évolution de la longueur de fissure peut étre interpolée de fagon
raisonnable par une fonction polynomiale pour les deux rapports de chargement. Comme dans
le cas de fatigue en traction, nous avons identifié les paramétres de la loi de Paris a partir des
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courbes da/dN= f (AK). Dans ce cas d’étude, dans certaines éprouvettes, la forme de front de
fissure obtenue est semi-circulaire sur les facieés de rupture. Dans ces essais de fatigue on n’a
pas la connaissance expérimentale sur I’évolution de la forme de front de fissure durant 1’essai
de fatigue, comme le front de fissure est semi-circulaire, donc on va prendre Y = 0,636 quelle
que soit la profondeur de fissure. D’autre part, afin de calculer la variation du facteur
d’intensité de contrainte AK, nous avons utilisé la contrainte principale maximale associée au
tenseur de ’essai de traction-torsion combinées avec ¢ =t. Cette contrainte est donnée par

I’expression suivante :

1++/5 (111.4)
o, = X o
2
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4000 A Traction - Torsiona R = -1 (Vaire = A
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Figure 49: Evolution de la longueur de fissure en fonction de nombre de cycle en traction-

torsion combinéesa R,= 0 et R, = -1

La Figure 50 illustre les différentes vitesses de propagation des fissures naturelles pour
les deux rapports de chargement R;=0 et R;=-1. Il apparait que la contrainte moyenne a un
effet sur la vitesse de propagation des fissures. Par contre, il faut rappeler que ces essais ont
été effectués sur des éprouvettes avec deux microstructures différentes (matériau de référence:
SDAS=36um, taille de grain=2000-2100pum; matériau a défaut «N8»: SDAS=72um, taille de
grain= 100-200um). Comme dans le cas de traction, il semble que la microstructure peut aussi
avoir un effet sur la vitesse de propagation. Alors la différence entre ces vitesses peut étre due

a une combinaison entre 1’effet de la contrainte moyenne et de la microstructure.
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Figure 50: Courbe de fissuration de I'alliage d'aluminium A356 en traction-torsion combinées

aR,=0etR,=-1 pour le matériau sain et avec défaut

Le Tableau 6 résume les différents parameétres de la loi de propagation en traction-torsion

combinées selon la loi de Paris.

Rapport de Taille du Arr_lplitude I_a , .
chargement | défaut (um) contrainte appliquée m
(MPa)
Rs=-1 300 65 2 41010
Rs=0 Matériau 60 18 21010
sain

Tableau 6 : Les paramétres de I'essai de fissuration en traction-torsion combinées pour les

deux rapports de chargement Ro =0 et Rs = -1

Suite aux essais de traction et de traction-torsion combinées, il apparait que la vitesse
de propagation des fissures naturelles dépend de deux parametres: la contrainte moyenne et la
microstructure. L’effet de la contrainte moyenne se manifeste au niveau de la partie de
compression qui peut jouer un role remarquable sur les mécanismes d’écrouissage au fond des
fissures. D’autre part, I’effet de la microstructure se dévoile en comparant la vitesse de
propagation entre deux éprouvettes ayant deux microstructures différentes. Il semble que la

microstructure (SDAS et/ou grain) joue le réle d’une barriére microstructurale dans la phase de

propagation des fissures.
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I11.1.3 Cas de chargement en torsion a Rg=0et Ro=-1
I11.1.3.a Essai de fatigue en Torsion

Toujours dans le but d’étudier I’effet des défauts dans cette partie, des essais de fatigue
en torsion ont été effectués sur des éprouvettes sans et avec défaut (naturel et/ou artificiel) pour
les rapports de chargement R; = 0 et Rs = -1. Comme dans le cas de traction et traction-torsion
combinées, nous avons déterminé la limite de fatigue et la taille de défaut pour chaque

éprouvette apres rupture.

La Figure 51 présente les diagrammes de Kitagawa en torsion pour les deux rapports de
chargement. Dans certains cas, il était difficile d’identifier un défaut a I’origine de la rupture a
cause de la forme tortueuse des faciés de rupture en torsion comme on I’a déja montré dans la
section 11.1.3.a. Pour cette raison, ces éprouvettes ont été considérées comme un matériau sans
défaut identifiable. Dans le diagramme de Kitagawa, ces résultats sont classés au-dessous de
100um. Dans ce domaine de taille de défaut, nous avons constaté une variation considérable de
la limite de fatigue qui varie entre 44 et 90MPa & R; = -1 et entre 42 et 73MPa a R; = 0. La
dispersion des résultats expérimentaux dans le domaine entre 0 et 100um correspond a des
essais de fatigue effectués sur des éprouvettes extraites de différents niveaux de la coulée et de
la jante des roues ayant différentes microstructures. Donc, cette dispersion de la limite de
fatigue est probablement due & un effet de la microstructure. Par comparaison avec ce qui a été
obtenu en traction et en traction-torsion combinées, cette dispersion est plus marquée en torsion
en absence de défaut. Il semble que I’effet de la microstructure soit plus prononcé en torsion.
Nous allons étudier ’effet de la microstructure sur la limite de fatigue en torsion plus tard. On
s’intéresse dans cette partie a I’effet des défauts. Pour déterminer la taille de défaut de référence
désignée par \/Wref, comme dans les cas précédent, nous avons utilisé un critere qui
correspond a 10% d’abattement sur la limite de fatigue du matériau sain. Dans les diagrammes
de Kitagawa, la courbe de tendance de la limite de fatigue avec la taille de défaut est obtenue
par un lissage des résultats experimentaux ou un défaut est identifié sur le facies de rupture
(sans considérer la zone de dispersion). Ce lissage des points expérimentaux est fait en utilisant

la méthode des moindres carrés selon une loi polynomiale.
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Figure 51: Diagramme de Kitagawa en torsion (a) a Rs=-1 (b) a Rs=0
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e Casde torsion 8 Re=-1

A partir du diagramme de Kitagawa en torsion a Rs = -1 (Figure 51(a)), indépendamment
de la zone de dispersion et en présence d’un défaut a I’origine de la rupture, on peut distinguer
deux zones: (i) une premiere zone ou la taille de défaut présente une faible influence sur la
limite de fatigue par rapport a celle du matériau de référence. Ce premier domaine correspond
a un abattement de 10% de la limite de fatigue par rapport a celle du matériau de référence.
Cette zone s’étend jusqu’a une taille de défaut critique de 150um ou la limite de fatigue présente
une dispersion trés remarquable. Cette taille est définie comme étant la taille de défaut de
référence. (ii) Dans la deuxieme zone du diagramme définie a partir de la taille de défaut de
référence, un abattement de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut a été constate.
L’abattement sur la limite de fatigue entre le matériau sain et le matériau avec le gros deéfaut
(700um) est de I’ordre de 50%. Par rapport a ce que nous avons obtenu en traction et en traction-
torsion combing, il s’avere que I’effet des gros défauts sur la limite de fatigue est plus prononcé

en torsiona R, = -1.

e CasdetorsionaRs=0

Dans le diagramme de Kitagawa & Rs; = 0 (Figure 51(b)), le premier domaine qui
correspond a 10% de 1’abattement de la limite de fatigue s’étend jusqu’a une taille de défaut de
200pum. A partir de cette taille, on constate un abattement de la limite de fatigue en fonction de
la taille de défaut jusqu’a 35% pour les gros défauts (800um). Nous pourrions donc en déduire
a partir des deux diagrammes de Kitagawa que les gros défauts ont presque la méme limite de
fatigue (45MPa environ) & Rs= 0 et R,= -1. Cependant, il semble qu’en torsion la contrainte
moyenne n’a pas d’influence remarquable en présence d’un gros défaut. Par contre, 1’effet de
la contrainte moyenne est plus marqué au niveau du matériau de référence. Ceci est en
contradiction a ce que beaucoup d’auteurs avancent sur de nombreux matériaux. En outre, si on
associe la dispersion des résultats expérimentaux en absence des défauts a la variation de la
microstructure entre les éprouvettes, alors on peut déduire que I’effet de la microstructure est
gommeé en présence d’un défaut nocif. Nous allons étudier plus profondément I’interaction entre

I’effet de la microstructure et des défauts dans la suite de ce chapitre.

A partir des digrammes de Kitagawa, la rupture des éprouvettes N4 et N3 était a I’origine
d’un défaut naturel et artificiel respectivement. Comme le montre la Figure 52, ces défauts ont
presque la méme taille avec des morphologies différentes mais donnent presque la méme limite

de fatigue. Cette constatation confirme ce que nous avons déja constaté en traction et en
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traction-torsion combinées: Dans I’alliage d’aluminium A356-T6, il semble que le type et la
morphologie de défaut ne sont pas les parametres de premier ordre qui affectent la limite de
fatigue. La taille de défaut est le parameétre primordiale qui impacte la limite de fatigue. D’autre
part, dans le domaine de dispersion des résultats, le matériau sain et le niveau (N1) de la coulée
aient la limite de fatigue la plus élevée. Cependant, les niveaux supérieurs de la coulée (N8 et
N7) aient la limite de fatigue la plus faible. Ceci nous méne a soupgonner sur 1’effet de la
microstructure sur la limite en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 en absence d’un défaut

a I’origine de la rupture.

Figure 52: Défauts a I’origine de la rupture par fatigue en torsion a Rs= 0 avec différentes

morphologies et type ayant la méme taille qui donnent la méme limite de fatigue (a) défaut
artificiel, Vaire = 473pum, % = 51MPa (b) défaut naturel, Vaire = 450um ,
at% = 53MPa

111.1.3.b Mécanismes d’endommagement par fatigue de I’alliage A356-T6 en torsion

Durant les essais de fatigue en torsion, nous avons parfois observé en plus des fissures
principales, des fissures secondaires qui s’amorcent dans la phase eutectique du matériau. La
Figure 53 montre I’amorcage des fissures secondaires suite & un essai de torsion a R; = -1. Cet
essai a été effectué sur une éprouvette du niveau N7 en présence d’un défaut artificiel avec
1:=80MPa. Un defaut naturel de taille eégale a 423um était a 1’origine de la rupture qui a donné
une limite de fatigue o, = 73MPa. A partir de cette observation, il semble que la phase
eutectique a un effet non negligeable sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T®6.
Comme nous avons déja vu dans la partie bibliographique et suite aux travaux de Gao et al [19],

I’amorcage des fissures dans I’alliage d’aluminium A356 peut s’effectuer dans la phase
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eutectique. 1l a été montré qu’un chargement cyclique peut créer une zone plastique au niveau
des particules de Si qui peut étre favorable pour I’amorcage des fissures. En effet, dans les
essais de torsion avec les deux rapports de charge, plusieurs fissures secondaires et bandes de
glissement plastique apparaissent correspondant au deux plans de contrainte de cisaillement
maximale en mode Il. 11 est nécessaire d’indiquer que dans cet essai de torsion sous le rapport
de charge R = -1 et pour une amplitude 1a=85 MPa, le matériau ayant une limite d’¢élasticité de

164MPa, subit une légére plastification qui fait apparaitre ces bandes de glissement.
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Figure 53: Amorcgage et propagation d'une fissure au niveau de la phase eutectique dans un
essai de torsion a Rs = -1

A ce stade, la question qui se pose est : pourquoi I’effet de la microstructure est plus
remarquable en torsion qu’en traction et traction-torsion combinées. Alors, afin de répondre a
cette question, nous allons étudier plus tard I’effet de la microstructure sur la tenue en fatigue
de I’alliage d’aluminium A356-T6. Cette étude va nous permettre de préciser 1’élément
principal de la microstructure qui peut affecter la tenue en fatigue de I’alliage A356 pour les
différents cas de chargement. A la fin de ce chapitre, nous allons donner une réponse a cette
question en fonction des mécanismes d’endommagement observés pour chaque cas de

chargement.

Dans la suite de cette partie, la méthode des répliques a été utilisée pour suivre I’évolution
de la taille de fissure dans un essai de torsion a R; = 0. La rupture de cet essai a été obtenue
suite a deux paliers (1a=60MPa et 1.=70MPa) sur une éprouvette issue du troisieme niveau de
la coulée. Dans cet essai, aucun défaut a I’origine de la rupture n’a été localisé sur le facies de
rupture. L’amorcage de la fissure principale dans ce cas est obtenu dans le premier palier et elle
se propage pour atteindre une longueur 2a=415um. Les observations et le suivi de 1’évolution
des fissures dans le premier palier ont montré que la vitesse de propagation de la fissure est

faible. Aprés 1‘amorgage, elle n’a évolué que de 415um pendant le premier palier. Durant le
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deuxiéme palier, cette fissure continue sa propagation jusqu’a la rupture finale. La Figure 54(a)
montre que 1’amorgage et la propagation de la fissure principale se sont effectués dans le plan
de contrainte normale maximale qui correspond en mode I. Nous avons déja montré dans la
section 11.2.1 que dans la plupart des essais de fatigue en torsion, la rupture des éprouvettes
s’effectue dans les deux plans de contrainte de cisaillement maximale en mode I. Sachant que
dans le méme essai, nous avons détecté quelques fissures secondaires qui se sont amorcées en
mode 11, voir par exemple la Figure 54(b). Cet essai montre que la fissure de fatigue s’amorce
et se propage de maniére préférentielle en mode I. La variation du mode de rupture en torsion
peut-étre induite par de multiples facteurs : mécanique et/ou microstructurale. Pour une
amplitude de contrainte ta=70MPa & R, = 0 dans cet essai, la contrainte maximale est élevee
(tmax=140MPa) qui est proche de la limite d’élasticité. Suite a cette contrainte élevée, une zone
plastique peut étre créée dans la phase eutectique du matériau au niveau des particules de Si.
Cette plasticité peut présenter un trajet favorable pour la propagation de fissure ce qui peut
méme changer le mode de propagation. A ce stade et en absence des défauts, on soupgonne que
la microstructure joue un réle non négligeable sur les mécanismes d’endommagement de
I’alliage d’aluminium A356-T6. Cela peut expliquer la dispersion de la limite de fatigue en
absence des défauts dans le diagramme de Kitagawa en torsion pour les deux rapports de
chargements. Dans la suite, nous allons consacrer toute une partie pour étudier I’effet de la

microstructure sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6.

(@) (b)

Figure 54: Différents modes de propagation de fissure dans un essai de suivi de fissure en

torsion a Rs = 0, (a) propagation de la fissure principale avant rupture selon le plan de
contrainte normale maximale (mode I) (a) propagation d’une fissure secondaire dans le plan

de contrainte de cisaillement maximale (mode I1)
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Comme en traction et traction-torsion combinées, 1’évolution de la longueur de fissure est
recueillie par des mesures directes sur des répliques en remontant a I’historique de 1’essai dans
les deux paliers effectués. L’évolution de la longueur de fissure (2a) en fonction de la durée de
vie en fatigue dans les deux paliers est rapportée dans le diagramme 2a=f(N). Comme le montre
la Figure 55, I’évolution de la longueur de fissure en fonction de nombre de cycles peut étre
interpolée de facon raisonnable par une fonction polynomiale. Une faible évolution de la

longueur de fissure principale a été constatée pendant le premier palier.
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Figure 55: Evolution de la longueur de fissure en fonction de nombre de cycles en torsion a
Rs =0, 1% palier : ©s=60MPa, 2™ palier : T=70MPa, Nr=8.10° cycles

Dans le cas de torsion et a cause de la forme tortueuse des faciés de rupture, on n’a pas
pu distinguer la forme de front de fissure finale. Nous allons considérer dans ce cas que le front
de fissure est semi-circulaire comme en traction et en traction-torsion combinées ainsi Y =
0,636 quelle que soit la profondeur de fissure. D’autre part, afin de calculer la variation du
facteur d’intensité de contrainte AK, nous avons utilisé la contrainte principale maximale
associée au tenseur de 1’essai de torsion oU g; = t. Pour comparer et caractériser les mécanismes
d’amorcage et de propagation suite aux essais de suivi de fissure menés en torsion, traction et
traction-torsion combinées, nous avons tracé les courbes de variation de la vitesse de

propagation (da/dN) en fonction de AK pour les différents cas d’étude.

Il apparait, sur la Figure 56 que la vitesse de propagation des fissures naturelles depend
du type de chargement. Les cinétiques de croissance obtenue en traction a Rs = 0 et R; = -1, sur
des éprouvettes ayant la méme microstructure, sont plus élevées. Nous avons indiqué

précédemment que loin du défaut, la fissure n’est plus perturbée par la zone de concentration
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de contrainte a proximité du défaut. Pour cette raison, la présence des défauts n’a pas d’impact
sur la vitesse de propagation des fissures naturelles au-dela d’une distance qui correspond a la

taille du défaut.
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Figure 56: Courbe de fissuration des fissures naturelles de I'alliage d'aluminium A356-T6

pour différents cas de chargementa Ro=0 et Ro=-1

La comparaison des courbes de fissuration en traction a R = 0 et Rs = -1 montre que la
contrainte moyenne moins marqué sur la vitesse de propagation des fissures naturelles pour la
méme microstructure. On constate que les courbes & R = -1 sont décalées a droite par rapport
aux courbes & Rs = 0. Il faut mentionner aussi que la variation des cinétiques de propagation
entre les différents cas de chargement peut étre liée aux hypotheses géométriques et mécaniques
utilisées dans cette partie. L’hypothése géométrique est associée au facteur de forme Y utilisé
pour calculer la variation du facteur d’intensité de contrainte AK. Or, dans tous les essais de
suivi des fissures naturelles, nous avons supposé une évolution semi-circulaire du front de
fissure, ce qui nous permet d’avoir un facteur de forme Y=0.636. D’autre part, une autre
hypothése mécanique a été utilisée dans cette partie. Cette hypothése suppose que seule la partie
positive du chargement et la contrainte principale maximale sont les grandeurs mécaniques
responsables de I’ouverture des fissures naturelles. Il est donc probable que la partie de
compression a Rs= -1 associée a la fermeture des fissures présente un effet qu’il ne faut pas
négliger dans le calcul de AK. Cet effet peut €tre induit par des mécanismes d’écrouissage
cinématique par microplasticité en pointe de fissure. Sur 1’aspect ouverture de fissure, les

courbes a Rs=0 et Rs = -1 ne sont pas corrélées. Il parait donc que prendre la partie positive du
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chargement dans les deux cas pour calculer AK n’est pas bon. D’autre part, a Rs = -1 AKetf €St
plus important que I’amplitude a R; = 0 au maximum, ce qui fait que les courbes a Rs = -1 sont
décalées vers la droite. D’autre part, le mécanisme de fermeture des fissures naturelles peut
également étre associé a d’autres facteurs tels que: la présence des couches d’oxyde due au

frottement entre les levres de la fissure, la rugosité ou bien encore le sillage plastique.

D’autre part, a partir des essais de suivis de fissure naturelle sur le matériau sain ayant
une taille de grain grossiére et une SDAS fine, on aboutit a la vitesse de propagation la plus
faible. Il semble que la microstructure de 1’alliage d’aluminum A356-T6 peut aussi jouer un
réle primordial sur la cinétique de propagation des fissures. A I’issue de cette analyse, la
variation des vitesses de propagation entre les différents cas de chargement peut étre liée a
plusieurs facteurs. Il est plus raisonnable de tracer da/dN= f (Aketr), mais .Mais ce qu’il faut
retenir a partir des essais de suivi des fissures naturelles que la phase de propagation est la phase

dominante dans la durée de vie en fatigue de ’alliage d’aluminium A356-T6 a 10° cycles.
I11.1.4 Conclusion

A partir de I’étude expérimentale du comportement en fatigue en traction, torsion et
traction-torsion combiné avec les deux rapports de chargement R,= 0 et Rs=-1, nous allons
pouvoir conclure sur I’effet de la contrainte moyenne et ’effet des défauts sur la limite de

fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T®6.

e Effet des défauts

A partir des essais de fatigue, nous avons pu conclure que la limite de fatigue est sensible
a la taille du défaut. La présence d’un défaut dans le matériau est nocive a condition qu’il
dépasse une taille critique. Cette taille dépend du type de sollicitation et du rapport de
chargement. A partir de cette taille, un abattement de la limite de fatigue a été constaté. Ce taux
d’abattement dépend du chargement. En effet, le caractére nocif de la taille du défaut dépend
aussi de la contrainte moyenne. Un défaut de fonderie est caractérisé par: sa taille, sa
morphologie, son type et sa position par rapport a la surface libre. A 1’issu de notre étude pour
les différents cas de sollicitations, il apparait que le type, la morphologie et la position du défaut
sont des paramétres qui n’affectent pas directement la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium
A356-T6. Dans tous les essais de fatigues, les défauts présentent le site favorable pour
I’amorgage des fissures, tandis qu’en torsion et en absence d’un défaut nocif a 1’origine de la
rupture, il semble que la microstructure semble étre un site privilégié d’amorgage des fissures

dans la phase eutectique du matériau.
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A partir des essais de fatigue effectués sur des éprouvettes issues des différents niveaux
de la coulée, la fraction surfacique des défauts naturels présentés dans le Tableau 3 ne donne
pas une idée sur I’évolution de la taille des défauts dans la coulée. Une caractérisation
volumique des defauts par tomographie permet d’obtenir les distributions de taille des porosités
de maniére plus précise. Afin d’illustrer I’évolution des défauts naturels dans la coulée, nous
avons présenté la taille de défaut naturel maximale identifié sur les faciés de rupture dans les
différents cas de chargement. Dans la Figure 57 nous avons classé la taille de défaut maximale
selon le niveau de 1’éprouvette dans la coulée. L’intérét de cette présentation est d’illustrer
I’évolution de la taille de défaut dans la coulée avec la hauteur. Nous avons remarqué une légeére
variation de la taille de défaut avec le niveau de 1’éprouvette. La croissance de la taille de défaut
au quatriéme niveau de la coulée, comme on I’a déja expliqué dans la section I1.1.1, peut-étre
dd a la procédure de remplissage de moule. D’autre part, la gravité ainsi que la vitesse de
refroidissement remettent en cause I’évolution de la taille de défaut dans les niveaux supérieurs

de la coulée.
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Figure 57: Taille de défaut maximale selon le niveau observée sur les facies de rupture dans

tous les essais de fatigue (nombre totale des éprouvettes avec des défauts identifiables = 40)

e Effet de la contrainte moyenne

L’ensemble des essais expérimentaux de cette etude a été réalisé avec et sans défaut pour
les deux rapports de charge Rs= 0 et Rs= -1 afin d’étudier I’effet de la contrainte moyenne sur
la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. Pour cela, nous avons presenté un
diagramme de Haigh pour les différents cas de sollicitation a partir des données expérimentales

obtenues dans cette étude (Figure 58).
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Dans le diagramme de Haigh en traction et traction-torsion combinées (Figure 58 (a,b)),
les résultats experimentaux correspondants au matériau sain sont proches de la droite de
Goodman. Ceci indique une sensibilité linéaire aux effets de la moyenne. Cette sensibilité
linaire a été déja obtenue dans les travaux de these de Koutiri [41] sur 1’alliage d’aluminium
AlSi7Cu05Mg03. D’autre part, dans le matériau a défaut, une diminution trées marquée de la
limite de fatigue avec I’augmentation de la contrainte moyenne a été obtenue. Suite a ces
sollicitations, on peut déduire que la sensibilité du matériau a la moyenne est plus significative
en présence d’un défaut a I’origine de la rupture. Contrairement a ces deux cas, en torsion, la
sensibilité a la moyenne est peu importante (Figure 58(b)). En présence d’un gros défaut, il
semble que I’effet de la contrainte moyenne soit tres faible en torsion. La sensibilité variable a
I’effet de la contrainte moyenne sur I’alliage d’aluminium A356-T6 semble étre liée & un
paramétre mécanique. Ce parametre reflétant D’effet de la moyenne est la contrainte
hydrostatique qui est plus marquée en traction et traction-torsion combinée. En plus, on peut
déduire que I’interaction entre 1’effet des défauts et de la contrainte moyenne sur la limite de
fatigue est plus faible en torsion par comparaison a celle obtenue en traction et traction-torsion

combiné.

Dans la section 1.2.2.b de la partie bibliographique, nous avons montré que la résistance
a la rupture (Rm) dépend de la densité des porosités et de la SDAS. Dans le diagramme de
Haigh, nous allons présenter la résistance a la rupture du matériau de référence (Rm=317MPa).
Une barre d’incertitude est ajoutée qui correspond a la variation de Rm liee aux différents
parametres indiqués précédemment. Comme on n’a pas une valeur exacte de la résistance a la
rupture de chaque niveau de la coulée, donc pour tracer la droite de Goodman pour les différents

cas, nous allons utiliser celle du matériau de référence.
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Figure 58: Diagramme de Haigh (a) en traction (b) en traction-torsion combiné (c) en torsion
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A partir de cette partie expérimentale, 1’étude de ’effet de la contrainte moyenne en

fatigue de I’alliage d’aluminium de fonderie A356-T6 a permis de conclure les points suivants :

e [’effet de la contrainte moyenne dépend de la taille de défaut et de type de
sollicitation. Dans le cas de traction et traction-torsion combiné, ’effet de la
moyenne est plus marqué qu’en torsion. Un effet de la contrainte hydrostatique

semble étre 1’explication possible de cette différence

e A partir des diagrammes de Haigh, la limite de fatigue du matériau est caractérisée
par une sensibilité plus ou moins importante a la moyenne qui dépend du type de

sollicitation. On a pu distinguer trois types de sensibilité a I’effet de la moyenne:

- une décroissance lineaire de la limite de fatigue avec la contrainte moyenne suivant la

droite de Goodman dans le cas du matériau sain en traction et traction torsion combiné.

- Une forte sensibilité de la limite de fatigue a la contrainte moyenne en présence des

défauts a I’origine de la rupture en traction et traction-torsion combiné.

- Une décroissance de la sensibilité du matériau a la contrainte moyenne avec la taille de

défaut en torsion.

111.2 Etude de ’effet de la microstructure sur la tenue en fatigue de I’alliage
d’aluminium A356-T6

A l'issue de la premiere partie de ce chapitre, I'étude expérimentale nous a permis de
mieux étudier I'effet du défaut décrit par sa taille ainsi que I'effet de la contrainte moyenne sur
la limite de fatigue de I'alliage A356 pour les différents cas de sollicitation. Certains résultats
expérimentaux conduits sur cet alliage laissent penser que la microstructure présente un effet
significatif sur la limite en fatigue et sur le mécanisme d’amorgage et de propagation des
fissures. Nous avons montré dans la partie bibliographique que la taille de grain et la structure
dendritique peuvent jouer un rdle primordial sur la tenue en fatigue des alliages d’aluminium.
Dans la suite de cette partie, nous allons relier la dispersion des résultats expérimentaux obtenus
en torsion en absence de défaut a 1’origine de la rupture a la variation de la microstructure entre
les différents niveaux de la coulée et celle du matériau de référence. Cependant, nous allons
étudier les effets de la microstructure (taille de grain, structure dendritique, particule de Si etc.).
L’intérét de cette étude est de mieux comprendre les différents parameétres microstructurales

dont dépend la limite de fatigue de I'alliage d'aluminium A356.
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111.2.1 Effet de la structure dendritique

La structure dendritique de 1’alliage d’aluminium A356-T6 est composée par une phase
dendritique (a-Al) entourée par la phase eutectique. Cette structure est caractérisée par le
parametre SDAS qui désigne I’espacement des bras dendritique secondaires. La variation de ce
parametre dans la coulée et dans le matériau de référence est déja présentée precédemment dans
le Tableau 3. Il est connu dans la littérature que le paramétre SDAS dépend de la vitesse de
refroidissement de la coulée : la SDAS est plus fine pour une vitesse de refroidissement plus
élevée. La phase eutectique est riche en particules de silicium (Si) avec présence de quelques
intermétalliques de type B-AlsFeSi. L’identification des intermétallique n’est pas effectuée par
une analyse EDSX mais plutét par analogie a ce qui a été observé dans la littérature sur les
alliages d’aluminium A356/A357 [50, 82]. La structure dendritique de ’alliage A356-T6 est

bien visible sur la Figure 59.
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Figure 59: Microstructure de I'alliage d'aluminium A356-T6

A partir des essais de fatigue, une dispersion de la limite de fatigue en torsion a R; = 0 et
Rs = -1 a été constatée en absence des défauts a 1’origine de la rupture. Comme ces essais ont
été effectués sur des éprouvettes des différents niveaux de la coulée, nous avons soupgonné que
cette dispersion est liee a un effet de la microstructure. Pour cette raison, nous avons trace
I’évolution de la limite de fatigue en fonction de la SDAS correspondant a cette dispersion des
résultats expérimentaux. Dans la Figure 60, I’évolution de la microstructure décrite par la SDAS
induit une diminution de la limite de fatigue. La variation de la SDAS dans la coulée et dans le
matériau de référence est définie par une valeur moyenne et un écart type qui correspond a la

dispersion expérimentale. Il apparait qu’une microstructure grossiere aboutit a une faible limite
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de fatigue par comparaison a celle du matériau sain ayant la microstructure la plus fine. Cette
constatation est en accord avec ce que nous avons montré dans la partie bibliographique
(1.2.3.b) suite aux travaux de Wang sur I’alliage d’aluminium A356-T6 [75].

Il faut noter que la SDAS est une grandeur représentative de la structure dendritique des
alliages d’aluminium de type Al-Si-Mg. Ce parametre désigne implicitement la répartition
spatiale de la phase eutectique dans le matériau ainsi que 1’évolution de la taille et la
morphologie des particules de Si (Voir section 1.2.2.a). Donc dans cette étude, pour décrire
I’effet de la structure dendritique sur la tenue en fatigue des alliages d’aluminium nous allons

se limiter a utiliser le paramétre SDAS.
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Figure 60: Variation de la limite de fatigue en fonction de la SDAS en absence de défaut a

I’origine de la rupture en torsiona R.=0 et R,=-1

Dans la littérature, il a été démontré qu’au cours d’un chargement cyclique une zone
plastique locale peut étre créée dans la phase eutectique au niveau des particules de Si. Dans
I’alliage d’aluminium A356-T6, il s’avére que cette phase présente un site favorable pour
I’amorcage des fissures au niveau de la zone eutectique riche en particules de Si, comme on a
déja montreé dans la Figure 53. A I’issu des résultats expérimentaux, le comportement en fatigue
a 10° cycle en torsion est sensible a la structure dendritique du matériau. Cette constatation est
en accord avec les travaux de Koutiri [41] sur I’alliage d’aluminium 2024 et AlSi7Cu05Mg03
en torsion. Dans la suite, nous allons essayer de répondre a la question posée précédemment
« pourquoi [’effet de la microstructure est plus remarquable en torsion qu’en traction et

traction-torsion combiné ».
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Afin de mieux comprendre ce comportement, une étude comparative a été effectuée qui
nous a permis d’envisager la cause de ce mécanisme. De ce point de vue, il semble que
le mode d’amorgage et de propagation des fissures présente la cause principale pour cette
différence de I’effet de la microstructure entre les différents cas de sollicitations. Dans la
majorité des essais de traction et de traction-torsion combing, I’amorgage et la propagation de
la fissure principale s’effectuent en mode I d’ouverture. Par contre en torsion les fissures se
propagent dans le plan de cisaillement maximal en mode Il. A partir de cette constatation, on
peut décrire un scénario permettant d’expliquer la différence de ’effet de la microstructure
entre les différents cas de sollicitations. Ainsi, nous allons expliquer la variation de la limite de
fatigue entre les différents niveaux de la coulée. Mais ¢a reste un scénario qu’il faut le confirmer

ultérieurement par des essais expérimentaux.

En torsion, nous avons montré précédemment que les microfissures peuvent s’amorcer
dans la phase eutectique du matériau. Comme la matrice d’aluminium (o-Al) est plus ductile
que les particules de Si, et suite a un chargement cyclique, des déformations plastiques seront
cumulées dans la phase eutectique au niveau des particules de silicium. A cause du niveau de
cisaillement élevé dans un essai de fatigue en torsion par rapport a celle en traction, suite a
I’amorcage, les fissures se propagent dans le matériau par cisaillement et rupture des particules
de silicium. Par conséquence, probablement ces particules de Si peuvent alors ralentir la
propagation des fissures en torsion. Comme le parametre microstructural SDAS décrit la
répartition et la taille des particules de Si dans la phase eutectique, tout cela peut envisager la
variation de la limite de fatigue dans le cas de torsion en fonction de la microstructure. Ce
scénario a été inspiré a partir de quelques constats expérimentaux par observation des f(ts des
éprouvettes en torsion. Ces observations montrent la rupture de quelques particules de Si par

cisaillement (Figure 61(d)).

En traction et traction-torsion combinees, des fissures peuvent s’amorcer dans la phase
eutectiqgue. Comme nous avons montré dans la partie précédente, la phase de propagation est la
phase dominante de la durée de vie en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. Ainsi, I’effet
de la microstructure sur la durée de vie et la limite de fatigue intervient au niveau de la
propagation des fissures dans le matériau. Dans ce cas de chargement, les fissures peuvent se
propager par décohésion des particules de silicium. Sous I’effet du mode de propagation (en
mode d’ouverture), la fissure contourne les particules de Si en traction et traction-torsion
combinees, alors qu’en torsion les fissures se propagent dans la phase ecutectique par

cisaillement des particules de Si. Dans un essai de traction-torsion combinées a Rs = 0 sur le

-112 -



matériau de référence, nous avons observé une décohésion des particules de Si sur le facies de
rupture (Figure 61 (a)). La Figure 61 (b) illustre la propagation d’une fissure en traction a Re
= 0 ou on constate la fissure qui contourne les particules de Si dans la phase eutectique.

(c) (d)
Figure 61: Effet de la structure dendritique pour différents cas de sollicitation (a) décohésion

des particules de silicium en traction-torsion combinées a R; =0 (b) propagation d’une fissure

en traction & R, = 0 par contournement des particules de Si (c) amorgage a partir d’un défaut
et propagation dans la phase eutectique (d) rupture des particules de Si par cisaillement dans

un essai de torsion

Dans la Figure 61 (c), méme en présence d’un défaut a I’origine de 1’amorgage, nous
avons constaté que la fissure se propage dans la phase eutectique. Il semble que cette phase
présente un chemin privilégié pour la propagation des fissures a cause de la concentration des
contraintes et des déformations plastique au niveau des particules de Si. A I’issu de cette
constatation, il semble avoir une interaction entre 1’effet des défauts et la structure dendritique
sur la durée de vie et la limite en fatigue de I’alliage d’aluminum A356 .Dans la suite, pour
décrire I’effet de la structure dendritique, nous allons utiliser le paramétre SDAS. Toujours dans
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le but de déterminer 1’effet de la microstructure, nous verrons dans la partie suivante I’effet de

la taille de grain sur la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6.
111.2.2 Effet de la taille de grain

Dans la partie bibliographique, nous avons trouvé un désaccord entre différents travaux
sur I’effet de la taille de grain dans la tenue en fatigue des alliages d’aluminium. Pour cette
raison, nous allons étudier 1’effet de ce parametre microstructural sur la tenue en fatigue de
I’alliage A356-T6 de notre étude. Nous avons déterminé dans la section 11.2.3 I’évolution de la
taille de grain dans les différents niveaux de la coulée ainsi dans le matériau de référence. Nous
avons constaté que les grains dans le niveau inférieur de la coulée et dans le matériau de
référence sont souvent millimétriques. Afin de distinguer I’effet de la taille de grain comme
dans le cas de I’étude de I’effet de la structure dendritique, nous allons considérer que les points
expérimentaux en absence des défauts a I’origine de la rupture. Pour cette raison, nous avons
présenté que les résultats expérimentaux de la zone de dispersion en torsion a Rs =0 et Rs = -
1. La variation de la limite de fatigue en fonction de la taille de grain est présentée dans la
Figure 62.
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Figure 62: Evolution de la limite de fatigue en fonction de la taille de grain en absence de

défaut a I’origine de la rupture en torsiona R; =0 et R; = -1

Contrairement a I’effet de la SDAS, on observe sur la Figure 62 une évolution de la limite
de fatigue avec la taille de grain. Le matériau de référence ayant la taille de grain la plus
grossiére présente la limite de fatigue la plus élevée. Cette limite de fatigue décroit avec une

diminution de la taille de grain. Par contre, il est connu dans certains matériaux qu’une
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réduction de la taille de grain améliore la tenue en fatigue du matériau [98-100]. Cette
amélioration est liée a I’ajout des joints de grain qui jouent le role d’une barriére
microstructurale devant la propagation des fissures. De ce point, il semble que la taille de grain
n’est pas un parameétre de premier ordre qui affecte la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium
A356-T6. Cette conclusion est en accord avec les travaux récents de thése d’Itziar [101] sur
I’alliage d’aluminium A357-T6.

Buffiere et al [74] ont montré dans leurs travaux la présence des intermétalliques et des
particules de Si localisés au niveau des joints de grain. Pour des grains favorablement orientés,
les joints présentent un endroit favorable pour I’amorgage et la propagation des fissures : une
fois la fissure est amorcée, elle se propage rapidement le long du joint de grain. Ces résultats
laissent penser que la propagation des fissures dans la phase eutectique présentée précédemment
(Figure 61) correspond plut6t a une propagation dans les joints de joints. Pour cette raison,
nous avons effectué des attaques chimiques sur des fats d’éprouvettes polis aprés rupture. Ainsi,
nous avons observé les zones d’amorgage et les chemins de propagation des fissures dans la

microstructure par rapport aux joints des grains (Figure 63).

Figure 63: Observation de I’effet de la cristallographie sur le chemin de propagation des
fissures dans l'alliage d'aluminium A356-T6 en traction a R; = 0
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La Figure 63 montre I’amorgage d’une fissure sur un défaut naturel intergranulaire de
type retassure. Une fois amorcée, la fissure se propage dans le matériau en suivant la phase
eutectique pour franchir les grains. On constate dans ce cas de chargement que le chemin de
propagation n’est pas affecté par les joints des grains. Une microfissure entre les deux points
(P1, P2) s’amorce et se propage dans la phase eutectique du matériau dans le méme grain. Cette
fissure peut étre due soit a la présence d’un défaut en sous couche, soit a ’accumulation des
déformations plastique dans la phase eutectique suite au chargement cyclique qui peut mener a
I’amorcage des fissures. D’autre part, dans les éprouvettes avec des gros grains (matériau de
référence + niveau inférieur de la coulée), les fissures n’ont pas rencontré suffisamment des
grains pour qu’un effet de barriére microstructurale des joints de grain sur la limite de fatigue

puisse étre considérable.
111.2.3 Synthese

Il apparait suite a cette étude que la microstructure de I’alliage d’aluminium A356-T6
présente un effet non négligeable sur sa tenue en fatigue. Les résultats montrent que la phase
eutectique de la structure dendritique du matériau joue un role primordial dans les mécanismes
d’amorcage et de propagation des fissures. L’effet de cette phase sur la limite de fatigue est
bien décrit par le paramétre SDAS. En revanche, il apparait d’une maniére claire que la taille
de grain n’est pas un parametre de premier ordre qui affecte la limite de fatigue. D’autre part,
il s’avére que I’effet de la SDAS dépend fortement du type de sollicitation. Dans cette étude,
I’effet de la variation de la SDAS entre les éprouvettes d’essais est plus remarquable en torsion
en absence des défauts a I’origine de la rupture. Cela est conforme a I’abattement de la limite
de fatigue en fonction de la SDAS. Suite a ’observation des chemins de propagation des
fissures, les fissures se propagent de préférence dans la phase eutectique mais parfois dans la

phase dendritique (a-Al).

Pour conclure, en absence des défauts a I’origine de la rupture, il semble que la SDAS est
le paramétre microstructural principal qui affecte la limite de fatigue a 108 cycles de Ialliage
d’aluminium A356-T6. Cependant, I'effet de la taille de grain sur la limite de fatigue est

considéré pour la suite de ce travail comme un parametre secondaire.
111.2.4 Conclure sur I’interaction entre les effets des défauts et de la microstructure

Suite a cette étude expérimentale sur la tenue en fatigue de ’alliage d’aluminium A356-

T6, on fait apparaitre une competition entre I’effet des défauts et I’effet de la structure
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dendritique décrite par le parametre SDAS. On propose dans cette partie de mettre en ceuvre les
interactions possibles entre 1’effet de la taille des défauts et de la SDAS sur la limite de fatigue
dans les différents cas de sollicitation de cette étude. Pour étudier cette interaction, nous allons
utiliser la méthode des surfaces de réponse. Cette méthode consiste a explorer des relations
entre des variables et la réponse a travers une fonction mathématique sous forme polynomiale.
La determination des surfaces de réponse est basée sur les données expérimentales dans les
différents cas de sollicitation obtenus dans notre étude & R; = 0 et R = -1. Chaque point
expérimental correspond a une taille de défaut, une SDAS et une limite de fatigue. Donc, les
variables d’entrées des surfaces de réponse sont la taille de défaut et la SDAS ainsi la réponse
correspond a la limite de fatigue. La fonction de réponse sous forme polynomiale est donnée

par I’expression suivante :

op =h, +bl(\/ aire)Z +h, +/aire +b,(SDAS ¥ +b, SDAS + bs(\/aire)x (SDAS)+¢, (1.5)

La fonction de réponse de la limite de fatigue est représentée par des surfaces dans le domaine
spatial de définition des variables SDAS et vaire pour les différents cas de sollicitation. Cette
fonction présente le couplage de I’effet de la SDAS et de la taille de défaut sur la limite de

fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 a 10° cycles.
A partir de la Figure 64 , on peut donc retenir les interprétations suivantes :

e Entorsiona R, =0et R, =-1, une interaction significative entre I’effet des défauts et
la SDAS est marquée pour les petits défauts. Dans ce cas, une SDAS fine présente la
meilleure limite de fatigue. Par contre, en présence d’un gros défaut, I’effet de la SDAS
est gommeé par ’effet de la taille de défaut. Toujours dans le méme cas de sollicitation,
on constate que pour des SDAS fines I’effet d’une évolution de la taille de défaut sur la

limite de fatigue est plus marqué que pour une SDAS grossiére.

e Entraction a Rs; =0, un fort effet de la SDAS sur la limite de fatigue a été constaté pour
les petites tailles de défaut. Par contre a Rs = -1, il n’y a aucun effet de la SDAS sur la
limite de fatigue, c’est le parametre taille de défaut qui semble étre le paramétre le plus

nocif dans ce cas de chargement.

L’interaction entre 1’effet de la SDAS et la taille des défauts, qui est plus marqué en
torsion, peut étre due a un rapprochement des niveaux de concentration de contrainte et des
déformations plastiques locales entre ceux au niveau des petits défauts et ceux dans la phase

eutectique. Par contre, pour les gros défauts, le champ de contrainte est beaucoup plus étendu
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que dans le cas d’un petit défaut. Ceci est probablement le motif qui gomme 1I’effet de la SDAS

sur la limite de fatigue du matériau en présence des gros défauts.

Pour conclure, suite aux résultats expérimentaux sur I’alliage d’aluminium A356-T6, la
taille des défauts est 1’élément de la microstructure le plus critique vis-a-vis de la limite en
fatigue. En I’absence de défaut de taille critique a 1’origine de la rupture, I’amorgage des fissures
s’effectue au niveau de la phase eutectique du matériau sur les particules de silicium. Une
interaction entre 1’effet de la SDAS et de la taille de défaut peut-&tre envisagée pour des petits

défauts.
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Figure 64: Interaction entre I'effet des défauts et de la SDAS sur la limite de fatigue pour

différents cas de chargement. Les couleurs présentent une interpolation des résultats

expérimentaux par la méthode de surfaces des réponses (a) traction Rs = 0 (b) traction Rs = -1
(c) torsion Rs; = 0 (d) torsion R, = -1(e) traction-torsion combinées R, = 0 (f) traction-torsion

combinées R, = -1
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111.3 Conclusion

A T’issue de cette partie expérimentale consacrée a I'é¢tude de l'effet des défauts de
fonderie et de la microstructure sur la tenue en fatigue de l'alliage d'aluminium A356 a 10°

cycles, les conclusions principales sont :

- En absence des défauts observés sur le faciés de rupture dans la zone d’amorcage, la
microstructure de I’alliage d’aluminium A356-T6 décrite par le paramétré SDAS est le
paramétre microstructural principal qui pilote sa limite de fatigue a 108 cycles. L’effet
de la SDAS sur la limite de fatigue est plus marqué en torsion et en traction a R; =0 par
contre il est difficile de quantifié cet effet en traction-torsion combinées et en traction a

- En absence de défaut a I’origine de la rupture, il apparait que la taille de grain présente
un effet inverse sur la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. A I’issu de

notre étude, I’effet de la taille de grain est considérée un parameétre secondaire.

- Indépendamment du cas de chargement, la phase de propagation des fissures gouverne
la durée de vie en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 & 10° cycles (90% de la

durée de vie).

- En présence d’un défaut a 1’origine de la rupture, la limite de fatigue de I’alliage
d’aluminium A356-T6 n’est pas affectée par la morphologie et le type du défaut, mais

semble étre affectée par sa taille définie par le paramétre vaire.

- Le comportement en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 & 10° cycles est
caractérisé par une sensibilité a la moyenne. Cette sensibilité dépend du type de
sollicitation et de la taille de defaut. En traction et traction-torsion combinées, le
matériau est plus sensible a la contrainte moyenne en présence d’un défaut. Par contre,
en torsion, I’effet de la contrainte moyenne est moins marqué méme en présence des

défauts.

- Vialatechnique des surfaces de réponse, nous avons quantifié¢ I’interaction entre 1’effet
de la taille de défaut et la SDAS. L’effet de la SDAS a été constaté en traction & R; =0
etentorsiona Rs=0 et R;=-1. Cette interaction est plus marquée pour les petits défauts,

par contre elle est gommee en présence des gros défauts.
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1VV.1 Introduction

L’objectif de cette partie est modifier un critére de fatigue multiaxial décrivant I’effet des
différents parametres qui affectent la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. Plus
exactement, suite a la partie expérimentale, nous avons quantifi¢ I’influence de la taille de
défaut, la microstructure ainsi que la contrainte moyenne sur la limite en fatigue dans le cas de
cet alliage d’aluminium. Alors, on propose dans ce chapitre d’introduire un critere qui integre

I’effet de tous ces parametres.

Comme illustré dans I’analyse bibliographique (1.1.3), de nombreux critéres existent dans
la littérature pour décrire 1’effet de la taille de défaut sur limite de fatigue. Il convient de noter
que la plupart des critéres de fatigue présentés dans la littérature ne considérent pas 1’effet de
la microstructure sur la limite de fatigue du matériau. Pour cette raison, nous allons proposer
un critere de fatigue qui prend en compte en plus de I’effet de la taille, I’effet de la
microstructure sur la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6. La Vérification de ce
critere est ensuite effectuée sur les résultats expérimentaux pour les différents cas de

sollicitationa Rs =0 et R = -1.

Roy [1] a effectué dans ses travaux sur le méme matériau une comparaison entre les
différents critéres présentés dans la section (1.1.3) a Rs = -1. A I’issue de cette étude comparative
entre ces différents criteres et les résultats expérimentaux a Rs = -1, Roy [1] a conclu que le
critere de gradient (DSG) présente une bonne estimation de la limite de fatigue en fonction de
la taille de défaut. L’erreur moyenne absolue obtenue avec le critére de DSG est de 9% pour les
chargements et les defauts étudiés. Dans la suite, on se limite a utiliser le critere de gradient
(DSG). D’autre part, dans ce chapitre, on commence par choisir un critére de fatigue multiaxial
en vue de décrire la contrainte équivalente dans le critéere de DSG au niveau des défauts. La
méthode d’identification des différents paramétres du critére sera présentée dans la présente
partie. La validation du critere sur les différents cas de sollicitation sera effectué pour les deux
rapports de charge Rs = 0 et R; = -1. La deuxieme partie de ce chapitre est dédiée a modifier le
critetre de DSG afin d’introduire I’effet de la microstructure sur la limite de fatigue. Puis on
présentera la nouvelle écriture du critere de DSG modifié ainsi que 1’identification des
parametres. Enfin, on termine ce chapitre par une validation de I’estimation du critére modifié
par rapport aux résultats expérimentaux pour les différents cas de sollicitation. Cette validation
sera présentée sur le diagramme de Kitagawa en se basant sur les résultats expérimentaux pour

différentes microstructures.
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IV.2 Critére de gradient « Defect Stress Gradient » (DSG)

Le choix du critere de fatigue pour decrire le champ de contrainte au niveau des défauts
dans le critére de DSG est basé sur une comparaison préalable entre différents critéeres. Comme
illustré précédemment dans la section 1.1.4, ces critéres sont: critére de Crossland, critére de
Sines, critere de Kakuno-Kawada et critére de Vu. A 1’issu de la partie expérimentale, nous
avons montré que la contrainte moyenne a un effet sur la limite de fatigue. Suite a ce constat
expérimental, 1’approche de DSG a été simulée en utilisant les criteres mentionnés
précédemment qui permettent d’évaluer également I’effet de la contrainte moyenne. La
comparaison entre ces criteres est basée sur les essais experimentaux effectués dans les
différents cas de chargement. Pour chaque critére décrivant la contrainte équivalente au niveau
d’un défaut, I’estimation de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut donnée par le
critere de DSG est représentée dans le méme diagramme de Kitagawa pour le méme type de
sollicitation. Afin de procéder a une comparaison plus précise, des histogrammes sont
présentés en faisant la moyenne de I'erreur entre les prévisions du critere et les résultats
expérimentaux. La comparaison a pour objet de choisir le critere adéquat pour décrire le

gradient de contrainte au niveau des défauts pour la suite de notre étude. La condition (ceqy <

B) correspond au cas de non rupture en fatigue pour un nombre de cycles donné. Le critere de

gradient (DSG), comme il est connu [33], est donné par I’expression suivante :

Geq (M)_O-eq (OO) _ IB (IV 1)
vaire -

IV.2.1 Procédure d’identification des parametres du critére

O-qu = O_eq (M ) - aV

Avant d’adapter le critére de DSG pour décrire ’effet de la SDAS, nous avons propose
d’analyser les prévisions de I’approche de DSG original pour les différents cas de sollicitation.
Nous allons commencer par des simulations de 1’approche de DSG avec différents critéres de
fatigue. Enfin, les prévisions de cette approche seront finalement comparées avec les données

expérimentales obtenues dans les différents cas de chargement de cette étude.
IVV.2.1.a Contrainte équivalente du critere de Crossland

En utilisant le critere de Crossland pour décrire la contrainte équivalente au niveau d’un
défaut dans I’approche de DSG, 3 parametres doivent étre identifiés: ocr, Per €t av.

L’identification des parametres acr et Ber requiert deux limites de fatigue du matériau sain. Par
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exemple un essai de torsion alternée pour déterminer Ber (Ber = 052 1) €t un essai de traction pour
identifier acr. Pour I’identification du paramétre av, il faut avoir une limite de fatigue d’un essai

sur un défaut nocif avec abattement de la limite de fatigue.

Afin d’identifier le paramétre fer, On Va prendre dans un premier temps la valeur moyenne
des limites de fatigue en torsion &8 Rs = -1 en absence des défauts. Suite a I’identification de Ber,
acr est identifié a partir d’une limite de fatigue en traction a Rs = -1 du matériau sans défaut.
Pour déterminer la valeur du parametre ay, on se place dans le cas d’égalité entre la contrainte
seuil (Ber) et la contrainte équivalente (ceq vm) du critéere de DSG au niveau d’un défaut a
I’origine de la rupture avec abattement de la limite de fatigue. Pour identifier le paramétre ay,
nous avons choisi d’utiliser la limite de fatigue du premier point expérimental qui correspond
a un abattement de plus de 10% par rapport a la limite de fatigue du matériau sans défaut. Un

essai de fatigue en traction a Rs = -1 sur un défaut de 690um ayant une limite de fatigue
op , (Vaire =690um) = 75MPa a été employé pour identifier le paramétre ay du critére de

DSG. L’expression du parametre av est donnée par 1’expression suivante:

a, :mx Ueq,Cr(M)_ﬁ (|V 2)

Oeq.cr (M ) ~Oqcr (OO)

Pour déterminer la contrainte équivalente au niveau d’un défaut, nous avons utilisé le tenseur
de contrainte locale autour du défaut. Les coefficients de concentration de contrainte dans
chaque direction ont été determinés autour d’un défaut sphérique gréce a des simulations
numeériques en élasticiteé linéaire pour les différentes sollicitations (Traction, torsion et traction

torsion combinées). Les résultats de simulation sont présentés dans le document annexe 3.

Dans le cas de traction uniaxiale avec 611=1MPa, la contrainte locale au point le plus sollicité

autour d’un défaut sphérique dans le repére principal est donnée par le tenseur suivant:

2,05 0 0
Oloc = 0 0,136 0

0 0 0

Dans le cas d’une sollicitation en torsion avec 112 = 121 =1MPa, la contrainte locale au point le

plus sollicité autour d’un défaut est donnée par le tenseur suivant dans le repére principal:

273 0 0
Tloc = O 0,82 0

0 0 O
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Dans une sollicitation en traction-torsion combinées avec c11= T12 = T21=1MPa, la contrainte

locale au niveau d’un défaut sphérique de rayon égale a 1 est donnée par le tenseur suivant dans

237 0 O
oc=| 0 118 0

0 0 0

le repére principal :

L’évaluation de la contrainte locale maximale au fond d’un défaut sphérique a permis de
déterminer le facteur de concentration de contrainte K; dans les différentes directions pour les

trois sollicitations de notre étude.

Les données expérimentales exploitées pour 1’identification des paramétres de 1’approche de
DSG en utilisant le critére de Crossland ainsi que les parameétres identifiés sont donnés dans le
Tableau 7.

Données expérimentales d’identification Parameétres identifiés

op,(Sain)| op (sain) | o, (~/Jaire =690um) |  Ocr Ber av
(MPa) (MPa) (MPa) (MPa) | (um)
68 90 75 0,54 68 560

Tableau 7: Identification des paramétres du critere de DSG en utilisant le critere de Crossland

pour décrire la contrainte équivalente (acr, Ber €t av)
IV.2.1.b Contrainte équivalente du critere de Sines

Dans la partie expérimentale, nous avons montré que la contrainte moyenne présente un
effet sur la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6. Pour cette raison, on propose
de tester le critere de Sines qui fait intervenir I’effet de la contrainte moyenne dans la pression
hydrostatique. L’écriture de ce critére a été deja présentée dans la section 1.1.4.b. Le critere de
Sines a été utilisé dans le critere de DSG pour décrire la contrainte équivalente au niveau d’un
défaut. En utilisant ce critere, trois parametres doivent étre identifiés: asi, Bsi €t ay. Dans un
premier temps, on commence par identifier les deux paramétres as;j et Bsi @ partir des deux limites
de fatigue sur un matériau sain. Un essai sur un matériau sain avec une contrainte moyenne est
nécessaire pour pouvoir identifier asi. D’autre part, le paramétre s est identifié a partir d’un
essai de torsion sans défaut. Comme dans le cas précédent, 1’identification du paramétre av est
effectuée a partir d’une limite de fatigue d’un essai de fatigue sur un défaut nocif. Le Tableau

8 illustre I’identification des différents paramétres en utilisant les mémes données
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experimentales utilisées dans le cas du critere de Crossland sauf en traction a R; = 0 pour

pouvoir déterminer le paramétre os;.

Données expérimentales d’identification Parametres identifiés

oy, (Sain)| o5, (sain) | o, (Vaire =690zm) | O Bsi | av(um)
(MPa) (MPa) (MPa)

68 72 75 11 68 540

Tableau 8: Identification des parameétres du critere de DSG en utilisant le critere de Sines

IV.2.1.c Contrainte équivalente du critere de Kakuno & Kawada

Le critere de Kakuno et Kawada a été déja présenté dans la section 1.1.4.c. Ce critere
présente une combinaison entre 1’effet de la contrainte moyenne de la contrainte appliquée,
I’amplitude de la pression hydrostatique ainsi que I'amplitude de la contrainte de cisaillement.
L’utilisation de ce critére dans ’approche de DSG nécessite quatre points expérimentaux pour
identifier les différents parametres. Le parametre ay est identifié en utilisant la limite de fatigue
en présence d’un défaut. Les paramétres okk, Ykk €t Pkk sont identifiés & partir de trois essais de
fatigue différents sur un matériau sain. Comme dans le critere de Sines, le parametre axx doit
étre identifié sur un essai avec une contrainte moyenne. D’autre part, comme précédemment, le
parameétre Buk est identifié en moyennant les limites de fatigue en torsion a R = -1 en absence
des défauts. Afin d’éviter ’effet de I’identification sur le choix du critére, nous avons gardé
dans cette partie les mémes résultats expérimentaux utilisés précédemment pour identifier les
paramétres du critére de DSG. L’identification des différents paramétres dans ce cas est donnée

dans le tableau suivant en utilisant les équations (I. 18) - (. 20):

Données expérimentales d’identification Parameétres identifiés
oy (Sain) | o5, (sain) | oy, (sain) | o, (Vaire = 690.m) o Bk av
Tk | (MPa)
(MPa) (MPa) (MPa) (MPa) (um)
68 72 90 75 0,56 | 0,53 | 68 550

Tableau 9: Identification des parameétres du critere de DSG en utilisant le critére de Kakuno
& Kawada
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IV.2.1.d Contrainte équivalente du critére de Vu

Dans la suite, nous allons utiliser le critere de Vu pour décrire la contrainte équivalente
au niveau de défaut dans I’approche de DSG. Ce critére a été déja présenté dans la section
I.1.4.d avec la méthode d’identification des différents parametres. En plus de I’effet de
I’amplitude de second invariant du tenseur des contraintes, le critére de Vu considére I’effet de
I’amplitude et la moyenne de la contrainte hydrostatique avec la valeur moyenne de second
invariant du tenseur des contraintes. Dans ce critére, quatre parametres sont a identifier a partir

des résultats expérimentaux. Les parametres Pvu et y;_5 sont identifiés a I'aide des deux limites
de fatigue, en torsion alternée (op_,), en traction alterné (o) ainsi que la résistance a la

rupture en traction (Rm). Les parametres de ce critére sont présentés dans le Tableau 10.

Données expérimentales d’identification Parameétres identifiés
o, (Sain)| op(sain)| Rm | 520 (Vaire =690m)| 4, | 4, | T2 | Pw | @&
(MPa) (MPa) | (MPa) (MPa) (MPa) | (MPa) (um)
68 90 317 90 0,65|0,86 | 21,3 68 180

Tableau 10: Identification des parametres du critére de DSG en utilisant le critére de Vu
IV.2.2 Comparaison et choix de la contrainte equivalente

Afin de décrire la contrainte équivalente autour d’un défaut dans I’approche de DSG,
nous avons identifié les parametres des quatre critéres qui peuvent étre utilisés. Apres cette
phase d’identification, on se propose d’effectuer un choix entre ces critéres pour la suite de ce
travail. Nous proposons donc de comparer les résultats expérimentaux pour les différents cas
de sollicitation avec la prédiction de I’approche de DSG en utilisant différents critéres
(Crossland, Sines, Kakuno et Vu). Cette étude comparative est intéressante car elle est effectuée
entre la courbe de prévision et un grand nombre de résultats expérimentaux pour les différents
cas de chargements. Les courbes de prévision sont présentées dans un diagramme de Kitagawa
pour les trois cas de sollicitations (traction, torsion et traction-torsion combinees). La Figure 65
présente les prévisions de I’approche de DSG en utilisant les quatre criteres mentionnés
précédemment par rapport aux résultats expérimentaux pour les trois cas de sollicitation. Avec
I’approche de DSG, la prévision de la tendance de la limite de fatigue en fonction de la taille
de défaut est bien décrite. On constate que cette prévision dépend du critére de fatigue utilisé

dans I’approche de DSG pour décrire la contrainte équivalente au niveau du défaut. Pour cela,
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nous allons choisir le critere le plus adapté entre ces quatre criteres pour la suite de notre étude.
Pour ce faire, nous avons proposé de comparer quantitativement les résultats expérimentaux

avec la prévision de I’approche de DSG en utilisant les différents criteres testés.

Des études antérieures ont montré que la qualité de prévision de 1’approche de gradient
(DSG) dépend principalement du parametre av. Pour cette raison, afin d’avoir une comparaison
objective entre les différents critéres testés, nous avons gardé la méme base expérimentale pour
identifier le paramétre av. La simulation de ’approche de DSG a éte effectuée dans les différents

cas de sollicitation avec le méme paramétre av. Ce parameétre a été identifié¢ a partir d’un essai

de fatigue en traction a Rs = -1 sur un défaut (o, , (vaire = 690.m)=75MPa).

Dans I’approche de DSG, I’effet de la contrainte moyenne est porté par la contrainte
equivalente (o,,(M)) au fond du défaut. Dans la Figure 65, par comparaison entre les différents
cas de sollicitation, nous avons constaté qu’en torsion il y a une faible différence entre les
prévisions pour les deux rapports de chargement. Ce qui implique un faible effet de la contrainte
moyenne. Ce constat a été deja observé a partir du diagramme de Haigh en torsion pour
différentes tailles de défaut. D’autre part, en traction et traction torsion combinées, 1’abattement
de la prévision de la limite de fatigue est bien décrit par I’approche de DSG pour les deux
rapports de chargement et avec les différents criteres testés. Donc il parait que I’approche de
gradient décrit raisonnablement bien I’effet de la contrainte moyenne sur la limite de fatigue de
I’alliage d’aluminum A356-T6. Il reste a choisir un critere de fatigue multiaxial parmi les
criteres présentés ci-dessous (section 1V.2.1). Dans cette étude, nous avons fait le choix de
comparer entre les entre les quatre criteres pour décrire la contrainte moyenne ensuite, nous

allons modifier le critére de DSG.
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Figure 65: Simulation de I’approche de DSG avec différents critéres dans le diagramme de

Kitagawa (a) en traction (b) en torsion (c) en traction-torsion combinées
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L’évaluation de la qualité de prévision des différents critéres dans 1’approche de DSG a
été effectuée en utilisant un indice d’erreur. Cet indice indique 1’écart relatif entre I’estimation

du critére de DSG et les données expérimentales. Il est donné par I’expression suivante :

| :(MJMOO% (IV. 5)

GDexp

La Figure 66 illustre un histogramme de la variation de 1’indice d’erreur (I) ainsi que sa valeur
absolue (la) entre les résultats expérimentaux et les prévisions de chaque critéere pour les
différents cas de sollicitation. Ces histogrammes permettent de juger de la qualité des résultats
de prédiction de chaque critere. Dans la Figure 66(e), la valeur négative de | correspond a une
limite de fatigue expérimentale inférieure a celle prédite par le critére ce qui signifie une
prévision conservative. Inversement, si I’indice d’erreur I est positif, ceci signifie une prévision

non conservative.

En traction a Rs = -1, la tendance de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut
est bien décrite par I’approche de DSG avec les différents critéres. Par contre a R; =0, la
prévision de I’approche de DSG dépend du critére employé pour décrire la contrainte
équivalente autour du défaut. Le critere de Kakuno & Kawada est non conservatif, il décrit mal
I’évolution de la limite de fatigue expérimentale avec la taille de défaut. Les critéres de
Crossland et de Sines décrivent ’abattement de la limite de fatigue pour les grands défauts mais
ils ne décrivent pas I’effet des petits défauts. Par contre, il apparait que le critére de Vu decrit
raisonnablement bien la tendance de la limite de fatigue méme pour les petites tailles de défauts.
D’autre part, a Rs = -1, les quatre criteres testés dans 1’approche de DSG décrivent bien
I’abattement de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut. Cependant, ceci est
probablement d( au point expérimental sur un défaut a R, = -1 employé pour identifier le

parameétre av.

En torsion, I’approche de DSG testée avec les différents criteres est un peu loin de décrire
la variation de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut. En torsion, tous les critéres
sont conservatifs avec une erreur moyenne la qui varie entre 11,4% et 26,5%. Dans ce cas, la
prévision de la limite de fatigue avec 1’approche de DSG est sous-estimée. Ce résultat est peut
étre dd a I’identification du paramétre 3 obtenu par la moyenne de la limite de fatigue du

matériau sans défaut en torsion a Ry = -1.

En traction-torsion combinées, la tendance de la limite de fatigue est raisonnablement

mieux décrite par I’approche de DSG avec les quatre critéres testés. Pour les deux rapports de
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chargement, le critere de Vu est conservatif. L’erreur moyenne I, obtenue varie entre 8,7% et
19,3%. Pour les criteres de Crossland et de Kakuno & Kawada, la prévision est conservative a
R, =0 contrairement & R; =-1 qui donne une prévision non conservatif. Par contre, le critere de
Sines est toujours non conservatif pour les deux rapports de chargement en traction torsion

combinées.

En faisant la moyenne de I’indice d’erreur en valeur absolue (Ia) obtenue par simulation
de I’approche de DSG avec les différents critéres pour toutes les sollicitations, on obtient les
résultats suivants : Crossland=12,4%, Vu=13%, Sines=16,3%, Kakuno =20,9%. Sur la base de
cette étude comparative, il s’avere que 1’utilisation du critére de Crossland dans 1’approche de
DSG donne la meilleure estimation de la tendance de la limite de fatigue en fonction de la taille
de défaut. Cependant, I’utilisation du critere de Vu donne aussi de bonnes estimations de la
limite de fatigue pour différentes tailles de défauts dans certains cas de chargement (en

Traction). D’autre part, I’application du critere de Sines nécessite la vérification de la condition

Ta
décrite dans I’équation (l. 16) (03; = g2?,). Avec les résultats expérimentaux obtenus sur

I’alliage d’aluminium A356-T6, cette condition n’est pas validée. En outre, par comparaison
avec le critere de Crossland, I’identification des différents parameétres du critére de Kakuno-
Kawada nécessite un point expérimental de plus. Le critére de Vu proposé suite a ses travaux
de thése [91] sur I’acier C35 a été comparé avec le critére de Crossland ainsi que d’autres
criteres. L’étude comparative a montré que le critere de Crossland n’est pas bien adapté pour
décrire le déphasage sous un chargement non-proportionnel. Dans ce cas et pour I’acier C35, le
critere de Crossland conduit a des prévisions non conservatives. Mais il apparait que le critére
de Crossland est plus adapté dans le cas de 1’alliage d’aluminium A356-T6. A I’issu de cette
étude comparative, nous avons proposé d’utiliser le critére de Crossland dans I’approche de

DSG pour la suite de notre étude.
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Les simulations de I’approche de DSG avec différents criteres donnent de bonnes
tendances en traction-torsion combinées, moins bonnes en traction et des mauvais résultats en
torsion. L’écart entre les résultats expérimentaux et les simulations de 1’approche de DSG avec

differents critéres peut étre di a plusieurs parametres :

- La précision de la prévision de 1’approche de DSG dépend du choix des données
expérimentales pour identifier le paramétre ay. Pour cette raison nous avons proposé dés
le début d’utiliser le méme point expérimental pour simuler I’approche de DSG avec les
différents criteres. 1l convient donc de proposer une méthode d’identification de ce
parametre. Désormais, nous proposons d’utiliser un point expérimental ou 1’on constate

que la limite de fatigue est affectée par la taille de défaut.

- L’identification du paramétre p de I’approche de DSG est aussi soumise a une
discussion. En torsion & Rs = -1 en absence des défauts, nous avons constaté une
dispersion importante de la limite de fatigue (88MPa-45MPa). Cette limite de fatigue
(£ ,) correspond aux parameétres Per,sick. Dans un premier temps, NoUs avons proposé
de prendre la valeur moyenne pour ’identification de ce paramétre qui peut affecter la
qualité de prévision de 1’approche de DSG. Nous verrons par la suite que le parametre
B varie avec la SDAS.

- Le tenseur de contrainte au niveau du défaut pour les différents cas de sollicitation a été
obtenu par simulation en élasticité linéaire au niveau d’un défaut sphérique. Il est connu
dans la littérature que le facteur de concentration de contrainte Kt dépend de la
géométrie de défaut. Nous avons montré dans la partie expérimentale que la
morphologie de défaut n’affecte pas la limite de fatigue. Nous allons supposer dans la
suite que le tenseur des contraintes employées pour déterminer la contrainte équivalente
au niveau des défauts n’affecte pas la qualité de prévision du critere. En conséquence,
représenter le défaut par une sphere dans le cas de I’alliage d’aluminium A356-T6 est

une approximation raisonnable.

Suite & I'étude expérimentale, nous avons constaté qu’en plus de 1’effet de la taille de
défaut et de la contrainte moyenne sur la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6,
la microstructure décrite par le paramétre SDAS présente un effet non négligeable avec une
interaction avec la taille de défaut. Toutefois, le critere de DSG comme il est présente, ne decrit

que I’effet de gradient, I’effet de la contrainte moyenne et 1’effet de la taille de défaut. Pour
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cette raison, dans la suite, on propose d’introduire I’effet de la microstructure dans la

formulation du critére de DSG.

IVV.3 Modification du critere de gradient (DSG)

Dans cette partie, nous présentons la base expérimentale qui nous permet de proposer la
modification du critére de DSG ainsi que la nouvelle formulation du critere. La deuxiéme partie
est dédiée a présenter la méthode d’identification des paramétres en utilisant le critére de
Crossland pour décrire la contrainte équivalente. Enfin, nous allons évaluer la qualité de
prévision du critéere de DSG modifié avec les points expérimentaux pour les différents cas de
sollicitation.

IV.3.1 Nouvelle formulation du critére de gradient (DSG)

A partir de la partie expérimentale, il s’avére que ’effet de la microstructure est plus
marqué en torsion en absence des défauts a 1’origine de la rupture par fatigue. Une large
évolution de la limite de fatigue en fonction de la microstructure (SDAS) en torsion a R = 0 et
Rs = -1 a été constatée pour le matériau sain. Cette dispersion affecte 1’identification du
parameétre B qui correspond a la limite de fatigue en torsion alterné du matériau sain
(6521 (sain)). Alors, dans la suite il est tout a fait envisageable d’introduire un paramétre dans
la formulation du critére de gradient qui permet d’intégrer ’effet de la microstructure sur la
limite en fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6. Dans la partie précédente, pour identifier
le paramétre Ber, Nous avons considéré la valeur moyenne de la limite de fatigue o£° ; (sain).
Dans la suite, nous proposons d’introduire 1’effet de la microstructure dans ce paramétre et de
le remplacer par une fonction qui dépend de la SDAS. Cette modification du parametre Bcr
permet d’avoir la nouvelle formulation du critére de DSG. La formulation du paramétre Pcr en
fonction de la SDAS est inspirée des travaux de Maijer et al [102] sur I’alliage d’aluminium
A356-T6 pour différentes microstructures. Ces auteurs ont proposé une relation empirique entre
la limite d’¢lasticité et la microstructure caractérisée par le parametre SDAS (A2). L’équation

empirique est donnée par 1’expression suivante :

o o, exp(_ % j (IV. 6)
0

Avec les constantes matériaux: o, = 278MPa et A, = 244um
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Dans la suite nous faisons le choix de considérer 1’équation empirique de la variation de la
limite d’¢élasticité en fonction de la SDAS pour proposer la fonction de 1’évolution du paramétre
Ber €n fonction de la microstructure. Ainsi, la variation de Per en fonction avec la SDAS peut

étre donnée par I’expression suivante :

_ A, (V. 7)
A) = 0 T
B (4y) ﬁexp[ %]

Les paramétres Ao et Po sont des constantes déterminées a partir des résultats expérimentaux et
la variable X> désigne la SDAS. La démarche d’identification de ces parameétres est présentée

dans la partie suivante.

Le parameétre ocr est lié au parameétre Ber par I’équation (IV. 8). Il apparait alors que ocr €St

un parametre qui peut dépendre aussi de la SDAS. Pour vérifier la dépendance de acr & la
microstructure décrite par la SDAS, nous avons tracé ’évolution de ./J,, en fonction de
J1max Pour diverses microstructures en utilisant les résultats expérimentaux a R, =0 et R, =-1

pour les trois cas de sollicitations (Figure 67).

ta
Opg
IBcr (ﬂz)_ \/§ (|V 8)
acr (2’2) = ta *
D-1
3
100
A Microstrcture fine (36pm)
90 K-t
+ # Microstructure grossiére (58um)

JJ2a(MPa)

[ S T

0 10 20 30 40 50 60
ll,max (MPa)

Figure 67 : Effet de la SDAS sur la variation du paramétre oicr

A partir de la Figure 67, la pente de la droite qui représente le critére de Crossland varie

avec la microstructure. Cette pente correspond au parametre ocr. |l apparait que ce parametre
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dépend de la microstructure de 1’alliage d’aluminium A356-T6. Comme le paramétre ocr est lié
au parametre Ber par 1’équation (IV. 8), donc la variation de acr avec la SDAS peut étre donnée

par I’expression suivante :

V.9
acr (2’2) = ao exp (_ %j ( )

0

Avec ko et ap sont des constantes empiriques identifiées a partir des résultats experimentaux.

Suite a cette partie, le critére de gradient est reconstruit avec une nouvelle formulation
qui pourrait intégrer ’effet de la microstructure en plus de I’effet de la taille de défaut. Les
corrections apportées sur le critére de gradient traduisent les mécanismes observes a partir de
I’étude expérimentale sur 1’alliage d’aluminium A356-T6. En introduisant une dépendance a la
microstructure dans la formulation du critere, nous sommes capables dans la suite de prévoir la
variation de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut et de la SDAS pour les
différents cas de chargements. La modification du critére est d’autant plus intéressante avec la
variation de la SDAS entre les différents niveaux de la coulée employée dans les essais de
fatigue. En faisant intervenir I’effet de la microstructure via la SDAS, le critére de gradient

modifié s’écrit finalement par 1’expression suivante :

Oeqer (M) =0 ¢ () A (1V. 10)
_ M)—a eq,cr eq,cr _ e _ .
O'qu Geq,cr( ) v m IBO Xp /10

Dans la formulation du critere de DSG modifié, les parameétres Ber et ocr permettent de prendre
en compte I’effet de la SDAS. Il est nécessaire maintenant d’identifier chaque paramétre du

critére & partir des données expérimentales.
IV.3.2 Identification des parameétres du critere modifié

L’objectif de cette partie consiste a identifier les différents paramétres du critere de
gradient modifié. Les paramétres a identifier sont: Bo, oo, Ao et av. Pour ce faire, quatre points
expérimentaux sont nécessaires. On commence par identifier les parametres Bo et Ao & partir de
deux limites de fatigue expérimentales en torsion a Rs; = -1 avec deux microstructures
differentes sans defaut. Le parametre ao est identifié a partir d’un essai de traction sur un
matériau sain pour une microstructure connue. Dans ce cas, on commence par déterminer le
parametre acr pour une microstructure connue avec une limite de fatigue en traction a R; =0 ou
a Ro= -1 en utilisant I’équation (IV. 9) puis on identifie le paramétre ap. Enfin, il faut identifier

le paramétre av a partir d’une limite de fatigue sur un défaut. Comme dans la partie précédente,
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nous allons identifier av a Rs = -1. Aprés I’identification des paramétres, nous allons tracer la
simulation du critere de DSG modifié dans un diagramme de Kitagawa pour les différents cas
de sollicitation afin d’étudier la qualité de prévision du critére. Les données expérimentales
utilisées pour ’identification ainsi que les paramétres identifiés sont donnés dans le Tableau

11.

Données d’identification Paramétres identifies
o (A, = 36,7um) 88 Bo (MPa) 167
o (A, = 72,2um) 50 @ 1,8
o2,(A, = 36,7um) 73 Ao (Um) 60
of-1(Vaire = 688um, | 75 | g um) | 470
A, =39,5um)

Tableau 11: Identification des parametres de la nouvelle formulation du critére de gradient

A titre d’illustration, la Eigure 68 présente 1’évolution de la limite de fatigue
expérimentale en torsion a R =-1 et a8 R; =0 en fonction de la SDAS ainsi que I’équation (IV.
7). A partir de cette figure, I’expression de Per proposée en utilisant les paramétres Po et Ao
identifiés s’averent pertinentes pour décrire la tendance de Ber. Cette tendance correspond a la

variation de la limite de fatigue en torsion & R; =-1 en fonction de la SDAS.
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Figure 68: Evaluation de 1'expression de Ber avec les résultats expérimentaux

IV.3.3 Simulation du critére de gradient modifié
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Le critere de gradient modifié a été simulé dans le diagramme de Kitagawa pour prévoir
la limite de fatigue. Le critere considere a la fois I’effet de la taille du défaut et la SDAS. La
simulation de critére présentée dans la Figure 69 a été effectuée en utilisant une microstructure
fine (niveau 1 de la coulée) et une microstructure grossiere (niveau 8 de la coulée). Les
diagrammes simulés sont générés de maniere continue avec deux fonctions employées pour

décrire 1’évolution de la limite de fatigue avec la taille de défaut:

(i) Lapremiére fonction représente la contrainte seuil ou la taille de défaut n’a pas d’effet sur
la limite de fatigue. Dans cette partie, la limite de fatigue ne dépend que de la

microstructure (SDAS). Cette fonction est donnée par I'expression suivante:

Gqu (M ) = GCr,Max = ﬂo exp (_%) (IV 11)

0

(i) La deuxiéme fonction décrit 1’abattement de la limite de fatigue avec la taille de défaut et
la microstructure décrite par le paramétre SDAS. Dans cette deuxiéme partie, la limite de
fatigue est fortement influencée par ces deux parameétres. Cette fonction est présentée dans

I'expression suivante:

O-eq,cr (M ) - Geq,cr (OO) (lV 12)
Jaire

Uqu(M ) = Geq,cr(M ) - aV

Dans la suite et en utilisant les équations (1V.11) et (IV.12), le critere de gradient a été
utilisé pour prévoir le diagramme de Kitagawa pour les différents cas de sollicitation. Par souci
de simplicité, la simulation du critére est obtenue avec une SDAS fine (39,5um) et une SDAS
grossiére (72,2um). Avec les deux valeurs de la SDAS, le critere modifié couvre tout le domaine
de la microstructure des points expérimentaux effectués sur la coulée .L’avantage du critére
DSG modifié est d’introduire 'effet de la SDAS en plus de ’effet de la taille du défaut sur la
limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6.

A partir de la simulation du critere de gradient modifié présenté dans la Figure 69, le
critere décrit correctement la tendance de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut
pour différentes microstructures. En traction, dans les différents cas de chargement, la limite de
fatigue pour une SDAS fine est supérieure a celle obtenue avec une SDAS grossiére. Cependant,
cette différence diminue et les courbes convergent pour les grosses tailles de défaut. Cette
Constatation amene a conclure que, méme en présence d’un défaut, la microstructure
caractérisée par la SDAS présente un effet sur la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium

A356-T6. Cet effet de la microstructure diminue avec la croissance de la taille de défaut. Ce
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résultat a été déja constaté dans la partie experimentale en utilisant la méthode des surfaces de
réponse. Il a été traduit par une interaction entre les effets de la SDAS et de la taille des défauts
sur la limite de fatigue. En traction-torsion combinées, la tendance de la limite de fatigue dans

le diagramme de Kitagawa est semblable a celle obtenue en traction.

En torsion, le critére décrit raisonnablement bien la tendance de la limite de fatigue ainsi
que la dispersion des résultats expérimentaux qui correspond a une variation de la SDAS.
Contrairement a ce que nous avons constaté en traction et en traction-torsion combinées, 1’effet
de la microstructure sur la prévision de la limite de fatigue est plus prononcé en torsion pour
les faibles tailles de défaut. Cependant, 1’effet de la taille de défaut est dominant pour les gros
défauts ce qui gomme ’effet de la SDAS sur la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-
T6.

Pour conclure, la simulation du critere de gradient modifié prévoit correctement
I’interaction entre 1’effet des défauts et de la microstructure sur la limite de fatigue. Malgré
I’identification du paramétre ay sur un point expérimental en traction a R = -1, la prévision du
critére n’a pas favorisé un rapport de charge par rapport a l'autre. En effet, avec la démarche
d’identification des paramétres du critére, on arrive a décrire 1’effet de la SDAS et de la taille
de défaut dans des essais multiaxiaux. La procédure d’identification du critére de DSG modifié
est également simple en utilisant deux limites de fatigue en torsion a R = -1 avec deux SDAS
différentes en absence d’un défaut, une limite de fatigue en traction par exemple a Rs = 0 sur
un matériau sain et enfin un essai de fatigue sur un défaut nocif. En outre, il a été trouvé dans
certains cas (en traction et en traction-torsion combinées a R, = -1) que la taille de défaut de
référence est affectée par la microstructure. Cela peut étre di a I’interaction entre I’effet de la
SDAS et des défauts sur la tenue en fatigue de I’alliage d’aluminium A356. D’autre part, sauf
en traction & R; = 0, nous avons constaté que quasiment tous les points expérimentaux sont
enveloppés par les bornes de la simulation du critere effectuée sur les valeurs extrémes de la
SDAS dans la coulée. Dans ce cas, le taux de recouvrement des résultats expérimentaux par le
critere de DSG modifié varie entre 72 et 83%. Par contre en traction & Rs = 0, le taux de
recouvrement est de 50%. Ceci est di a la dispersion des résultats expérimentaux dans le
domaine de la taille de défaut entre 300 et 400um. Mais indépendamment de ces points, le
critere décrit bien la tendance de la limite de fatigue sur le reste du domaine de la taille du
défaut.
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1VV.4 Conclusion

L'objectif de ce chapitre est de simuler dans un premier temps 1’approche de gradient avec
differents critéres de fatigue. Une comparaison entre les différents critéres a été effectuée pour
décrire la contrainte équivalente dans 1’approche de DSG. Pour ce faire, cette comparaison a
¢été analysée entre la prévision de I’approche de DSG et la base de données expérimentale pour
les différents cas de chargement. Suite a cette étude comparative, il s’avere que 1’utilisation du
critere de Crossland dans I’approche de DSG est le plus adapté pour décrire la tendance de la
limite de fatigue avec la taille de défaut. Avec le critére de Crossland et par comparaison avec
les résultats expérimentaux, 1’erreur moyenne de prévision en termes de limite de fatigue est de

I’ordre de 12,4%. Par comparaison avec les autres criteres simulés, cette erreur est acceptable.

Dans une deuxiéme partie de ce chapitre, I’extension de I’approche de DSG pour prévoir
la limite de fatigue avec la microstructure et la taille de défaut est basée sur les résultats
expérimentaux. A partir de I’étude expérimentale du troisieme chapitre, nous avons constaté
que la SDAS présente un effet sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. En
introduisant une dépendance a la SDAS dans la formulation du critere de gradient au niveau du
parameétre PBer, le critére est capable de décrire I’abattement de la limite de fatigue avec la SDAS
et lataille du défaut pour les différents cas de chargement. Les simulations du critére ont montré
une interaction entre 1’effet de défaut et de la microstructure. Cette interaction diminue avec
une évolution de la taille de défaut de sorte que pour les gros défauts I’effet de la SDAS est
presque gommeé. D’autre part, le critére prévoit une limite de fatigue plus importante pour un
matériau avec une SDAS fine. Ceci signifie une résistance plus importante a la fatigue pour des
microstructures fines. L’originalité de 1’approche de gradient modifié consiste a refléter I’effet
des différents parametres sur la limite de fatigue telle que la taille de défaut, la microstructure
décrite par la SDAS, le gradient de contrainte au niveau du défaut et 1’effet de la contrainte
moyenne. La mise en ceuvre du critére de DSG modifié nécessite I’identification d’un certain
nombre de parametres a partir de quatre essais de fatigue. Pour un matériau quelconque, il faut
tout d’abord déterminer les parameétres microstructuraux qui affecte la limite de fatigue. Par
exemple, si la taille de grain affecte la limite de fatigue, il est probablement possible d’utiliser

le critére de DSG modifié en remplagant la SDAS par la taille de grain.
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Chapitre V:

Modélisation: du procedé de fonderie a la durée de
vie en fatigue de I’alliage A356-T6
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L’objectif de ce chapitre est de proposer un modéle numérique permettant la simulation
du procédé de fonderie. Nous allons développer une simulation compléte qui part de la coulée
pour prévoir la microstructure et I’évolution de la taille des défauts jusqu’a la tenue en fatigue
de la piece. Cette méthode de calcul découle des interprétations expérimentales présentées dans
le troisieme chapitre ainsi que de I’utilisation du critere de gradient (DSG) modifié dans le
quatriéme chapitre. Cette démarche sera appliquée sur une coulée ayant la méme composition
chimique que l'alliage d'aluminium A356 utilisé dans la premiére campagne expérimentale.
Pour ce faire, I'idée est de proposer un moule bien étudié qui permet d'avoir une variation de la
vitesse de refroidissement dans les différentes parties de la coulée. Le but est de faire varier la
microstructure (SDAS) avec la vitesse de refroidissement ainsi que la population et la taille des
défauts naturels. La simulation numérique du procéde permet de déterminer la variation des
différents parametres dans la coulée telle que la vitesse de refroidissement, la SDAS et la taille
de défaut.

Dans ce chapitre, nous présentons, en premier lieu, la conception du moule proposé qui
permet d'élaborer des éprouvettes technologiques avec deux parties utiles. Sous I'effet de la
variation de la vitesse de refroidissement dans la coulée, les éprouvettes élaborées ont des
microstructures différentes (SDAS) avec une variation de la population et de la taille de défaut
entre les deux parties utiles. Par la suite, nous présentons la simulation de la chaine de calcul
qui permet de simuler la variation de la microstructure (SDAS) et la taille de défaut dans la
coulée. La variation de ces parameétres est déterminée en fonction des propriétés du procéde de
fonderie telle que la vitesse de refroidissement. Par la suite, en fonction de la variation de la
taille de défaut ainsi que la SDAS dans la coulée, nous allons prévoir la limite de fatigue dans
la structure par application du critére de DSG modifié. Nous allons proposer dans la suite de la
chaine de calcul une approche probabiliste permettant de prévoir la probabilité de rupture de
chaque élément de la structure. Cette prévision est fonction des différents paramétres tels que
la taille de défaut, la SDAS et la limite de fatigue. A la fin, nous allons comparer les résultats
de la chaine de simulation avec les résultats expérimentaux effectués sur des éprouvettes issues

de la nouvelle coulée.

V.1 Préparation des éprouvettes technologiques

V.1.1 Conception et choix de la géométrie des éprouvettes

Dans la premiére partie de 1’étude expérimentale sur la tenue en fatigue de I'alliage

d'aluminium A356-T6, nous avons constaté que la taille de défaut et la microstructure décrite
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par la SDAS, sont les principaux paramétres qui pilotent la limite de fatigue de ce matériau.
Dans la suite, nous allons proposer une géométrie d'éprouvette de forme bien étudiée permettant
de réaliser des essais de fatigue en traction. Ces éprouvettes sont caractérisées par une variation

de la SDAS et de la taille des deéfauts naturels dans les deux parties utiles.

Les éprouvettes ont été prélevees d'une coulée réalisée par gravité a partir d'un moule qui
permet de modifier les caractéristiques microstructurales telles que la SDAS et la taille des
défauts naturels. Toutes les éprouvettes élaborées ont subi le traitement thermique de type T6.
La conception de cette éprouvette a fait appel a une procédure d’optimisation des dimensions
pour rester dans les capacités de charge du Vibrophore dans un essai de traction uniaxial a R
=0 et R; = -1. D’autre part, pour faire en sorte que la rupture par fatigue s'effectue sur la partie
utile, des simulations par éléments finis ont permis d'optimiser la géométrie pour avoir la
contrainte maximale dans les deux parties utiles de I'éprouvette. La géométrie optimisée de
I'éprouvette technologique est présentée dans la Figure 70. Avant les essais de fatigue, toutes
les éprouvettes ont été polies jusqu’a la granulométrie 4000, puis a la pate diamantée jusqu’a

1pm.

(b)
Figure 70: (a) bloc du brut de fonderie avant usinage (b) géométrie de I'éprouvette
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Initialement, nous avons envisagé de tester toute 1’éprouvette avec les deux parties utiles
d’ou le nom « éprouvette technologique ». Pour éviter les problémes de désalignement et de
glissement des éprouvettes dans les mors du montage sur la machine d’essai, nous avons
effectué les essais de fatigue sur les deux parties utiles de I’éprouvette séparément. Finalement,

notre éprouvette n’a rien de technologique, elle est une éprouvette de traction classique.

Au début, nous avons prévu dans cette partie de concevoir une éprouvette complexe. La
géométrie de cette éprouvette permet d’obtenir différents champs de contrainte dans un
chargement de traction. Pour cela, nous avons proposé de nombreuses geométries pour atteindre
notre objectif. Mais il s’avére que cet objectif est un peu compliqué et ambitieux. Donc, nous
avons procédé a I’éprouvette de traction simple présentée ci-dessus (Figure 70) pour la suite
de notre étude.

V.1.2 Conception du moule

L'éprouvette présentée precédemment a été élaborée dans un moule développé
specifiquement pour obtenir des caractéristiques microstructurales différentes dans les deux
parties utiles. Ce moule a été concu de sorte a avoir une variation de la vitesse de
refroidissement. L'intérét est d'obtenir deux microstructures (SDAS) différentes dans les parties
utiles ainsi qu'une variation de la taille de défaut naturel. Afin de contréler la vitesse de
refroidissement dans la coulée et comme la géométrie de I'éprouvette est un peu compliquée,
nous avons choisi le matériau N17 pour la fabrication du moule. Un des avantages de ce
matériau est I’isolation thermique ainsi que la facilité d'usinage (par jet d'eau). Les propriétés

de ce matériau sont présentées en annexe 4.

Le moule obtenu apreés usinage est représenté sur la Figure 71. Dans le but d'atteindre
différents niveaux de refroidissement dans les deux parties utiles de I'éprouvette, nous avons
choisi d'utiliser dans la partie centrale du moule deux piéces en cuivre dont I'une est refroidie
par de I'eau comme le montre la Figure 71(c). Les deux piéces sont séparées par du papier
thermiquement isolant pour isoler les deux parties et amortir la contraction de la coulée lors de
solidification. Le moule congu est formé principalement par 4 parties différentes: (i) la coquille
du moule en N17 permettant d'obtenir la géométrie extérieure de I’éprouvette (ii) Deux
couvercles identiques en N17 pour fermer le corps du moule (ii) deux piéces centrales en cuivre
dont l'une est parcourue par de l'eau de refroidissement pour augmenter la vitesse de
refroidissement dans I'un des deux parties utiles. La conception du moule et la realisation de la

coulee a ete effectué avec Daan Maijer a Vancouver (UBC) durant une période de 4mois.
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(b)

(d)

Figure 71 : (a) Conception du moule (b) assemblage du moule (c) piéces centrales en cuivre

dont I’une assure le refroidissement (d) installation du moule et dispositif expérimental de

préparation de coulée

L'alliage d'aluminium A356 a été chauffé jusqu'a 700°C pendant 3h puis il a été coulé
dans le moule par gravité. Des le remplissage du moule, on déclenche la circulation de I'eau
dans la partie centrale en cuivre refroidie. Un thermocouple a été placé dans le moule afin de
suivre I'évolution de la température au cours du refroidissement dans un endroit de la coulée.
Pour valider le modéle numérique que nous utiliserons dans la suite, une comparaison entre la
simulation numérique de I'évolution de la température et celle récupérée du thermocouple sera
présentée plus tard. Le plus gros probleme que nous avons rencontré est la réaction entre le
métal liquide et le moule. Ce probléme est dd a I'humidité dans le matériau N17 du moule qui
se vaporise. La solution était de mettre le moule dans un four pendant 12 heures a 300°C pour

avoir un moule sec et éviter la vaporisation.
V.1.3 Caractérisation des défauts et de la SDAS des éprouvettes élaboreées

Suite a ['élaboration des éprouvettes, nous avons caractérisé les paramétres
microstructuraux du matériau obtenu. Les parameétres qui nous intéressent sont la taille des
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porosités et la SDAS dans les deux parties utiles de I'éprouvette. A 1’aide des observations
surfaciques sur des éprouvettes polies, nous avons déterminé I'évolution de la SDAS dans les
deux parties utiles de I'éprouvette. Comme attendu, la partie refroidie de la coulée présente une
SDAS plus fine (29um) que celle obtenue dans la partie non refroidie (75um). La Figure 72
présente une comparaison de la structure dendritique entre la partie utile refroidie et non
refroidie. Cette différence est directement liée a la différence de la vitesse de solidification entre

les deux parties utiles de 1’éprouvette technologique.

(@) (b)

Figure 72 : Comparaison entre deux structures dendritiques (a) partie utile non refroidie (b)
partie refroidie

Afin d'obtenir une idée sur I'évolution de la taille des défauts, une analyse surfacique a

été conduite sur les deux parties utiles de I'éprouvette. La taille de défaut est quantifiée en

utilisant le paramétre vaire par des observations sur les deux parties utiles. Par un traitement
d’image, nous avons pu déterminer la distribution de la taille du défaut. Cette distribution a été
obtenue suite & des observations sur 5 parties utiles différentes. Suite a cette analyse, nous avons
tracé la distribution de la fraction surfacique de la taille des porosités des deux parties de
I'éprouvette. La distribution de la taille de défaut surfacique obtenue sur la Figure 73 montre

que dans la partie refroidie, comme attendue, la taille des porosités est moins importante que

celle obtenue dans la partie non refroidie. Avec le paramétre vaire, la taille des porosités
maximale dans la partie refroidie atteint 344um en revanche, dans la partie non refroidie, on
atteint 579um comme taille de défaut maximale. D'autre part, on constate que la population des
porosités est plus importante dans la partie utile non refroidie. En général, dans les procédés de
fonderie des alliages daluminium, la formation des porosités est due au phénoméne de
solidification (retrait du matériau) ou bien par diffusion de I’hydrogéne. Dans notre coulée,
nous n'avons pas effectué un traitement de dégazage, alors I'origine des porosités est liée a la
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solidification. La variation de la taille et de la répartition des porosités entre les deux parties
utiles de I'éprouvette est principalement liée aux conditions de refroidissements différentes. Les

observations ont montré une morphologie quelconque des porosités.
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Figure 73: Variation de la taille et de la population des porosités dans 1’éprouvette
technologique (a) évolution de la taille de défaut (b) population des défauts dans la partie utile

non refroidie (c) population des défauts dans la partie utile refroidie

Comme nous avons montré précédemment dans la partie expérimentale, la quantification
surfacique de la taille de défaut ne refléte pas exactement la taille de défaut maximale que 1’0n
peut trouver. Mais cette méthode nous permet d'avoir une idée sur la répartition des défauts
ainsi que les zones de gros déefaut. Pour avoir des quantifications précises, il est préférable de

caractériser la porosité en volume dans les deux parties de I'éprouvette par tomographie.

V.1.4 Synthése

Il est important de rappeler que I'objectif d'élaboration de ces éprouvettes, a partir du
moule congu dans cette partie, est de faire varier les propriétés microstructurales telles que la
SDAS et la taille des défauts dans la méme coulée. Cette idée est issue de la premiére partie
experimentale ou 1’on a conclu que la taille de défaut et la SDAS sont les principaux parametres
qui pilotent la tenue en fatigue de I'alliage d'aluminium A356-T6. En faisant varier la vitesse de
refroidissement dans la coulée, on recense une microstructure fine ainsi qu'une faible taille et
population des défauts dans la partie de refroidie. Cependant, nous avons observé dans la partie

non refroidie que la SDAS, la taille et la densité des porosites, sont plus importantes que celles
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dans la partie refroidie. Dans cette coulée effectuée a basse pression ayant la méme composition
chimique, la vitesse de refroidissement est le principal facteur qui affecte la SDAS, la taille et
la distribution surfacique des porosités. Les propriétés microstructurales (SDAS, porosité)
obtenues dans les deux parties utiles a partir des observations expérimentales sur quatre

éprouvettes sont récapitulées dans le Tableau 12.

SDAS Porosite
SDASmoy | Variationde | —— - fraction surfacique
(um) SDAS (um) | V*" €max TCmoy | e porosité (%)
Partie 29 37-24 362 142 0,051
refroidie
Partie non 75 57-89 569 346,6 3,8
refroidie

Tableau 12 : Evolution des propriétés microstructurales (SDAS + porosité) dans les deux

parties utiles de I’éprouvette
V.2 Démarche de la chaine de simulation

Des modélisations de la coulée et de solidification ont été largement utilisées dans le
domaine de fonderie des alliages d'aluminium pour résoudre des probléemes de production. Une
meilleure compréhension du comportement en fatigue d'un matériau conduit & une modélisation
adéquate pour améliorer ses caractéristiques et ses propriétés mécaniques telles que sa tenue en
fatigue. Notre objectif dans cette partie est de développer une méthodologie de calcul pour
prévoir les parameétres microstructuraux (SDAS + porosité) et la tenue en fatigue de 1’alliage
d’aluminium A356-T6 coulé. La chaine de simulation est d’abord programmée en FORTRAN
puis simulée sur le modele numérique en subroutine UVARM sur ABAQUS. Le maillage du
modele est effectué avec des éléments de type C3D8T de taille égale a 800um dans les deux
parties utiles. Dans cette partie, nous commencerons d’abord par une simulation du procédé de
fonderie de 1’alliage A356. Dans cette partie de simulation, faute de temps, nous n’avons pas
simulé pas le remplissage du métal liquide dans le moule, mais on se limite a simuler plutot le
refroidissement de la coulée. Nous allons exposer dans la suite 1’évolution de la température et
la modélisation thermique obtenue dans les différentes parties de la coulée. En utilisant le profil
de la température dans chaque élément de la structure, nous allons prévoir la variation de la
SDAS et de la taille de porosité durant la solidification de la coulée. En exploitant le critére de

DSG modifié qui tient en compte I’effet des différents parametres microstructuraux de ’alliage
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d’aluminium A356-T6, nous allons calculer avec la chaine de simulation la limite de fatigue

dans le cas d’un chargement de traction uniaxial. La Figure 74 présente 1’algorithme général

de la chaine de simulation qui sera détaillé dans la suite.

~ ™)
* Propriétés thermique du matériau: A356,
N17,Cu
* Propriété mécanique du matériau: A356
\. J

A

A

* Calculer le temps de solidification de chaque
élément de la structure entre les deux
températures T=612°C et T=573°C

* Déterminer I’évolution de la température a
chaque instant et en chaque point durant le
refroidissement de la coulée (simulation du

procédé de fonderie)

A/—;\A

* Déterminer les paramétres du critére DSG

* Calculer I’évolution de la taille de porosité
dans chaque élément de la structure jusqu’a
la fin de solidification

— —

modifié et I’appliquer pour un chargement de
traction uniaxial
* Déterminer la limite de fatigue dans chaque
élément de la structure

La contrainte appliquée est
supérieure a la limite de fatigue
du matériau

La contrainte appliquée est
inférieure a la limite de fatigue
du matériau

Figure 74: Schéma synoptique de 1’algorithme de la chaine de simulation compléte

V.2.1 Simulation du procédé de fonderie

La simulation du procédé de fonderie consiste a prévoir 1’évolution des champs de

température dans la coulée au cours du refroidissement. Dans cette partie nous n’avons pas

simulé les écoulements du metal liquide dans le moule. Le modele de cette simulation est

effectué sur le moule congu pour élaborer des éprouvettes technologiques. Ce modéle contient

trois matériaux différents: I’alliage d’aluminium A356 qui représente la coulée, le matériau N17

du moule qui évacue moins la chaleur et le cuivre qui correspond au matéeriau des deux pieces

centrales du moule. L’ensemble des parametres ainsi que les propriétés thermiques utilisées

dans cette simulation numérique sont détaillés dans le document annexe 4. Le transfert
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thermique dans le modele s’effectue par conduction dans le cas ou on aurait une interaction
(contact) entre deux piéces ou par convection dans le cas des pieces en contact avec 1’air
ambiant. La conduction thermique est donnée par la loi de Fourrier dont la densité de flux de
chaleur transmise est décrite par 1’expression suivante :
> V.1

g=-Kgrad(T) (V-1)

Avec K est la conductivité thermique de I’alliage d’aluminium A346-T6.

Durant la phase de solidification, la coulée se contracte ce qui introduit 1’apparition
d’interstice a ’interface de contact moule/coulée. Pour cette raison dans le modéle de
simulation du procédé de fonderie, les propriétés d‘interaction entre les surfaces en contact avec
la coulée sont définies avec une conductivité qui dépend de la température. Cette conductivité
est décroissante avec la température pour décrire le retrait du solide lors de solidification en
utilisant I’équation (V.1). Les propriétés thermiques et physiques de I’alliage d’aluminium
A356 utilisées dans cette simulation ont été prises a partir des travaux de Hétu [103]. Ces

propriétés sont déja présentées dans le document annexe 4.

Afin d’identifier les derniers points de solidification de la coulée, cette simulation a été
effectuée avant méme de réaliser le moule. Les résultats de cette simulation permettent
I’identification de la partie du retrait de solide. L’objectif est de vérifier si cette derniere zone
de retrait est loin des deux parties utiles de 1’éprouvette. Dans ce modéle, nous avons conservé

les mémes conditions limites dans 1’¢laboration de la coulée telle que :
- Latempérature initiale de la coulée est de 700°C

- La température de 1’eau de refroidissement est de 15°C. Dans cette partie, comme
I’écoulement de 1’eau est en continu avec un débit de 16 1/min, nous avons supposé que
la température de I’eau est constante et elle n’est pas affectée par la température de la

coulée.
- Latempérature de I’air ambiant est de 20°C.

La Figure 75 présente les résultats de simulation du procédé de fonderie de la coulée en
alliage d’aluminium A356 avec les paramétres et les conditions introduite dans le modele. La
Figure 75 (a) montre la répartition du champ de température a I’instant t=186s avec une
température maximale de 596°C dans la coulée. A partir des résultats de simulation, nous avons
tracé 1’évolution de la température pendant le refroidissement en fonction du temps en deux

points dans les deux parties utiles de la coulée. La Figure 75 (b) résume une différence de
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I’évolution de la température au coeur des deux parties utiles de la coulée. Cette différence se
traduit par une variation de la vitesse de solidification, ce qui induit une variation des parameétres

microstructuraux que nous verrons dans les simulations de la partie suivante.
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Figure 75: (a) Répartition du champ de température a l'instant t=186s suite a la simulation du
procédé de fonderie (b) Comparaison de I’évolution de la température de refroidissement en

fonction du temps au centre des deux parties utiles

Dans la Figure 75 (a) nous avons représenté le sens d’évolution de la température (fleche)
pendant le refroidissement de la coulée. Il apparait que la solidification commence a partir de
la partie utile refroidie et se propage jusqu'a atteindre la deuxiéme partie utile non refroidie.
Cette variation est due a I’isolation thermique du matériau N17 utilisé pour la fabrication du
moule de sorte que le refroidissement est assuré par la partie refroidie. Le point blanc sur la
Figure 75 (a) correspond au dernier point de solidification de la coulée ou I’on risque d’avoir
un retrait du métal lié a la solidification. La simulation numérique sur le modéle nous a permis
de vérifier que le retrait du métal (grosse retassure) est suffisamment loin des deux parties utiles

de I’éprouvette.

Le profil de la température de la coulée a été mesuré expérimentalement avec un
thermocouple placé dans le moule au niveau du point noir sur la Figure 75 (a). L’intérét réside

dans une meilleure comparaison entre les résultats expérimentaux et celles obtenues par
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simulation du procedé de fonderie. La Figure 76 représente les courbes de refroidissement
obtenues par simulation et des données expérimentales recueillies par le thermocouple au méme
point de la coulée. Un écart d’environ 24 secondes a €té obtenu pour atteindre la méme
température de liquide (Ti) entre les résultats de simulations et expérimentales. Presque un
méme écart (22 secondes) a été obtenu au niveau de la température de solide (Ts). Malgre le
petit écart entre la courbe de simulation et la courbe expérimentale, on aboutit au méme temps
de solidification dans les deux cas. La Figure 76 montre un accord acceptable entre les résultats
de simulation et expérimentaux pour valider la simulation numérique et faire confiance au
modele dans la suite de ce travail. 1l parait néanmoins raisonnable de penser que ce bon accord
est d0 aux propriétés thermiques utilisées dans le modéle. Ces parametres ont été prises a partir
des travaux de Hétu [103] sur I’alliage d’aluminium A356. Ces parametres ont été validés dans
certaines simulations numériques suite aux travaux de recherche dans le laboratoire

de «Department of Material Engineering of Vancouvers » [85, 104].
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Figure 76: Comparaison entre les résultats expérimentaux et de simulation sur I'évolution de

la température en fonction de temps
V.2.2 Simulation de I’évolution de la SDAS

Nous avons vu dans 1’étude bibliographique (section 1.2.2) que la structure dendritique
des alliages d’aluminium caractérisée par les parametres SDAS et/ou DAS dépend de la vitesse
de refroidissement de la coulée. Dans notre étude, on s’intéresse principalement a la variation
de la SDAS dans la coulée. Dans la littérature, plusieurs auteurs [102, 105] ont proposé des
écritures qui décrivent la dépendance de la SDAS a la vitesse de solidification des alliages
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d’aluminium. Dans le cas de 1’alliage A356, Maijer et al [102] ont proposé une équation
empirique qui décrit I’évolution de la SDAS en fonction du temps de solidification donné par

I’équation suivante:

Ay =10 x \[t; (V.2)
Avec tr désigne le temps de solidification (entre 612°C et 573°C) et A2 représente la SDAS.

A partir de la simulation du procédé de fonderie, il est possible de recueillir I’évolution
de la température en fonction du temps. Suite a cette évolution, on détermine le temps de
solidification a chaque élément de la structure qui correspond au temps soumis par la coulée
pour passer de 1’état liquide (a 612°C) a I’état solide (a 573°c). En utilisant 1’équation (V.2),
nous pouvons donc simuler 1’évolution de la SDAS a chaque élément de maille de la coulée.

La Figure 77 (a) présente 1’algorithme de simulation de 1’évolution de la SDAS dans la coulée.

Simulation du procédé
de fonderie a partir de
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Figure 77: (a) Algorithme de simulation de 1’évolution de la SDAS (b) Simulation de la

variation de la SDAS dans la coulée

A partir de I’algorithme dans la Figure 77 (a), nous avons simulé I’évolution de la SDAS
en fonction du temps de solidification. La simulation numérique de la SDAS (Figure 77 (b))

montre que la partie utile refroidie correspond a la microstructure la plus fine. Par contre, le
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dernier point solidifié de la coulée présente la microstructure la plus grossiere de la structure.
Afin d’évaluer la qualité de la simulation numérique, on a recours a une comparaison entre la
variation de la SDAS déterminée expérimentalement et celle de la simulation. Cette variation
numérique et expérimentale de la SDAS a été obtenue sur tout [’espace des deux parties utiles.
Les observations expérimentales de la SDAS ont été effectuées dans différents endroits de la
partie utile refroidie et non refroidie. Numériquement, la variation du parametre SDAS est
obtenue en déplacant le volume élémentaire représentatif (VER) dans tout le volume utile de la

partie refroidie et non refroidie. La comparaison est représentée dans le Tableau 13.

Résultats Simulation E |
SDAS (um) expérimentaux numeérique mgreeunrnzuro/a
Variation | Moyenne | Variation | moyenne y (%)
Partie refroidie | 24 - 37 30 18 - 40 28 6,4
Partie non 57 - 89 75 79 - 85 81 6,9
refroidie

Tableau 13: Comparaison entre la simulation et les résultats expérimentaux de la variation de

la SDAS dans les deux parties utiles

L’évolution de la SDAS identifiée dans les deux parties utiles de la coulée suite a la
simulation numérique est tres raisonnable par rapport a la variation expérimentale de la SDAS.
Dans le Tableau 13, on remarque que le modéle numérique décrit mal la variation de la SDAS
dans la partie non refroidie, tandis que, dans cette partie, la prévision de la valeur moyenne est
en accord avec les résultats expérimentaux (6,9% d’erreur). Suite a cette partie, il s’avére que
la simulation numérique prédit d’une maniére raisonnable 1’évolution de la SDAS dans la
coulée. Ce bon accord vient de 1’équation (V.2) et du modéle numérique adéquat utilisé dans la
simulation de la chaine de simulation. Ce modéle a été déja validé expérimentalement sur la

simulation du procédé de fonderie dans la partie précédente.
V.2.3 Simulation de I’évolution de la taille de défaut

Un des soucis majeurs dans I’industrie de la fonderie des alliages d’aluminium réside
dans I’apparition des défauts de type porosités dans la structure. Ces défauts apparaissent par
contraction de la matiére au cours de la solidification ou a cause de la présence du gaz dissous
dans la coulée. Pour cette raison, de nombreux travaux [104, 106-110] dans la littérature ont
proposé des modeles afin de simulé le procédé de solidification et la formation des porosités

dans les alliages d’aluminium. Dans certaines études, ils explorent I’effet de la pression et la
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vitesse de refroidissement y compris la diffusion de I’hydrogéne dans la coulée pour la
formation des pores. Dans ce cadre, Yao et al [104] ont montré que cette diffusion dans la phase
liquide de la coulée dépend de la vitesse de refroidissement, ce qui affecte la croissance des
porosités : le volume des porosités diminue si la vitesse de solidification augmente. Toujours
dans le méme contexte, Carlson et al [110] ont développé un modéle qui permet de prévoir
I’effet de la diffusion de I’hydrogene et de retrait du métal liquide dans la coulée sur I’évolution
des porosités pendant la phase de solidification. Il a été montré que 1’apparition des porosités
par retrait (retassure) est importante si le niveau d’hydrogéne est faible et pour des vitesses de
refroidissement élevées avec un faible gradient de température. Les retassures se forment lors

de la solidification pour une faible pression de la coulée.

Un apergu sur les modélisations existantes des porosités dans la littérature montre qu’il
faut considérer le retrait du meétal avec la diffusion de I’hydrogéne dans la formation des
porosités. Pour cette raison, dans la suite de notre étude, afin de simuler I’évolution de la taille
des porosités dans la coulée, notre modélisation s’articule principalement sur la combinaison

de ces deux effets a partir des travaux de Carlson [110] et Yao [104].

Suite a la simulation du procédé de fonderie et de la SDAS, nous allons modéliser dans
cette partie 1’évolution de la taille de défaut dans la coulée pendant la solidification. Dans ce
modele, la simulation de la formation des porosités est fondée sur I’hypothése d’équilibre de
pression entre I’hydrogéne et la partie liquide du métal. Pour des raisons de simplicité de calcul,
nous avons choisi dans ce modéle d’assimiler les porosités a une sphere. La taille de pore de

rayon r est donnée par 1’équation suivante:

Jarea =rxz (V.3)

Pendant la phase de solidification dans les alliages d’aluminium de fonderie, la coulée est
constituée principalement d’une phase solide (s), une phase liquide (1) et les porosités s’étendent
dans le volume non occupé par la phase solide. Dans ce cas et avant la fin de solidification, la

densité de la coulée est donnée par I’expression suivante [110]:

p:85ps+glpl+8ppp (V4)

Avec ps, pi et ppdésignent la densité de la partie liquide, solide et de porosité respectivement

dans la coulée avec les différentes proportions &s, € et &p.

Cette densité est composeée par la densité de la phase liquide (1), la phase solide (s) et la densité

des porosites (p) dans la coulée.
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A partir des travaux de Yao [104], pour déterminer I’évolution de la taille de porosité, revient
a résoudre 1’équation de diffusion de I’hydrogéne et celui de la loi du gaz parfait donnée par le

systeme suivant :

PV, PV, _ _ (V.5)
AmH = (F)H_At - (ﬁ)t L0| du gaZ parfalt
dm : e , .
d_tH =D,.4z.r}.9.(C,—C )/l Equation de diffusion de I'hydrogéne (V.6)

Avec my est le nombre de moles de I’hydrogeéne diffusé dans la coulée, Vgq est le volume de
porosité et Pg est la pression de I’hydrogéne. En utilisant la méthode de Newton-Raphson,
I’évolution de rayon de porosité en fonction du temps est donnée par 1’équation (V.7). Par

soucis de simplicité, 1’évolution de rayon de porosité s’écrit sous la forme suivante:

r, (t+At)=r, (t) + At x % (V.7)
M+ N +
ro (t)
Avec :

H =D,.47.r, (1)%.9.(C, —Cp) /gy (V.8)
M = P, 4rx (V.9)

R,T
N = 47 (V.10)

R, T
> _Ary (V.11)

3

Dans la suite nous avons choisi le modele Yao [104] pour simuler I’évolution des porosité
dans la coulée. Ce modeéle a été déja validé sur I’alliage I’aluminium A356 dans I’équipe de
Vancouver .Comme la formation des porosités s’effectue pendant la solidification de la coulée,
le calcul de rayon r de la porosité supposée sphérique dans la chaine de simulation est effectué
entre 612°C et 576°C. La taille de porosité est ensuite caractérisée par le parametre vaire en
utilisant I’équation (V.3). En outre, comme le montre 1’équation (V.7), la taille de porosité
évolue en fonction du temps jusqu’a la fin de solidification. Dans cette chaine de simulation,
faute de temps, nous n'avons pas modélisé la nucléation et la population des porosités dans la
coulee. Mais il faudrait approfondir ce point plus tard pour améliorer la prévision de la taille de
défaut a la fin de solidification. Dans le Tableau 14 , on présente les différents parametres
utilisés dans la simulation de 1’évolution de la taille de porosité. A partir de ce tableau,

I’évolution des porosités dans un alliage d’aluminium ne dépend pas seulement de la
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température et de la pression de la coulée, mais aussi de la concentration des éléments de

I’alliage d’aluminium. Dans la suite de la chaine de simulation, un programme d’exploitation

sur Fortran a été développé qui sert a simuler 1’évolution de la taille de porosité en utilisant

I’équation (V.7). Ce programme exploite la variation du champ de température dans la coulée

suite a la simulation du procédé de fonderie du modele. Les résultats de simulations sont

présentés dans la Figure 78.

Parametres (Unité)\ Propriétés

Valeurs \Equations

Coeftficient de diffusion d’Hydrogéne, Dj (m?/s)

Di=3.8x10%exp(-2315/T)

Concentration de I’hydrogéne au niveau de porosité, Cip

2y
Cip = K¢ |Py+Pp+—
T
Pression de la coulée, pn pr=pgh
Constante universelle des gaz parfaits, Rq (j/Kg K) 4124
Coefficient d’équilibre, K| logio Ki=-(2691.96/T)-1.32
Tension de surface, y (N/m) 0.79
Facteur d’impact, ¢ (avec m=1.7) (a-fs)™
Fraction de solide, fs (Triquide~T)/(Thiquide- Tsolide)
Concentration de I’hydrogéné dans le liquide, C; (mol/mz) Ki/f

Coefficient d’activité, f (x sont les éléments de 1’alliage)

Logiof=2x(e*nCr*+ % (C*)?

Paramétre de premier ordre de Si, 5

eSlh =exp((417/T)-4.38)

Paramétre de premier ordre de Cu, ey

U= exp((1485/T)-4.92)

Paramétre de premier ordre de Mg, eM9,

eM9,=-0.066

Paramétre de premier ordre de Fe, e™,

™= exp((5299/T)-8.17)

Paramétre de premier ordre de Zn, e?",

e“"n= exp((-954/T)-3.14)

Paramétre de deuxiéme ordre de Si, r¥'

rSh=-10"°xT+5.23x10™*

Paramétre de deuxiéme ordre de Cu, r°%

r%=1.4x10°T-2.01x103

Tous les autres parametres de deuxiéme ordre

ngh= rfeh: anh =

Tableau 14: Les paramétres utilisés dans la simulation de porosité dans la chaine de

simulation pour I’alliage d’aluminium A356 [110], [104]

Dans la présente simulation de la taille de porosité, de nombreux paramétres ont été

utilisés dans le modéle obtenu dans le cas de I’alliage d’aluminium A356 suite a certains travaux

[110-114]. Pour simuler la croissance de la taille de défaut durant la phase de solidification,

- 158 -



nous avons utilisé dans 1’équation (V.7) un rayon initial de porosité rp(t=0) =1um [110]. Dans
cette partie, nous n’avons pas effectué une étude sur la sensibilité de la simulation a la taille
défaut initiale. Cependant, Yao [104] a effectué une étude de sensibilité de rp(t=0) sur la taille
de défaut maximale et moyenne pour une variation de ro(t=0) entre 1 et 9um. Dans cette
intervalle de variation, Yao [104] a abouti a une sensibilite trés faible de la taille de défaut
moyenne (3%). Par contre la taille de défaut maximale présente une sensibilité un peu plus
importante a rp(t=0) qui correspond a 7%. Ces travaux de Yao et al [104] ont montré une faible
sensibilité de 1’évolution de la taille de défaut a la taille initiale. Ils ont montré une corrélation

entre la taille de défaut simulée et celle observée par tomographie en 3D.
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Figure 78: Simulation numérique de la taille de porosité dans la coulée a la fin de simulation

La Figure 78 illustre une variation importante de la taille de porosité en divers endroits
de la coulée a la fin de la solidification. Cette variation est due a la différence de la vitesse de
refroidissement comme on I’a déja montré dans la partie de simulation du procédé de fonderie.
Dans la partie refroidie de la coulée ayant la vitesse de solidification la plus importante, le
modele prévoit des petites tailles de porosité contrairement a la partie non refroidie. Cette
variation de la taille de porosité a été observée expérimentalement sur les deux parties utiles de
I’éprouvette technologique (section V.1.3). Il est évident a partir de la simulation de 1’évolution
des porosités dans la coulée que la diminution de la vitesse de refroidissement provoque une
augmentation de la taille de porosité. Une faible vitesse de refroidissement, qui correspond a
un temps de solidification plus important, amplifie la diffusion de I’hydrogéne dans la coulée
[110]. En d’autres termes, la formation des porosités par retrait est peut-étre due a la diminution
du gradient de température dans la partie non refroidie de la coulée, ce qui provoque une chute

de pression. Pour cette raison, dans 1’industrie de fonderie des alliages d’aluminium, la coulée
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s’effectue sous pression pour éviter la formation des retassures et par dégazage a 1’azote pour
réduire sensiblement la diffusion de I’hydrogéne dissous dans le métal liquide. Donc, comme
la coulée a été effectuée a basse pression et sans dégazage, il parait raisonnable de penser que
les défauts observés sur les deux parties utiles de 1’éprouvette technologique soient un mélange

des porosités induit par retrait et par diffusion d’hydrogéne dans la coulée.

A T’issu de cette simulation numérique, il est tout a fait envisageable d’évaluer la qualité
de prévision du modéle par comparaison avec les résultats expérimentaux présentés dans la
section V.1.3. Pour ce faire, nous avons tracé 1’évolution de la taille de porosité en fonction de
sa fréquence dans les deux parties utiles suite aux résultats de simulations et expérimentaux. La
variation de la taille de porosités de simulation est recueillie dans tous les éléments des deux
parties utiles. La Figure 79 présente la répartition de la taille de porosité dans les deux parties
de I’éprouvette issue des résultats de simulations et des résultats expérimentaux pour évaluer la
qualité de prévision du modele.
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Figure 79: Comparaison entre les résultats de simulation et expérimentaux dans la partie

refroidie et non refroidie de I'éprouvette

La comparaison entre les données expérimentales et de simulation montre que le modéle
décrit d’une maniere adéquate la répartition de la taille de porosité dans la partie refroidie.
Néanmoins, dans la partie utile non refroidie, un écart important est constaté entre les résultats
de simulation et les observations expérimentales. Le modéle prévoit une taille de porosité qui
dépasse 1mm. Cependant, les observations sur la partie non refroidie montrent que la taille de
porosité maximale ne dépasse pas 600um. Ces résultats laissent penser que le modele ne prédit

que les faibles tailles de porosité. Cet écart peut étre lié aux paramétres du modele qui ne capte
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pas d’une maniere adéquate le domaine de vitesse de solidification dans la partie utile non
refroidie. D’autre part, 1’écart dans la Figure 79 (b) peut étre associé a la méthode
d’identification de la taille de défaut en 2D par la fraction surfacique de porosité. Comme la
morphologie des porosités peut étre complexe dans le cas des retassures, donc, il est difficile
de donner la bonne taille de défaut (Figure 80). Cela met en question la pertinence de comparer
entre la taille de défaut simulée et expérimentale. Pour cette raison, il est donc indispensable
d’ajouter un facteur correctif pour passer de 2D en 3D pour quantifier le méme paramétre taille
du défaut entre la simulation et les observations expérimentales. A ce stade, la question qui se
pose: pourquoi cet écart est plus marqué pour les gros défauts. Nous pouvons associer cette
différence au fait que plus la taille est grossiére, plus le coefficient correctif est plus important.
Pour quantifier le méme parametre, il est recommandé d’utiliser la tomographie pour aboutir a
une comparaison précise ou faire des observations sur plusieurs coupes en 2D. A partir de la
distribution de la taille de défaut dans les deux parties utiles de I’éprouvette, et afin
d’estimer Vaire,,,,, il est possible d’utiliser la méthode de statistique des valeurs extrémes
« Statistics of extreme values ». Cette méthode a été proposée par Gumbel [115] et utilisée par
Murakami [116] pour prévoir la taille des inclusions en 3D. Cette méthode permet de prévoir

le volume d’un défaut depuis sa taille en 2D.

Plan
d’observation

Figure 80: Coupe en 2D d’une porosité en 3D

V.24 Simulation de la limite de fatigue

Apres la simulation du procédé de fonderie, de 1’évolution de la SDAS et de la taille de
porosité dans la coulée, on propose dans la suite de la chaine de simulation de prévoir la
contrainte équivalente et la limite de fatigue dans les deux parties utiles de 1’éprouvette. Cette
simulation est possible en utilisant I’approche de DSG modifié (IV.3.1) qui établit un lien entre

la contrainte appliquée, la taille de défaut et la microstructure caractérisée par la SDAS. Dans
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cette partie, les parameétres du critere de Crossland tel que ocr et Ber utilisés dans I’approche de
DSG modifié ont été identifiés en fonction de la variation de la SDAS en utilisant les équations
(IV.7) et (IV.9). Pour un chargement appliqué a la structure, on peut déterminer la contrainte
équivalente au niveau de défaut. Ensuite, il est envisageable de prévoir la rupture ou la non
rupture de la structure. Cette prévision est obtenue par comparaison entre la contrainte

equivalente maximale o.qymax(M) du critere de DSG modifié¢ avec la limite seuil qui

correspond & B.-(4;).

La simulation de la limite de fatigue et de la contrainte équivalente est effectuée dans le
cas d’un essai de traction uniaxial. Cette simulation est effectuée a la suite de la chaine de
simulation en utilisant le critére de DSG modifié et un programme UVARM suite aux travaux
de Mu [3]. Cette démarche commence par sortir les 6 composantes du tenseur de contrainte
appliqué a chaque point d’intégration pendant une période T aux instants t=0,25s et 0,75s. Ces
instants correspondent a une contrainte appliquée maximale ou minimale pendant un cycle de
chargement. Dans ces deux instants, la contrainte déviatorique S ainsi que sa variation sont
calculées afin de déterminer I’amplitude du deuxiéme invariant J2 » de déviateur des contraintes
appliquée. Le premier invariant J; est identifié dans ces deux instants (0.25s et 0,75s) puis on

considére la valeur maximale. L’amplitude de la contrainte a chaque nceud est considérée
comme la contrainte a 1’infini pour calculer la contrainte équivalente de Crossland (aeq_cr(oo)).
En utilisant la méthode d’Eshelby, la contrainte équivalente de Crossland au niveau d’un défaut
(aeq Cr,maX(M)) est ainsi calculée. Par la suite les contraintes équivalentes maximales de

Crossland a I’infini et au niveau des défauts sont obtenues dans la chaine de simulation pour
calculer la contrainte équivalente et identifier les paramétres du critére a partir d’une contrainte
appliquée. Dans ce modeéle, les simulations ont été effectuées en élasticité linéaire avec un
chargement proportionnel et sinusoidal. En utilisant le critére de DSG modifié dans cette partie,
il est donc possible de prévoir la limite de fatigue a chaque point de la coulée en fonction de la
taille de défaut et de la SDAS. La Figure 81 préesente la démarche de simulation de cette partie

dans la chaine de simulation.
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Simulation de la répartition
de la taille du défaut et de la
SDAS

|

Déterminer la variation de

ﬁcr(/1 2) et acr(a 2) en
fonction de la SDAS

}

Calculer la limite de fatigue

Figure 81: Procédure de simulation dans la chaine de simulation de la limite de fatigue et de

la contrainte équivalente

La contrainte équivalente selon le critéere de DSG modifié et la limite de fatigue sont
définies au niveau des points d’intégrations du modele. Pour déterminer la limite de fatigue qui
correspond a I’amplitude de la contrainte appliquée admissible, nous avons considéré la
variation de la taille de défaut dans la coulée issue de la simulation précédente. En accord avec
les constatations expérimentales précédentes, la simulation prévoit une limite de fatigue dans
la partie refroidie plus importante que celle obtenue dans la partie non refroidie. Cela est d0i a
la microstructure fine et les petits défauts dans la partie refroidie en utilisant le critére de DSG
modifié.

La détermination de la contrainte équivalente dans les deux parties utiles de 1’éprouvette
technologique est basée sur le critere de DSG modifié et les simulations de la variation de la
SDAS et de la taille de défaut dans la coulée. Dans la Figure 82 qui présente la simulation de
la contrainte équivalente montre que, pour une contrainte appliquée a=50MPa en traction a R,
= -1, la contrainte équivalente dans la partie refroidie est négative. Cela est dii au fait que dans
cette partie utile la taille de défaut simulée est faible. Ainsi, la fonction qui décrit le critére de
DSG modifié donne des valeurs négatives.
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Figure 82: Simulation de la répartition de la contrainte équivalente selon de critére de DSG

modifié en traction a R = -1 avec ca=50MPa
V.25 Comparaison entre les résultats de simulation et des essais de fatigue

Des essais de fatigue en traction uniaxiale ont été réalisés sur 1’éprouvette technologique
a différents niveaux de chargement pour les deux rapports de chargement R; = 0 et Rs = -1.
A Rs=-1, nous avons effectué 4 essais de fatigue dont 2 sur la partie refroidie et 2 autres sur la
partie non refroidie, de méme & R; = 0. Tous les essais ont été effectués sur des défauts naturels
de fonderie. Les résultats obtenus & 10° cycles donnent une limite de fatigue qui varie entre 46
et 48MPa dans la partie refroidie et entre 43 et 38MPa dans la partie non refroidie 8 R = 0. A
Rs = -1, la limite de fatigue varie entre 75 et 55MPa dans la partie refroidie et entre 67 et 44MPa
dans la partie non refroidie. Les résultats des essais de fatigue obtenus dans les deux cas de
chargement sont présentés dans la Figure 83. Dans cette figure nous avons tracé la limite de
fatigue en fonction de la taille de défaut a I’origine de la rupture observés dans la zone

d’amorgage sur les faciés de rupture
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Figure 83: Evolution de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut a I’origine de la
rupture sur les éprouvettes technologique et simulation du critére de DSG modifié aet R.=0
et R (5: 'l

A partir de ces essais de fatigue, les défauts a I’origine de la rupture varie entre 300 et
750um dans la partie utile refroidie et entre 500 et 1000um dans la partie non refroidie. En
référent a la Figure 79, la population des défauts obtenus suite a la simulation dans la partie
utile a donné une taille de défaut maximale de 300um dans la partie refroidie et 1100um dans
la partie non refroidie. Les premiéres constatations ont montré que la population de défaut
obtenue par simulation n’est pas vraiment adéquatement représentative de la réalité. D’autre
part, méme si la simulation décrit mal la taille de défaut réel, nous avons constaté dans la Figure
79 que certaines taille de défauts a 1’origine de la rupture de taille sont dans le domaine de
prévision de la simulation. Dans cette étude, comme défini dans le deuxieme chapitre, la taille
de défaut est définie par le paramétre v/aire selon les configurations des défauts. La Figure 84
présente les défauts a 1’origine de la rupture observé dans la zone d’amorcage. Elle correspond
a I’éprouvette avec une partie utile refroidie, une limite de fatigue égale a 55MPa et une taille
de défaut de 750pum. Dans la zone d’amorgage, nous avons identifié deux defauts a proximite.
La taille de défaut est obtenue comme 1’indique la Figure 84. La taille de ces deux défauts est
bien définie dans le domaine de prévision obtenue suite a la simulation mais elle ne prévoit pas
la coalescence des défauts. Cela peut expliquer 1’écart entre les résultats expérimentaux et la

simulation de la taille de défaut dans la coulée.
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Figure 84: Amorcage sur deux porosités dans un essai de fatigue en traction a Rs= -1 sur une
éprouvette refroidie (cp=55MPa, SDAS=35um, Vvaire = 750pum, vaire, =
265um et vaire, = 354um)

Toujours sur la Figure 83, nous avons constaté une différence de la limite de fatigue a R
o= -1 dans la méme partie refroidie ayant la méme SDAS. Cet écart est di a la différence de la
taille de défaut a I’origine de la rupture dans les deux parties utiles. Cette constatation confirme
le fait que pour une méme microstructure, la taille de défaut affecte la limite de fatigue. D’autre
part, nous avons constaté pour le méme rapport de charge un écart entre la limite de fatigue
dans la partie refroidie et non refroidie de la méme éprouvette technologique (cD=76 et
67MPa). Nous avons constaté dans la partie expérimentale du 3éme chapitre qu’en plus de
I’effet de la taille de défaut, la SDAS a un effet sur la limite de fatigue de I’alliage d’aluminium
A356-T6. Donc I’écart sur la Figure 83 est probablement di a I’interaction entre 1’effet de la
SDAS et des défauts. A partir de ces résultats expérimentaux représentés dans le diagramme de
Kitagawa, nous avons constaté que la limite de fatigue diminue avec la taille de défaut et la
SDAS dans les deux rapports de chargement. Ces résultats ne sont pas surprenants car ils sont
également en accord avec la tendance de la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut

établi dans le troisieme chapitre.

Suite aux essais de fatigue sur les éprouvettes élaborées dans cette partie, des porosités
ont été observées sur les faci¢s de rupture dans la zone d’amorgage. Les observations ont montré
que seuls des défauts de surfaces sont a 1’origine de la rupture par fatigues des éprouvettes. Sur
certains faciés, des défauts internes ont été observes mais le site d’amorcage est localisé sur la

surface au niveau d’un ou plusieurs porosités (Figure 85). Ces observations confirment que
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dans le cas de I’alliage d’aluminium A356-T6 a 10° cycles, les défauts de surface sont plus
nocifs que les défauts internes. Cette constatation est en accord avec les résultats de Wang et al
[75]. lls ont montré que dans le cas de 1’alliage d’aluminium A356/A357, pour des défauts de

surface, le facteur d’intensité des contraintes est 55% plus élevé que les défauts internes.

Figure 85: Rupture par fatigue de la partie non refroidie de I'éprouvette technologique sur un

défaut de surface de type porosité avec observation d'autres défauts internes (Rs=-1; op =

67,5MPa ;Vaire = 529um)

Pour évaluer la qualité de prévision de la limite de fatigue nous avons calculé 1’indice
d’erreur absolue la (%) qui désigne 1’écart entre les résultats expérimentaux et de simulation.
Cette évaluation de la prédiction du modele est représentée sur la Figure 86. Cette figure illustre
I’indice d’erreur entre la limite de fatigue simulée et la limite de fatigue expérimentale pour les
deux rapports de chargements. La comparaison a donné une erreur moyenne de prévision de
I’ordre de 17% a R;=0 et de 9% a R ;= -1. La simulation de la limite de fatigue a été obtenue
pour différentes amplitudes de contrainte appliquée extraite dans la zone d’amorcage de chaque
éprouvette. Cette étude comparative a montré que la simulation prédit une limite de fatigue
proche des résultats expérimentaux & R s = -1 sur les deux parties utiles de 1’éprouvette
technologique. Par contre, a Rs= 0, I’erreur de simulation est plus prononcée. Cette différence
n’est pas Si surprenante car, comme on I’a déja vu précédemment, elle est due a I’identification
du parametre av du critére de DSG sur un point expérimental a R; =-1. Dans la Figure 86, la

simulation du modele apparait conservatif a R; =-1 et non conservatif a R, =0.
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Figure 86: Comparaison entre les résultats expérimentaux et les résultats de simulation de la
limite de fatigue dans un diagramme de Kitagawa (a) dans la partie utile non refroidie (b)

dans la partie utile refroidie

La Figure 87 présente la simulation de la limite de fatigue obtenue a la suite de la chaine
de simulation en traction & Rs = -1. En utilisant le critere de DSG modifié, nous pouvons
constater que dans la partie utile refroidie de I’éprouvette, la limite de fatigue est plus
importante que celle obtenue dans la partie utile non refroidie. Cela est di en premiére partie a
la faible taille de défaut et a la SDAS fine prédite par la simulation dans la partie non refroidie.
Comme attendu, le critere de DSG modifié prédit raisonnablement bien I’interaction entre
I’effet des défauts et de la SDAS sur la limite de fatigue. En référant a la Figure 83 qui
représente les résultats expérimentaux obtenus sur les deux parties utiles, nous pouvons
constater que, a R; = -1 avec les défauts de 526 et 589um dans la partie refroidie et non refroidie
respectivement, la limite de fatigue varie entre 76 et 67MPa. Cet écart est probablement di a
I’interaction entre 1’effet des défauts et de la SDAS. A partir de la Figure 87, le modele
numérique prédit d’une maniére correcte la limite de fatigue en fonction de la taille de défaut
et de la SDAS. La simulation prévoit une limite de fatigue qui varie entre 85 et 93MPa dans la
partie utile refroidie et une variation entre 48 et 60MPa dans la partie non refroidie de
I’éprouvette. Sur la base de simulation numérique, nous pouvons constater une différence entre
les resultats expérimentaux et de simulation dans la partie utile refroidie. Il est néanmoins
important de signaler que cette différence est due a 1’écart entre la taille du défaut observé sur
les facies de rupture et la simulation. Cependant, les simulations conduites sur la partie non

refroidie prévoient une limite de fatigue & R, = -1 proche a celle obtenue expérimentalement.
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Figure 87: Simulation de la limite de fatigue en traction a Rs=-1

V.2.6 Synthése

Dans cette partie, un moule a été congu afin d’élaborer des éprouvettes avec deux parties
utiles. En faisant varier la vitesse de refroidissement, une variation de la SDAS et la taille du
défaut a été obtenue dans la coulée. Une chaine de simulation a été développée pour pouvoir
simuler le procédé de fonderie de la coulée dans le moule. Cette chaine de simulation permet
d’obtenir en premier lieu le champ de température dans la coulée. Suite a cette simulation du
procédé de fonderie, la chaine de simulation permet de prévoir la microstructure caractérisée
par la SDAS ainsi que la variation de la taille de porosité. A ce stade, il s’avére que le modéle
prévoit raisonnablement bien les observations effectuées sur les éprouvettes élaborées. En
utilisant le critere de DSG modifié dans la suite de la chaine de simulation, nous avons pu
prévoir la limite de fatigue dans les deux parties utiles de 1’éprouvette technologique. Des essais
de fatigue ont été établis sur les deux parties utiles de 1’éprouvette technologique pour les deux
rapports de charge Rs = 0 et R; = -1. Les tendances observées de la limite de fatigue
expérimentale pour différentes tailles de défauts sont cohérentes avec les résultats de la chaine
de simulation dans la partie non refroidie. Cependant, nous avons constaté un faible écart entre
la limite de fatigue expérimentale et la limite de fatigue par simulation dans la partie utile

refroidie et non refroidie.

V.3 Démarche probabiliste

Les résultats de simulation de la chaine de calcul présentés dans la partie précédente ont
été effectués suite a des calculs déterministes. Dans cette partie nous allons proposer une

démarche probabiliste a la suite de la chaine de simulation permettant d’envisager la rupture de
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I’éprouvette technologique soumise a un chargement cyclique. Une démarche probabiliste
consiste & prendre en compte la variabilité des différents paramétres qui peuvent affecter la
tenue en fatigue du matériau. Le développement de la démarche probabiliste se base sur les
constatations expérimentales et sur le crittre de DSG modifié. Dans cette démarche
probabiliste, nous allons considérer la répartition de la taille de défaut et de la microstructure
caractérisée par la SDAS. En utilisant le critere de DSG modifié, le modéle probabiliste va
permettre de refléter les effets des différents parametres tels que la SDAS et la taille de défaut

qui affectent la limite de fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6.
V.3.1 Présentation de la démarche probabiliste

On s’intéresse dans cette partie a la démarche probabiliste en couplant le modele de
Weibull avec le critere de DSG modifié. Nous allons déterminer dans un premier temps les
parameétres de la loi de Weibull et ’adapter au critere au critere de DSG modifié. En utilisant
cette démarche dans la suite de la chaine de simulation, il est possible de prévoir la probabilité
de rupture a chaque élément de maillage de 1’éprouvette et rendre compte a la fois des effets de
la SDAS et des défauts. L application de cette modélisation dans le cas d’une sollicitation de
traction en fatigue en utilisant le critere de DSG permet de déduire 1’évolution de la limite de
fatigue pour différentes probabilités de rupture. En s’appuyant sur la fonction de répartition de
Weibull, nous allons décrire la population de défaut dans les deux parties utiles de 1’éprouvette
a I’issue des simulations numériques et des résultats expérimentaux. L’intérét est d’adapter le
critere de DSG modifié et introduire la probabilité de rupture en utilisant la loi de Weibull. Pour
une amplitude de contrainte appliquée, la probabilité de rupture de 1’éprouvette est donnée par

I’équation suivante :

Pr = P(Ber < Oeqv) (V.14)

Cette probabilité de rupture peut étre exprimée autrement par 1’équation suivante :
Pp = P(Vaireadm < Vaire) (V.15)

La taille de déefaut admissible définie par vaire correspond a la condition d’égalité entre

adm>
la contrainte équivalente (o,,y) et la limite seuil (5.(4;)) dans le critere de DSG. L’idée est
de faire introduire ce critére a travers la taille de défaut admissible afin de tenir compte de I’ effet
de la microstructure avec la taille de défaut dans le calcul de la probabilité de rupture. Les

travaux de Weibull ont montré que la nature aléatoire de la résistance en fatigue peut

-170 -



étre décrite a 1‘aide d‘une loi de Weibull. La fonction de densité de probabilité de la taille de

défaut selon la loi de Weibull est donnée par I’expression suivante :

fo(Naire) =

m <Vaire > exp [_ ( Vaire ) ] (V.16)

Vaire, \Vaire Vaire
0 0 0

Le paramétre m désigne la dispersion de la distribution de la taille de défaut tandis que le
parametre +aire, correspond a la moyenne de la distribution. Plus le paramétre m est faible,
plus la dispersion est grande. La probabilité de rupture pour une taille de défaut supérieure a la

taille admissible s’écrit sous la forme suivante:

vairegam
Pr = P(Vaire 4 < Vaire) = f fo(Vaire yam )dVaire yam (V.17)
0

L’intégration de 1’équation (V.17) permet d’avoir la formulation ci-dessous :

Pr = P(Vaire g < Vaire) =1 —exp [— (%) ] (V.18)
aire,

A partir du critere de DSG modifié, il est possible de déterminer la taille de défaut admissible
en fonction de la SDAS et de I’amplitude de la contrainte appliquée donnée par 1’expression

suivante:

Oeq,cr (M) — Opq,cr ()
Vaire = qy X —7  d V.19
adm v Ocq,cr (M) - .Bcr (/12) ( )
La combinaison entre les équations (V.18) et (V.19) permet d’écrire la probabilité de rupture
en fonction des différents parametres tel que la SDAS et ’amplitude de la contrainte
équivalente. Dans cette étude on se limite & prendre en considération que la dispersion de la
taille de défaut indépendamment de la variation de la SDAS.

Pr = P(Vaire g, < Vaire) = 1 — exp [— ( aC;Ze X qu,cr(l(‘/lﬂ/)l)—_ﬁ‘;q,cgz)> ] (V.20)
0 eq,cr cr

La programmation de 1’équation (V.20) dans la suite de la chaine de simulation permet de
déterminé la probabilité de rupture a chaque élément de maillage de 1’éprouvette technologique.

La détermination des parameétres de la loi de Weibull fera I’objet de la partie suivante.
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Cette démarche probabiliste proposéee dans cette partie est inspirée d’une approche de prévision
de diagramme de Kitagawa-Takahashi en fatigue multiaxiale proposee par Pessard et al [117].
Dans ce modele, les deux mécanismes d’endommagement par fatigue sont modélisés:
I'amorcage et la propagation des fissures. La modélisation proposée dans ces travaux est basée
sur une combinaison entre la probabilité d’amorgage d’une fissure notée Pr1 et la probabilité de
propagation notée Pr>. Le critéere de Crossland avec celui de Murakami ont été utilisés pour
déterminer la contrainte équivalente appliquée et la contrainte seuil. Dans le cas de notre étude,

nous allons utiliser le critere de DSG modifié dans ce travail de thése.
V.3.2 Determination des parameétres de la loi de Weibull

Le caractere aléatoire de la distribution de la taille de défaut dans cette étude probabiliste
est modélisé par une loi de Weibull décrit par 1’équation (V.16). La fonction de densité de

probabilité de Weibull est une fonction a deux parametre « m » et vaire,. Le paramétre « m »

décrit I’étendue de la probabilité de rupture et+aire, désigne la valeur moyenne de la
distribution. Dans cette partie nous allons déterminer les deux parametres de la loi de Weibull

a partir des résultats de simulation numérique de la taille de défaut.

La distribution de la taille des défauts de fonderie des alliages d’aluminium peut-étre
décrite par une loi normale [118] ou par la loi log-normale [119]. Dans cette étude nous avons
choisi d’utiliser la loi de Weibull pour décrire la distribution de la taille de défaut dans la coulée.
Comme le montre la Figure 88, la distribution de la taille de défaut dans la partie refroidie de
la coulée peut étre approchée par la loi de Weibull. Les courbes sur cette figure montrent que
plus le module de Weibull « m » est faible, plus la dispersion sur la taille de défaut simulée est
marquée. Pour m=2.2, il s’avére que la loi de Weibull décrit adéquatement bien la dispersion
de la simulation de la taille de défaut dans la partie refroidie de la coulée. Pour le deuxieme
parameétre de la loi de Weibull, en se basant sur les résultats de la simulation, nous allons prendre
la valeur moyenne de la taille de défaut simulée : 143um dans la partie refroidie et 1073um

dans la partie non refroidie.
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Figure 88: Fonction de répartition de la taille de défaut selon la loi de Weibull dans la partie
refroidie de la coulée pour différents module

V.3.3 Application de la démarche probabiliste

A la suite de la chaine de simulation, on propose d’appliquer la démarche probabiliste
présentée ci-dessous pour déterminer la probabilité de rupture de chaque élément de la coulée.
Dans cette modélisation nous avons combiné la loi de Weibull et le critére de DSG modifié,
mais faut mentionner que cette probabilité est fonction du critére de fatigue employé. Cette
approche probabiliste a été appliquée a la suite de la chaine de simulation aprés avoir déterminer
les parametres de la loi de Weibull. Elle consiste donc a conduire des prévisions de la probabilité
de rupture (Pr) pour un cas de chargement en traction a Rs = -1 en utilisant le critére de DSG
avec la loi de Weibull.

La Figure 89 présente la prévision de la probabilité de rupture suite a la simulation de la
démarche probabiliste. Cette prévision est obtenue en fonction de la contrainte appliquée, de
1I’évolution de la taille du défaut et la croissance de la microstructure. Pour une contrainte de
traction a R = -1 avec une amplitude de 50MPa, la probabilité de rupture dans la partie utile
refroidie varie entre 0,13 et 0,63. Comme attendu, la partie utile avec une microstructure fine
et des petits défauts prévoie une faible probabilité de rupture. D’autre part, la partie utile non
refroidie ayant une microstructure grossiéere et des gros défauts prévoie une probabilité de
rupture élevée. Cette probabilité varie entre 0,83 et 0,96. A partir des résultats expérimentaux
sur des éprouvettes non refroidie, pour une taille de défaut supérieure a Imm et une amplitude
de contrainte appliquée de 50MPa, la limite de fatigue obtenue est de 43MPa. Ceci peut
expliquer la probabilité de rupture élevée obtenue pour cette amplitude de contrainte appliquée.
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D’autre part, a partir des essais expérimentaux effectués sur les éprouvettes avec la partie utile
refroidie, la limite de fatigue est supérieure a 50MPa. Ces résultats expérimentaux justifient la
probabilité de rupture faible obtenue dans cette partie. Dans cette partie, pour alléger le temps

de calcul, nous avons effectué la simulation sur les points d’intégrations des deux parties utiles.

Partle. n.on UVARMS0S
refroidie (Ave: 75%)

+9.00e-01
+8.31e-01
+7.62e-01
+6.92e-01
+6.23e-01
+5.54e-01
+4.85e-01
+4.15e-01
+3.46e-01
+2.77e-01
+2.08e-01
rae. +1.38e-01
FRE +6.92e-02
+0.00e+00

aus

B

s

Partie refroidie

Figure 89: Simulation de la probabilité de rupture en traction a Rs = -1 pour amplitude

contrainte ¢, = 50MPa

Dans la maniére dont nous avons procédé pour identifier « m », il faut étre prudent dans
le développement a venir. Dans cette partie, nous avons identifié le parametre « m » de la loi
de Weibull sur le volume de la partie utile. La population des parametres du modele est issue
de la variabilité des conditions aux limites dans ce volume. Le paramétre « m » est identifié a
partir de la variabilité de la taille de défaut dans les deux parties utiles ensuite, nous I’avons
utilisé a chaque point pour déterminer la probabilité de rupture. Il faut vérifier cette
identification de « m » sur le plan méthodologique dans les travaux a venir. On pourrait par
exemple associer la variabilité de « m » & la distribution de la taille de défaut initiale en chaque

point de la structure.

V.4 Conclusion

L’objectif de ce chapitre était dans un premier temps de concevoir un moule qui permet
de modifier les caractéristiques microstructurales du matériau en modifiant la vitesse de
refroidissement dans la coulée. Des éprouvettes ont été prélevees de cette coulée réalisée par
gravité. Une variation de la vitesse de refroidissement permet d’avoir une microstructure fine
et une faible population et taille des défauts dans la partie utile refroidie. Par contre, dans la

partie utile non refroidie, une microstructure grossiére a été obtenue. Dans la suite une chaine
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de simulation a été proposée permettant de prévoir 1’historique thermique dans la coulée, la
SDAS, la taille du défaut, la limite de fatigue et la probabilité de rupture a chaque élément de

la structure.

La comparaison entre le profil de la température obtenue suite a la simulation numérique
et la température mesurée expérimentalement montre un accord raisonnable entre ces deux
profils. D’autre part, la simulation de I’évolution de la SDAS en fonction de la température dans
la coulée permet la comparaison aux résultats expérimentaux. Suite a cette comparaison, il
s’avere que la simulation numérique prévoit raisonnablement bien la variation de la SDAS dans
la coulée en fonction du temps de solidification. Cette comparaison a permis de déterminer
I’erreur de simulation qui correspond a 6,4% dans la partie utile refroidie et 6,9% dans la partie

utile non refroidie.

Le modéle numérique proposé dans ce chapitre permet dans la suite de simuler la taille
du défaut dans la coulée. Le modele prévoit une faible taille de défaut dans la partie refroidie
contrairement a ce qui a été obtenu dans la partie non refroidie. Une comparaison entre les
données expérimentales et de simulation permet de conclure que le modele décrit d’une maniére
adéquate la taille de porosité dans la partie refroidie. Par contre, un écart a été obtenu dans la
partie utile non refroidie. Cet écart peut étre associé a la méthode expérimentale d’identification
en 2D de la taille du défaut. Des essais de fatigue en traction a R; =0 et R; =-1 ont été effectués
sur des éprouvettes €¢laborées dans cette partie. L’identification de la taille de défaut sur les
facies de rupture des parties utiles non refroidie montre que cette taille est proche des résultats
de la prévision de la simulation de la taille du défaut. Dans la suite du modéle numérique, la
simulation de la limite de fatigue est effectuée en utilisant le critere de DSG modifié. La
comparaison entre les résultats expérimentaux et la simulation de la limite de fatigue nous
permet d’évaluer la qualité de prévision de cette démarche. Cette évaluation a donné une erreur
moyenne de prévision de 17% a R, =0 et 9% a R; =-1. A la fin de ce chapitre, nous avons
proposé une démarche probabiliste permettant de prévoir la probabilité de rupture. Cette
démarche est basée sur le critére de DSG modifié et la loi de Weibull. Cette démarche a été
introduite dans le modeéle afin de simuler la probabilité de rupture a chaque élément de la
structure. La probabilité de rupture obtenue dans la partie utile non refroidie est plus importante
que celle obtenue dans la partie non refroidie en traction a R; =-1. Comme nous avons utilisé
le critéere de DSG dans ce modele probabiliste, pour une méme contrainte appliquée, la partie
utile ayant une SDAS et une taille du défaut grossiere, correspond a la probabilité de rupture la

plus élevée.
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Conclusions et Perspectives
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Le présent travail est consacré a I'étude de la tenue en fatigue de l'alliage d'aluminium
A356-T6 sous chargement multiaxial. Ce travail se base sur une premiére étude expérimentale
sous des sollicitations en traction, torsion et traction-torsion combinées pour deux rapports de
chargement R =0 et R; =-1. Les données experimentales ont permis dans un premier volet de
comprendre l'influence des défauts de fonderie et de la microstructure sur la limite de fatigue a
10° cycles de l'alliage d'aluminium A356-T6. Le deuxiéme volet concerne I'effet de la contrainte
moyenne et 1’étude des mécanismes relatifs a ’amorgage et a la propagation des fissures. A
I'issu de cette étude expérimentale, nous avons proposé de modifier le critéere de DSG qui décrit
I’influence d’un défaut sur la limite de fatigue par le biais du gradient des contraintes. La
modification du critére de DSG a pour but d’intégrer I'effet de la microstructure en plus des
défauts. Une chaine de simulation a été proposée permettant de prévoir la limite de fatigue et la
probabilité de rupture de chaque élément de la structure. Cette simulation a été validée sur une
coulée produite dans une deuxiéme étude expérimentale. A 1’issue de notre travail, les

conclusions principales déduites sont les suivantes:

(i) Enabsence des défauts a I'origine de la rupture par fatigue, la microstructure décrite par
la SDAS semble étre le principal paramétre microstructurale qui contréle la limite de fatigue a
10% cycles de l'alliage d'aluminium A356-T6: une microstructure fine correspond a une
meilleure limite de fatigue. Suite aux essais de fatigue, il s'avéere que I'effet de la SDAS est plus
marqué en torsion. 1l a été observé dans certains essais de fatigue que la phase eutectique est un
site préférentiel pour I'amorcage de fissure et retarde sa propagation sans l'arréter. Il parait que
ceci peut expliquer I'amélioration de la limite de fatigue pour une SDAS fine.

(if) En absence des défauts, il apparait que la taille de grain au sens cristallographique ne
présente pas un effet direct sur la limite de fatigue. L'effet de la taille de grain sur la limite de
fatigue de I’alliage d’aluminium A356-T6 est considéré comme un parametre de second ordre.

(iii) Les résultats expérimentaux dans les différents cas de sollicitation de notre étude ont

montré que l'abattement de la limite de fatigue dépend principalement de la taille de défaut

caractérisée par le paramétre (vaire). Cependant, la limite de fatigue ne semble pas affectée
par la morphologie et le type du défaut. Dans les différents cas de sollicitation, il a été observé
qu'il existe une taille de défaut critique a partir de laquelle un abattement de la limite de fatigue
est obtenu. D’autre part, les observations des facies de rupture obtenus sur des défauts naturels
et artificiels ont montré que, dans le cas de l'alliage d'aluminium A356-T6, les défauts les plus

nocifs sont ceux situés a proximité de la surface libre des éprouvettes.
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(iv) Par des essais de suivi de fissure, nous avons constaté que la durée de vie en fatigue de
l'alliage d'aluminium A356-T6 a 10° cycles est gouvernée par la phase de propagation des
fissures (environ 90% de la durée de vie).

(v) Dans le but de conclure sur I'effet de la contrainte moyenne sur la tenue en fatigue de
I'alliage de notre étude, les essais expérimentaux ont été effectués pour deux rapports de
chargement R, = 0 et Rs = -1. Suite & ces résultats, nous avons conclu que le comportement en
fatigue de cet alliage est sensible a la contrainte moyenne. Cette sensibilité dépend du type de
sollicitation et de la taille de défaut a I'origine de la rupture. En traction et traction-torsion
combineées, plus la taille de défaut est grossie, plus le matériau est sensible a la contrainte
moyenne. Cependant, en torsion, le matériau est beaucoup moins sensible a la contrainte
moyenne méme en présence de défaut.

(vi) Suite a cette étude expérimentale, nous avons quantifié une interaction entre I'effet de
la taille de défaut et celle de la SDAS. Cette interaction est plus marquée pour les petits défauts
et gommeée pour les gros défauts. Leinteraction entre ’effet des défauts et de la SDAS dans
I’alliage d’aluminium A356-T6 est plus prononcé en torsion.

(vii) A l'issu de la partie expérimentale, nous avons proposé de mettre en place un critére de
fatigue multiaxial utilisable dans un contexte de dimensionnement en fatigue. Ce critére
introduit les différents paramétres qui affectent la tenue en fatigue de l'alliage
d'aluminiumA356-T6 tel que la taille de défaut, la SDAS et la contrainte moyenne. Nous avons
proposé de modifier le critere DSG en introduisant explicitement une dépendance a la
microstructure dans la formulation de ce critére. Afin d’appliquer le critere de DSG modifié, il
faut choisir un critére de fatigue permettant de décrire la contrainte équivalente autour du
défaut. Pour ce faire, nous avons proposé de tester le critere de DSG en comparant différents
critere de fatigue: Crossland, Vu, Sines et Kakuno & Kawada. Par comparaison entre les
résultats expérimentaux des différents cas de chargement et de la qualité de prévision du critére,
il s'avére que le critére de Crossland est le plus adapté a décrire nos résultats expérimentaux

avec une erreur de 12,4%

Dans la partie numérique de ce travail, nous avons proposé une chaine de simulation
depuis le procéde de fonderie jusqu'au calcul en fatigue. Cette simulation est effectuée sur une
coulée élaborée sur un moule congu afin de faire varier la taille de défaut ainsi que la SDAS en
fonction de la vitesse de refroidissement. Dans la partie numérique, nous avons commencé par
la simulation de I'histoire thermique de la coulée durant la phase de solidification. En utilisant

le profil de la température dans chaque élément de la structure, la chaine de simulation est
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capable de prévoir la taille de défaut et la SDAS dans la coulée. Dans la suite, en utilisant le
critere de DSG modifié et la loi de Weibull le modéle prévoit la contrainte équivalente, la limite
de fatigue et la probabilité de rupture a chaque €lément de la structure pour une contrainte
appliquée. Dans cette partie, une deuxiéeme campagne d'essais a été réalisée sur des éprouvettes
élaborées sur le moule congu. La comparaison entre les résultats de simulation et les résultats
expérimentaux, montre que le modéle prévoie raisonnablement bien la SDAS et la taille de
défaut dans la partie refroidie, mais cette taille est mal décrite dans la partie non refroidie de la
coulée. Pour améliorer cette prévision, nous proposons donc de prendre en compte la nucléation
et la coalescence des défauts lors de solidification. Dans cette partie, le critere de DSG modifié
a été intégré dans la loi de Weibull dans la suite de la chaine de simulation. Cela a permis de
modéliser la probabilité de rupture a chaque élément de la structure. Dans cette partie nous
avons abouti a une probabilité de rupture plus notable dans la partie non refroidie pour une
contrainte donnée. Ce résultat n'est pas surprenant car dans la partie non refroidie, la population
et la taille de défaut ainsi la SDAS sont plus importants par comparaison a la partie non
refroidie.

Au vu des simulations numériques et des résultats expérimentaux obtenus dans ces travaux,

certaines idées peuvent étre esquissées comme perspectives :

e Dans I’¢état actuel de cette étude, on peut considérer que I’abattement de la limite de fatigue
de l’alliage d’aluminium A356-T6 li¢ a I’effet de la taille de défaut et de la SDAS est
raisonnablement compris. 1l serait intéressant dans la suite de pouvoir intégrer la nucléation
et la croissance des défauts au cours du procédé de fonderie des alliages d’aluminium. Il
serait également nécessaire d’intégrer dans la chaine de simulation un code permettant de
calculer les contraintes résiduelles dues au procédé de fonderie, 1’usinage et le traitement

thermique.

e Nous avons constaté dans la partie expérimentale que la croissance de la taille de grain dans
la coulée en V est associée & une vitesse de refroidissement élevée. Ce constat est en
désaccord a ce que 1’on connait dans la littérature. L’évolution de la taille de grain dans
notre coulée en V n’a pas été bien abordée dans nos travaux alors qu’elle peut étre associée
a certains parametres. Il parait donc raisonnable de conduire une étude approfondie sur les

paramétres qui affectent I’évolution de la taille de grain dans la coulée.

e Cette étude s’appuie sur une partie expérimentale pour étudier 1’effet de la taille du défaut

et de la microstructure sur la tenue en fatigue de 1’alliage d’aluminium A356-T6. La prise
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en compte de I’interaction de I’effet de ces parametres est décrite dans la formulation du
critere de DSG. La question qui reste a résoudre suite a cette étude « Pourquoi la taille de
défaut critique dépend du type de sollicitation et du rapport de chargement ? ». En plus,
nous avons essayé suite a la partir expérimentale de répondre a la question: « pourquoi
I’effet de la SDAS est plus prononcé en torsion qu’en traction et traction-torsion
combinées? ». Pour cette raison, nous avons proposé un scénario qui s’appuie, bien attendu,
sur des observations expérimentales. Nous proposons de réaliser des essais de fatigue en
torsion et traction afin de valider ce scénario sur des éprouvettes avec une microstructure
fine et grossiére et se concentrer sur les mécanismes d’endommagement de 1’alliage A356-

T6 au niveau des défauts et de la phase eutectique du matériau.

Le travail restant doit contribuer a 1’amélioration de la stratégie de prévision de la
probabilité de rupture en tenant en compte la dispersion des différents parameétres qui
contribuent telles que la SDAS, la taille de défaut et les contraintes résiduelles. L’idée de la
démarche probabiliste a suivre est inspirée de 1’approche de Ben Sghaier [120]. Cette
démarche permet de rendre compte 1’effet de la dispersion des différents parameétres (taille
de défaut, SDAS) notamment de la contrainte moyenne sur la probabilité de rupture. Dans
cette étude, il était prévu d’implémenter cette démarche dans la chaine de simulation, mais

faute de temps, nous n’avons pas poussé cette démarche plus loin.
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Annexe 1 : Géométrie des eprouvettes

En traction :

En Torsion :

En traction torsion combinées :
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Annexe 2 : Les différentes attaques effectuées pour révéler la taille de grain
de I’alliage d’aluminium A356-T6

Le tableau ci-dessous présente les attaques chimiques et électrolytiques effectuées sur

différents échantillons en fonction de : temps d’attaque et la concentration de la solution

d’attaque :
. . Type Temps )
Solution chimique d’aftaque d’attaque (s) Observations
5
A_ttague 10 Surface d’échantillon trop attaquée
chimique
15
Solution pure 5 o ,
Attague Surface d’échantillon trop attaquée
HNOs+ HCL + HF électrol(j/tique 10 pour deux tensions d’attaque :
U=3V et 5V
15
5 .
Cette attaque permet de mieux
Attaque 10 révéler la strugture dendritique de
chimique 15 I’alliage
Solution diluée a 20 Surface trop attaquée
50% 5
HNOs + HCL + HF+ Surface d’échantillon trop attaquée
Attaque - , .
H20 Slectrolytique 10 pour deux tensions d’attaque :
U=3V et 5V
15
10 La surface de I’échantillon est
Attaque 15 faiblement attaquée
chimique -
20 Cette attaque permet de mieux
o revéler la structure dendritique
Solution diluée avec _ i
80% d’eau La solution Ia_plus adéquate pour
HNO; + HCL + HF+ 5 révéler les grains avec une tension
H,O d’attaque de 5V
élegﬁtoalgltjie Ue La solution permet de révéler les
g 10 grains avec une tension d’attaque
de 3V
15 Attaque plus prononcée
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Annexe 3 : Simulation numérique de la répartition de la contrainte locale

au niveau d’un défaut sphérique

Cette simulation consiste a eévaluer la contrainte locale pour les différents cas de sollicitation
dans le repére principale pour une contrainte appliquée égale a 1MPa

En traction

l Oupp = 1MPa

2,05 22x1075 -3,7x107*
Opc =| 2,2%x107° 0,136 -1,8x1073
-3,7x10™* -18x10"* -8x107*

En torsion

I Oapp = 1MPa

2,73 1,9%x107% —-1,4x107*
O =| 1,9%x1073 0,82 -6,2x107*
-1,4x10™* -62x10"* 13x1073
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En traction-torsion combinées

T1E-03
-234.13E03

3,7 2,7%x107% —-14x10*
O =| 2,7%x1073 0,64 -7 x107*
-1,4x10™* —-7x10"* 45x107*
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Annexe 4: Les propriéetés thermiques des différents matériaux dans la

simulation du procéde de fonderie

Alliage d’aluminium A356

Conductivité | Température

(W.m1.K?) (°C)
163 25
165 100
162 200
155 300
153 380
153 400
145 500
134 577
400 617
400 700

Chaleur spécifique | Température

(J.KglK?Y (°C)
880 25
921 100
967 200
1011 300
1046 380
1055 400
1098 500
1127 577
1190 617
1190 700

Chaleur latente Température de Température de Masse volumigue
(J.Kg?1) solide (°C) liguide (°C) (Kg/md)
36180 533 563,6 2380
170360 563,6 567,2
48740 567 588,2
91200 588,2 610,7
51020 610,7 613,2

Matériau N17+Cuivre

Masse volumique Conductivité Chaleur spécifigue
(Ka/m3) (W.mt.K1) J.KglK?)
N17 800 0,2 1000
Cuivre 7764 385 385
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Résumé

Ce travail a pour objectif d'étudier la tenue en fatigue de I'alliage de fonderie A356-T6 sous chargement
multiaxial. Des essais en fatigue a 10° cycles ont été effectués pour deux rapports de chargements
différents a R, = 0 et R, = -1. La premiére partie expérimentale est menée sur des éprouvettes issues
d'une coulée en Vv’ avec des defauts naturels de fonderie et des défauts artificiels avec une variation de
la microstructure. Suite aux résultats expérimentaux, nous avons montré que la taille des défauts ainsi
gue la microstructure caractérisée par la SDAS, sont les principaux parametres qui influencent la limite
de fatigue de cet alliage. Par comparaison entre les résultats obtenus a R,= 0 et R, = -1, il s'avére que la
contrainte moyenne joue un role primordial sur la sensibilité du matériau a la taille du défaut et a la
SDAS. Dans la suite, des modifications ont été menées sur le critere de DSG qui consistent a introduire
I’effet de la SDAS au niveau du critére. L’application de ce critére modifié dans un diagramme de
Kitagawa pour les différents cas de chargement a montré que 1’abattement de la limite de fatigue en
fonction de la taille de défaut et de la SDAS est bien décrit. Dans la derniére partie un outil numérique
a été développé permettant de simuler la limite de fatigue en partant du procédé de fonderie. Cette
démarche est sous forme d’une chaine de calcul numérique qui permet de simuler la taille de défaut et
de la SDAS a partir du procédé de fonderie. Suite a cette simulation, le modéle est capable de prévoir la
limite de fatigue en utilisant le critere de DSG modifié. La combinaison entre la loi d Weibull et le
critere de DSG permet a la suite de la chaine de simulation de prévoir ainsi la probabilité de rupture a
chaque point de la structure. Nous avons proposé dans cette partie un moule qui permet d’élaborer des
éprouvettes avec deux microstructures différentes. Dans cette étude, une deuxiéme campagne d’essais
a été réalisée sur ces éprouvettes afin de valider la simulation numérique sur le moule proposé. Le
modeéle numérique prévoit raisonnablement bien les résultats expérimentaux obtenus.

Mots clés : A356-T6, limite de fatigue, taille du défaut, SDAS, DSG

Abstract

This study aims to investigate the fatigue behaviour of A356-T6 aluminum alloy. Experimental fatigue
tests at 10° cycles have been performed for two loading ratios: R, = 0 and R, = -1. The first experimental
investigation was conducted on specimens from a VvV’ wedge casting with natural and artificial defects
which provides a variation of the microstructure. Following the experimental results, we have shown
that defects characterized by their size and the microstructure characterized by SDAS, are the main
parameters that control the fatigue limit. By comparing the results obtained for both loading ratios, it
appears that the mean stress has an effect on the sensitivity to the defect size effect and microstructure.
The DSG criterion was modified to introduce the effect of SDAS. This improved DSG criterion has
been employed to predict the Kitagawa diagram for multiaxial loading for different loading cases. The
simulation of the modified DSG criterion showed that the reduction of the fatigue limit with the defect
size and SDAS is well described. In the last part a numerical model was developed to perform a
simulation of the fatigue limit starting from the casting process. Using this numerical model, we
simulated the defect size and SDAS depending on the solidification time, eventually the fatigue limit is
simulated using the improved DSG criterion. With combining between Weibull law and modified DSG,
we predict the probability of failure at each point of the structure. We proposed in this part a mold which
let to obtain samples with two different microstructures. In this study, a second fatigue tests was carried
out on these samples to validate the numerical simulation on the proposed mold. It turns out that the
numerical model provides reasonably well the obtained experimental results.

Keywords: A356-T6, fatigue limit, defect size, SDAS, DSG
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